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RESUMEN

En este trabajo de investigacion, se estudié el efecto de las adiciones de boro y circonio en la
microestructura, propiedades mecénicas y porosidad de una fundicion de la superaleacion base
cobalto del sistema Co-Cr-W-Ni y colada en condiciones de alto vacio. Los resultados fueron
comparados con una superaleacion sin adiciones base cobalto del sistema Co-Cr-W-Ni fabricada
con las mismas condiciones. La caracterizacion microestructural se realizd en condiciones de
colada y de homogenizado. Para ello se utilizé microscopia éptica (MO), microscopia electronica
de barrido (MEB), espectroscopia de energia dispersiva de rayos X (EDS) y difraccién de rayos X
(DRX). Los resultados experimentales indicaron que la microestructura de ambas superaleaciones

esta compuesta de una estructura dendritica y la formacion de carburos tipo MC y M,,C,. También,

se observé que la porosidad causada por micro contracciones durante la solidificacion se redujo en
la superaleacion con adiciones de boro y circonio. La disminucidn de la porosidad se atribuy6 a la
formacion de carburos ricos en circonio que producen una expansion en volumen cuando son
formados al final del proceso de solidificacion. También se encontrd que las adiciones de boro y
circonio y el tratamiento de homogeneizado modifican la morfologia de los carburos tipo M,,Cq
de ser tipo esqueleto a ser volumétricos.

El comportamiento al creep de las superaleaciones con y sin adiciones fue investigado haciendo
pruebas de carga constante en tres temperaturas diferentes (700, 750 y 800 °C) y esfuerzos axiales
aplicados en un rango que va de 200 a 400 MPa. Para ambas superaleaciones, la primera y segunda
etapa de deformacion de creep fueron analizados en términos de la tasa minima de creep para
calcular la energia de activacion. Los resultados de creep mostraron que para las mismas
condiciones de carga y temperatura las muestras con adiciones de boro y circonio mostraron una
mayor deformacion y tiempo de vida al creep. Los mecanismos de falla fueron investigados
mediante imagenes de MEB, la microestructura sin adiciones mostro que los mecanismos de falla
fueron por la nucleacion y crecimiento de micro huecos entre los carburos M,,C, tipo esqueleto
localizados en los espacios dendriticos. En el caso de la superaleacién con adiciones la falla se
debid a la nucleacion y crecimiento de micro huecos en la interfase entre los carburos volumetricos

del tipo M,5Cy vy la matriz.

Palabras clave: Termofluencia, Analisis de Monkman-Grant, Porosidad, Tasa de deformacion,
Dafio por termofluencia.
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ABSTRACT

In this study, the effects of small additions of boron and zirconium in the microstructure,
mechanical properties, and porosity of cobalt-based superalloys of Co-Cr-W-Ni system fabricated
under vacuum conditions. The results were investigated and compared to a cobalt-based superalloy
with no additions of Co-Cr-W-Ni system. The characterization was performed in the as-cast and
homogenized conditions. The microstructural characterization was conducted using optical
microscopy (OM), scanning electron microscopy (SEM), energy-dispersive X-ray spectroscopy
(EDS), and X-ray diffraction (XRD). The experimental results indicate that the microstructure of

the superalloys is composed of a dendritic structure and the formation of MC and M,;C, carbides.

Also, the porosity caused by micro-shrinkage during solidification was observed to be reduced by
the boron and zirconium additions. Such a reduction was caused by the formation of zirconium
carbides that produce an expansion in volume when they are formed at the end of the solidification
process. Also, it was found that additions of boron and zirconium and homogenization treatment
modify the morphology of M,;C, carbides from skeleton-type to bulky.

The creep deformation behavior of homogenized cobalt-based superalloy with and without
additions was investigated using temperatures of 700, 750, and 800 °C and stresses ranging from
200 to 400 MPa. For both superalloys, the primary and secondary creep strains were analyzed in
terms of minimum creep rate for to calculated activation energy. Creep results showed that for the
same loading condition, the samples with B and Zr additions exhibited remarkably higher creep
strain and longer creep life. The failure mechanism was investigated by SEM images, the
microstructure without additions shows that the failure mechanisms was caused by nucleation and

growth of voids around and within skeleton-type M,;C, carbides. In the case of the alloy with

additions, it was caused by nucleation and growth of voids around bulk M,;C; carbides and matrix.

Key words: Creep, Monkman-Grant analysis, Porosity, creep rate, creep damage.
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CAPITULO 1. INTRODUCCION

En los Gltimos afios, la industria aeroespacial, petroquimica y geotérmica; han presentado un
avance tecnol6gico muy importante en procesos de generacion de energia, propiciando el uso de
superaleaciones en la produccion de componentes mecanicos Yy estructurales capaces de resistir
ambientes con condiciones extremas por largos periodos de tiempo [1]. Actualmente, el avance en
el desarrollo de las superaleaciones, como las base cobalto y base niquel, ha permitido mejorar sus
propiedades fisicas y mecéanicas soportando altas temperaturas de servicio a diferentes niveles de
carga. Sin embargo, la variedad de ambientes agresivos presentes en los diversos procesos
industriales genera gran interés cientifico, tecnoldgico e industrial en no solo conocer el
comportamiento de sus propiedades mecanicas a altas temperaturas; sino también la respuesta a
problematicas como la oxidacion, corrosion en caliente y degradacion de propiedades [1, 2].

Durante las ultimas décadas, en condiciones extremas de operacion las superaleaciones base
cobalto han sido una opcion viable para la fabricacion de diversos componentes mecanicos y
estructurales, como en alabes o en camaras de combustion en turbinas de gas (en sectores
aeronauticos y de generacion de energia). La composicién quimica de las superaleaciones base
cobalto estd enfocado principalmente en proveer resistencia mecanica mediante mecanismos de
endurecimiento de solucidn sélida, precipitacion de carburos y de fases secundarias [2, 3]. Debido
a su mecanismo de endurecimiento, estas se pueden clasificar en dos grupos, en el primero se
encuentran las aleaciones endurecidas por solucién sélida y precipitacion de carburos; el segundo
endurecidas por la precipitacion de particulas de la fase y* [3, 4].

Las superaleaciones base cobalto presentan generalmente en su microestructura una matriz
austenitica y (cubica centrada en las caras, FCC por sus siglas en inglés), en ciertas ocasiones y
dependiendo del porcentaje en peso de los elementos aleantes, presentan una mezcla de matriz y y
de cobalto hexagonal. EI mecanismo de precipitacién de carburos es el mas importante en las
superaleaciones base cobalto con altos contenidos de cromo (Cr). La cantidad, morfologia y tipo
de carburos presentes juegan un papel decisivo en sus propiedades y resistencia mecanica a altas
temperaturas, siendo los principales tipos de carburos del tipo MC, MC, M,;,C; vy M,C;,
principalmente ricos en cromo (Cr), tungsteno (W), niobio (Nb) y circonio (Zr) [2, 3, 5, 6].

Generalmente, la fabricacion y manufactura de las superaleaciones base cobalto es mediante
piezas fundidas y en raras ocasiones de placas laminadas o mediante forja [2, 3]. En el caso de las

funciones, durante el proceso de solidificacién se presenta un fendmeno de agrietamiento en
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caliente (conocido en inglés como hot cracking), este problema se caracteriza por presentarse en
limites de grano en aleaciones solidificadas direccionalmente y generalmente es un defecto que se
presenta en la Gltima etapa de solidificacion. El agrietamiento en caliente es la formacion de grietas
por falta de metal liquido a consecuencia del efecto del alto arrastre de soluto en las zonas
interdendriticas [7, 8]. Otra problemética que es inevitable y se encuentra presenta durante la
solidificacion de piezas coladas es la porosidad, debido a la contraccion asociada con la
disminucion de volumen durante la solidificacion; particularmente en las aleaciones fundidas en
condiciones de vacio. El factor importante de la reduccion de volumen durante la solidificacion es
controlado por la segregacion de elementos que promueven la formacion de porosidades [9-12]. Se
ha reportado que la aplicacion de tratamientos térmicos a las aleaciones en condicion de colada
incrementa el tamafio y cantidad de porosidades; asi como, tamafio, forma y distribucion de las
porosidades [9, 11, 13]. Investigaciones recientes han reportado que la adicién de elementos
aleantes como boro (B), carbono (C) y circonio (Zr) en superaleaciones ayudan a la reduccién de
porosidades debido a la contraccion durante el proceso de solidificacion que suelen ocurrir cerca
de limites de grano [11, 14-18]. Ademas, se ha encontrado que presenta un impacto benéfico en
refinamiento de grano y a su vez en las propiedades mecéanicas, tales como la ductilidad, resistencia
a la tension y termofluencia [7, 8].

Las superaleaciones base cobalto de sistema Co-Cr-W-Ni, en particular Co-20Cr-15W-10Ni
(similar a la composicion de la norma ASTM F90), es muy recurrente en condiciones de trabajo
extremas y agresivas; como en alabes de turbina de gas y en la industria de vidrio para construir
herramientas para modelado de vidrio [6, 19, 20]. El tratamiento térmico empleado en la industria
para esta aleacion es el recocido de 2 a 3 horas a mas de 1100 °C enfriando rapidamente en agua
para mantener la fase austenitica y (FCC). La exposicion progresiva a temperaturas elevadas puede
afectar el rendimiento mecanico de esta superaleacion debido a la degradacién de carburos del tipo
M,;Ce, M,C; ¥y MgC; sin embargo, la presencia de los carburos MC al ser mas estables a
temperaturas elevadas se consideran con frecuencia un factor importante que contribuye en el
fortalecimiento de las superaleaciones base de cobalto [3, 5, 6]. Convirtiendo a las superaleaciones
base cobalto como una opcion viable para emplearse en condiciones extremas donde se presenta
fendmenos como la deformacion a alta temperatura (termofluencia) o creep en inglés. El fendmeno
de creep es una deformacion permanente en un material, la cual aumenta conforme transcurre el

tiempo en el que el material es sometido a la accién de una carga constante o de un esfuerzo



constante; en materiales de ingenieria ocurre generalmente a temperaturas elevadas, el fenémeno
causa que las dimensiones del componente aumenten. El creep se caracteriza por la generacion de
micro huecos que dan inicio a microgrietas y por lo tanto disminuyen el area efectiva del
espéecimen, lo cual conduce a la fractura del material. Se asocia a la deformacion plastica y depende
del tiempo de aplicacion de la carga a una temperatura elevada, (para los metales es

aproximadamente a 0.5 de la temperatura de fusion (Tm) del material [21, 22]. Conocer el

comportamiento de las aleaciones a éste tipo de fendmeno es muy importante para el disefio y
seleccion de las temperaturas de operacion de componentes, por lo cual, para el andlisis, se emplean
modelos tedricos que dan como resultado ecuaciones que predicen el comportamiento entre las que
tenemos, la ley de potencia de creep usada para relacionar los datos experimentales de la tasa de
deformacion de estado estable, el esfuerzo que actta en la probeta y un exponente del esfuerzo en
un ensayo a temperatura y carga constantes [23, 24].

Este trabajo de investigacion pretende determinar el efecto de la adicidn de pequefias cantidades
de elementos como el boro (B) y el circonio (Zr) a una superaleacion base cobalto; y de acuerdo a
los resultados experimentales obtenidos, determinar la factibilidad del uso de estos elementos para
aumentar el desempefio al creep en este sistema de aleacion en la resistencia a la termofluencia.
Ademaés de esto, reducir o eliminar el fendmeno de agrietamiento en caliente durante la etapa de

solidificacion.



1.1. Objetivo general

Determinar el efecto de los elementos boro y circonio como elementos de aleacién en la
formacion, distribucion y morfologia de carburos en una fundicion de una superaleacion base

cobalto tratada térmicamente para mejorar su resistencia a la termofluencia.

1.2. Objetivos especificos

e Fabricar dos superaleaciones base cobalto con y sin adiciones de B y Zr.

e Identificar fases y carburos presentes en ambas superaleaciones en condicion de colada.

¢ Realizar tratamiento térmico de homogeneizado en ambas superaleaciones.

e Obtener el porcentaje de la posible micro-porosidad por micro contraccion en ambas
superaleaciones.

e Cuantificar el incremento de la vida al creep en ambas superaleaciones después del
tratamiento de homogeneizado.

e Mediante la ley de potencia calcular el exponente de esfuerzo en ambas superaleaciones
usando los datos experiméntales de diferentes temperaturas y esfuerzos.

e Usando la ecuacion de Arrhenius, calcular la energia de activacion para ambas
superaleaciones.

e A partir de las teorias descritas en la literatura, determinar el mecanismo responsable del

fendmeno de creep.

1.3. Justificacién

El aumento en la demanda de materiales capaces de resistir condiciones de temperaturas
elevadas en diferentes sectores industriales como el aeroespacial y generacion de energia; exigen
el desarrollo de nuevos materiales 0 modificacion de aleaciones que las hagan ser capaces de
brindar una mayor resistencia mecanica impactando en la seguridad e integridad estructural de
equipos y con ello permitan mejorar la eficiencia de los procesos. El desarrollo de superaleaciones
base cobalto son empleadas en una diversa variedad de aplicaciones, en las Gltimas décadas los
componentes fabricados a partir de este tipo de superaleaciones han permitido que trabajen
satisfactoriamente a temperaturas cercanas de los 1200 °C.

Sin embargo, uno de los principales problemas que presentan las superaleaciones base cobalto

durante su vida util es la degradacion térmica y fractura de carburos del tipo M,,Cs, M,C; y MC
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dando inicio a la formacion de micro grietas. Estas superaleaciones presentan menor resistencia a
esfuerzos elevados en comparacion con las superaleaciones base niquel. Por ello, es de gran interés
cientifico y tecnoldgico, determinar si la adicion de elementos contribuya a mejorar sus

propiedades mecanicas; entre ellas la resistencia al fendmeno de creep.

1.4. Hipotesis

Los elementos B y Zr son adicionados en superaleaciones y tienden a segregar en la tltima etapa
de la solidificacién, reduciendo la porosidad por contraccion al cubrir los huecos generados durante
el proceso de solidificacion. Ademds, promueven la formacion de carburos y boruros no
interconectados cercanos o en los limites de grano, retardando la movilidad de dislocaciones,
logrando un aumento en la resistencia al creep. Por lo que, al adicionar B y Zr en una superaleacién
base cobalto se espera contribuyan aumentando la resistencia al creep, debido a la formacion de
carburos y boruros en los limites de grano no interconectados, los cuales funcionen como barreras

a la movilidad de dislocaciones permitiendo una mayor deformacion.



CAPITULO 2. REVISION BIBLIOGRAFICA

2.1. Superaleaciones

El término “superaleacion” fue utilizado poco después de la segunda guerra mundial, para
describir un grupo de aleaciones desarrolladas para su uso en motores de turbinas y
turbocompresores que requieren alto rendimiento a elevadas temperaturas. Ademas de ello, han
sido usadas en otras aplicaciones como componentes de cohetes, reactores nucleares, equipo
petroquimico, intercambiadores de calor, equipos para producciéon de petréleo y dispositivos
biomédicos. Las superaleaciones son adecuadas para estas aplicaciones, ya que exhiben
caracteristicas claves como excelente resistencia mecanica, resistencia a la termofluencia, fatiga,
desgaste y corrosion; combina alta resistencia con buena ductilidad a baja temperatura, incluso
después de largos tiempos de exposicion por encima de 650 °C [5, 25, 26].

Las superaleaciones se constituyen de elementos pertenecientes al grupo VIIIB y usualmente
consisten de varias combinaciones de hierro (Fe), niquel (Ni), cobalto (Co) y cromo (Cr), tanto
como tungsteno (W), molibdeno (Mo), tantalo (Ta), niobio (Nb), titanio (Ti) y aluminio (Al) en
menores proporciones. La clasificacion es de acuerdo a los elementos base de aleacion en su
composicion, siendo los tres metales basicos el niquel (Ni), cobalto (Co) y hierro (Fe) [3, 5, 25,
27].

La familia de superaleaciones comparte una microestructura basica en comun, que es una matriz
austenitica denominada gama (y) con estructura cristalina cubica centrada en las caras (FCC por
sus siglas en inglés), con un nimero de fases secundarias endurecedoras. El niquel es el dnico metal
base de las superaleaciones que presenta una estructura cristalina fcc a todas las temperaturas. El
hierro y cobalto experimentan transformaciones alotropicas, presentando una estructura fcc a altas
temperaturas de 912 y 412 °C, respectivamente. Por lo cual, en las aleaciones base hierro y cobalto
la estructura cristalina fcc se estabiliza con la adicién de elementos de aleacion, como el niquel [3,
27].

La matriz austenitica fcc de las superaleaciones tienen solubilidad para algunas adiciones de
elementos de aleacién, excelente ductilidad y caracteristicas favorables para la precipitacion de
segundas fases de refuerzo. Estas propiedades son controladas mediante ajustes en la composicion
y proceso de fabricacion. En la Figura 2.1 se compara el comportamiento del esfuerzo de las

superaleaciones [3, 25, 26]. Las aleaciones con mayores elementos de aleacion se procesan como



piezas de fundicion. La complejidad de su composicion permite el desarrollo de una gran variedad
de aleaciones que pueden optimizarse con el proceso de fabricacion para las diferentes aplicaciones

3].
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Figura 2.1 Comportamiento general del esfuerzo de las superaleaciones [3].

2.2. Clasificacion de superaleaciones

Las superaleaciones se dividen en tres clasificaciones, dependiendo de su elemento base de la
matriz:

« Base niquel.

+ Base hierro-niquel.

» Base cobalto.

2.2.1. Base niquel

Las superaleaciones base niquel presentan buena combinacion de resistencia a temperaturas
elevadas, siendo una opcion viable para aplicaciones de gran exigencia, como partes mecanicas de
turbinas. EIl incremento en su resistencia mecanica se debe a la precipitacion de compuestos
intermetalicos en una matriz austenitica y, como la fase gama prima (y") Nis(Al, Ti); sin embargo,
esta fase al estar expuesta a temperaturas superiores de 700 °C por periodos de tiempo prolongados

empieza a transformar o disolverse provocando un decremento en su resistencia mecanica. Algunas



superaleaciones base niquel dependen principalmente del endurecimiento por solucién sélida y no
por precipitacion de segundas fases. Este grupo de superaleaciones es posible controlar sus

propiedades mediante tamafio de grano [3, 27].

2.2.2. Base hierro-niquel

Son caracterizadas por su gran tenacidad y ductilidad, siendo Utiles principalmente en
aplicaciones como discos de turbina o rotores. Las superaleaciones base hierro-niquel consisten en
aceros inoxidables modificados principalmente reforzados con un endurecimiento por solucién
solida. Existen tres grupos de superaleaciones base hierro-niquel. El primero son los endurecidos
por precipitacion. El segundo es el de bajo coeficiente de expansion térmica. El tercero son los
aceros inoxidables modificados, principalmente para ser endurecidos por solucion solida y
carburos en menor proporcion [3, 5, 27].

2.2.3. Base cobalto

Presentan ventajas respecto a las superaleaciones base niquel, al presentar mayor contenido de
Cr adquiere mayor temperatura de fusion, resistencia a la corrosion y oxidacién en caliente; y en
general mayor resistencia a choques térmicos. La resistencia mecénica es inferior a la base niquel,
pero mantienen su resistencia a temperaturas elevadas. Su resistencia se debe principalmente a la
distribucion de carburos refractarios (carburos de W'y Mo), que tienden a precipitar en limites de
grano de la matriz austenitica y. Generalmente es endurecida por solucién sélida y precipitacion de
carburos [3, 5, 25, 27].

2.3.  Microestructura de las superaleaciones

La microestructura de las superaleaciones es compleja, con un largo nimero de intermetélicos
y otras fases que modifican el comportamiento a través de su composicion y morfologia. La
microestructura de la superaleacion es la matriz austenitica y, presentando una estructura cubica
centrada en las caras (FCC) que puede contener carburos primarios y secundarios. Ademas, de la
precipitacion de fases secundarias como gama prima (y”) de estructura fcc, gama doble prima (y"")
de estructura tetragonal centrada en el cuerpo (bct por sus siglas en inglés), fase n de estructura
hexagonal (HCP), compuestos intermetalicos de estructura ortorrombica y muchos otros mas,

aungue no todas las fases se presentan en todas las superaleaciones. En la Tabla 2.1 se presenta un



resumen de las principales fases y carburos presentes de las superaleaciones [3, 25, 27]. La
morfologia de lo precipitados son el factor clave que determina las propiedades de la aleacion. El
proceso principal para modificar la morfologia de la precipitacion es el tratamiento térmico, que

ocurre deliberadamente durante la manufactura o inadvertidamente en servicio [3, 27].

Tabla 2.1 Fases presentes en las superaleaciones [27].
Parametro de red

Fase Estructura cristalina [nm] Formula
Y Cubica centrada en la cara (fcc) Depende del material base -
i 0.3561 para Ni,Al a 0.3568 Ni Al
Y fec (LL,) para Ni,(Al,;Ti, ;) Ni,(Al, Ti)
Hexagonal compacta a,= 0.5093 Ni,Ti (no es soluble en
N (hep)(DO,,) c,= 0.8276 otros elementos)
. Tetragonal centrado en el cuerpo a,= 0.3624 Ni.Nb
v (DO,,) c,= 0.7406 3
a,= 0.3624 — 0.5110
& (Ni;Nb) Ortorrémbica (Cu,Ti) b,=0.4210 - 0.4251 Ni,Nb
C,= 0.4300 — 0.4556
MC Cubica a,= 0.4300 — 0.4700 ne f'gbc
M,,Cs Cubica (fcc) a,= 1.0500 — 1.0700 (Cr, Fe, W, Mo),,C,
Fe,Mo,C
Fe,W,C, Fe,W,C
M i =1.0850 - 1.17 TR,
«C Cubica (fcc) a,= 1.0850 50 Fe,Nb,C, Nb,Co,C
Ta,Co,C
a,= 1.3980
M.C, Hexagonal ¢,= 0.4523 Cr.C,
Ta,B., V.B,, Mo,FeB
M.B Tet I 8= 0.5600 - 0.6200 N{E BZ’(IVfo 2'Ti g:zr EIE\Ii2
302 elragona c,= 0.3000 — 0.3300 322 T
Fe,By)
. _ (Ti, Nb, Zr) N
MN Cubica 8= 04240 (Ti, Nb, Zr) (C, N)
. a,= 0.4750 Co,W,
H Romboedrica ¢,= 2.5770 (Fe, Co),(Mo, W),
a,= 0.4750 — 0.4950 .
Fe,(Nb, Mo, Ta, T
Laves Hexagonal ¢,= 0.7700 — 0.8150 e,(Nb, Mo, Ta, Ti)
Tetragonal = 0.8500 ~0.9100 Fegr::’eFl\e/zlglr\l'\i/lo
o —
c,= 0.4500 — 0.4800 CrCo, CrNiMo
a,= 0.3234 — 3.3860 .
M,SC Hexagonal 0 (Zr, Ti, Nb),SC

C,=11.233-11.834




Los tamafios de grano en las superaleaciones son dependientes del proceso de manufactura
empleado. El tamafio de grano ASTM 12 (como se observa en la Tabla 2.2), puede obtenerse en
las superaleaciones base niquel en los discos de turbina de gas, mientras que en placas y forjas
tienen tamafos de grano entre ASTM 4y 6. En las superaleaciones en condicién de colada presenta
un tamano de grano de ASTM 0 o0 mayores (como se observa en la Tabla 2.2), pero no presentan
un buen control y son altamente variables. La Tabla 2.2 muestra como el nimero de tamafio de

grano de ASTM se correlaciona con el tamafio de grano promedio [5, 27].

Tabla 2.2 Correlacion de tamafio de grano de ASTM con el didmetro promedio del grano [27].
No. ASTM Didmetro promedio

Tamario relativo

[1m]
1 510 Muy grueso
0 360
1 250
2 180 Grueso
3 125
4 90
5 65 Mediano
6 45
7 32
8 22 Fino
9 16
10 11
11 8.0 Muy fino
12 5.6
13 4.0
14 2.8 Ultra fino
15 2.0

2.3.1. Matriz austenitica y

La fase y (fcc) es la matriz ideal de las superaleaciones, permitiendo soportar condiciones
extremas donde se presentan temperaturas elevadas:
e Presenta optimas propiedades mecanicas (tension, termofluencia, fatiga) porque tienen alta
resistencia y multiples sistemas de deslizamiento.
e La densidad de empaquetamiento de la estructura fcc es ideal para temperaturas

relativamente elevadas, debido a la baja difusividad de los elementos de aleacion.
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e Amplia solubilidad de elementos secundarios que permiten la precipitacion de compuestos

intermetalicos [3, 27].

2.3.2. Fases secundarias y'y y"

Las fases secundarias son intermetalicos que presentan una forma A;B. Principalmente, las fases
intermetalicas que precipitan son gama prima y' (FCC NizAl, Ni;Ti) y gama bi-prima y” (BCT
Ni;Nb); también estan estrechamente relacionadas las fases n (HCP Ni;Ti) y & (ortorrémbica
NizNb) [25, 27].

Gama prima y' Ni; (Al, Ti)

El precipitado intermetalico y’- Nig(Al, Ti) es sin duda la fase de fortalecimiento mas atil e
importante en las superaleaciones. Su esfuerzo de cedencia incrementa con la temperatura hasta
los 800 °C, y es la fase endurecedora en una amplia variedad de superaleaciones base niquel y
niquel-hierro. En las superaleaciones base niquel-hierro es una fase metaestable y se transformara
am con el tiempo de servicio a temperaturas elevadas, lo que es un inconveniente para el uso del
hierro como elemento base [3, 5].

El titanio y el aluminio son los principales elementos aleantes para promover la precipitacion y'
en las superaleaciones. La coherencia entre la fase y' y la matriz y (FCC) se mantiene con una
distorsion tetragonal [3, 5, 27]. En la Figura 2.2 se observa la morfologia del precipitado y’ en
diferentes aleaciones, la Figura 2.2(a) muestra carburos y particulas de fase y’ en una matriz
austenitica y. La Figura 2.2(b) presenta una aleacion B-1900 base niquel donde se aprecia la fase
v’ sefialada con A, la seccion B presenta perovskita Nis(Al, Ti) C, la C son carburos dispersos y D
la matriz y con precipitados y'. La Figura 2.2(c) micrografia que muestra la estructura que consiste
de particulas redondeadas de Y’ en una matriz y [27].

Gama doble prima y” - NizNb

La precipitacion y”- NigNb es una fase endurecedora, principalmente en la mayoria de las
superaleaciones base niquel y niquel-hierro. La precipitacion y” es coherente con una estructura
cristalina de orden DO,,. Una de las principales desventajas de esta fase es su baja temperatura
solvus, las aleaciones que endurecen mediante la precipitacion de esta fase, tienen un rapido
decremento en la resistencia a temperaturas por encima de 650 °C, debido a que la fase y” comienza

a transformar a la fase 6 [3, 5, 27].
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(S

Figura 2.2 Morfologias de la fase y' en diferentes aleaciones (@) B-1900 aleacion base niquel en
condicion de colada. (b) In-100 aleacion base niquel. (c) In-738 en condicidn de colada [27].

2.3.3. Carburos

La participacion de los carburos en las superaleaciones es compleja; ya que pueden incrementar
e incluso disminuir las propiedades de la aleacion, depende de la locacién, composicion y forma.
En las superaleaciones base cobalto y niquel-hierro, los precipitados se encuentran de manera
intragranular. En general, los carburos proveen un efecto benéfico para la resistencia a la ruptura
durante temperaturas elevadas si presentan la composicién y morfologia correcta. Las
superaleaciones base cobalto se endurecen principalmente mediante la precipitacion de carburos
[3, 5, 27].

Los carburos primarios, MC (donde M puede ser Ta, Ti, Zr o W), se forma como particulas de
blogues discretos o como fases eutécticas durante la solidificacién después de la fundicion y
comunmente presenta una estructura cristalina FCC [3, 27].

Los carburos secundarios M,C; y M,;C, que son ricos en cromo, se forman principalmente en

los limites de los granos y suelen aparecer como particulas irregulares, discontinuas, en bloques,
aunque también se ha llegado a observar placas y figuras geométricas regulares. Los carburos M¢C
precipitan en forma de bloques en los limites de grano y pueden formar estructuras Widmanstéatten.
En la Figura 2.3 se muestran ejemplos de distribuciones de carburos en varios sistemas de aleacion,
por ejemplo, en la Figura 2.3(a) se observa la distribucion de carburos en una superaleacion base
cobalto. Mientras que en la Figura 2.3(b) presenta los carburos MgC y M,,C; en forma de aguja

que precipitaron en dislocaciones alrededor del carburo MyC. La Figura 2.3(c) se observa una alta
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densidad de dislocaciones propicia la precipitacion del carburo M,;Cy y en la Figura 2.3(d) se

observan carburos M4C (blanco) y M,,C; en limites de grano [3, 27].

Figura 2.3 Ejemplos de carburos en superaleaciones base niquel y cobalto, (a) superaleacién base
cobalto en condiciones de colada, (b) Superaleacidn Hastelloy X, (c) Superaleacion Hastelloy X'y
(d) Superaleacién Rene 41 [27].

2.3.4. Fases topoldgicas compactas (TCP)

Las fases topoldgicas compactas (TCP, por sus siglas en inglés) no son deseables, se realiza un
esfuerzo considerable para evitar los rangos de composicion que causaran su precipitacion durante
el tratamiento térmico o tiempo de servicio. Las fases TCP observadas en las superaleaciones son
las fases o-AB,, u-A B, y Laves-A,B; donde A puede ser Fe, Ni o Co, y B Nb, Mo, Tao Cr. La
formacion de estas fases reduce la resistencia y ductilidad [27-29]. La fase tcp mas perjudicial es
la fase o, caracterizada por su fragilidad y tendencia a formar placas o agujas, que actiian como

sitios de nucleacién y propagacion de grietas [28, 30].
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La formacion de la fase 6 se inicia en las regiones del ntcleo dendritico, ya que la composicion
es rica en los elementos que forman esta fase (Re, Cr, Mo, W, Co, Ni). La morfologia de esta fase
se presenta en forma de placas delgadas en la exposicion de altas temperaturas, con un crecimiento
longitudinal restringido por la nucleacion de otras placas. En cristales simples la formacién de
dicha fase inicia en la region interdendritica cerca de los carburos MC, como se muestra en la
Figura 2.4, ya que esa zona se encuentra enriquecida de elementos micro segregados por efecto de
los carburos [3, 5, 27].

Figura 2.4 Formacion de plac;s la fase o adyacentes a los carburos interdendriticos MC en la
aleacion SX-RR2072 [27].

2.4.  Elementos base y aleantes de las superaleaciones

El estudio de los elementos aleantes en las superaleaciones es extremadamente amplio,
cubriendo la mayor parte de la tabla periddica. La adicion de elementos en superaleaciones es
elegida para modificar propiedades mecanicas, estabilidad de superficie o costos. Muchas
propiedades como el esfuerzo de fluencia, dureza, ductilidad, vida a la fatiga de bajos ciclos y
termofluencia pueden ser ajustados, a través de modificaciones en la composicion y variaciones
microestructurales [3, 27, 31].

El elemento base en las superaleaciones es determinante en las propiedades, y los tres elementos
base de uso comun son hierro, cobalto y niquel. La eleccién de dichos elementos como material

base presenta implicaciones significativas para el rendimiento general, ademas estos elementos no
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solo se utilizan como base, sino como adiciones de aleacién en otros sistemas. Los elementos base

se describen a continuacion [3, 25, 27].

2.4.1. Hierro (Fe)

Debido a las pobres propiedades del hierro, no existen superaleaciones base hierro. En su lugar,
se agrega niquel a la matriz de hierro para formar superaleaciones base niquel-hierro. La razén
principal para emplear el hierro en las superaleaciones es su bajo costo en comparacion con el

cobalto y niquel [5, 27].

2.4.2. Cobalto (Co)

La matriz base cobalto tiene propiedades intermedias entre los de base niquel-hierro y niquel.
De los tres elementos base, el cobalto presenta una temperatura de fusion elevada y, por lo tanto,
se desempefia mejor que las otras superaleaciones con menores elementos aleantes en aplicaciones
que no se necesita una resistencia elevada. Es por eso que se utiliza en los alabes de turbinas y otros
componentes de baja carga. La desventaja de las superaleaciones base cobalto son los costos
elevados [3, 27].

2.4.3. Niquel (Ni)

El niquel presenta buena solubilidad para elementos secundarios que endurecen directamente a
través de endurecimiento por solucion sélida o mediante la formacion de precipitados. Las
superaleaciones base niquel se emplean en los entornos mas exigentes de los motores de turbinas
de gas. Es empleado en las superaleaciones base niquel-hierro y cobalto como un estabilizador de
la matriz FCC. En las superaleaciones base niquel permite la formacion de precipitados vy y" [5,
27].

2.5. Superaleaciones base cobalto

El cobalto es util en aplicaciones que requieren propiedades magnéticas, resistencia a la
corrosion, resistencia al desgaste y resistencia a temperaturas elevadas. Es empleado en
superaleaciones y revestimientos en herramientas de corte, algunas aleaciones de cobalto son bio-
compatibles por lo que se usa en implantes ortopédicos. El cobalto es un elemento alotrépico,

presentando una estructura cristalina hexagonal compacta (HCP) a temperaturas menores a 417°C.

15



Entre 417 y 1493°C (punto de fusidn) presenta una estructura cristalina ctbica centrada en la cara
(FCC) [3, 31, 32].

2.5.1. Propiedadesy aplicaciones

Entre los afios 30°s y 40’s, se desarrollaron las superaleaciones base cobalto, para aplicaciones
donde la resistencia a temperaturas elevadas y a la corrosion es indispensable, en laboratorios
Austenales y la Division de Carbones de la Union de Haynes Stellite de Union Carbide [26, 27].

Las superaleaciones base cobalto son aquellas que tienen como elemento principal al cobalto,
conteniendo elementos aleantes adicionales provocando mejora en sus propiedades. Algunas
propiedades de estas superaleaciones surgen de la naturaleza cristalografica del cobalto,
endurecimiento por solucién sélida y formacién de carburos [3, 33]

Este tipo de superaleaciones no presentan fase de endurecimiento secundario como y'. Sin
embargo, estan formadas por una matriz de cobalto que es austenitica, es decir, los elementos
adicionados entran en solucion sélida en la matriz FCC y contribuyen al reforzamiento a través de
los efectos de endurecimiento por solucion sélida [34]. El cobalto genera una inestabilidad en la
estructura cristalina fcc de la matriz, debido al hecho de que el cobalto como elemento, si es
enfriado extremadamente lento, se transforma de una estructura hcp a 417 °C [27, 34].

Para estabilizar la estructura fcc a temperatura ambiente en este tipo de aleaciones es necesario
contener un contenido igual o mayor al 10 % de peso en niquel. El contenido de carbén en este tipo
de superaleaciones se encuentra en un rango de 1 a 3 % en peso, el bajo contenido de carboén los
hace perfectos para la resistencia a temperaturas elevadas y corrosion. Dependiendo de la
composicion y del tratamiento térmico se forman carburos del tipo M,;Cq, MC y MgC. La adicion
de elementos como W, Mo y Ta son esenciales para el endurecimiento por solucién solida.
Mientras que el contenido de Cr es generalmente alto y provee resistencia a la oxidacion y corrosién
[3, 26, 27].

La resistencia mecanica de las superaleaciones base cobalto es inferior al base niquel, pero
mantienen su resistencia a temperaturas muy elevadas. Su resistencia en estas condiciones se debe
principalmente a la distribucion de los carburos mencionados anteriormente, que tienden a
precipitar en los limites de grano de la matriz austenitica [3, 34].

Durante muchos afos, las aleaciones base cobalto fundidas han sido usadas por la industria de

turbinas de gas por su resistencia a altas temperaturas; empleada generalmente para piezas de forma
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compleja como paletas y boquillas de primera y segunda etapa en motores de turbinas de gas. Las
superaleaciones base cobalto desempefian un papel importante, en virtud de su excelente resistencia
a la sulfuracién, corrosion en caliente y resistencia a temperaturas superiores a las que se disuelven
los precipitados y' y y”. Aungue estas superaleaciones son resistentes al desgaste y poseen
resistencia a la corrosion acuosa, estan limitadas por la precipitacion de carburos en los limites de
grano, la falta de elementos vitales en la matriz y la segregacion quimica en la microestructura. Por
lo cual, las adiciones de Mo en estas superaleaciones imparten mayor grado de resistencia a una

variedad de medios corrosivos himedos [3, 25].

2.5.2. Composicion quimica

El tipo y cantidad de elementos aleantes es dependiente de la aplicacion, lo cual determina la
familia y mecanismo de endurecimiento. En general, las superaleaciones base cobalto presentan un
gran contenido de Cr promoviendo el endurecimiento por solucién sélida, permitiendo su empleo
en aplicaciones susceptibles a corrosion y requerimiento de altos esfuerzos debidos la formacion
de carburos M,;C y MgC [3, 27]. Adiciones de Ti promueve el endurecimiento por precipitacion
en menor grado en las superaleaciones base cobalto. EI Ni es esencial en las superaleaciones base
cobalto y niquel-hierro, ya que es empleado para estabilizar la matriz y (fcc) sin rango de
temperatura de servicio. Los rangos de la adicion de elementos aleantes en una superaleacion base
cobalto se encuentran en la Tabla 2.3. El efecto que produce la adicién de ciertos elementos en las

superaleaciones base cobalto se describen en la Tabla 2.4 [3, 27].

Tabla 2.3 Rangos de composicion de elementos aleantes en una superaleacion base cobalto [27].

Elemento Cobalto
Procesado Colada
Cr 18 - 30 (22) 3-30(22)
Al, Ti 0-3.5(0.8) 0-4.3(0.1)
Mo, W, Re, Ru 0- 15 (6) 0-27(9)
Nb, Ta 0-75(1.7) 0-9(2.1)
Fe 0-21(5) 0-4(1)
Co 22 - 64 (43) 36 - 68 (58)
Ni 0-43(18) 0 - 28 (10)
C 0.05-10(0.2) 0.1-1.0(0.4)
B, Zr 0-1.5(0.2) 0-2.0(0.2)

*EIl contenido promedio esta indicado entre paréntesis.
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Tabla 2.4 Efecto de los elementos de aleacion en las superaleaciones base cobalto [27].
Elemento Efecto
Cr . Pre'cipitacién de .Mzgcﬁ y.M7C3' o
» Mejora la corrosién y resistencia a la oxidacion
Al » Mejora resistencia a.la oxidacion
» Promueve la formacion de B-CoAl
* Precipitacion de TiC
Ti + Formacion del intermetalico Co,Ti
+ Formacion de Ni,Ti
Mo . Endurec_i,mientq por soIgc_ién solida
+ Formacion del intermetalico Co,Mo
w + Formacion del intermetalico Co,W
+ Formacion de M,Cy MC
+ Formacion del intermetalico Co,Ta
+ Formacion de M,C y MC
+ Formacion del intermetalico Co,Nb
Fe » Mejora su manufactura

Ni « Estabilizador (_1e ma@riz fcc 3

« Decrece la resistencia a la corrosion

« Formacién de carburos

« Decrece la ductilidad
B » Mejora la resistencia a la termofluencia y ductilidad
7r . For_macién dg carbl_Jros _ N

» Mejora la resistencia a la termofluencia y ductilidad

Ta

Nb

El efecto de los elementos como aleantes se describen ampliamente a continuacion:
Cromo (Cr)

El Cr se encuentra presente como elemento aleante en la mayoria de las superaleaciones, afecta
a las propiedades mecanicas y a la resistencia ambiental (corrosion y oxidacién). Con respecto a la
resistencia ambiental, el primer efecto del cromo es que permite una reduccion de contenido de Al
en la aleacion ayudando a la formacion de alumina superficial a concentraciones bajas de Al. EI Cr
también ayuda a la formacion de 6xido de cromo (Cr,O;) que ayuda durante el ataque de corrosion
[3, 5, 27]. Con respecto a las propiedades mecéanicas, el papel mas importante del cromo es

participar en la formacion gradual de carburos secundarios (MzC y M,,C;) a temperaturas elevadas
a partir de carburos primarios (MC y MgC). Siendo los carburos secundarios la principal fase

endurecedora en las superaleaciones base cobalto [27].
Aproximadamente de 25 a 40 por ciento en peso de cromo es requerido para una buena
resistencia a la corrosion en un rango de temperatura entre 670 a 750 °C; de un 15 a 20 por ciento

en peso se requiere para una adecuada proteccidn contra la corrosion entre un rango de temperaturas
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de 800 a 950 °C [5, 27]. En la Figura 2.5 se aprecia de manera esquematica las fases secundarias
propiciadas por las adiciones de Cr.
Aluminio (Al)

Es un elemento importante para mejorar las propiedades mecanicas y resistencia ambiental, pero
al encontrarse en exceso, este elemento decrece la ductilidad del material. La adicion de aluminio
ayuda a propiciar la formacion del precipitado y’, aunque elementos como Nb, Ta y Ti pueden
sustituirlo. Altos contenidos de aluminio deterioran la fase y’ propiciando su transformacion a la
fase n [26, 27].

% Cr

superaleaciones base niquel [3].

Titanio (Ti)

El Ti propicia la formacion de precipitados y’, es més efectivo que el Al al elevar la temperatura
solvus y el parametro de red de dicha fase. La adicion de Ti en las superaleaciones base cobalto
propician una precipitacion coherente fcc de (Co, Ni)3Ti, analoga a y' [27].

Molibdeno (Mo)

El efecto principal del Mo es incrementar la resistencia de la matriz y. El Mo se presenta en
solucion solida en la matriz incrementando el parametro de red, influyendo asi en el desajuste de
la red entre matriz y y la precipitacion y'. El efecto en las propiedades mecéanicas no limita la
resistencia a la tension, en cambio la resistencia a la termofluencia decae al exceder la adicion de
molibdeno (Mo > 15% en peso) [26, 27].
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Niobio (Nb)
El Nb toma parte en el mecanismo de endurecimiento por solucién sélida. Especificamente, se

encuentra presente en dos tipos de fases endurecedoras, en carburos primarios (MC y MC) y y".

Es formador de carburos fuertes, ya que al contener niobio son fundamentales para producir una
alta resistencia a la termofluencia. Ademas, retarda la transformacién de carburos primarios a

secundarios, e impide la formacion de carburos M,,C, en los limites de grano a temperaturas

elevadas [5, 27].
Boro (B)

El B se implementa para aumentar la resistencia a la termofluencia y al trabajado en caliente de
las superaleaciones. Presenta una solubilidad méxima en Ni del 0.2 por ciento en peso, cuando

presenta porcentajes mas altos promueven la formacion del intermetalico Ni;B. Ademas de causar

la formacidn de boruros fragiles que pueden actuar como sitios iniciadores de grietas [3, 26].
El B es un refinador de grano, se especula que la segregacion del B en los limites de grano
retrasa el crecimiento del grano, permitiendo méas tiempo para que nuevos granos se nucleen. Otro

efecto benéfico es la reduccion de la aglomeracion de carburos M,;C,, mejorando la ductilidad.

También puede reducir la solubilidad del carbono en los limites de grano, aumentando los carburos
en los limites de grano mientras impide la formacion de capas gruesas de carburos [5, 27].
Circonio (Zr)

Mejora significativamente las propiedades de termofluencia en las superaleaciones, aunque
cuando se emplea junto con el B se ha reportado que el Zr desempefia un papel para eliminar o
disminuir la presencia de algunos sulfuros. El Zr tiende a segregarse en los limites de grano, donde

cantidades minimas inhibe la aglomeracion de carburos M,,C;, por lo tanto, reduce el riesgo de

formar micro grietas [27].

2.5.3. Procesos de fabricacion

Para el proceso de fabricacion de las superaleaciones base cobalto generalmente no es necesario
de un proceso sofisticado de vacio para la fundicién. Cominmente se emplea una fundicion por
induccidn de aire (AIM, por sus siglas en inglés), también se ha reportado el uso de fundicién por
induccion al vacio (VIM, por sus siglas en inglés). Siendo este el proceso primario de fundicién
para preparar la aleacion deseada, seguido de dos procesos secundarios, refundicion por electro-

escoria (ERS, por sus siglas en inglés) para eliminar inclusiones que contienen oxigeno y
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refundicion por arco al vacio (VAR, por sus siglas en inglés) para reducir la segregacion de la
composicion que se produce durante la solidificacion. Posteriormente, se realiza un tratamiento
termomecanico controlando la temperatura y deformacion durante el proceso para alcanzar

propiedades especificas deseadas [25, 31].

2.5.4. Tratamientos térmicos

Los tratamientos térmicos son empleados para diversos objetivos, dependiendo del tipo de
material se emplean diferentes condiciones. En el caso de las superaleaciones los tratamientos
térmicos tienen tres principales propositos:

» Homogenizar la aleacion (tratamiento térmico de homogenizacion)

« Disolver el precipitado en aleaciones endurecidas por precipitacion (tratamiento térmico de

solucion)

» Precipitar fases secundarias de forma controlada (tratamiento térmico de envejecido o

precipitacion)

Los tratamientos de endurecimiento por precipitacion son variados, tienen multiples ciclos de
envejecimiento para optimizar propiedades para diferentes aplicaciones. Otras funciones de los
tratamientos incluidos son el relevado de esfuerzos, crecimiento de grano y modificaciones de
superficie [25, 27, 32].

En el tratamiento de homogenizado, la aleacién se calienta a una temperatura elevada para
aumentar la difusion en estado sélido y lograr una distribucién mas uniforme de los elementos; la
segregacion en superaleaciones fundidas puede ser bastante notable. En superaleaciones
procesadas endurecidas por solucion solida, la etapa es denominada recocido, siendo el objetivo
principal es conseguir una recristalizacion completa para lograr suavizar la aleacién para su
manufactura o procesos de modelado [27, 32].

El tratamiento térmico de homogenizacion tiene como objetivo la difusion del soluto en estado
solido en la matriz de la aleacion; y asi lograr una distribucion mas uniforme de los elementos de
soluto. Es un tratamiento muy empleado en las superaleaciones en condiciones de colada para
disminuir la segregacion de elementos de soluto, los cuales pueden llevar a la formacion de fases
tcp. Las aleaciones endurecidas por solucion solida, es un tratamiento térmico cuyo objetivo
principal es producir una recristalizacion completa para lograr una maxima suavidad para forjado

u otros procesos de modelado [27, 34].
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En el envejecido, o endurecimiento por precipitacion, los elementos saturados durante el
tratamiento de solucidén son precipitados en tipo y morfologia favorable. Este proceso de
precipitacion controlada suele ser un proceso de varios pasos que tienen lugar a diferentes
temperaturas, las fases y' y y” precipitan de esta manera; también pueden formarse carburos
secundarios en un rango de 730 a 1040 °C [25, 34].

2.6. Creep (termofluencia)

La deformacion plastica lenta y continua de un material durante un periodo de tiempo bajo
condiciones de esfuerzo y temperatura constante es conocida como Creep (en inglés) o
Termofluencia. EI fendmeno de creep puede ocurrir a diferentes temperaturas, ya que depende de
la temperatura de fusion (T,,) del material. Frecuentemente es reportado en literatura y algunos
autores que el fendomeno de creep puede ocurrir a partir del 40 y 50 % de la T ,, temperaturas donde
es mas notorio la difusion que es parte importante del fendmeno de creep [35, 36].

Las pruebas de creep se realizan aplicando un esfuerzo y temperatura constante, para medir asi
la deformacion del espécimen en funcién del tiempo. La Figura 2.6 muestra una curva tipica de

creep, la cual esta compuesta por tres etapas.
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Figura 2.6 Representacion esquematica de una curva caracteristica de creep [37].
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En la primera etapa, llamada etapa primaria la deformacion del material incrementa con el
tiempo, mientras que el creep rate (¢ = dg/dt) o tasa de creep disminuye debido al endurecimiento

por deformacion del material como se aprecia en la Figura 2.7. La segunda etapa, llamada etapa
secundaria o estado estable, se caracteriza por presentar una deformacion casi lineal con el tiempo,
presentando un creep rate o tasa de creep constante debido a un equilibrio entre el endurecimiento
por deformacidn y recuperacion dindmica en el material. Es la etapa mas importante, ya que es
donde se manifiestan los diferentes mecanismos de creep. En la tercera etapa, conocida como etapa
terciaria, la deformacién incrementa con el tiempo y en consecuencia el creep rate también,
atribuido principalmente a la formacién de micro y macro grietas que conducen a la fractura del
espécimen [22, 35, 36].

Etapa
Primaria

Etapa
Secundaria

Etapa
Terciaria

-
Tiempo

Figura 2.7 Representacion esquematica de una curva de creep en funcién de la tasa de creep o
creep rate [35].

La formay extension de las tres etapas de creep son dependientes de las condiciones de esfuerzo
y temperatura aplicados en el ensayo, como se muestra en la Figura 2.8. Se observa que con el
incremento del esfuerzo y temperatura el tiempo de ruptura y la extension de la etapa secundaria

usualmente decrecen, sin embargo, la deformacion total del espécimen incrementa [35].
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Figura 2.8 Representacion esquematica del efecto del esfuerzo y temperatura en las etapas del
creep [35].

2.6.1. Mecanismos responsables del fendbmeno de creep

Existen diferentes mecanismos de deformacién presentes a elevadas temperaturas, los cuales
dependen de las condiciones (esfuerzo y temperatura) a las que se encuentre sometido el espécimen
de creep. Los mecanismos representativos que pueden presentarse dependen de la temperatura

homologus (T,), esta temperatura se definide como:

T =— 1)

Donde T es la temperatura aplicada y T,, la temperatura de fusion del material. A partir del
calculo de la temperatura homologus se puede predecir el mecanismo que rige el proceso de creep.
Dos mecanismos importantes de difusion se consideran durante una prueba de creep donde la T, ~

0.7 — 1, dichos mecanismos que se pueden presentar son los propuestos por Nabarro-Henrring,

Cobble y la ley de potencia de creep [22, 35, 38], que se describen a continuacion.

Nabarro-Henrring
Propusieron un mecanismo donde se involucra la difusion de vacancias dentro del grano. El
movimiento de vacancias propicia una deformacion en la longitud del grano en direccion al

esfuerzo aplicado, el movimiento de vacancias se da a través del grano desde la parte superior e
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inferior del grano hacia los limites de grano paralelos a la fuerza aplicada como se muestra en el
esquema de la Figura 2.9 [35, 38].

Esfuerzo f
aplicado Fuente de

vacancias
Acumulacién q«
de vacancias ‘

Figura 2.9 Esquema del mecanismo propuesto por Nabarro-Henrring [38].

Cobble

Propuso un segundo mecanismo que explica la difusién durante el fendmeno de creep. Esta
basado en la difusidn en los limites de grano en lugar de que se dé dentro del grano, como resultado

de la difusién se presenta el deslizamiento de los limites de grano, como se aprecia en el esquema
de la Figura 2.10 [35, 38]

Esfuerzo
aplicado

Vacancias

. Marca de

. Marca de
referencia

referencia

Figura 2.10 Representacidn esquematica del mecanismo propuesto por Cobble [38].

Mientras que en un rango de valores donde T, ~ 0.5 — 0.6 el mecanismo que puede presentarse es

mediante deslizamiento de dislocaciones y difusion de vacancias:
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Ley de potencia de creep (The power-law creep)

La ley de potencia de creep, conocida también como The power-law creep en inglés, explica la
deformacion debido al movimiento de dislocaciones, el cual es representado en forma esquematica
en la Figura 2.11. En temperaturas elevadas se presenta un mayor numero de sistemas de
deslizamiento activado, provocando con ello multiples deslizamientos de dislocaciones; ademas,
altas temperaturas les permiten a las dislocaciones moverse fuera de su plano de deslizamiento,
realizando movimientos de subida (climb). En los limites de grano se produce preferentemente el
apilamiento de dislocaciones, siendo un obstaculo para su deslizamiento y provocando a su vez la

aparicion de cavidades que conducen a la fractura [22, 35, 38].

Esfuerzo
aplicado

‘Apilamiento de 1 4 44 llL,/CottreII—LomeI

dislocaciones

Escaldn
€17 L e b
1 1 1 A/ Subida (“Climb”)

L L
1 NN I W)

Obstaculo (precipitado)

Figura 2.11 Mecanismo propuesto por la ley de poder de creep [38].

Todos los mecanismos antes descritos obedecen la ecuacidn constitutiva de creep donde se

relaciona el esfuerzo y temperatura aplicado con el estado estable del creep rate.

2.7. Estado del arte
2.7.1. Fases secundarias y efectos en las propiedades mecanicas

La microestructura de las superaleaciones puede evolucionar durante el servicio a altas
temperaturas desde las fases, sus fracciones de volumen y su morfologia, presentes a temperatura

ambiente generalmente difieren de aquellas que son estables a altas temperaturas. Lo cual propicio
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la investigacion de dichos cambios que provocan variaciones en las propiedades de las
superaleaciones.
En muchos estudios de investigacion ha sido reportado la precipitacion de carburos del tipo

M,;Cq, la fase n y p en las aleaciones de un sistema Co-Cr-W-Ni, los cuales deterioran las

propiedades mecénicas de las aleaciones, en especial la ductilidad cuando se encuentran a elevadas
temperaturas, como lo reportan Ueki y col. [39] y Teague y col. [40].

En las nuevas generaciones de superaleaciones base cobalto la adicion de niobio es usualmente
empleada para elevar las propiedades mecénicas, ya que refina la microestructura y mejora el
comportamiento mecénico; como lo reporta Zafarghandi y col. [20], la adicion de niobio
incrementa el esfuerzo y deformacidn en una superaleacion base cobalto de sistema Co-Cr-W-Ni,

esto lo atribuyen a la formacion estable de los carburos M,;C, y M4C a temperaturas menores de

1000°C y mayores de 1050°C, respectivamente; ademas de la precipitacion de carburos de NbC a
temperaturas elevadas, los cuales, ademas, contribuyen a una mayor elongacién de la aleacion,
como se aprecia en la Figura 2.12 ensayos de tension a las aleaciones con y sin adiciones de niobio
a diferentes temperaturas. La Figura 2.12(a) muestra las propiedades mecénicas de la aleacion sin
adiciones de niobio, mientras que la Figura 2.12(b) se observa el incremento de las propiedades

mecanicas tanto en el esfuerzo y la deformacion.
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Figura 2.12 Curvas esfuerzo-deformacion de (a) aleacién base y (b) aleacidn con adiciones de
Nb [20].

En aleaciones de cobalto coladas, un contenido de carbono en el rango de 0.25 a 1% en peso

causa el fortalecimiento del carburo ademas del endurecimiento de la solucion solida en la matriz.
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La red de carburo formada durante la solidificacion es bastante estable y es esencial para una
resistencia a la temperatura elevada. La destruccion de la red de carburo por trabajo en caliente, en
la aleacion X-40 y MARM 509, por ejemplo, aumenta el esfuerzo a tension a temperaturas
intermedias, pero disminuye la resistencia a la termofluencia a temperatura elevadas [2].
Zangeneh y col. [41], investigaron el efecto de la exposicion térmica a largo plazo, durante el
servicio de una boquilla de una turbina de gas, en la microestructura y las propiedades mecénicas

de la aleacion Co-Cr-W. Reportaron que los carburos M,;C, podrian precipitar directamente de la

matriz, pero también como resultado de las reacciones de degeneracion de los carburos primarios.

Demostraron que los carburos secundarios M,;C4 depende principalmente de las temperaturas de
operacion. A temperatura de 800°C, los carburos irregulares gruesos de M,;C4 precipitan en los
limites de los granos y el interior de los granos, a través de la transformacion de MyC— M,,C.
Ha sido reportado que los carburos M,C, es una fase metaestable y se descompone facilmente en
carburos M¢C 0 M,;C, a elevadas temperaturas. Thibault y col. [42], observaron la transformacion
M,C;— MC in situ durante el envejecido a 850°C en una aleacion base cobalto resistente al
desgaste. Por otra parte, Lane y col. [43], demostraron la transformacion M;C;— M,;C; en una
aleacion Co-Cr-Mo durante un envejecido a 870°C.

Gui y col. [44], estudiaron la transformacion in situ de M,C;— M,;C;, encontrando que el
carburo M,;C; nuclea en la interfaz M,C,/matriz debido a la relacion coherente entre el carburo
M,,C Yy la matriz, creciendo hacia el carburo M,C,. Ademas, reportaron que el carburo primario
MC se degrada y libera una gran cantidad de titanio y tungsteno a temperatura elevada, y por lo
tanto el carburo de MC residual queda enriquecido en tantalo y zirconio, por lo que se vuelve mas
estable a alta temperatura. EI comportamiento de degradacion, degraddndose a 1140°C y se

disuelve en la matriz parcialmente a 1180°C.

2.7.2. EfectodelByZr

Las investigaciones sobre el uso de pequefias adiciones de boro y zirconio han reportado que
son benéficas en algunas propiedades mecanicas de las superaleaciones, se ha observado que
mejoran la resistencia a la termofluencia, ademés previenen la formacion de cavidades, micro

grietas en el limite de grano y aumentos en la resistencia a la ruptura y ductilidad [7, 8].
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Los elementos como boro, carbono, zirconio y hafnio se adicionan a las superaleaciones para
fortalecer el limite de grano, retardando relativamente el movimiento entre granos. Siendo
caracteristico la segregacion de estos en el limite de grano. Al fortalecer los limites de grano se
aumenta la resistencia a la termofluencia, ademas las adiciones de estos elementos evitan la

aglomeracion de carburos M,,C; en limites de grano y previenen micro agrietamiento intergranular

[45]. Los carburos y boruros, en las superaleaciones tienen propiedades fisicas similares, pero es
diferente la forma de difusion del boro y carbono. Thuvander y col. [46], estudiaron una
superaleacion base niquel 690, de sistema Ni-Cr-Fe; reportaron un enriquecimiento de boro en
limites de grano después de un recocido, en conjunto con una distribucion de carbono en el
material. Después de ser tratado térmicamente a 700 °C, observaron la formacién de boruros y
carburos en limites de grano.

El fendmeno de agrietamiento en caliente (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 y zirconio son elementos que fortalecen los limites
de grano y ayuda a reducir el agrietamiento en caliente [47]. LIlamado también 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. El agrietamiento
en caliente depende de los cambios en la fraccién del liquido interdendritico, resultado de los altos
esfuerzos que se producen en el proceso de solidificacién. Los factores mas importantes que
influyen en el agrietamiento en caliente son la temperatura de colada, velocidad de enfriamiento,
la rigidez del molde y la composicion quimica de la aleacion. El Zr y el B son elementos que
segregan en el liquido interdendritico durante la solidificacion [48, 49].

El efecto de la composicion quimica en el agrietamiento en caliente puede ser muy complicado.
Zhang y col. [50], estudiaron y concluyeron que las variaciones de los contenidos de titanio y
tantalo afectan la tendencia al agrietamiento en caliente en la superaleacion IN792 a través de una
variacion cerca del intervalo de solidificacion y el eutéctico y/y'. Zhang y col. [51], investigaron el
efecto del contenido de Zry B en la formacion de la fase eutéctica y su influencia del agrietamiento
en caliente en la aleacion IN792.

Shinagawa y col. [17], encontraron que la adicion de boro mejora en gran medida la resistencia
del rendimiento de las superaleaciones de base cobalto a través de una mayor ductilidad de limites

de grano, aungue en este caso no se reportaron boruros en los limites de grano. El fortalecimiento
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de los limites de grano en esta situacion se atribuy6 a la segregacién local de boro en el limite de
grano, analoga a los resultados en superaleaciones basadas en Ni policristalino [52-54]. La Figura
2.13 muestra las curvas de esfuerzo-deformacion a temperatura ambiente para las aleaciones base
cobalto libres de boro y dopadas con boro. La deformacion aumenta de 4.7% a 12.3% con la adicién

de boro, la resistencia a la tension alcanza 946 MPa.
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Figura 2.13 Curvas esfuerzo-deformacidon aleacion base cobalto a) sin boro y b) con boro [17]

Por otra parte, Bocchini y col. [55], estudiaron la concentracién de boro y zirconio en los limites
de grano en una superaleacion base cobalto de sistema ternario, Co-9.5AI-7.5W. Observaron que
las adiciones de zirconio y boro tienen una influencia positiva para las propiedades de
termofluencia de la aleacién; la segregacion de boro, y zirconio en los limites de granos forman
boruros de zirconio en lugar de boruros de tungsteno, lo que disminuye la segregacién de tungsteno
en los limites de grano.

Kolb y col. [16], exploraron en detalle el papel que juega el contenido de boro en una aleacion
ternaria Co-9AI-9W, reportando que las diferentes concentraciones de boro influyen en la
microestructura y propiedades mecanicas. Pequefios incrementos de boro (<0.005% atémico) no
permite la formacion boruros en los limites de grano. Al contrario, al aumentar el contenido a
0.04% atomico favorece la formacion de boruros de tungsteno. El boro no solo se segrega en los
limites de grano, también esta presente en el interior del grano, pero se divide Gnicamente en la
fase y". ElI aumento significativo de esfuerzo lo atribuyen a una mayor resistencia del limite de

grano debido a la segregacion de boro.
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2.7.3. Creep

Los tres parametros importantes que mejoran resistencia a la termofluencia de los metales son
bajos difusividad, baja energia por falla de apilamiento y alto modulo de elasticidad, por lo cual, la
necesidad de tener un mejor rendimiento en las superaleaciones mediante adiciones de elementos
y tratamientos térmicos ha sido muy importante.

La reduccidn de la resistencia a la termofluencia puede deberse a la presencia de morfologia de
complicadas formas de particulas como paletas y formas interdendriticas de carburos primarios
base carbdn, cromo, tungsteno y cobalto [56].

Sklenickay col. [6], desarrollaron dos superaleaciones base cobalto con alto contenido de cromo
endurecidas con adiciones de niobio y tantalo para una fundicién de discos giratorios, por lo cual,
estudiaron el proceso de degradacion del material por medio de pruebas de termofluencia a
temperaturas de 900 a 1000°C sometidas a esfuerzos entre 40 y 80 MPa; emplearon un sistema de
aleacion Co-Cr-Ni. En este estudio examinaron las relaciones entre el tipo, distribucion y
morfologia de carburos. Encontraron que la superaleacion con las adiciones de niobio mostro una
mayor duracién en la vida util de resistencia a la termofluencia en comparacion a la que contenia
tantalo, como se muestra en la Figura 2.14; observaron que las muestras fracturadas con contenidos
de niobio se dieron de manera homogénea debido a la ruptura de carburos M,,Cq
predominantemente en la interfaz carburo-matriz. Mostrando una fractura fragil por la propagacion

rapida de una de las grietas iniciada por el dafio acumulado de la termofluencia.
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Figura 2.14 Curvas de termofluencia, deformacion ¢ vs. tiempo t, de superaleaciones base
cobalto bajo mismas condiciones de carga: a) 900°C y b) 1000°C [6].
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Por el contrario, observaron que en la superaleacion con adiciones de tantalo presento una
fractura transgranular ddctil debido a un esfuerzo local inestable de las dislocaciones de la
microestructura conduciendo a la formacion de cuello en la probeta.

Bauer y col. [57], fueron los primeros investigadores en reportar que la aleacion Co-9AI-9W-
0.12B exhibe una resistencia similar a la aleacion comercial IN713C basada en niquel.
Demostraron que durante las pruebas de termofluencia era necesario fortalecer los limites de grano,
de lo contrario, fallaran por descomposicion de los limites de grano dando como resultado una baja
resistencia a la fluencia. En cambio, los resultados para las aleaciones modificadas con boro, los
precipitados se formaron en los limites de grano aumentando su resistencia a la termofluencia. En
otro de sus trabajos de investigacion, Bauer y col.[58], estudiaron la influencia de varios elementos
aleantes y su influencia en las superaleaciones base cobalto endurecidas por el componente ternario

L1, Cos(Al, W) (fase y’). Obtuvo una mayor resistencia a la termofluencia al presentar contenidos

de boro con adicion de titanio, mientras que, en las aleaciones libres de boro, la formacidn de fases
intermetalicas en el limite del grano también puede tener un efecto de fortalecimiento. Una aleacién
que contiene Nb exhibié una resistencia a la fluencia comparable con un boro que contiene
aleaciones ternarias.

Tanaka y col. [59], investigaron el comportamiento de la termofluencia de un cristal simple de
una aleacion ternaria base Co-Al-W con dos fases microestructurales y + y'. Observaron que la
deformacion por deslizamiento de las aleaciones basadas en Co-Al-W consiste en regiones de
transicion y aceleracion sin una regién de estado estable cuando se describe en términos de la tasa
de deformacion por fluencia en funcion del tiempo. La vida Gtil de la ruptura por fluencia aumenta
significativamente en presencia de grandes precipitados cuboidales y’, ya que la aleacion ternaria
sin tales precipitaciones cuboidales y’ se rompe inmediatamente después de la carga, mientras que
otras aleaciones pueden sobrevivir durante algun tiempo antes de que se produzca la ruptura.

Contenidos altos de elementos refractarios tienden a la formacion de fase indecibles del tipo
TCP [60-63]. Algunas investigaciones [64, 65], han observado que la fraccion apropiada para
mejorar la resistencia a la termofluencia en las superaleaciones policristalinas como Inconel 713C
esta alrededor de 65% de y'. Murakumo y col. [66], trabajaron con una superaleacion base niquel
monocristalina de tercera generacion TMS-75; médiate la aplicacion de tratamientos térmico
precipitaron diferentes contenido en volumen de la fase y'. Ellos reportaron que la mayor resistencia

a la termofluencia se present6 con una precipitacion entre 65 y 70 % de la fase y'.
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CAPITULO 3. DESARROLLO EXPERIMENTAL

Para llevar a cabo el presente trabajo de investigacion, se fabricaron dos superaleaciones base
cobalto usando una composicion quimica base reportada en la literatura. La composicion quimica
se muestra en la Tabla 3.1, de acuerdo al porcentaje de sus elementos aleantes esta superaleacion
es utilizada en situaciones donde se presenta el fenomeno de creep. Como se aprecia en la
composicion quimica de la aleacion el Cr, Ni y W son los elementos que se presentan en mayor
porcentaje, lo que hace esta aleacion un sistema Co-Cr-W- Ni.

Tabla 3.1 Composicién quimica de las superaleaciones base cobalto (% en peso).
Aleacion  Ni Cr Fe Mn Nb Si W C B Zr Co

SN 108 305 66 023 248 039 80 065 - - Bal.
adiciones
Con 108 305 66 023 248 039 80 065 02 05 Bal
adiciones

3.1. Calculo de carga

Para la fundicion de las aleaciones base cobalto se llevo a cabo el célculo de carga estimativo
para fundir 5kg de cada aleacion. Con la finalidad de determinar la cantidad de elementos puros y
ferroaleaciones necesarios para obtener una composicion quimica aproximada a las mostradas en
la Tablas 3.1.

Cabe mencionar, que algunos de los elementos tales como el Co, Ni, Cr, entre otros, seran
afiadidos a la carga metéalica en su forma comercialmente pura. Por otro lado, para la adicion de los
elementos como el W se realizo en forma de ferroaleaciones; las cuales a su vez poseen elementos
aleantes que son de interés y se encuentran acompafados de otros elementos que se consideraron
en el célculo de la carga, ya que se agregan de forma simultanea en la composicién general de la

superaleacion.

3. 2. Fabricacion mediante horno de induccién al vacio

Una vez estimada la cantidad elementos puros y ferroaleaciones que se afiadieron mediante el
calculo de la carga se procedio a llevar a cabo la fundicion. Se utilizd un horno de induccion al
vacio (Vacuum Induction Furnace, VIM) de la marca Consarc, en su interior cuenta con un crisol

de zirconia (ZrO,) como se muestra en la Figura 3.1.
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Figura 3.1 (a) Horno de induccion vacioaica Consarc, (5) crisol de zirconia (2ro,).

Una vez introducida la carga metélica en el interior del crisol y cerrada la compuerta del horno,
se procedi6 a efectuar vacio hasta alcanzar el nivel de 10 Torr, después de 20 minutos. Se indujo
potencia eléctrica a las bobinas del horno a una razon de 5 kW cada 10 minutos hasta alcanzar 20
kW, el metal comenz6 a fundirse a la temperatura de 1600 °C; la aleacién permanecera en estado
liquido para lograr la homogeneizacion quimica del bafio metalico, después se procedi6 a vaciar la
fundicion dentro de un molde metalico dentro del horno donde empez6 la solidificacién de cada
uno de los lingotes en condiciones de vacio. Las dimensiones finales del lingote y del molde
metélico que se empled se muestran mediante un esquema en la Figura 3.2.

() (b)

Figura 3.2 Representacion esquematica del (a) molde metélico y (b) lingote, cotas en mm.
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3.3.  Analisis de composicion quimica

Para asegurar que la composicion quimica de las superaleaciones fabricadas se encuentra dentro
del rango de composicidn propuesto, ambas superaleaciones base cobalto fueron sometidas a un
analisis de espectrometria de fluorescencia de rayos-X. El analisis se llevé a cabo utilizando en un
espectrometro de fluorescencia de rayos-X marca Bruker modelo S8 Tiger. La técnica funciona
mediante la generacién de rayos-X que interactian con los &tomos de la muestra detectando cada

elemento mediante la interpretacion por el software que se emplea en el equipo.

3.4. Simulacion de fases por JIMatPro®

Empleando el software JMatPro® se simul6 las posibles fases y carburos formados durante la
solidificacion, diagramas de transformacion y composicion quimica de fases y carburos. La
simulacion toma en cuenta condiciones ideales de enfriamiento y calentamiento que permite
conocer todas las fases y carburos que se forman tomando en cuenta la composicion quimica. Los
resultados obtenidos de este software permitieron tener una idea de las posibles fases y carburos

que podrian obtener en condicion de colada.

3.5. Tratamiento térmico de homogenizado

Se realizd un tratamiento térmico de homogenizado con la finalidad de reducir la segregacion
de elementos en las zonas dendritica e interdendritica durante la solidificacion de la aleacion. El
tratamiento térmico se llevé a cabo a una temperatura de 1200 °C a una razon de 10 °C/min durante
un periodo de permanencia de 3 horas, finalmente las muestras se templaron en agua, la

representacion esquematica se muestra en la Figura 3.3.

3.6. Caracterizacion microestructural

Se prepararon probetas para la caracterizacion microestructural de ambas superaleaciones
empleando diferentes técnicas y equipos. Se contemplo el uso de microscopia optica (MO) y
microscopia electrénica de barrido (MEB), complementando con analisis quimicos puntales y
mapeos. Observando los cambios morfoldgicos y quimicos en las microestructuras entre ambas
aleaciones debido a las adiciones de B y Zr. Realizado en las condiciones de colada y tratadas

térmicamente.
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Figura 3.3 Tratamiento térmico de homogenizado.

3.6.1. Preparacion metalogréfica de muestras

Se cortaron probetas con dimensiones de 1 x 1 x 0.8 cm para preparar metalografia de ambas
superaleaciones en condicion de colada y tratadas térmicamente. También se prepararon muestras
de las probetas que fueron sometidas a creep, estas probetas se realizaron corte de manera
longitudinal a la superficie de fractura con la finalidad de observar el dafio provocado por el
fenémeno de creep. Para preparar las probetas se realizd desbaste de la superficie con papel
abrasivo de carburo de silicio (SiC) de diferentes granulometrias (desde el nimero 80 hasta 2000),
posteriormente se pulieron con alimina de 3 um como abrasivo en un pafio de nylon. Una vez
pulidas las probetas, se revelo la microestructura con reactivos quimicos. se utilizdé un electro-
ataque quimico con una solucion de 50 ml de etanol y 2.5 ml de HCI, empleando un voltaje de 4

volts durante 20 segundos.

3.6.2. Microscopia 6ptica (MO)

Se obtuvieron imégenes mediante MO con la finalidad de brindar informacion general del
arreglo microestructural y cambios debido al tratamiento térmico y a las adiciones de By Zr. Para
ello, las muestras observadas fueron previamente atacadas quimicamente para revelar la

microestructura. Ademas, se obtuvieron imagenes de las probetas después de pulido en acabado
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espejo para analizar el porcentaje de porosidad que se produjo durante la solidificacion. Se empleo

un microscopio marca Carl Zeiss.

3.6.3. Microscopia electrdénica de barrido (MEB)

Mediante MEB se obtuvieron imagenes a mayores magnificaciones que permiten observar los
detalles especificos que no son posibles percibir mediante MO. Ademas, es posible obtener un
andlisis cualitativo y semi cuantitativo de la composicion quimica puntual y distribucion de los
elementos quimicos en la matriz, fases y carburos que estan presentes en la microestructura de la
superaleacion.

El equipo empleado es un microscopio electronico de barrido Joel JISM-7600F operado a 15 kV.
Para el analisis quimico puntual y distribucion de elementos quimicos se utilizé el dispositivo de

espectroscopia de dispersion de energia de rayos-X (EDS) Bruker® X Flash 6130.

3.7. Difraccién de rayos X (DRX)

El andlisis mediante difraccion de rayos X (DRX), se empled para identificar las fases formadas
durante la solidificacion de la superaleacion y posterior al tratamiento térmico se identifico las
fases que se disolvieron. Las muestras fueron analizadas en un difractometro de la marca Bruker
modelo D8 ADVANCE en configuracion Brag-Brentano, el equipo cuenta con un tubo generador
de rayos X con un filamento de W, anodo de cobre y detector LynxEye. Los pardmetros que se
emplearon fue un barrido en el rango de 20° a 120°, con un incremento de 0.02° para un tiempo de

adquisicién de 1 s.

3.8. Cuantificacion de micro porosidad

La medicion de micro porosidad se realizo analizando imagines de las aleaciones en condicion
de pulido, cubriendo un area total de 2 mm?. Las mediciones del tamafio de poro se llevaron a cabo
con el programa “Sigma Scan Pro”; ademas, mediante estadistica se obtuvo la frecuencia del

tamafio de porosidad empleando la funcién gaussiana definida por la siguiente ecuacion:
F(x)=Ae (2

Donde A, es el valor mas alto de la media normal, p es la media y op la desviacion estandar.
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3.9. Microdureza Vickers (HV)

Con el objetivo de determinar el impacto de la segregacion de los elementos aleantes en sus
propiedades mecéanicas, se llevd a cabo un estudio de microdureza en las zonas dendriticas e
interdendriticas de ambas aleaciones. Realizando 25 identaciones, con un tiempo de 10 segundos
por identacion con una carga de 50 gramos, las identaciones se haran en la matriz gama vy y las
fases endurecedoras presentes en las superaleaciones. Se uso un microdurémetro Vickers de la
marca Mitutoyo modelo HM-220B.

3.10. Pruebas de creep

En esta prueba se utiliza una probeta redonda montada en el interior de un horno ceramico
sometida a temperatura y esfuerzo uniaxial constante. En la Figura 3.4 se muestra el equipo que se
empleo, este equipo registra y captura los datos de deformacidn, porcentaje de creep y tiempo de
vida del espécimen. El equipo usado para las pruebas de creep es una maquina de creep de carga
constante Applied Test Systems Lever Arm Tester Serie 2330-MM, controlada mediante un
software WINCCS®. La méaquina de creep cuenta con un horno de la serie 3210 con una capacidad
maxima de 1100°C y dos extensémetros Linear Displacement Encoder modelo ST-1278 con una

precision de +/- 1 um, para medir la deformacion y porcentaje de creep.
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Figura 3.4 Equipo de creep de carga constante Applied Test Systems Lever Arm Tester Serie
2330-MM.

Se realizaron los ensayos en especimenes en condicion de homogenizado en la aleacion sin

adiciones de B y Zr a tres diferentes temperaturas de 700, 750 y 800 °C con esfuerzos de 200, 250,
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300, 350 y 400 MPa. Mientras que, la aleacion con adiciones de B y Zr fue ensayada a dos
temperaturas de 700 y 800 °C a diferentes esfuerzos de 200, 250, 300 y 350 MPa. La Figura 3.5(a)
muestra la orientacion en que fue cortada las piezas para maquinar las probetas de creep; mientras
que, en la Figura 3.5(b) se observan las dimensiones de los especimenes empleados para las pruebas

de creep.
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Figura 3.5 (a) Orientacion y localizacion de los especimenes de creep; (b) dimensiones del
espécimen de creep (dimensiones en mm).

Una vez presentada la falla de los especimenes, las superficies de fractura fueron caracterizadas
mediante MEB. Posterior a ello, para estudiar la microestructura en la zona cercana a la fractura,
se realizd un corte longitudinal perpendicular a la superficie fracturada para su andlisis en MEB, la

preparacion de este tipo de muestra fue descrita en el apartado 3.6.1.
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CAPITULO 4. RESULTADOS Y DISCUSION

4.1.  Analisis de composicion quimica

Se realizd andlisis de composicién quimica mediante espectrometria de fluorescencia de rayos-
X con la finalidad de asegurar que la composicion quimica de ambas superaleaciones base cobalto
se encuentre dentro de la composicion propuesta, ya que al emplear ferroaleaciones para adicionar
algunos elementos de aleacion y podria presentar pequefias variaciones. En la Tabla 4.1 se observa
la composicion quimica de las aleaciones obtenidas mediante la técnica de fluorescencia de rayos-

X, mostrando que se encuentra similar al porcentaje en peso propuesto.

Tabla 4.1 Composicion quimica en porcentaje en peso de las superaleaciones base cobalto por
fluorescencia de rayos-X [% peso].

Aleacion
Elemento Sin adiciones  Con adiciones

C 0.65 0.65
Mn 0.19 0.29
Si 0.51 -

Cr 30.20 29.90
Ni 9.59 9.28
W 6.98 7.72
Nb 2.22 2.13
Fe 6.66 7.96
B - 0.20
Zr - 0.09
Co Balance Balance

4.2.  Simulacion del proceso de solidificacion

Utilizando el programa comercial JMatPro® (Java-based Materials Properties software) se
simulé de la secuencia de la formacion y transformacion de fases durante el proceso de
solidificacion de las superaleaciones base cobalto. El programa JMatPro® realiza la simulacién
tomando en cuenta condiciones termodinamicas de equilibrio, diferentes modelos termodinamicos
y propiedades adicionales cargados en la base de datos dando lugar a la formacion de todas las
posibles fases estables y metaestables que podrian formarse debido a la composicién quimica de la

aleacion [67, 68].
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La diferencia en composicion quimica de ambas aleaciones provoca la posible formacion de

diferentes fases presentes en ambas aleaciones como se muestra en la Figura 4.1. Al presentar

cambios en composicion quimica la existen diferentes fases que pueden formarse durante la

solidificacion, ademas de presentar variacion en el contenido de elementos aleantes que estabilizan

dicha fase.
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Figura 4.1 Solidificacion de formacion de fases durante el proceso de solidificacion de las
superaleaciones (a) sin adiciones y (b) con adiciones.
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En la simulacion de ambas aleaciones se observa que la fase en solidificar primero es la matriz
v seguido de los carburos primarios y secundarios del tipo MC y M,;C,, manteniéndose estables
hasta temperatura ambiente de acuerdo a los resultados de la simulacion y lo reportado por algunos
autores en sistemas de aleacion Co-Cr-W- Ni [3, 27]. Fases TCP como o, p, fases G y & pueden
llegar a formarse y estar presentes a temperatura ambiente; sin embargo, este tipo de fases no son
deseadas debido al efecto perjudicial en las propiedades mecénicas de las superaleaciones. Las
adiciones de B y Zr pueden llegar a propiciar la formacion de y” y boruros M;B, como se observa
en el grafico de la Figura 4.1(b), ademés de un incremento en la formacion de carburos M,;Cy y
reduccion de fase o.

Conocer los elementos que estabilizan la formacion de las fases principales es de gran
importancia para poder identificarlas con mayor facilidad durante la caracterizacion
microestructural por MO y MEB. Los elementos que conforman la matriz austenitica y en mayor
proporcion de acuerdo a los resultados de la simulacion son el Co, Cr, Ni 'y W, como se observa en
la Figura 4.2 para ambas aleaciones. Sin embargo, en la superaleacion con adiciones se espera la

presencia de B y Zr segregado en la matriz como se reporta en la literatura [15, 17, 18].
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Figura 4.2 Simulacion de la composicién quimica de la matriz austenitica y de las
superaleaciones (a) sin adiciones y (b) con adiciones.

Investigaciones relacionadas a la caracterizacion microestructural de aleaciones base cobalto de
sistemas similares al empleado en este trabajo de investigacion han reportado la formacion de fase

o, carburos MC y M,,C, posterior al proceso de solidificacion [6, 41, 44]. La simulacion se enfoco
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en las fases mencionadas obteniendo el porcentaje de los elementos quimicos que los conforman

como se muestra en la Figura 4.3 para ambas superaleaciones.

80
MC @)

— 60+

B 4999494499994 agaqad

R o e e e S

£ 40 "

g ——C

K] AW

L 20 Cr

04 A . AAYL
0 500 1000 1500
Temperatura [°C]
80
M,,Cs (0)

601

©
g Cr
= R ®
2404 —8=co

3 AW

=
i)
L

20 b BB BB BD
1500
Temperatura [°C]
80
c (c)

60+

Elemento [% at.]
DS
bt

Cr
—8—Co
AW
~< Fe
—7—Ni

Temperatura [°C]

1500

80
MC (d)
— 601
kS
g
8
3
S
@
w
0 500 1000 1500
Temperatura [°C]
80
M,3Cq (e)
— 60+
©
g Cr
= —+—cC
2401 —e—co
S —-—B
IS —A—W
[<5]
w
0 i
0 500 1000 1500
Temperatura [°C]
80
c ()
— 601
kS
.°\i. Cr
240 —=—Co
& W AW
e —<—Fe
Llij ——Ni
20
0 . :
0 500 1000 1500
Temperatura [°C]

Figura 4.3 Simulacién de la composicién quimica de carburos y s de las superaleaciones (a - c)
sin adiciones y (d - f) con adiciones.
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Los carburos MC y M,,C, para ambas aleaciones se conforman principalmente de C, Nb, Cry
W; sin embargo, la superaleacion con adiciones presenta Zr y B en la formacion de los carburos
como se observa en la Figura 4.3 (d-e). Mientras que la fase ¢ en ambas superaleaciones se
componen principalmente por Cr, Co, W, Fe y Ni.

Ademaés de las fases y su composicién quimica se determino el diagrama de transformacion
isotérmica para ambas superaleaciones base cobalto. El diagrama de tiempo-temperatura-
transformacion (TTT) simulado para ambas superaleaciones se muestra en la Figura 4.4, sirviendo
como parametro complementario de la literatura para seleccionar los parametros de temperatura y

tiempo de permanencia del tratamiento térmico de homogenizado.
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Figura 4.4 Diagrama tiempo-temperatura-transformacion (TTT) simulado de las superaleaciones
base cobalto (a) sin adiciones y (b) con adiciones.

4.3. Caracterizacion microestructural

La caracterizacién de la microestructura de ambas superaleaciones base cobalto se realizo
empleando diferentes técnicas como MO, MEB y DRX. Se caracterizd las condiciones de colada
y homogenizado con la finalidad de observar y analizar los cambios microestructurales en cada
condicion. La MO se enfocé en obtener un analisis general de la microestructura, por otra parte, el
uso de MEB permite conseguir micrografias con mayor definicion sobre la morfologia y
composicion quimica de las fases presentes en la microestructura. Por Gltimo, DRX complemento

la caracterizacion reafirmando la presencia de las fases descritas mediante técnicas de microscopia.
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4.3.1. Microscopia éptica (MO)

Condicién de colada

La caracterizacién microestructural de las superaleaciones base cobalto con y sin adiciones se
obtuvo de una muestra de los lingotes en condicion de colada. La microestructura obtenida en
ambas superaleaciones en esta condicion es un arreglo tipico de estructura dendritica como se
aprecia en la Figura 4.5. La estructura dendritica presente en ambos casos se atribuye a la
segregacion de los elementos aleantes durante la el proceso de solidificacion en combinacién con
el rechazo de soluto de elementos durante el mismo proceso. Este tipo de fendmeno se presenta

con mayor frecuencia en aleaciones compuestas por mas de cinco elementos de aleacion [69].

Byt Y .1

N N 200 jaimt -
Figura 4.5 Microestructura dendritica de las superéleaciones base cobalto @ sin adiciones y (b)
con adiciones.

100

Dentro de la microestructura dendritica se pueden observar dos regiones principales region
dendritica e interdendritica, ambas regiones se observan en las dos superaleaciones como se aprecia
en la Figura 4.6. La regién dendritica es donde encuentra el nlcleo dendritico formado mediante
solucion solida de elementos como Co, Cr, Fe y Ni principalmente [20, 69, 70]. Las fases y carburos
precipitados se encuentran en la region interdendritica formadas principalmente por elementos
como W, Nb, Cr, C y Zr. Algunas fases y carburos de la region interdendritica presentan una
morfologia semejante a la fase Laves, fase comUnmente observada en las superaleaciones base
niquel; sin embargo, en las superaleaciones base cobalto cominmente este tipo de morfologia esta

conformado por carburos primarios y secundarios [6].
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Condicion de homogenizado

Las superaleaciones en condicion de colada fueron sometidas a un tratamiento térmico de
homogenizado con la finalidad de disminuir los gradientes de concentracion de solutos debido a la
segregacion durante la solidificacion, ademas de disolver fases TCP que hayan precipitado durante

el proceso de solidificacion.
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Flgura 4.6 Reglones de la mlcroestructura dendritica de Ias superaleacmnes base cobalto (@) sin
adiciones y (b) con adiciones en condicién de colada.

El efecto de 3 h del tratamiento térmico de homogenizado en ambas superaleaciones se observa
en la Figura 4.7. La micrografia de la superaleacion sin adiciones de la Figura 4.7(a) muestra una
microestructura similar a la condicion de colada, se puede apreciar que la morfologia dendritica de

la matriz no cambio.
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Flgur 7 Mi croestructura de las superaleacmnes base cobalto (a) sin ad|C|ones y (b) con’
adiciones homogenizadas.
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Sin embargo, la interconexion de los brazos dendriticos disminuyo debido a la coalescencia de
las fases presentes en la region interdendritica como se observa en la Figura 4.8(a). Ademas, se
observan carburos de morfologias diferentes que se abordaran a detalle en la caracterizacion por
MEB. Por otra parte, la superaleacion con adiciones muestra un cambio de microestructura
dendritica a granos columnares de matriz y, ademas de presentar cambio en la morfologia y

distribucion de los carburos en la matriz como se observa con mayor detalle en la Figura 4.8(b).
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Figura 4.8 Microestructura de las superaleaciones base cobalto (a) sin adiciones y (b) con
adiciones homogenizadas.
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4.3.2. Microscopia electrénica de barrido (MEB)

Condicion de colada

La microestructura en condicion de colada para ambas superaleaciones se observa en la
micrografia de la Figura 4.9. Se puede observar a detalle la morfologia de los carburos precipitados
donde se distinguen principalmente tres tipos: (i) irregulares de gran dimension, (ii) tipo
“esqueleto” y (iii) finos. En la superaleacion con adiciones se observa que los carburos de gran
extension presentan una forma alargada tipo placa que a su vez estan unidos a carburos tipo
esqueleto y carburos finos dispersos en la matriz. Por otra parte, la superaleacion sin adiciones
presenta carburos tipo esqueleto interconectados entre si, carburos irregulares de grandes
dimensiones y carburos finos.

Mediante microanalisis puntal en la matriz y diferentes morfologias de carburos se identificaron

los elementos aleantes que los componen, los resultados de los microanalisis se muestran en la
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Tabla 4.2 y Tabla 4.3. La matriz austenitica se encuentra enriquecida principalmente por elementos
estabilizadores de la fase y como lo son Ni, Cr, Fe y W, ademas de Co que es la base. Ademas, se
observa que los carburos irregulares de grandes dimensiones y los tipos esqueleto son ricos en Cr,
W'y Ni del tipo M,;C; mientras que los carburos finos y dispersos son del tipo MC ricos en Nb 'y

Zr.

con adiciones en condicion de colada.

Tabla 4.2 Composicion quimica puntal de algunas particulas y matriz de la superaleacion sin
adiciones (%at).
Fase Ni Cr Fe Nb W C Co
Y 10.77 30.53 7.37 0.38 1.77 5.48 42.19
MC 1.69 11.73 1.33 46.35  3.05 22.86 9.16
MyCs 184 61.98 2.48 0.49 6.04 1437  12.79

Tabla 4.3 Composicidn quimica puntal de algunas particulas y matriz de la superaleacién con
adiciones (%at).

Fase Ni Cr Fe Nb W C Zr Co
Y 11.01 28.85 7.53 - 4,95 1.47 - 40.19
MC - 1.85 - 56.63 3.52 23.61 12.62 1.77
M,,Cs - 5757 417 - 8.21  11.37 - 18.68

En algunas zonas de la microestructura se encontro la formacion de fase o en ambas
superaleaciones como se observa en la Figura 4.10, su correspondiente microandlisis puntual que
se presenta en la Tabla 4.4 confirma su composicion quimica que forma esta fase. Las aleaciones

base cobalto de sistema Co-Cr-W presentan una transicion de la fase ¢ a carburos M,,C,; debido a
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la adicion de C como elemento aleante. En aleaciones en condiciones de colada debido a la
segregacion de elementos en regiones interdendriticas se encuentra la fase o junto a la los carburos

M,;Cs, como se observa en la Figura 4.10 [71-73].

Tabla 4.4 Composicion quimica puntal de fase o en las superaleaciones base cobalto en
condicion de colada (%at).

Fase Aleacion Ni Cr Fe Nb w C Zr Co
Con 930 3487 671 231 224 669 ; 37.89
adiciones
Sin

S 5.74 43.42 4.4 1.43 10.45 9.27 0.31 24.97
adiciones

Adicionalmente, los mapeos de elementos del Cr y Nb confirmaron los tipos de carburos y su
distribucion en la microestructura de ambas superaleaciones como se observa en la Figura 4.11.
Los carburos M,;C; irregulares y tipo esqueleto son ricos en Cr, los carburos MC que son los mas
pequerios son ricos en Nb. Se puede observar que algunos carburos MC se encuentran cercanos a
los carburos M,,C, con forma de esqueleto. En la superaleacion sin adiciones los carburos MC
pueden observarse agrupados en ciertas zonas de manera interconectada presentando una forma de
tipografia china como se ha reportado en las aleaciones base cobalto [6].
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Figura 4.11 Mapeo de las superaleaciones (a-c) sin adiciones y (d-f) con adiciones.

Condicion de homogenizado
El efecto del tratamiento téermico de homogenizado en la morfologia de los carburos se observa

a detalle en la Figura 4.12. Se observa en la aleacion sin adiciones algunos carburos M,;Cq
irregulares y de gran dimension como consecuencia del tratamiento térmico, los carburos M,;Cq

de esqueleto y MC de tipografia china se fragmentaron en carburos mas pequefios. Sin embargo,
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existen zonas donde continua la presencia de carburos de esqueleto interconectados en menor
proporcion que la condicidn de colada.

En contraste, la microestructura de la superaleacion con adiciones muestra que los dos tipos de
carburos no se encuentran interconectados. Los carburos M,;C, de tipo esqueleto coalecieron,
cambiando de forma y dimensiones adoptando una morfologia elongada e irregular. Ademas, se
observan algunos carburos MC aislados y dispersos en la matriz. Estos cambios microestructurales
han sido reportados en la literatura en aleaciones base cobalto [6, 20].

; o Spmt Sy - . Ll
Figua 4.12 Morfoog de Io carurosresntes en las sUpéraIeaciones (@) sin adiciones y (b)
con adiciones en condicién de homogenizado.

La Figura 4.13 muestra los mapeos correspondientes a Cr y Nb confirman que las particulas que
se muestran en la microestructura de ambas superaleaciones son carburos con diferentes
estequiometrias. Los microanalisis quimicos complementan los mapeos para establecer la
naturaleza quimica de los carburos y la matriz, los resultados del microanalisis se observan en la
Tabla 4.5 y Tabla 4.6. Los resultados de ambas superaleaciones confirman que los carburos son
del tipo M,;,Cs (M = Cr, W, Ni) y los carburos mas finos son del tipo MC (M = Nb o Zr). La fase

o no fue detectada visualmente, ya que no se encontré composicién quimica relacionada con la
fase, esta afirmacion se corrobora mas adelante con el analisis de DRX.

La reduccion parcial o total de la fase ¢ se atribuye al tratamiento térmico de homogenizado, de
acuerdo al diagrama de transformacién isotérmica simulada para ambas superaleaciones mostradas
en la Figura 4.4. En los diagramas de transformacion se observa que a temperaturas mayores de
980 °C se puede disolver la fase . Ademas, en la literatura se ha reportado que aleaciones base

cobalto de sistemas similares realizan tratamientos térmicos de homogenizado y solubilizado a
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muestras en condicién de colada. La temperatura de estos tratamientos es superior a los 1100 °C

para disolver la fase s y su lugar propiciar la formacion carburos M,;C, que son mas estables [20,

71, 72].

“wl > el 27 p—
Figura 4.13 Mapeo de las superaleaciones en condicion de homogenizado (a-c) sin adiciones y
(d-f) con adiciones.
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Tabla 4.5 Composicion quimica de carburos y matriz de la superaleacion sin adiciones en
condicion de homogenizado (%at).
Fase Ni Cr Fe Nb W C Co
y 10.88  31.63 6.86 0.25 1.73 4.63 41.60
MC 4.55 19.81 2.87 51.21 1.75 16.26 18.51
M,.Cs 293 65.84 2.72 - 3.62 11.70 18.51

Tabla 4.6 Composicion quimica de carburos y matriz de la superaleacion con adiciones en
condicion de homogenizado (%at).

Fase Ni Cr Fe Nb W C Zr Co
y 11.35 32.52 8.38 - 1.85 4.45 - 41.42
MC 2.01 2.36 - 49.75 - 35.28 8.36 2.22
M,;Cq 2.02 63.80 2.92 - 4.86 10.31 - 11.48

4.3.3. Difraccion de rayos X (DRX)

El anélisis microestructural por DRX confirmo las fases caracterizadas por MEB, los patrones
de difraccién correspondientes a las dos superaleaciones en condicion de colada y homogenizado
se presenta en la Figura 4.14. Para ambas superaleaciones en condicion de colada se observan los
picos caracteristicos principales que corresponden a la matriz austenitica y y a los carburos del tipo

MC y M,,C,. Ademas, se presenta un pico caracteristico de la fase ¢ confirmando su presencia en

la condicidn de colada de ambas superaleaciones, concordando con los resultados presentados en
la caracterizacion por MEB. Los angulos de difraccion caracteristicos de la fase o coinciden con
lo reportado de aleaciones base cobalto en la literatura [71, 73].

En la condicion de homogenizado de ambas superaleaciones no se encontraron los picos
caracteristicos de la fase . Se atribuye a la transformacion de la fase o por la difusion de C disuelto
en la matriz propiciando su transformacion en carburos del tipo M,,C, debido al tratamiento de
homogenizado, esto se ha reportado por algunos autores en la literatura [71-73]. Ademas, en la
condicion de homogenizado de la aleacion con adiciones se observa un corrimiento de los picos

que puede estar asociado a esfuerzos residuales de compresion.
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Colada

Posicion angular [26]
Figura 4.14 Patron de difraccion de rayos X en condiciones de colada y homogenizado de las
superaleaciones (a) sin adiciones y (b) con adiciones.

4.4. Microporosidad

4.4.1. Condicién de colada

La microporosidad formada durante el proceso de solidificacion en la condicién de cola se
observa en las microestructuras de la Figura 4.15. En estas microestructuras se muestra la

microporosidad por contraccion en las regiones interdendriticas de la microestructura dendritica
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(flechas rojas). Las imagenes se obtuvieron de muestras pulidas con la finalidad de identificar la
microporosidad por contraccién y no confundirlas con desprendimientos de carburos (flechas
azules).

Figura 4.15 Microporosidad por contraccion (flecha roja) y desprendimiento de carburos (flecha
azul) a diferentes aumentos, en condicion de colada de las superaleaciones (a-b) sin adiciones y
(c-d) con adiciones.

El volumen de microporosidad medido en un rea de 2 mm? de la superaleacion sin adiciones
fue de 0.015%, mientras para la superaleacion con adiciones fue de 0.010%. La Figura 4.16 se
presentan graficas de distribucion estadistica del tamafio de la microporosidad empleando el
método de distribucion gaussiana. En la superaleacion sin adiciones se encontraron tamafios de
porosidad de 0.7 a 2.6 um, el tamafio de poro promedio de 1.5 um se encontré con una frecuencia
de 43%. Para el caso de la superaleacion con adiciones se observd menor cantidad de porosidad
con tamafos de 0.9 a 2.2 um y un tamafio de poro promedio de 1.9 um que se encontré con una
frecuencia de 32%.
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Figura 4.16 Distribucion de microporosidad en condicién de colada de las superaleaciones (a)
sin adiciones y (b) con adiciones.

Las aleaciones fabricadas bajo condiciones de vacio son inevitables la formacion de
microporosidades por contraccién, debido a que se encuentra relacionado con el nivel de
segregacion quimica, velocidad de enfriamiento durante la solidificacién y composicion quimica
de la aleacién. Durante el proceso de solidificacion la segregacion quimica de algunos elementos
puede quedar atrapado liquido subenfriado dentro de la region interdendritica, cuando este liquido
atrapado solidifica debido a la disminucién de volumen se genera una contraccion y un poro se
genera [9].

Se ha reportado que la adicion de B y Zr incrementa el volumen del eutéctico que ayuda a reducir
la porosidad [74]. En el presente trabajo, se observo que las adiciones de B y Zr disminuyeron la
frecuencia de formacién de microporos en un 23%, pero el tamafio de la microporosidad
incremento un 20%.

Para el presente trabajo, no es posible tener un resultado conclusivo de la aparicion del B en la
microestructura de la superaleacién debido a las limitantes del detector empleado en la
caracterizacion por MEB. Sin embargo, en la literatura se ha reportado el efecto benéfico de las
adiciones de B. Considerando que el B presenta un comportamiento similar al del C, ya que al tener
un radio atdbmico Rg = 0.079 nm similar al del C R; = 0.077 nm es considerado un elemento
intersticial que puede provocar un incremento en la red y a su vez un aumento de volumen durante
su solidificacion [11, 12, 75]. De acuerdo a las afirmaciones del efecto similar entreel By C, el B
se comportaria de manera segregante y propiciando la formacion de carburos como lo Cheny col.

[10], reportando que el C puede forman carburos MC en las zonas interdendriticas teniendo lugar
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una expansion de volumen de esta fase solida. Disminuyendo la porosidad por contraccion si se
forman grandes cantidades de carburos.

La participacion del B como elemento aleante se ha reportado con mayor frecuencia en
aleaciones base niquel, reportando que adiciones de este elemento contribuye en el incremento de
la fraccidn eutéctica y"/y, endurecimiento de la fase y" y en algunos casos cambios en la morfologia
de los carburos; ademas de un incremento en las propiedades mecanicas del material [11, 15, 18,
76, 77]. Kolb [16], Shinagawa [17] y Klein [78] adicionaron B en porcentajes menores al 0.12%
atomico en aleaciones base cobalto, reportando la formacion de boruros en los limites de grano
cercanos a la fase y" y un incremento en la resistencia mecanica y a la termofluencia de las
aleaciones.

En caso del Zr, Heydari [74] reporto que retrasa la coalescencia de limite de grano o brazo
dendritico sin formacién de carburos, permitiendo que el metal liquido llegue a las regiones
subenfriadas llenando el volumen restante y asi reducir el efecto de contraccion sobre la formacion
de micro porosidad. Por otra parte, Jie [15] y Cortes [11] reportaron que las adiciones de Zr en
aleaciones base niquel segrega en zonas eutécticas y promueve la formacion de carburos MC ricos
en Zr. Mientras que en aleaciones base cobalto promueve la formacion de carburos MC como lo
reporta Gui [44]; sin embargo, Bocchini [55] reporto que las aleaciones base cobalto que endurecen
por precipitacion de fase y” el Zr se segrega en los limites de grano entre y" y v.

En el presente trabajo, las adiciones de Zr propiciaron la formacién de carburos MC (Zr, Nb) en
zonas interdendriticas, a los cuales se les puede atribuir la reduccion de la micro contraccién como
lo reporta Heydari [74] y Cortes [11]. Ademas de la formacion de estos carburos de Zr en las zonas
interdendriticas, la posible segregacion de B cerca a los limites de grano jugaria un papel muy
importante para disminuir esta microporosidad en las aleaciones base cobalto, como lo reporta
Bocchini [55]. Sin embargo, para el presente trabajo de investigacion la deteccién del B mediante
el detector empleado en MEB es limitada debido a su nimero atémico bajo (NUmero atémico del
B es 4). Por otra parte, la Figura 4.17 muestra evidencia de carburos ricos en Zr ayudan a disminuir
el tamafio de microporosidad en la superaleacion con adiciones, ya que en zonas donde se encuentra
presente el Zr se encuentra microporos de 0.8 um. Mientras que las microporosidades cercanas a
los carburos de niobio de la aleacion sin adiciones, las porosidades presentan un tamafio de 1.5 um,

como se muestra en la Figura 4.18.
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Figura 4.17 EDS de carburo MC rico en Zr asociado con la microporosidad en la aleacion con
adiciones (10000X).

4.4.2. Condicion de homogenizado

El efecto del tratamiento térmico de homogenizado sobre la microporosidad de las aleaciones
ha sido diferente para cada aleacion. En la literatura se ha reportado en algunos casos que el
problema de porosidad puede empeorar después de exponer a la aleacion a un tratamiento térmico
de homogenizado, presentando un notorio incremento en el tamafio y cantidad de porosidad [9,
79].

El homogenizado en la superaleacion sin adiciones presento un efecto negativo incrementando
el volumen de la microporosidad a 0.029%, pero la frecuencia de aparicion de micro porosidad se
redujo un 9%. El tamafio de microporosidad que se encontro fue entre 0.6 y 2.7 um como se observa
en la Figura 4.19(a). Por otra parte, la superaleacion con adiciones se beneficio con el
homogenizado, con un volumen de micro porosidad de 0.012% y un tamafio de microporosidad
mas pequefio que en la condicion de colada con tamafios de 0.4 y 1.9 um como se observa en la
Figura 4.19(b).
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Figura 4.18 EDS de carburo MC rico en Zr asociado con la microporosidad en la aleacion sin
adiciones (10000X).
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Figura 4.19 Distribucion de microporosidad en condicion de homogenizado de las
superaleaciones (a) sin adiciones y (b) con adiciones.

Bokstein [79], concluyeron que en super aleaciones base niquel se formaron nuevas porosidades
después de tratamiento térmico de homogenizado, se lo atribuyen a la generacién de vacancias por
una difusién de elementos desequilibrada basada en el efecto Kirkendall-Frenkel. Debido a la
influencia del coeficiente de difusion de elementos de aleacion y el espaciamiento de las dendritas
determinan la tasa de crecimiento de poros durante la homogenizacién. Por otra parte, Anton y

Giamei [9], concluyeron que la porosidad de homogenizacion se puede disminuir reduciendo las
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temperaturas de homogenizado o incrementando el tiempo de homogenizacion a elevadas

temperaturas.

45. Microdureza Vickers

Las mediciones de microdureza se realizaron en la zona dendritica e interdendritica de ambas
superaleaciones en condicién de colada y homogenizado. Como se observa en la Figura 4.20, los
valores de microdureza de condicion de colada en la zona dendritica se encuentran entre 360 y 342
HV, mientras que en la zona interdendritica alcanza valores de 464 HV para la superaleacion sin
adiciones 'y 654 HV para la superaleacion con adiciones. El incremento en microdureza en la region

interdendritica es atribuido a la formacion de carburos MC ricos en Zr.
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Figura 4.20 Microdureza Vickers de las superaleaciones sin adiciones y con adiciones en (a)
colada y (b) homogenizado.

Zhu y col. [49] y Hosseini y col. [80] reportaron segregacion de B y Zr en regiones
interdendriticas de una superaleacién base niquel, ellos explican que esos elementos tienen un
efecto significante en la segregacion de otros elementos en esta region, en consecuencia, otras fases
o carburos son precipitados en la region interdendritica incrementa la microdureza.

Para el caso de la condicion de homogenizado se observa un decremento en la microdureza en
la region dendritica de 350 HV para la superaleacién sin adiciones y 336 HV para la aleacion con
adiciones. Por otra parte, la region interdendritica incrementa su microdureza debido a la difusion
de elementos como Nb y W. Los valores de esta region alcanzan 593 y 1023 HV para las

superaleaciones sin adiciones y con adiciones.

60



4.6.

Comportamiento al creep

4.6.1. Superaleacion sin adiciones

Los especimenes de la superaleacion sin adiciones fueron ensayados para analizar la vida al

creep de la superaleacion base a diferentes temperaturas (700, 750 y 800 °C) y esfuerzos (200, 250,

300, 350, 400 MPa).
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Figura 4.21 Historial del ensayo de creep de la superaleacion sin adiciones a diferentes
temperaturas (a) 700 °C, (b) 750 °C y (c) 800 °C.

Los resultados del porcentaje de creep en funcion del tiempo para las tres temperaturas se

observa en la Figura 4.21. Como se puede observar, la superaleacion presenta las tres etapas
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caracteristicas de creep y la influencia de las diferentes condiciones de la prueba en la forma y
extension de las curvas de creep [35].

Se observa una deformacién instantanea mayor al incrementar el esfuerzo aplicado en todas las
condiciones. EIl fendmeno de creep es dependiente de las condiciones de temperatura y esfuerzo
aplicado, se puede observar claramente en los tres graficos al incrementar el esfuerzo en cada
condicion de temperatura. También se puede apreciar cuando se tiene un esfuerzo y se incrementa
la temperatura, como se muestra en la condicion de 300 MPa en las diferentes temperaturas. Por lo
cual, se disminuyo el esfuerzo aplicado al incrementar la temperatura con la finalidad de observar
las tres etapas del fendmeno de creep. El porcentaje de creep incrementa a menores temperaturas
y mayores esfuerzos aplicados como se observa en la Figura 4.22(a). Por otra parte, el tiempo de
ruptura disminuye drasticamente al incrementar el esfuerzo en todas las condiciones de

temperatura, como se aprecia en la Figura 4.22(b).
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Figura 4.22 (a) Porcentaje de creep y (b) tiempo de ruptura de la superaleacién sin adiciones.

Observar los datos anteriores desde la perspectiva del “creep rate” (&), o tasa de deformacion,
en funcion del tiempo se visualiza la etapa de estado estable o “steady state”. Como se puede
observar en la Figura 4.23, esta etapa disminuye su longitud debido al incrementar el esfuerzo y la
temperatura aplicada, atribuido a que el proceso de endurecimiento por deformacion predomina
sobre la recuperacion del material, provocando una reduccion de la etapa estable [6, 81]. En la
etapa de estado estable el creep rate permanece constante durante un periodo de tiempo, en esta

region el creep rate se denomina “steady state creep rate” (€ ) [22, 81].
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Figura 4.23 Creep rate en funcién del tiempo de la superaleacion sin adiciones a temperaturas de
(a) 700, (b) 750y (c) 800 °C.

4.6.2. Superaleacién con adiciones

Los especimenes de la superaleacion con adiciones fueron ensayados a diferentes temperaturas
(700, 750 y 800 °C) y esfuerzos (200, 250, 300, 350 MPa), para analizar el efecto de la adicion de
By Zr en la resistencia al creep. Debido al proceso de manufactura de los especimenes el nimero
de pruebas y condiciones fue menor al obtenido con la superaleacion sin adiciones, por lo cual, se
selecciond las condiciones representativas para realizar la comparativa y analizar el efecto de las
adicionesde By Zr.

En la Figura 4.24 muestran los resultados de la deformacién por creep en funcion del tiempo.

Al igual que en la superaleacion sin adiciones, esta superaleacion presenta las tres etapas
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caracteristicas de creep y se observa la influencia de la temperatura y esfuerzo aplicado en la forma
y extension de las curvas de creep.
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Figura 4.24 Historial del ensayo de creep de la superaleacion con adiciones a diferentes
temperaturas (a) 700 °C, (b) 750 °C y (c) 800 °C.

En la Figura 4.25 se muestran los datos anteriores desde la perspectiva del £ donde se
aprecia las etapas del estado estable. Como se observa, el & se ve influenciado con el incremento
del esfuerzo y la temperatura. Es notorio que el estado estable disminuye al incrementar el esfuerzo
en cada condicion de temperatura. Ademas, se aprecia que el estado estable es solo un punto de
inflexion y no una regién como se ha descrito en la literatura.
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Figura 4.25 Creep rate en funcion del tiempo de la superaleacion con adiciones a temperaturas
de (a) 700, (b) 750y (c) 800 °C.

4.6.3. Comparativa entre la superaleacion sin y con adiciones

La Figura 4.26 muestra los resultados de creep de ambas superaleaciones en funcion del tiempo.
Los resultados indican que a temperaturas de 700 y 750 °C con esfuerzo de 300 MPa la
superaleacion con adiciones exhibe mayor deformacion (= 3.5 veces) y el tiempo de ruptura (= 10
veces) comparado con los especimenes de la superaleacion sin adiciones. Similarmente, en la
condicion de 350 MPa de la superaleacion con adiciones el porcentaje de creep y el tiempo de
ruptura son aproximadamente 4.5y 11 veces mayores.
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Figura 4.26 Comparativa de los resultados de creep de la superaleacion (a-c) sin adiciones y (d-f)
con adiciones.

En cambio, con el incremento de temperatura el tiempo de ruptura de los especimenes se reduce.
Sin embargo, a temperaturas de 800 °C y esfuerzos de 300, 250 y 200 MPa, las probetas con
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adiciones presenta mayor tiempo de ruptura y resistencias al creep, con un promedio de 9.5y 2.6
veces en comparacion de las probetas sin adiciones.

Los resultados experimentales indican que las adiciones de B y Zr tienden a retrasar el tiempo
de ruptura e incrementar el porcentaje de creep como se observa en la Figura 4.27, donde se
resumen los resultados del porcentaje de creep y tiempo de ruptura de ambas superaleaciones
ensayadas a 700, 750 y 800 °C. Se puede observar que los especimenes de la superaleacion con
adiciones muestran una gran deformacion plastica a la fractura, mientras los especimenes de las
superaleaciones sin adiciones muestran una reduccién marcada en la deformacién por creep.
Ambas superaleaciones muestran un decremento en el tiempo de ruptura al incrementar las
condiciones de la prueba y nuevamente comparado con la superaleacion sin adiciones, la
superaleacion con adiciones muestra un incremento en el tiempo de ruptura para las mismas
condiciones como se observa en la Figura 4.27(b).
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Figura 4.27 Comparativa del (a) porcentaje de creep y (b) tiempo de ruptura de ambas
superaleaciones.

En la Figura 4.28 se muestra los datos analizados en términos del creep rate (£=deg/dt) en

funcion de la deformacion por creep o “creep strain”. Para todas las condiciones, se puede observar
claramente las tres etapas de creep (i) etapa primaria, (ii) etapa secundaria o estado estable y (iii)
etapa terciaria. Como se puede observar, la etapa primaria el creep rate disminuye conforma el
tiempo va incrementando, esto puede atribuirse al endurecimiento por deformacion o disminucion
en la movilidad de dislocaciones [35].
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Figura 4.28 Creep rate a 700, 750 y 800 °C de la superaleacion (a-c) sin adiciones y (d-f) con
adiciones.

La etapa secundaria de creep, conocida también como estado estable o steady state, ocurre una

competencia entre la velocidad de generacion de dislocaciones que contribuyen al endurecimiento
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y la velocidad de recuperacion del material que contribuye a la relajacion de esfuerzos y
aniquilacion de dislocaciones [6, 35, 82].

En la literatura se ha explicado como en algunos casos la etapa secundaria de creep es demasiado
corta y en ocasiones puede llegar a ser un punto de inflexion [22], en este caso, el proceso de
endurecimiento es alcanzado durante la primera etapa de creep y el valor del punto de inflexion es

considerado como el creep rate, que es comunmente denominado como “minimun creep rate” (
€min ) [6, 22, 81]. Finalmente, en la tercera etapa de creep la deformacion por creep incrementa

rapidamente con el tiempo y los micro huecos coalesen hasta llegar a la fractura. Como se puede
observar en la Figura 4.29 las adiciones de B y Zr reducen significativamente el minimum creep
rate en todas las temperaturas, por ejemplo, los especimenes con adiciones tienen un minimum
creep rate en todas las condiciones. Los resultados muestran que a 700 °C la superaleacion con
adiciones exhibe una reduccién de 97 y 74% a 350 y 300 MPa. Mientras que a 800 °C el minimum
creep rate disminuye un 32 y 83% a 300 y 200 MPa. Resultados similares fueron reportados por
Bocchini y col. [55] en una aleacion Co-Al-W con adiciones de 0.005B y 0.05Zr (% atémico).
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Figura 4.29 Minimum creep rate para diferentes pruebas de creep a 700. 750 y 800 °C.

4.6.4. Ecuacion constitutiva de creep

La ecuacion constitutiva de creep que relaciona esta dependencia entre la temperatura y el

esfuerzo aplicado con el creep rate. A partir de las temperaturas (700 y 800 °C) a las que se
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realizaron las pruebas de creep se calculd la temperatura homologus (T,) de cada condicion, los

valores calculados de la T,, son intermedios (0.52 y 0.60). Consecuentemente, la ecuacion general
que describe el steady state creep rate (€. ) puede describir el mecanismo principal de creep

durante los ensayos realizados:

&, =Ac" exp(—g) (2)
RT

Donde n es el exponente de esfuerzo, A es una constante del material, Q es la energia de
activacion, R la constante universal de los gases y T es la temperatura absoluta de la prueba. El
primer término de la ecuacion representa la ley de potencia de creep dependiente del esfuerzo, por
lo tanto, una combinacion de esfuerzo y temperatura es suficiente para el movimiento de
dislocaciones. El segundo término indica que el proceso de creep es un proceso de activacion
térmica que sigue el comportamiento de Arrhenius [22, 36, 81].

Partiendo del primer término de la ecuacion dependiente del esfuerzo, se puede calcular el valor
del exponente n y la constante A mediante un grafico de doble logaritmo, que nos permite conocer
de manera analitica el mecanismo que controla el proceso de creep, y esta descrito por la siguiente
ecuacion:

¢ = Ao" ©)

SS

El régimen de creep de las muestras ensayadas de ambas superaleaciones pueden analizarse

conociendo el minimum creep rate €., . Por lo tanto, usando la dependencia del esfuerzo aplicado

se puede caracterizar el parametro n como: °

_0In(g,,
T @

El exponente se encuentra relacionado con el mecanismo que controla el proceso de creep, para
la ley de potencia de Norton es comin encontrar valores de n > 5 [83]. Los resultados

experimentales de ambas superaleaciones se muestran en la Figura 4.30, para el caso de las

70



muestras sin adiciones Ngq, - €5 40% mMas bajo que n,y, .. Mientras que, en los especimenes de la

superaleacion con adiciones la Figura 4.30(b) muestra que el exponente n no presenta un cambio

importante relacionando con la temperatura de la prueba de creep con valores de 11.17 (a 700 °C)

y 10.84 (a 800 °C). En la literatura, la ley de potencia de creep puede describir el mecanismo por

deslizamiento de dislocaciones cuando los valores del exponente de esfuerzo es n > 5 [22, 23, 81,

84, 85].
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Figura 4.30 Creep rate en funcién del esfuerzo a dos temperaturas de las superaleaciones (a) sin

adiciones y (b) con adiciones.

Como se sabe, el segundo término de la ecuacion indica que el creep es un proceso de activacion

que nos permite saber la energia de activacion del proceso en el ensayo de creep, descrito por la
ecuacion:

&. = Aex
SS p(RT

()

La energia de activacion se puede obtener de los datos experimentales mediante un arreglo de
la ecuacién (5) para obtener.

In,.) = §%+ In(A)

(6)
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Aqui la relacién -Q/R es la pendiente de los datos. De este modo, los datos experimentales
son mostrados en la Figura 4.31. La energia de activacion (Q) para las muestras de creep sin 'y con
adiciones son 422.94 kJ/mol y 504.38 kJ/mol. La energia de activacion de la superaleacion sin
adiciones es aproximadamente 13.7% mayor que el valor de 365 kJ/mol reportado por Sun y col.

[85] en un sistema de aleacién Co-Cr-Mo fabricado por manufactura aditiva.
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Figura 4.31 Variacion de la energia de activacion Q como funcion del reciproco de la
temperatura a 300 MPa para superaleaciones (o rojo) sin adiciones y (o azul) con adiciones.

Sklenicka y col. [6], realizaron ensayos de creep en una aleacion del sistema Co-Ni-W con
adiciones de Nb y Ta, los autores reporta valores de exponente de esfuerzo n =~ 8 indicando que el
mecanismo de deformacion presente es mediante movimiento de dislocaciones, en sus
experimentos las pruebas de creep se llevaron a cabo a temperaturas de 900 y 1000 °C en un rango
de esfuerzos de 40 a 80 MPa. El trabajo de investigacion de Sun y col. [85] reportaron que en un
sistema Co-Cr-Mo en el cual se hicieron variaciones en las adiciones de Cry Mo el comportamiento
al creep puede ser descrito por la ley de potencia de creep de alta temperatura, el exponente de
esfuerzo que calcularon a una temperatura de 700 °C fue n =5 en un rango de esfuerzo de 240 a
330 MPa. Dvorak y col. [84], reportaron que la ley de potencia de creep de alta temperatura puede
describir el comportamiento y mecanismo de creep con valores del exponente de esfuerzo entre 7.0

y 8.5 en un rango de esfuerzos entre 30 y 200 MPa y temperaturas de 900 y 1000 °C.
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4.6.5. Modelo de Monkman-Grant

En los resultados de creep se exhiben etapas terciarias extensas de deformacion por creep y las

etapas de minimum creep rates €., muy cortas, Dobes and Milicka [86] modifico la ecuacion

MMG de Monkman-Grant para analizar los datos experimentales:

- = g%fn KMMG (7)

Donde t; es el tiempo de falla, o y K son constantes. La constante se obtuvo usando los datos

experimentales en una gréafica de doble logaritmo de la relacion de MMG como se muestra en la
Figura 4.32. La Figura 4.32(a) muestra las gréaficas individuales de las dos superaleaciones, como
se observa en la figura, los resultados experimentales pueden ser ajustados de manera lineal con un
alto nivel de confianza ya que las pendientes de ambas superaleaciones son ~ -1. Se ha reportado
que la dependencia lineal mostrada en la Figura 4.32(a) relaciona la & con un proceso de creep
controlado por deformacion para las condiciones experimentales de este trabajo. En la Figura
4.32(b) muestra que analizar los datos de ambas aleaciones no presenta un cambio significativo en

el ajuste lineal de la pendiente.
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Figura 4.32 Grafica de doble logaritmo de los datos experimentales usando la ecuacion
modificada de Monkman-Grant (a) pendiente para cada superaleacion, (b) pendiente para todos
los datos experimentales.
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4.6.6. Parémetro de Larson-Miller (LMP)

El parametro de Larson-Miller es empleado para predecir la vida al creep de un material
sometido a temperaturas elevadas, el LMP fue calculado usando diferentes resultados de creep a
temperaturas de 700, 750 y 800 °C bajo diferentes niveles de esfuerzos. el parametro se puede

expresar de la siguiente forma:

LMP =T (logt, +C) )

Donde LMP es el parametro de Larson-Miller, T es la temperatura de la prueba, t, es el tiempo

de ruptura de la prueba de creep y C es una constante del material, la cual puede determinarse de
forma gréfica a partir del tiempo de ruptura de creep en funcién de la temperatura de la prueba
[23]. El parametro de Larson-Miller se puede emplear para determinar el tiempo de ruptura
estimado para cualquier condicién en funcion del esfuerzo mediante una regresion lineal a partir
de un grafico con los resultados obtenidos de los ensayos. Como se observa en la Figura 4.33, de
los resultados obtenidos experimentalmente se calculd el parametro de Larson-Miller empleando
un valor de un valor de C = 18.1, reportado por Sun y col. para una aleacion base cobalto del

sistema Co-Cr-Mo [85].
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Figura 4.33 Parametro de Larson-Miller a temperatura de 700, 750 y 800 °C a diferentes niveles
de esfuerzo para la superaleacién (a) sin adiciones y (b) con adiciones.
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La ecuacion de regresion lineal para la superaleacion sin adiciones mostrada en la Figura 4.33(a)
y larelacion del parametro de Larson-Miller es posible calcular un tiempo de ruptura estimado para
otras condiciones de esfuerzo y temperatura.

En el caso de la ecuacion de regresion lineal para la superaleacion con adiciones de la Figura
4.33(b), el ajuste de los datos experimentales a una linea recta es disperso en comparacion al
obtenido con los resultados de la superaleacion sin adiciones. Se observa que el valor que genera
esta dispersion en los datos experimentales es el de la condicion de 300 MPa 'y 800 °C, provocando
que al emplear las ecuaciones calculadas los valores estimados del tiempo de ruptura sean mas
alejados de los obtenidos de la parte experimental, como se muestra en la Tabla 4.7, presentando
un margen de error de un 30%. En cambio, si empleamos la ecuacion obtenida de la aleacion sin

adiciones, los valores calculados son semejantes a los obtenidos de manera experimental.

Tabla 4.7 Comparativa entre el tiempo de ruptura calculado con el experimental

Condiciones Aleacion sin adiciones Aleacion con adiciones
Temperatura  Esfuerzo t ' & t ' b
[°C] [MPa] experimental  calculado  experimental  calculado
[h] [h] [h] [h]
300 205 209.46 2319 2097.35
700 350 56.6 50.98 729.48 467.09
400 13.4 12.41 - -
250 85.1 80.69 - -
750 300 20.48 21.04 250.37 188.28
350 5.3 5.48 - -
200 39.39 33.97 292.5 322.46
800 250 8.15 9.43 - -
300 2.25 2.61 5.92 21.16

Los resultados obtenidos respecto al calculo del tiempo de ruptura para la superaleacion con
adiciones proporcionan una idea sobre un posible defecto en la condicion de 300 MPay 800 °C, lo
cual provoco una ruptura mas rapida. La grafica sin los valores de la condicion de 300 MPay 800
°C se obtiene un mejor ajuste lineal, como se observa en la Figura 4.34. Calculando los valores
estimados del tiempo de ruptura a partir de este nuevo célculo se aprecia un margen de error menor
en comparacion a los primeros valores calculados (Figura 4.33(b)). Utilizando este ajuste el valor
estimado del tiempo de fractura la condicion de 300 MPay 800 °C seria de 28 h, por lo cual, podria

dar indicios sobre algun defecto en la probeta ensayada provocando su ruptura temprana.
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Figura 4.34 Relacion entre el esfuerzo y el parametro de Larson-Miller para la aleacion (a) con
adiciones de B 'y Zry (b) comparativa del calculo del tiempo de ruptura con el experimental.

4.7.  Microestructura después del ensayo de creep
4.7.1. Dafio de creep en la superaleacion sin adiciones

Las muestras de la superaleacion sin adiciones muestra menor tiempo de ruptura en comparacion
con las muestras con adiciones, por lo cual, se enfocara la atencion en la microestructura de esta
superaleacion en este apartado. La Figura 4.35 y Figura 4.36 muestran micrografias de MEB de la
condicion de homogenizado antes y después del ensayo de creep. Como se discutié anteriormente
en la Figura 9(a), en los brazos dendriticos se localizaron algunos carburos de tipo esqueleto e
irregulares, pero a consecuencia del tratamiento térmico de homogenizado algunos carburos tipo
esqueleto fueron fragmentados en particulas mas pequefias y menos interconectadas.

Durante el proceso de creep, las muestras de la superaleacion se sometieron a un proceso
difusivo que gradualmente produjo cambios en la morfologia de los carburos como se muestra en
la Figura 4.35(b-d) para los esfuerzos de 400, 350 y 300 MPa.

En la Figura 4.35(b) a 400 MPa y un t; de 13.3 h, se observa un crecimiento de carburos y

transformacion de morfologia donde se puede distinguir tres configuraciones de carburos (i)
elongados y grandes, (ii) carburos largos de tipo esqueleto y (iii) algunos carburos pequefios y
dispersos. De manera similar, en la Figura 4.35(c) se puede observar que a 350 MPay un t; de 56.6
h el proceso de difusién continua con el crecimiento y transformacién en la morfologia de carburos,

donde se observan mas configuraciones de tipo esqueleto junto con carburos méas grandes y
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alargados. Finalmente, en la Figura 4.35(d) para la muestra ensayada a 300 MPa y un t; de 205 h

los carburos tipo esqueleto son predominantes en la microestructura.

Figura 4.35 Imagenes de barrido de la superaleacion sin adiciones homogenizada (a) antes de
creep y después de creep a 700 °C por esfuerzos de (b) 400 MPa, (c) 350 MPay (d) 300 MPa.

El mismo cambio en la morfologia y coalescencia de los carburos ocurre en las muestras
ensayadas a 750 y 800 °C como se observa en la Figura 4.36, en estos casos para las muestras de
750 °C a 350, 300 y 250 MPa los tiempos de fractura son de 5.3, 20.5 y 85.1 h. Mientras que, a
800 °C a esfuerzos de 300, 250 y 200 MPa el tiempo de fractura son de 2.23, 8.15y 39.4 h.

Analizando el dafio por creep cercano a la superficie de fractura de la superaleacién sin
adiciones, como se muestra en la Figura 4.37, se observa que independientemente de las
condiciones del ensayo (temperatura y nivel de esfuerzo) la evolucion del dafio por creep inicia

principalmente en los carburos con configuracion de esqueleto en la interface carburo/matriz.
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Figura 4.36 Imégenes de barrido de la superaleacion sin adiciones homogenizada a temperaturas
de (a-c) 750 °C y (d-f) 800 °C con diferentes esfuerzos.

La fractura puede estar relacionada con la discordancia del coeficiente de expansion térmica
entre los carburos duros pero fragiles y la matriz ductil y el proceso de degradacion de carburos
que tiene lugar durante el ensayo de creep. Estos dos factores contribuyen a la fractura de los
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carburos bajo la accion del esfuerzo y temperatura, asi como la decohesion de la interface

carburo/matriz.

Figura 4.37 Imégenes de MEB del dafio de creep en la superaleacion sin adiciones con diferentes
niveles de esfuerzos a temperaturas de (a-b) 700 °C, (c-d) 750 °C y (e-f) 800 °C.
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La Figura 4.37(a-f) muestra la microestructura de las muestras de creep sin adiciones ensayadas
a 700, 750 y 800 °C con diferentes niveles de esfuerzos que presentan fracturas distintivas en
aglomeracion de carburos tipo esqueleto y de tipografia china o por la decohesion de interface

carburo/matriz (MC y M,;C;). En etapas tempranas, la fractura comienza con microgrietas que

crecen y coalesen a lo largo de la grieta que eventualmente conduce hasta la fractura. En la
superaleacion sin adiciones, la fractura ocurre en los clusters de carburos tipo esqueleto alojados
en las zonas interdendriticas.

La Figura 4.38 muestra los mapeos de las muestras representativas de la superaleacién sin
adiciones ensayadas a las dos temperaturas (700 y 800 °C), como se puede ver, los carburos tipo

esqueleto (M,3C,) estan compuestos principalmente de Cr, mientras que los MC son ricos en Nb

con forma de barra alargada o pequefas particulas.

4.7.2. Dafo de creep en la superaleacion con adiciones

La Figura 4.39 muestra iméagenes de la microestructura, tomadas a una profundidad de 1 mm de
la superficie de fractura, del dafio causado durante los ensayos de creep a 700 y 800 °C a diferentes
niveles de esfuerzo en la superaleacion con adiciones. Recordando que en la condicion de

homogenizado mostrada en la Figura 4.12(b), la microestructura presenta carburos M,,C, de

grandes dimensiones de forma ovalada y pequefios carburos tipo esqueleto, asi como algunos
carburos MC intergranulares. En las imagenes de las muestras ensayadas a 700 °C a esfuerzos de
350 y 300 MPa se observaron pocas grietas localizadas en la interface carburo/matriz. Ademas, se
puede observar que los carburos ovalados de la condicién de 300 MPa muestran grietas que pueden
estar relacionadas con la discordancia de los coeficientes de expansién térmica entre los carburos
M,;Cs y la matriz y.

Adicionalmente, una comparacion entre las muestras ensayadas a 700 °C mostré que el aumento
y tamafio de los clusters de carburos tipo esqueleto son mayores como consecuencia de los tiempos
prolongados de permanencia durante el ensayo con un tiempo de ruptura de 729 y 2319 h para los
esfuerzos de 350 y 300 MPa respectivamente. Por lo tanto, el esfuerzo y la temperatura juegan un

papel muy importante en el proceso de degradacion de los carburos.
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Figura 4.38 Mapeo cercano a la superficie de fractura de la superaleacion sin adiciones a (a-c)
700 °C y (d-f) 800 °C.
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Figura 4.39 Imégenes de la superaleacion sin adiciones después del creep a (a-b) 700 °C y (c-d)
800 °C a diferentes esfuerzos.

La Figura 4.40 muestra los mapeos de las muestras de la superaleacion con adiciones ensayadas
a dos temperaturas (700 y 800 °C), como se aprecia, los carburos del tipo de esqueleto (M,;Cg) son

principalmente compuestos de Cr, mientras que, los carburos MC ricos en Nb y Zr presentan
formas de barra alargada o como pequefias particulas dispersas.

Cabe sefalar que en comparacion con la microestructura de las muestras sin adiciones muestra
una mayor cantidad y crecimiento de clUster de carburos tipo esqueleto, que como se en las
imagenes, se convierte en sitios de dafio por creep como ocurri6 en las muestras sin adiciones. En
consecuencia, la evidencia experimental sugiere que las adiciones de B y Zr impactan en la
formacion de carburos en forma de esqueleto promoviendo los carburos ovalados y de forma
redondeada. Se ha reportado que pequefias adiciones de B (~ 100 ppm) reduce la coalescencia e

interconexion de carburos M,;C,, dando como resultado la reduccion de la formacion de carburos
M,;C; del tipo esqueleto [35].
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Figura 4.40 Mapeo ercano a la superficie de fractura de la superaleacion con adiciones a (a-d)
700 °Cy (e-h) 800 °C.
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Otras investigaciones reportan que la adicion de hafnio (Hf) y boro (B) en una aleacion base
niquel reduce la velocidad de difusion y deslizamiento de limite de grano reduciendo asi el
crecimiento de micro huecos [87]. Skenicka y col. [6], reportaron que el dafio por creep en una
superaleacion base cobalto comienza cercano a los limites de granos debido a la formacion y

coalescencia de micro huecos. Carburos M,;,C, y MC fueron fragmentados permitiendo la

propagacion de grietas a través de los limites de grano. Se ha reportado que adiciones de elementos
como By Zr en superaleaciones base niquel incrementan la resistencia en los limites de grano [88].

Un estudio realizado por Decker y col. [89], teoriza que el B y Zr segregan en los limites de
granos ayudando a retardar la nucleacion de los micro huecos y la coalescencia de carburos.
Algunos autores empleando microscopia de probe atomica (ATP), espectrometria de masa de iones
secundarios y microscopia electrénica de transmision reportaron que en las superaleaciones base
niquel el B segrega en los limites de grano y en las aleaciones del sistema Co-Al-W promueve la

formacion de boruros en los limites de grano [46, 55]

4.8. Fractografia

Posterior a los ensayos de creep, las fracturas de ambas superaleaciones fueron analizadas. La
Figura 4.41y Figura 4.42 muestran las superficies de fractura, haciendo énfasis en las condiciones
mas representativas de las temperaturas de 700 y 800 °C de ambas superaleaciones. Las superficies
de fractura de la Figura 4.41 correspondiente a las muestras de la superaleacion sin adiciones a
diferentes condiciones, muestran una combinacion de fractura fragil y ddctil macroscépicamente,

ya que se observa la formacidn de micro huecos en algunas zonas de la superficie de fractura.
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Figura 4.41 Superficie de fractura de la aleacion sin adiciones a tem'peraturas de (a-b) 700 °C, (c-
d) 750 °C y (e-f) 800 °C a diferentes niveles de esfuerzos.

La Figura 4.42 muestra la zona central de la superficie de fractura, donde se observa una fractura
intergranular, esto se confirma con las imagenes de la seccién longitudinal perpendicular a la
superficie de fractura mostradas en la seccion 4.7. Ademas, se observa la presencia de algunos
micro huecos predominando mas el clivaje y desgarre de la matriz.
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Figrai 4.42 Centro de la superficie de frctura de la superaleac'ién sin adiciones a temperaturas
de (a-b) 700 °C, (c-d) 750 °C y (e-f) 800 °C a diferentes niveles de esfuerzos.

En el caso de la superaleacion con adiciones, en la Figura 4.43 se observa macroscopicamente
que las superficies de fractura presentan una fractura por clivaje, esto da indicios de fractura fragil.
Sin embargo, la reduccion de area que se aprecia en todas las condiciones y analizando la zona
central de los especimenes se presentan indicios de una mayormente ductil, encontrando micro
huecos dispersos en ciertas zonas de la factura y algunas zonas en menor proporcion con clivaje,

como se observa en la Figura 4.44.
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Figura 4.43 Superficie de fractura de la aleacién con adiciones a temperaturas de (a-b) 700 °C y
(c-d) 800 °C a diferentes niveles de esfuerzos.

El mecanismo de falla en ambas aleaciones esta regido por el movimiento de dislocaciones y la
formacion y coalescencia de micro huecos por creep, que generalmente inician en puntos triples de
limites de grano y crecen por mecanismo difusivo. La coalescencia de huecos forma micro grietas
que a su vez se unen formando macro grietas que finalmente conduce a la falla. La interface de
segundas fases o carburos son los sitios preferidos de nucleacion de huecos. La precipitacion de
particulas grandes, como M,;C,, son favorecidas engrosando més rapidamente provocando sitios
preferenciales para la formacion de micro huecos [35].

Se analizaron las superficies de fractura de ambas superaleaciones de los especimenes de
esfuerzos de 300 y 200 MPa y temperaturas de 700 y 800 °C. En la Figura 4.45 y Figura 4.46 se
muestran mapeos de altas magnificaciones de la superficie de fractura mostrando los carburos que
se encuentran relacionados con la fractura.
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Figura 4.44 Centro de la superficie de fractura de la superaleacion con adiciones a temperaturas
de (a-b) 700 °C y (c-d) 800 °C a diferentes niveles de esfuerzos.

En cuanto a las imagenes de la superaleacion sin adiciones de la Figura 4.45(a-c) y Figura
4.46(a-c), los limites de la matriz/carburo/matriz que se encuentran alineados perpendicularmente
a la carga aplicada que produce las microgrietas, las cuales, gradualmente se interconectan
formando una grieta mas grande que se propaga de manera transgranular (a través de los brazos
dendriticos). También, se puede observar que los carburos M,,Cg (ricos en Cr) y MC (ricos en Nb)
predominan en la superficie de fractura. Aungue, se ha reportado que finas fracciones volumétricas
de carburos M,;C, que precipitan en el limite de grano pueden prevenir el deslizamiento del grano
y puede ser beneficioso para la resistencia al creep [90, 91]. La evidencia experimental muestra
que la formacién de carburos con configuracion de esqueleto es perjudicial para las pruebas de
creep. Finalmente, se puede observar que la matriz y de la superaleacion sin adiciones muestra
regiones de plasticidad y desgarres, por otra parte, la superaleacion con adiciones la matriz muestra
formacion y coalescencia de micro huecos mientras que algunos carburos ricos en Cr muestran una

fractura de clivaje.
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Figura 4.45 Mapeo de las superficies de fractura de las muestras a 700 °C y 300 MPa para la
superaleacion (a-c) sin adiciones y (d-f) con adiciones.

Finalmente, la reduccién de area fue calculada para ambas superaleaciones, como se puede
observar en la Figura 4.47. Los especimenes de la superaleacion con adiciones de B y Zr
presentaron una reduccion de area 40% mas que las muestras de la superaleacidn sin adiciones a
temperatura de 700 °C y esfuerzos de 350 y 300 MPa. Mientras que, en la condicion de 800 °C y
esfuerzos de 300, 250 y 200 MPa los especimenes de la superaleacion con adiciones tiene una
reduccion de area del 30% mayor que las muestras de las superaleaciones sin adiciones.
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Figura 4.46 Mapeo de Ias superficies de fractura de las muestras a 800 °Cy 200 MPa para la
superaleacion (a-c) sin adiciones y (d-f) con adiciones.
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Figura 4.47 Reduccidn de area para diferentes ensayos de creep a 700, 750 y 800 °C.
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CAPITULO 5. CONCLUSIONES

Se encontrd que la frecuencia y tamafio de porosidad disminuye en la superaleacion con
adiciones de B y Zr. La evidencia experimental muestra que el Zr ayuda a reducir la
frecuencia de porosidad en la condicidn de colada debido a la formacién de carburos MC.
No es posible tener un resultado definitivo del efecto del B debido a las técnicas empleadas,
pero los resultados de porosidad y los efectos benéficos reportados en la literatura sugieren
que el B contribuye a la reduccién de porosidad.

Se encontrd que el tratamiento térmico de homogenizado incremento la porosidad, es
atribuido a la difusion de vacancias.

La dureza se increment6 en la superaleacion con adiciones debido a la formacion de
carburos MC ricos en Zr.

Los resultados experimentales mostraron que el tratamiento térmico de homogenizado de
3 h promovi6 la formacion de carburos M,;C, con morfologia esférica y menos
interconectados en la superaleacion con adiciones de B y Zr, debido a que fue el tiempo y
temperatura del tratamiento fue el necesario para la difusion de elementos llegaran a un
estado estable.

La superaleacion sin adiciones después del tratamiento térmico no se logré coaleser o
disolver los carburos en forma de esqueleto en su totalidad, encontrando regiones de
carburos interconectados y presentando diferentes morfologias que impactan en sus
propiedades mecanicas.

La temperatura y tiempo de ruptura juegan un papel importante en el mecanismo de falla
de la superaleacion sin adiciones, ocurriendo mediante la nucleacion, crecimiento y
coalescencia de micro huecos en la regién interdendritica donde se alojan los carburos

M,,C, del tipo esqueleto.
En la superaleacion con adiciones la presencia de carburos volumétricos M,;Cq

favorecieron la resistencia al creep, encontrando que el dafio provocando por creep se

encontro en la interface de matriz/carburo M,,C, y las micro fracturas de los carburos

volumétricos M,,Cs.

92



Los datos experimentales revelaron una dependencia lineal de la relacién tiempo de
fractura/deformacion en funcion del minimum creep rate que valida la relacion Monkman-
Grant modificada.

De acuerdo a la teoria del mecanismo de creep basada en célculos matematicos y los
resultados experimentales se encontraron valores del exponente de esfuerzo n > 7,
sugiriendo que el mecanismo de creep puede ser descrito por la ley de potencia de creep
que esta relacionado con el movimiento de dislocaciones.

El exponente n de la ley de potencia es sensible a la temperatura en el caso de la
superaleacion sin adiciones, mientras que en la superaleacion con adiciones no presenta un

cambio significativo que puede atribuirse a las adiciones de By Zr.
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