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RESUMEN

El Inconel 718 es un material ampliamente utilizado para la fabricacion de componentes de turbinas
en la industria aeroespaciales y de generacion de energia debido a su alta resistencia mecanica,
buena resistencia a la fatiga y fluencia, asi como buena resistencia a la corrosion y capacidad para
operar continuamente a temperaturas elevadas. Las principales fases intermetélicas y',y" y la
aparicion de carbonitruros complejos M(C, N), proporcionan una mejora en las propiedades
mecanicas. El tratamiento en solucién, el tratamiento termomecanico y el tratamiento de
envejecimiento que se aplica confieren las mejores propiedades mecanicas observadas a las dos
muestras analizadas en el presente trabajo. Se han encontrado diferencias minimas sobre la
microestructura, fases intermetalicas y carburos entre las muestras, a pesar de estas minimas
diferencias se observéd una mayor dureza en la aleacion 2 la cual contiene adiciones de tierras raras.
La presencia de carburos en las aleaciones es similar pero el tamafio cambia entre ellas debido a la
adicion de las tierras raras, que modifican la forma en que los carburos nuclean durante la
solidificacion. La segregacion de niobio y cromo en el limite de grano durante el tratamiento de
envejecimiento es claramente notoria debido a la formacion de carburos M,;C,y MC, formados
principalmente de cromo y niobio, respectivamente. La existencia de varios estudios sobre la
precipitacion de las fases intermetalicas y la formacion de carburos en la aleacién proporcionaron
informacién valiosa sobre la morfologia, distribucion de elementos y fases lo que permitié su
identificacion y caracterizacion. Las fases y',y" son metaestables; el titanio, el aluminio y el niobio
en combinacién con niquel contribuyen a su formacion y se encuentran distribuidas en toda la

microestructura. Las fases intermetélicas presentaron una morfologia de forma de disco (y") y
esférica (y'), mientras que los carburos MC encontrados tenian una morfologia tipo blogue y
finalmente los carburos M,;C, como una secuencia de carburos. Los carburos MC son localizados

dentro y fuera del limite de grano, mientras que los carburos M,;C4 solamente en limite de grano.

La microestructura de la aleacion Inconel 718 en condiciones de colada consta de v, carburos del

tipo TiC y NbC y laves (Ni,Nb). La influencia del tratamiento térmico de homogeneizacion, el

tratamiento termomecanico, el tratamiento térmico de solucion y de envejecido en la

microestructura y las propiedades mecéanicas fueron evaluadas para las 2 aleaciones de Inconel 718,

Xi



Aleacion 1 (Base) y para la Aleacion 2 (modificada) con adicion de 0.04% de aleacion de tierras
raras (mischmetal, 48Ce, 25La, 17Nd, 5Pr, 5Fe). Los resultados muestran que la secuencia de
solidificacion es Ly — MC —laves y que las fases laves al ser una fase detrimental promueve la
propagacion de grietas durante el procesamiento termomecanico. Un tratamiento térmico de
homogenizado elimina casi la totalidad de esta fase antes del tratamiento termomecéanico. Los
elementos de tierras raras tuvieron el efecto de aumentar la cantidad de la fase de Laves debido a
su efecto de segregacion en las regiones interdendriticas. Un tratamiento de solucién y
envejecimiento contribuyo a un refinamiento del grano, también muestra la presencia de fases de

endurecimiento como y',y", presencia de carburos M,;Cg en el limite de grano y zonas libres de

precipitados. Ambas aleaciones fueron sometidas a diferentes pruebas mecanicas como impacto,
dureza, traccién y fluencia. En cada uno se muestra una mejora en las propiedades mecénicas. La
adicion de tierras raras ayuda a refinar el grano debido a la precipitacién de carburos, evitando el
crecimiento de grano en la aleacion 2. Los resultados de la experimentacion muestran que este
refinamiento del grano incrementa la dureza en la aleacion 2 en aproximadamente un 12%,
mientras que la resistencia a la traccion solo muestra un ligero incremento. Los resultados de la
prueba de impacto son similares en ambas aleaciones revelando un comportamiento fragil, sin

embargo, es congruente debido a la presencia de y' y y” que endurecen a las aleaciones. El

comportamiento de fluencia se evalGa a 650 °C con diferentes cargas en ambas aleaciones, los
resultados experimentales muestran una mejora en la aleacién 2, sin embargo, se requirié un
cuidado estricto en la fabricacion y proceso de ambas aleaciones con el fin de lograr las mejores

propiedades mecanicas que nos permiten una comparacion precisa entre ellos.

Palabras clave: Superaleacion, pruebas mecénicas, termofluencia, tratamientos térmicos,

precipitados.
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ABSTRACT

Inconel 718 is a widely used material for the fabrication of turbines components in the aerospace
and energy industries due to its high mechanical strength, good fatigue and creep resistance, as
well as good corrosion resistance and ability to operate continuously at elevated temperatures. The
main intermetallic phases y',y” and the occurrences of complex M(C, N) carbo-nitrides provide an
improvement in mechanical properties. The solubilization heat treatment, thermomechanical
treatment and the ageing heat treatment conferred the best mechanical properties to the two samples
analyzed in this study. It has been found minimal differences about the microstructure, intermetallic
phases and carbides between the two samples; in spite of these minimal differences, it was observed
a higher hardness in alloy 2 which has small amounts of rare earths. A similar amount of carbides
was observed in both alloys, but the size changes between them due to the addition of the rare
earths which affected the way in which these carbides nucleate during the solidification process.
The segregation of Nb and Cr at the grain boundary during the aging treatment was clearly
notorious due to the formation of M,;C, and MC carbides. The existence of several studies about
the intermetallic phases precipitation and carbides formation in the alloy gave information about
de morphology, element quantification and distribution allowing the identification and
characterization of the alloys. The y',y" phases are metastable; titanium, aluminum and niobium
in combination with nickel contributed to their formation, the precipitation of such phases all over

the microstructure was observed. The intermetallic phases showed a disk (y") and spherical (y")

shape morphology, meanwhile MC carbides found showed a block-type morphology and finally

the M,,C; had a script type morphology. MC carbides were located inside the grain regions as well

as the grain boundaries, while M23Ce were only located at the grain boundaries.

The microstructure of as-cast Inconel 718 alloy consists of a matrix of y phase, carbides (TiC, NbC)
and laves (Ni2NDb). The influence of homogenization heat treatment, thermomechanical behavior,
solution and aging heat treatments on the microstructure and mechanical properties of this alloy
have been investigated for an Inconel 718 (Alloy 1) and Inconel 718 (alloy 2) with addition of
0.04% rare earths alloy (mischmetal, 48Ce, 25La, 17Nd, 5Pr, 5Fe). The results show the
solidification sequence to be L—»y—MC— laves and that laves being a brittle phase promotes crack

propagation during the thermomechanical processing. A homogenization heat treatment eliminates
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almost all of this phase before the thermomechanical processing. Rare earth elements had an effect
of increasing the amount of Laves phase due to its segregation effect to the interdendritic regions.
It has been also observed that rare earth formed some compounds promoting the nucleation of MC
carbides. A solution and aging treatment contributed to the grain refinement, the precipitation and

strengthening of y',y” and the M,;C, carbide formation at the grain boundaries. Both alloys were

subjected to different mechanical tests such as impact, hardness, tensile and creep. In each one, it
was observed an improvement on the mechanical properties. The addition of rare earths helped to
refine de grain size due to precipitation of carbides and prevented de grain growth. Such refinement
improved hardness in the alloy 2 in about 12%, meanwhile the tensile strength was just slightly
higher than alloy 1. The impact test results were similar in both alloys revealing a brittle behavior;

which was expected due to the presence of y"and y". The creep behavior was evaluated at 650 °C

using different loads in both alloys, the experimental results showed an improvement in the alloy
2, however it was required a strict care in the fabrication and processing of the alloys since many
casting defects were found in part of the material and the creep tests were not completely

performed.

Keywords: Superalloy, mechanical test, creep, heat treatments, precipitation.
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CAPITULO 1. INTRODUCCION

Las superaleaciones, son un grupo de materiales que presentan excelentes propiedades mecanicas
a elevadas temperaturas y de las cuales la resistencia a la fluencia y a la corrosién son sus
principales caracteristicas. Estas superaleaciones se dividen en tres grupos: base niquel, base
cobalto y base hierro, asi como un subgrupo base niquel-hierro.

En los afios 50°s compafiias como GE (General Electric) desarrollaron diversas superaleaciones
base niquel destinadas para su uso en los alabes de los motores de avion. Entre los afios 50°sy 80°s
la adicion de Aluminio cambio la quimica de las superaleaciones base niquel de manera
significativa debido a la formacion de fase gamma prima (y'). Existen dos razones principales por
las cuales se hace uso de las superaleaciones base niquel, la resistencia a la corrosion y la resistencia
a la fluencia (creep). La primera se logra por la adicion de Aluminio y Cromo que actlan para
formar una pelicula resistente de Oxido para proteger de la corrosién y la segunda se logra
restringiendo el movimiento de las dislocaciones en la fase y' mediante la formacion de
precipitados Nis(Al, Ti) [1, 2]. Posteriormente se adiciond Co, Fe, Cr, Mo y W para formar una
matriz austenitica con el niquel; Ti, Nb, Ta, Hf para la formacion de lafase y'; B, C, y Zr los cuales

segregan a los limites de grano y Cr, Mo, W, Nb, Tay Ti para la formacién de carburos [1].

Finalmente, a través del tiempo las propiedades de las superaleaciones se han mejorado por medio
de estos ajustes de composicion y tratamientos térmicos, modificando la microestructura final. El
estudid del efecto de adicion de tierras raras y avances se ha llevado a cabo en las Gltimas dos
décadas en ciertas superaleaciones han dado como resultado progresos significativos en cuanto a

propiedades mecanicas, es por eso la importancia de su estudio [2-5].

El Inconel 718 es un material ampliamente usado en una gran gama de componentes en la
industria, debido a su resistencia a la corrosion y buenas propiedades mecanicas en diferentes
rangos de temperatura. Diferentes métodos se han desarrollado para mejorar sus propiedades, pero
algunos de ellos estan limitados por la dificultad o los costos para llevar a cabo su fabricacion;
diversos estudios indican que el uso de tierra raras en el desarrollo o mejora de las superaleaciones
han traido progresos significativos con la sola adicion de las mismas [4, 6-10]. La adicion de tierras

raras presenta multiples beneficios para reforzar la matriz y la fase y', modificando el parametro



de red, anclando al limite de grano, refinando la microestructura, etc., lo cual mejora las

propiedades mecanicas de las aleaciones.

1.1 Justificacion

El Inconel 718 tiene diversas aplicaciones en la industria es por eso que existen diferentes
presentaciones del producto terminado mediante fabricacion en horno al vacio, pero los
requerimientos y formas més complejas de componentes han llevado al desarrollo de diferentes
métodos de fabricacion como la metalurgia de polvos o la fusion directa por laser. Estas ultimas de

mayor costo en su fabricacion, pero necesarias para los requerimientos actuales de la industria.

Ante estos requerimientos y la contencion de costos para la fabricacion del Inconel 718 se ha
Ilevado a cabo ajustes en su composicion quimica, desarrollandose asi variantes como el Inconel
Allvac 718plus. Siguiendo esta vertiente en los ajustes de composicion quimica se estudia la
adicion de tierras raras para mejorar las propiedades mecénicas del material a temperatura ambiente
y altas temperaturas. Las tierras raras juegan un papel muy importante en el desarrollo de diferentes
superaleaciones segun lo observado por diversos autores, los cuales atribuyen multiples beneficios
para mejor las propiedades mecanicas. Tierras raras como el lantano demuestran que su adicion
mejora la resistencia a la termofluencia (creep), por su parte el cerio mejora la resistencia a la
corrosion y tiene gran afinidad con ciertas impurezas que puedan estar presentes en la aleacion
como el azufre, fosforo entre otros. Resultados favorables en la adicion de bajos porcentajes de
tierras raras en cuanto a mejora de las propiedades mecanicas del Inconel 718 requeriran un estudio
extensivo acerca del porcentaje ideal para tener las mejores propiedades de la aleacién. Por Gltimo,
la adicion de las mismas no supone ninguna complicacién técnica y solo un costo menor por las

probables mejoras de la aleacion.

1.2 Objetivo general
Determinar el efecto que tiene la adicidn de tierras raras, en la microestructura y formacion de
precipitados en la aleacion Inconel 718, procesada termomecanicamente y envejecida para mejorar

su resistencia a la fluencia o creep.



1.3

14

Objetivos especificos

Fabricar la aleacion Inconel 718 e Inconel 718 con adicion de tierras raras, realizar
tratamientos de solubilizado, termomecanico, homogenizado y envejecido a ambas
aleaciones.

Caracterizar cada uno de los tratamientos para observar la evolucion del material en su
microestructura y precipitados presentes en la aleacion, mediante microscopia oOptica,
microscopia de barrido, difraccion de rayos X. Andlisis por Microscopia de transmision y
barrido en condiciones de envejecido para el andlisis de fases secundarias de la aleacion.
Evaluar el efecto de la microestructura y precipitados en las propiedades mecéanicas de
ambas aleaciones.

Realizar ensayos mecanicos de microdureza en las diversas condiciones, asi como ensayos
tension y termofluencia (creep) para conocer el efecto de la adicion de tierras raras en la

aleacién Inconel 718.

Hipotesis

La implementacion de tierras raras para mejorar las propiedades mecanicas de los materiales ha

sido ampliamente usada, se espera que bajo las observaciones de otros estudios se logre mejoras

en las propiedades mecanicas del Inconel 718. Debido a que el Inconel 718 contiene diversos

elementos en su composicién, elementos indeseables como el oxigeno, fosforo, por lo que se espera

que reaccionen con las tierras raras para la limpieza o remocién de las mismas, asi como la

formacion de ciertos precipitados que mejoren la aleacion. Elementos como el cerio y el lantano

tienen efectos favorables en los mecanismos de endurecimientos por solucién sélida.



CAPITULO 2. REVISION BIBLIOGRAFICA

2.1  Generalidades

Las superaleaciones son un grupo de materiales que presentan elevados contenidos de elementos
de aleacidn. Las superaleaciones mas comunes son base niquel, cobalto, hierro y titanio. Tienen la
capacidad de ser usados a temperaturas por encima de los 540 °C y exhiben algunas combinaciones
de resistencia a altas temperaturas, resistencia al ataque de los agentes ambientales, excelente
resistencia al creep, resistencia a la ruptura por estrés, tenacidad, resistencia a fatiga térmica,

corrosién, entre otras.

Las superaleaciones fueron desarrolladas inicialmente para ser usadas en los turbocompresores de
aviones y en los ultimos 60 afios la demanda de tecnologia avanzada para turbinas de gas a marcado

su paso [2].

2.1.1 Metalurgia fisica de las superaleaciones

La resistencia a las altas temperaturas de todas las superaleaciones esta basada en un principio de
una matriz estable con una estructura cristalina cubica centrada en las caras (FCC), combinada con
un endurecimiento por precipitacion sélida y/o endurecimiento por solucién sélida. En general, las
superaleaciones tienen una matriz austenitica (y, fase gamma) y contienen una gran variedad de
fases secundarias. Las fases secundarias mas comunes son carburos metalicos (MC, M,;,C;, M,C y

M,C,) y v', precipitados intermetalicos para endurecimiento del material Ni;(Al, Ti) encontrados

en superaleaciones base niquel y base hierro. En aleaciones que contienen niobio o tantalo, la fase

de endurecimiento primaria es y”, una fase tetragonal centrada en el cuerpo (BCT).

En las superaleaciones generalmente pueden observarse fases no deseables resultantes por la
variacion en composicion, procesamiento o debido a que son expuestas a altas temperaturas. Entre

las fases no deseables tenemos un grupo de fases ortorrombicas (8, NizNb), fases (o), fases Laves

y las fases (1) con estructura tetraédrica compacta. Nitruros y boruros también son encontrados en

algunas de las superaleaciones [1, 2, 11].



Base cobalto. - Aleaciones base cobalto son endurecidas por solucién sélida y precipitacion de
carburos. Los carburos evitan el deslizamiento en borde de grano. En estas aleaciones no se
encuentran fases intermetalicas que ayuden al endurecimiento, como se pueden encontrar en las
superaleaciones base niquel o hierro. La fase gamma en las aleaciones base cobalto se presenta a

altas temperaturas. Los carburos (M,;Cg, M,C,) en las aleaciones base cobalto son los mismos que

se encuentran en otros sistemas[1, 5].

Base hierro. - Las aleaciones base hierro contienen al menos 10% de Hierro (Fe), pero
generalmente contienen entre 18 - 55% aproximadamente. Las aleaciones base hierro mas
importantes son aquellas con una matriz austenitica que es endurecida por una fase gamma prima

(vy"). Algunas de estas aleaciones son muy similares a los aceros austeniticos inoxidables con su

agente de endurecimiento y’.

Base niquel. - Existen basicamente tres tipos de aleaciones base niquel las cuales se distinguen por
su método de endurecimiento: solucion sélida, precipitacion y dispersion de éxidos. La primera
puede 0 no contener pequefias adiciones de niobio, titanio y aluminio. Las aleaciones por
endurecimiento de precipitados contienen considerables porcentajes de titanio y aluminio y
pequefios pero substanciales cantidades de niobio. Por ultimo, las aleaciones endurecidas por

dispersion de Oxidos contienen pequefias cantidades de particulas de 6xidos (0.5% a 1% Y,0;) y

son producidas mediante técnicas de pulvimetalurgia [1, 2, 12].

En el caso de las superaleaciones base niquel, las principales fases presentes son matriz gamma (y),
gamma prima (y'), gamma biprima (y"), gamma prima en limite de grano, carburos, boruros y

fases tetraédricas compactas [2, 3, 5, 13].

Matriz gamma, y.- Matriz base niquel cubica centrada en las caras (fcc) no magnética, que se
encuentra en todas las aleaciones base niquel; la cual contiene un gran porcentaje de elementos en
solucidn solida como cobalto, hierro, cromo, molibdeno y tungsteno. EI niquel puro no presenta un
alto modulo de elasticidad ademés de baja difusividad, factores que promueven la ruptura por

ensayos de termofluencia.

Las superaleaciones pueden ser usadas por arriba del 85% de la temperatura de fusion (0.85 Tm)y
por tiempos arriba de 100,000 horas para temperaturas por debajo, debido a tres factores: Alta

tolerancia del niquel para contener solutos sin estabilidad de fase.



La tendencia de adiciones de cromo a formar Cr,O; teniendo pocas vacancias cationicas
restringiendo la tasa difusion de los elementos metalicos al exterior y restringiendo la tasa de
difusion al interior de elementos como oxigeno, nitrogeno, y sulfuro. Y por ultimo de formacion

en altas temperaturas de barreras Al,O, que muestran una excepcional resistencia a la oxidacion

L, 2].

2.1.2 Metalurgia fisica del Inconel 718

Gamma prima, y'. - Es un compuesto intermetalico NizAl, el cual es estable en diferentes rangos
de composiciones (Figura 2.1a). Se precipita en forma de particulas esferoidales en las aleaciones
base niquel y tienden a estar presentes en una baja fraccion de volumen. Los precipitados cuboides
se presentan en aleaciones con mayor contenido de aluminio y titanio. El cambio en la morfologia
se relaciona con una incompatibilidad del precipitado de la matriz. y' el cual posee una estructura
del tipo L1, y exhibe un gran punto de fusion (1385 °C) ademas de existir sobre un restringido

rango de composiciones.

La mayoria de las aleaciones base niquel son endurecidas mediante métodos de precipitacion en
los cuales el 60% de aluminio puede ser sustituido por titanio y/o niobio. Los sitios ocupados por
atomos de niquel en la red pueden ser ocupados por hierro o cobalto. La fraccion de volumen de

v" influye en la resistencia de la aleacion [2, 3, 5, 14].

Gamma biprima, y”. - Son precipitados Niz;Nb con estructura tetragonal centrada en el cuerpo

(DO22) presentes en aleaciones base niquel hierro como el Inconel 706 y el Inconel 718 (Figura
2.1b). En ausencia de hierro, o temperaturas y tiempo mostrados en el diagrama de transformacién
de una aleacion con contenido de hierro, se forma en su lugar un precipitado ortorrémbico NisNb
(fase delta, d).



Figura 2.1.- a) Estructura cristalina tipo L1, b) Estructura cristalina tipo DO,, [1].

Delta .- El precipitado ortorrémbico Ni3NDb es incoherente con la matriz y no confiere resistencia
cuando se presenta en grandes cantidades. Sin embargo, pequefias cantidades de fase & ayudan en
el control y refinamiento del tamafio de grano, lo cual confiere una mejora en las propiedades de
resistencia a la tension, fatiga y resistencia a la fluencia (creep). Se requieren tratamientos térmicos
meticulosos para asegurar la precipitacion de y” en lugar de 6. y” a menudo precipita junto a gamma
prima en la superaleacion 718, pero gama biprima es el principal fase de endurecimiento en ciertas

circunstancias [2, 3, 5, 14].

Carburos. - Se encuentran en las superaleaciones con un tipo de estequiometria MC, M,,Cg, M(C
y M,C,. Estos carburos tienen tres funciones principales: Primero los carburos en limites de grano

lo refuerzan y previenen o retardan el deslizamiento en el limite de grano. Segundo, precipitar en
particulas finas en la matriz, que causaran un endurecimiento. Tercero, bloguear elementos que

puedan promover la inestabilidad de alguna fase [1, 15-17].

Los carburos MC, son de estructura cristalina cubica centrada en las caras (FCC) y se forman
durante la solidificacion; muestran una morfologia globular, facetada o irregular y se distribuyen a
través de la aleacion de manera heterogénea, tanto en posiciones intergranular como transgranular.
La orientacion de la matriz de la aleacidn tiene poca o ninguna relacion. Los carburos MC son una
fuente importante de carbono, los cuales se degradan a temperaturas de tratamiento térmico o
durante su uso en servicio. Los carburos TiC son un ejemplo comdn, son encontrados en la

naturaleza. Los 4&tomos M pueden ser sustituidos por elementos menos reactivos (molibdeno y



tungsteno modificando su estabilidad. Las sustituciones mencionadas debilitan el enlace de
carburos MC y ocurren reacciones de degradacion. Estas degradaciones provocan la formacion de
compuestos mas estables, como carburos tipo M,;Cs ¥ MgC las cuales ocurren durante el
procesamiento de las aleaciones o después de un tratamiento térmico e inclusive durante su uso
[16-18].

Los carburos M,;C, son de estructura cristalina cibica centrada en las caras (FCC) y tienen
regularmente una forma globular o alargada. Estos carburos se forman durante tratamientos
térmicos de relevado de esfuerzos o en uso a temperaturas de entre 760 - 989 °C por la degradacion
de carburos MC y carbono residual. Se presentan en limites de grano ocasionalmente en limites de
maclas y fallas de apilamiento; estos aumentan la resistencia en los limites de grano. EI cromo es
el principal elemento M y pueden sustituirlo el molibdeno y tungsteno. Aunque, también el niquel
puede sustituir al cromo de manera considerable y en pequefias cantidades el hierro y cobalto.
Idealmente los carburos M,;C4 deben estar en cadena como particulas discretas globulares para
qgue mejoren la resistencia a la ruptura, inhibiendo el deslizamiento de limite de grano. Si los
carburos precipitan como peliculas continuas en limite de grano las propiedades se degradan.
Cuando se presentan estructuras celulares M,,C, se observan fallas prematuras, pero este tipo de
estructuras pueden ser evitadas con un procesamiento y/o tratamiento térmico apropiado [2, 5, 13,
15].

Las fases Laves tienen una estructura cristalina hexagonal MgZn, con composicion AB2 como
Fe,Mo, Fe,Ti, Fe,Nb, entre otras (Fe, Cr, Mn, Si),(Mo, Ti, Nb). Estos se observan comunmente en

las aleaciones hierro - niquel como particulas gruesas intergranulares. El silicio y el Niobio
promueven la formacién de Laves en el Inconel 718. Cantidades excesivas afectaran la resistencia

a latension y las propiedades a la termofluencia a temperatura ambiente [19-21].

2.2 Tratamientos térmicos del Inconel 718
El Inconel 718 tiene basicamente dos tratamientos térmicos, solubilizado y envejecido. El primero
para solubilizar fases indeseables en el material y el segundo para la precipitacion de fases de

endurecimientos como y' y y” . Usualmente un tratamiento termomecanico es aplicado después

del solubilizado y antes del envejecido el cual ayuda a la reduccion de la porosidad del material.



El tratamiento termomecéanico es una etapa antes de la recristalizacion completa del material en la
cual el reacomodo atomico y de dislocaciones genera una concentracion de maclas. Estas maclas
junto a los granos ya recristalizados en tratamientos posteriores ayudaran a impedir el movimiento
de dislocaciones en el material aumentando su dureza. Es importante mencionar que para pruebas
de termofluencia (creep) la deformacion no debe ser muy alta ya que la recristalizacién dara como
consecuencia tamarios de grano muy pequefios los cuales ayudan a mejorar la resistencia en los
ensayos de tension pero no mejora las propiedades mecanicas en los en ensayos de creep [2, 13,
22].

2.2.1 Tratamiento térmico de solubilizado

El primer paso en los tratamientos térmicos de las superaleaciones usualmente es el tratamiento de
solubilizado, la temperatura del tratamiento depende directamente de las propiedades deseadas. A
una mayor temperatura se especifica para una dptima resistencia a la termofluencia, a una menor
temperatura se buscan propiedades 6ptimas para la resistencia a la tension a corto plazo a altas
temperaturas, mejora las propiedades de resistencia a la fatiga por medio de tamafio de grano mas
fino y mejora la resistencia a la ruptura sensible de grietas. Una temperatura elevada de un
tratamiento de solubilizado puede resultar en crecimiento de grano y una mas extensiva disolucion
de carburos. El objetivo principal es poner en solucion segundas fases endurecedoras como la fase
laves, entre otras. Una temperatura baja de un tratamiento de solubilizado resulta en la disolucion
de las principales fases envejecidas sin crecimiento de grano y sin una disolucion significativa de
fases detrimentales como laves. Adicionalmente el tratamiento de solubilizado es usado para
homogenizar la microestructura antes de cualquier tratamiento de envejecido y/o antes de una total
recristalizacion, para proporcionar la estructura deseada para un forjado o un trabajo mecanico
posterior con una ductilidad adecuada. Los rangos mas frecuentemente usados para los tratamientos
de solubilizado se encuentran entre 980°C-1300 °C [13].

2.2.2 Tratamiento térmico de envejecido

Los tratamientos de envejecido fortalecen la matriz y en algunas ocasiones retenida gracias a un

enfriamiento rapido o controlado posterior al solubilizado, por la via de precipitacién de una o mas
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fases secundarias (y" y y" ). La temperatura del tratamiento de envejecido determina no solo el tipo

sino la distribucién y el tamafio de los diferentes precipitados. Los tratamientos de envejecido se
efectUan invariablemente a temperaturas constantes, y se efectGan en un rango muy amplio de
temperatura y tiempo. La temperatura puede variar desde 600 °C hasta 800 °C, el tiempo en

comparacion con el tratamiento de solubilizado es mucho mayor [13].

Algunos factores que influyen a la eleccion adecuada de los diferentes pasos de envejecido, tiempo
y temperatura pueden ser: el tipo y el nimero de fases precipitantes disponibles, temperatura
aplicada con anterioridad, tamario del precipitado deseado y tratamientos térmicos de aleaciones
similares. Cuando mas de una fase puede precipitar a partir de la matriz de la aleacion, se debe
hacer una adecuada eleccidn si se trata de una sola temperatura de envejecido, esto puede tener
como consecuencia éptimas cantidades de multiples fases precipitadas. Alternativamente se puede
emplear un doble tratamiento de envejecido, para producir diferentes tamafos y tipos de
precipitados a diferentes temperaturas. También se puede usar doble hasta cuadruple envejecido
en un tratamiento [5, 11, 13, 23, 24].

Los llamados precipitados primarios de endurecimiento como vy’ y y”, no son las Unicas fases

precipitadas durante el tratamiento de envejecido (Figura 2.2).
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Figura 2.2.- Diagrama PPT Inconel 718 y diferentes fases presentes a temperatura y tiempos
determinados [25].
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Los carburos y fases llamadas indeseables, con estructura tetragonal centrada en el cuerpo (BCT),
también se pueden formar durante el envejecido, la principal razon de la secuencia de los pasos de
envejecido, ademas del control de y’ y y" es precipitar y controlar la morfologia de carburos en los
limites de grano. El Inconel 718 adquiere su resistencia por la precipitacion la fase gama doble

prima y"” tetragonal centrada en el cuerpo (BCT) NizNb y precipitados de gama prima y ~ Niz(Al,
Ti), embebidos en una matriz y FCC y , gencralmente la fase y" se precipita a temperaturas de
envejecido mayores de 720 °C, mientras que los precipitados de y' a temperaturas menores de 620

°C [11, 13, 23, 24].

2.3  Ensayos mecénicos para evaluacién de las propiedades mecanicas

Las propiedades mecéanicas de los materiales son descritas por las caracteristicas de la deformacion,
penetracion o fractura presente bajo tension, compresion o impacto en el material. El
comportamiento que tenga el material es afectado por diversos factores y este comportamiento
describe las propiedades mecanicas del material, como: dureza, resistencia a la tension, limite

elastico, resistencia al impacto, entre otros [26, 27].

2.3.1 Ensayos de tension, curva esfuerzo deformacion.

Los ensayos de tension proveen de informacion bésica para el disefio de materiales debido a que
da informacion acerca de la resistencia del material a prueba. En los ensayos de tension el material
es sometido a una carga uniaxial mientras se observa la elongacion presente en el material por la
carga aplicada. En un ensayo convencional de tensién se obtiene una curva esfuerzo deformacion
la cual es objeto de estudio para comprender las propiedades mecénicas de los materiales, la forma
y magnitud de las curvas esfuerzo deformacion dependen de la composicion, tratamiento térmico,
historial de deformacion plastica, temperatura, entre otros factores. Los parametros utilizados para
describir la curva esfuerzo deformacion son resistencia a la tensién, limite elastico, punto de
fluencia, alargamiento porcentual y reduccion de area. La curva esfuerzo deformacion (Figura 2.3)
se compone de una region elastica, donde el esfuerzo es linealmente proporcional a la deformacion.
Cuando el esfuerzo excede al valor correspondiente al limite elastico, el material sufre una gran

deformacion plastica. Es importante mencionar que una vez que el limite elastico es excedido el
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material se deformara permanentemente aun cuando la carga aplicada sea cero y la deformacion es

visible como un cuello.

A
Region
9 Plastica \
o
Q \ Falla del
ca Punto de
m o < . material
2 -2 fluencia
en »n
O <
& o
Deformacion

Figura 2.3.- Curva esfuerzo deformacion [27].

La resistencia a la tension es el valor con mayor mencién en los ensayos de tension, pero no define
las propiedades mecanicas globales de manera adecuada ya que es importante también la ductilidad
y como el material puede ser sometido a esfuerzos en condiciones de mayor complejidad. Sin
embargo, el uso de la resistencia a la tension se usa como referencia por diversos motivos como un
factor de seguridad, para identificacion del material, control de calidad del producto y porque es
facil de determinar y de reproducir [27].

2.3.1 Esfuerzo y deformacion verdadera, modelo de Ramber Osgood.

Los ensayos de tension son usualmente representados por una curva esfuerzo deformacién
ingenieril en la cual se puede determinar el modulo de Young, limite elastico, resistencia a la
tension, entre otros. Materiales relativamente ddctiles sufren una reduccion en la seccion
transversal y para su estudio usualmente se usan curvas esfuerzo deformacion verdaderas. En la
region plastica el esfuerzo, la deformacion plastica y la deformacién ya no presentan un
comportamiento proporcional, por lo tanto, se han empleado ecuaciones matematicas (modelos)
que proporcionen una descripcion mas adecuada sobre el comportamiento plastico en las curvas

esfuerzo deformacion verdadero de un material. Algunas de las constantes de estos modelos se
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pueden relacionar con la capacidad de endurecimiento del material y los mecanismos de
deformacidn asociados a la interaccion entre diversos factores como los efectos de la precipitacion,
interacciones de dislocaciones, entre otros [28]. La ecuacion de Ramberg-Osgood es una ecuacion
que es muy util para describir el comportamiento de ciertos materiales mediante la relacion de la
deformacion unitaria y el esfuerzo por una ecuacion de exponencial donde la deformacion plastica
es [28]:
1
& = () fn 1.1

K

La cual se suma a la deformacion elastica, €, = ©/f para obtener la deformacion total £, y donde

n es el exponente de endurecimiento de la ecuacion de Hollomon o = K™ y K es una constante
con unidades de esfuerzo [28]. Sumando la deformacion eléstica y plastica, se obtiene la ecuacion

gue describe la deformacion total, ¢, :

")1/" 1.2

o
o=+ (i
La curva esfuerzo deformacion verdadera es representada en un grafico log-log que mediante un

ajuste lineal permite obtener las constantes K y n de la ecuacion 1.2 [28].

2.4 Termofluencia, Creep.

Las superaleaciones son elegidas cuando se requiere cierta resistencia a elevadas temperaturas,
también llamados materiales de alta temperatura son utilizados en componentes aeronauticos,
aeroespaciales, intercambiadores, entre otros. Estos materiales son resistentes a la termofluencia o
creep, la cual es una propiedad que tienen para resistir altas temperaturas a una carga constante. El
creep es la deformacion plastica que ocurre en los materiales a elevadas temperaturas entre 0.3 y

0.5 la temperatura de fusion (T;) sin que la carga aplicada exceda el esfuerzo de fluencia [29].

2.4.1 Ensayos de creep.

Los ensayos de deformacion y ruptura por creep se utilizan para determinar la resistencia y vida
atil del material bajo condiciones cuasi estaticas y elevadas temperaturas. Usualmente estos
ensayos se llevan a cabo bajo esfuerzo y temperatura constante, simulando un entorno similar en

condiciones de servicio. Los ensayos de creep dan como resultado un avance significativo para

13



Deformacion

entender el comportamiento fisico y microestructural de los materiales. En creep es interesante
observar la interaccion entre el esfuerzo y la temperatura, la deformacion ¢ resultante de esta
interaccion, asi como la tasa de deformacion € la cual muestra la deformacion a través del tiempo

y por altimo la vida atil del material sometido a los ensayos [29-31].

Para entender la deformacion a través del tiempo es necesario entender la influencia de las
diferentes variables en los ensayos, si la temperatura es baja y se aplica un esfuerzo por debajo del
esfuerzo de fluencia tendriamos una deformacion lineal inicial y después esa deformacion no
cambiaria con el tiempo (Figura 2.4a), pero no es el caso en los ensayos de creep en el cual, aunque
el esfuerzo no excede el de fluencia las temperaturas son elevadas, la deformacion inicial es
relativamente alta. Esta deformacion inicial se le conoce como etapa I, esta deformacion abrupta
del material disminuye con el tiempo debido al fenémeno de endurecimiento por deformacién y da
paso a la etapa Il en la cual la deformacion cambia muy poco con respecto al tiempo, siendo casi
constante [29-31].

La etapa Il es una etapa de equilibrio (estado estacionario) donde el cambio en la tasa de
deformacion por fluencia es constante siendo usualmente la mayor deformacion por el fendbmeno
de creep, siendo esta deformacidn constante. Por Gltimo, la etapa 1l muestra una deformacion alta

hasta llegar a la falla del material y fin del ensayo de creep (Figura 2.4b) [29-31].

a) A by 4 T,, o,
T,, 0,<T. T2 01
Regidn sin deformacion £ 1, 01< 12, 07 T, o,
R3]
:
L.g | X
(&) I
A i .
: Falla del material
Region eléstica I L
Tiempo Tiempo

Figura 2.4.- a) Deformacion a bajas temperaturas, b) Deformacion a altas temperaturas y esfuerzos
variables [29-31].
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2.4.2 Fenomenologia de la termofluencia o creep.

El comportamiento de las curvas de creep es alterado cuando la temperatura o el esfuerzo aumentan
o disminuyen. Como se observa en la (Figura 2.4b) a una temperatura (T,) y esfuerzo (o,) se tendra
una deformacion y tiempo de vida determinados, pero si la temperatura se incrementa (T,) a un
mismo esfuerzo (o) se espera que la tasa de creep aumente y que el material falle prematuramente.
Algo similar se esperaria si solo el esfuerzo se incrementara y la temperatura permaneciera igual.
Se puede entender entonces que el incremento tanto de temperatura (T,) y esfuerzo (o,) modificara

aun maés la tasa de creep, asi como una vida util mucho menor del material. Finalmente, el

incremento tanto de esfuerzo como temperatura incrementaran la tasa de deformacion & [29-31].

La pendiente de la deformacion en funcion del tiempo cambia cuando la temperatura o el esfuerzo
se incrementan o disminuyen, considerando lo anterior se puede inferir un cambio en la tasa de
deformacion con respecto del tiempo (Figura 2.5). Teniendo en cuenta la temperatura (T,) y
esfuerzo (o,) de la Figura 2.4b, se observa en un principio que la tasa de deformacion es alta, pero
decrece al finalizar la etapa I, se vuelve constante en el estado estacionario e incrementa otra vez
hasta el punto de falla del material. El incremento de la temperatura o del esfuerzo resulta en una
tasa de deformacion aun mayor, reduccion en la region de estado estacionario y una prematura falla
del material (Figura 2.5) [29-31].

a T, o

O 2> Y2

é jg T,, 04
T,, o

S /m '

Q

o

Q

<

Z j]

=l 1 L

Tiempo

Figura 2.5.- Tasa de deformacion en funcion del tiempo y el efecto de temperatura y esfuerzo [29-
31].
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Las curvas mostradas en la Figura 2.5 son Utiles debido a que muestran las diferencias que hay en
la tasa de deformacion del estado estacionario del material sometido a diferentes temperaturas y
esfuerzos. Es en la etapa Il donde el material sometido a ensayos de creep esta la mayor parte del
tiempo, brindando informacion de la vida atil. Para describir el comportamiento de la tasa de

deformacion en el estado estacionario se tiene una ecuacion general:
o pon (ﬁ)
€s =5 = Ko"exp — 1.3

Donde K es una constante, o es el esfuerzo aplicado, n es el exponente de esfuerzo que establece
el mecanismo de creep, Q es la energia de activacién que depende el mecanismo del creep, R es la
constante universal de los gases y T es la temperatura del ensayo. Debido al comportamiento del
tipo Arrhenius, el creep es un proceso activado térmicamente y también existe una dependencia en
el esfuerzo del tipo de ley de potencia [29-31]. Observando la ecuacion 1.3 es evidente que la tasa
de deformacion es afectada directamente por el esfuerzo y la temperatura; representando estos en
un grafico se puede observar como varia la tasa de deformacion contra la temperatura (Figura
2.6a) y la tasa de deformacion contra el esfuerzo (Figura 2.6b). En el primer caso donde la tasa de
deformacion varia por la temperatura (Figura 2.6a) se grafica el logaritmo natural de la
deformacion (Ing) contra el inverso de la temperatura (1/T), teniendo en consideracion un esfuerzo
particular y sabiendo que es un proceso activado térmicamente se espera un comportamiento de
tipo Arrhenius, asi que la tasa de deformacion es lineal. Pero si el esfuerzo es mayor (o,>0,)
desplazaran este comportamiento lineal del grafico hacia arriba y asi sucesivamente si el esfuerzo
continda siendo mayor (o;>0,,) a cualquier temperatura dada. Es necesario mencionar que, si la
pendiente es la misma como en el caso presentado (Figura 2.6a), entonces indica que el mismo
mecanismo de creep estd actuando porque la pendiente esta dada por -Q sobre R y entonces un
mismo valor de Q da como resultado el mismo mecanismo. En el segundo caso (Figura 2.6b) se
representa graficamente loge versus logo y considerando una temperatura determinada (T,), el
interés principal es el esfuerzo y se obtiene una relacion lineal, donde la pendiente esta dada por n.

Si la temperatura es mayor (T,>T,) entonces ocurre lo mismo que el primer caso, el grafico se
desplazara hacia arriba y asi sucesivamente si la temperatura sigue siendo mayor (T;>T,). Al igual

que el primer caso, si la pendiente en el grafico loge versus logo (Figura 2.6b) es el mismo, se

infiere que el mecanismo de creep que actua no cambia [29-31].
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Figura 2.6.- a) Ine versus 1/T, b) loge versus logo [29 — 31].

Finalmente, la vida util por creep es el ultimo aspecto a considerar y es importante en cuanto al
disefio ingenieril de una pieza que trabajara a temperatura elevada, graficando logo versus la vida
util por creep (t;), se puede observar que a mayor esfuerzo la vida util es menor (Figura 2.7). A
partir de la construccion de estas graficas se puede determinar o se puede obtener una determinada

vida atil en funcion del esfuerzo o temperatura aplicada.

T, T>T>Ty

logo

v

I8

Figura 2.7.- Prediccion de la vida util por creep mediante el grafico logo versus t; [29-31].
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También nos puede dar informacion de como operar a mayores esfuerzos o temperaturas las cuales
no comprometan la vida Gtil. El juego de estas variables se puede describir de la siguiente forma,
conociendo la vida Gtil del material se puede decrecer la temperatura para que nos permita aumentar
el esfuerzo aplicado y viceversa, si lo que se conoce es el esfuerzo aplicado o necesario, decrecer
la temperatura aumentara la vida Gtil del material, por el contrario, si conocemos la temperatura a
la cual el material va a operar, decrecer el esfuerzo dara como resultado una mayor vida util del
material (Figura 2.7) [29-31].

2.4.3 Mecanismos de deformacion por termofluencia o creep.

La deformacion debida a los mecanismos de termofluencia o creep ocurren a nivel atdmico y se
dividen principalmente en dos mecanismos, creep por dislocaciones y creep por difusion este
ultimo se divide a su vez en dos: creep Nabarro-Herring o creep por difusion a través de volumen
y creep Coble o creep por difusion en limite de grano. Estos mecanismos son los diferentes métodos
por los cual ocurre la deformacion plastica del material y que se observa de forma macroscopica
[29-31].

Creep por dislocacion. - También conocido como ley de potencia, en este caso la deformacion
plastica ocurre a través del movimiento de dislocaciones, para el movimiento de estas dislocaciones
es necesario un esfuerzo cortante para que se deslicen o se muevan por la red cristalina. En las
superaleaciones suele ser deseable la precipitacion de ciertas fases que impidan el movimiento de
dislocaciones para aumentar su resistencia, pero debido a que en creep trabajamos a altas
temperaturas estos obstaculos pueden ser evadidos facilmente debido al escalamiento de las
dislocaciones, lo cual hace que el movimiento de dislocaciones sea mas rapido [29-31]. El
escalamiento de dislocaciones ocurre por el movimiento de vacancias y la tasa de deformacion es
determinada por ese mismo movimiento esencial de vacancias que define el comportamiento de
este mecanismo de dislocacion. La ecuacion que define este mecanismo de creep se escribe a

continuacion:

n

€= KZ—TDOeXp (— 2’%&) 1.4
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Donde el subindice PLC de la tasa de deformacién se debe al mecanismo de fluencia por la ley de
potencia, K continda siendo una constante, ™ es el esfuerzo, n en creep suele encontrarse entre 3-
8, D, es la constante de difusion, R es la constante de los gases, T es la temperatura, y por ultimo
hay dos diferentes tipos de activacion de energia. Estas dos diferentes Q conocidas por
experimentacion se deben a que existen dos etapas en este proceso la primera (Q,) es por la
formacion de vacancias en la red y la segunda la migracion de estas vacancias (Q,,). La migracion
de estas vacancias sobre la dislocacion es necesaria para el escalonamiento. Si se grafica la tasa de
deformacion versus el esfuerzo y se obtienen valores entre 3-8 se puede tratar de este primer
mecanismo. Si la energia de activacion se asemeja a las energias de activacion por formacién y
migracion de vacancias cuando se grafica la tasa de deformacion versus la temperatura se puede
decir que es otra forma de determinar si este mecanismo es el indicado. Este mecanismo suele
presentarse con esfuerzos altos y bajas temperaturas porque el esfuerzo aplicado es necesario para

que las dislocaciones se muevan y la temperatura para facilitar su escalonamiento [29-31].

Creep por difusion (Nabarro-Herring). — Este mecanismo de creep es el resultado de la difusién
de vacancias a través del grano las cuales pueden ocasionar por si mismas una deformacion plastica
en el material, en este mecanismo los limites de grano actian como fuente y sumidero de vacancias
lo cual es simplemente una generacién y absorcion de estas vacancias. Generalmente el esfuerzo
aplicado al material es unidireccional por lo tanto este mecanismo se puede ejemplificar en el grano
de una microestructura equiaxial, en el sentido del esfuerzo aplicado el limite de grano sufre un
esfuerzo de tension lo que esencialmente se convierte en un espacio que puede alojar un mayor
numero de vacancias. Perpendicularmente hay un esfuerzo de compresion en el limite de grano,
que puede absorber una gran cantidad de vacancias. El esfuerzo aplicado en el material mas la
temperatura genera un flujo de vacancias que van del limite de grano a tension hacia el limite de
grano en compresion y a su vez genera el movimiento o difusién de atomos del limite de grano a
compresion hacia el limite de grano a tension llamado flujo atdmico, la difusion de estas vacancias
y atomos dan como resultado la deformacion del material y su elongacion en el sentido del esfuerzo
(Figura 2.8) [29-31].
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La ecuacion que describe el mecanismo de creep Nabarro-Herring es la siguiente:

98Dy 1.5

s K
& RT d?

K es una constante, o es el esfuerzo aplicado, Q es el volumen atémico, D, = Dexp (— %) es la
difusividad del volumen o la difusividad que toma lugar en el grano, en este término viene implicita
la energia de activacion, pero del flujo de vacancias y &tomos que ocurre en el grano, por ultimo d
es el tamafio de grano. Analizando la ecuacion se observa que el tamafio de grano tiene una gran
influencia en este mecanismo, normalmente en ensayos de tension un tamafio de grano mejorara la
resistencia, pero en este caso entre mas pequefio es el tamafio de grano la tasa de deformacion

aumenta [29-31].

D atomos

D

vacancias

Figura 2.8.- Flujo de la difusién de atomos y vacancias por esfuerzo aplicado a través del grano
[29-31].

Creep por difusion (Coble). — Mecanismo similar al de Nabarro-Herring en el cual el flujo de
vacancias y atomos era a través del grano, con la diferencia que estos flujos suceden en el limite

de grano (Figura 2.9) [29-31]. La ecuacién que describe este mecanismo es la siguiente:
S.C = KGQ 8 DGB 16

RT a3
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Donde & es el grosor del limite de grano, D,., es la difusividad en el limite de grano y basicamente
los demas términos son los mismos descritos en los anteriores mecanismos de creep, aunque se
puede observar una mayor influencia del tamafio de grano. A bajas temperaturas es mas facil que
el mecanismo de difusion en limite de grano se lleve a cabo por que es aqui donde el desorden de
los &tomos ofrece un mayor espacio para que atomos y vacancias se muevan con mayor facilidad
[29-31].

I

D étomos‘//'

D\racancias

o

D\ acanci:s/
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o ¥

Figura 2.9.- Flujo de &tomos y vacancias por esfuerzo aplicado en el limite de grano [29-31].

Generalmente se puede representar bajo qué condiciones ocurren los mecanismos de deformacion
por creep en un mapa (Figura 2.10) en el cual el eje “y” tenemos el esfuerzo que esta sujeto al
modulo de elasticidad y en el eje “X” la temperatura que esta sujeta a la temperatura de fusion,

porque depende del material a estudiar [29-31].

Dislocacion

o/E

Coble N-H

v

TIT,
Figura 2.10.- Mapa de los mecanismos de deformacion por creep [29-31].
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2.4.4 Nucleacion, crecimiento de cavidades y falla por termofluencia.

Como se puede observar en la Figura 2.4b la falla por termofluencia ocurre en la tercera etapa,
debido a la acumulacién de cavidades (micro huecos) o apilamiento de dislocaciones, las cuales
suelen concentrarse en los limites de grano o en la periferia de particulas en el limite de grano. Pero
la nucleacion y crecimiento de cavidades es un proceso continuo a lo largo de un ensayo de creep
y estos pueden ocurrir juntos. Existen basicamente tres mecanismos de nucleacion: a)
deslizamiento de limites de grano que conduce a la formacion cavidades en limites de granos
(puntos triples), b) acumulacion de vacancias en areas de alta acumulacién de tension como lo son
limites de grano y c) formacion de cavidades debido a la acumulacion de dislocaciones en limite
de grano; en estos tres mecanismos puede o0 no estar involucrada alguna particula en el limite de
grano (Figura 2.11) [29-31].

Figura 2.11.- Mecanismos de nucleacion y crecimiento de cavidades [29-31].

2.5  Avances en el estudio del Inconel 718.

El Inconel 718 siempre ha presentado dificultades para su fabricacion y por lo tanto diversos
métodos han sido concebidos para obtener un material mas sano y con las mejores propiedades
mecanicas posibles, estos problemas se suelen presentarse por el amplio rango de fusion con fuertes
diferencias de densidad que se desarrollan entre el liquido y sélido durante la solidificacién, que
en conjunto a la gran cantidad de elementos en solucion, constituyen algunos de los problemas de

segregacion en el material que puede derivar en problemas de porosidad [32]. Para reducir estos
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problemas de segregacion y porosidad en el material, se han desarrollado tratamientos térmicos y
termomecénicos, los cuales naturalmente modifican la microestructura y precipitacion de fases.
Debido a los cambios microestructurales o precipitacion de ciertas fases que puede experimentar
el Inconel 718 sus propiedades mecanicas pueden variar considerablemente. Durante el desarrollo
del Inconel 718 a través del tiempo se han realizado modificaciones en su manufactura,
composicion, variaciones en los tratamientos térmicos y termomecanicos; con la finalidad de

obtener las mejores propiedades mecanicas, reducir costos y optimizar su manufactura.

2.5.1 Inconel 718, efecto de los tratamientos térmicos y termomecanicos.

Los tratamientos térmicos y termomecanicos en el Inconel 718 son de gran relevancia, ya que estos
confieren mejores propiedades mecanicas, pero se necesita de un uso apropiado para evitar la
precipitacion de fases indeseables o solucidn de otras que perjudiquen la integridad el material.
Tratamientos térmicos de solubilizado son de vital importancia después de la fabricacion del
Inconel 718, debido a la habitual presencia de la fase Laves. Schirra'y col. [33], asi como Sui y col.
[34] estudian el efecto de Laves en el Inconel 718 y como afectan en las propiedades mecanicas
del material, especialmente en ensayos de tension. Las fases laves en diversos estudios resultan ser
perjudiciales para las propiedades mecénicas [35], es importante el estudio de esta fase ya que esta
presente en la mayoria de procesos de fabricacion (VIM, VAR, SLM, entre otras) [35-37]. Armida
y Radavich [21, 38] han realizado trabajos completos para determinar la metalurgia fisica y
diagramas TTT del Inconel 718, determinaron que tratamientos de solubilizado para las aleaciones
en condicion de colada son imperativos para la solucién de las fases laves en la matriz; siendo
imprescindibles si se desea realizar un tratamiento termomecanico, ya que evite el agrietamiento o
fractura del material en los ensayos mecanicos posteriores. Los tratamientos termomecanicos son
aplicados para el Inconel 718 en condicion de colada, metalurgia de polvos, deposicion entre otros
[39, 40]. Los tratamientos termomecanicos han sido desarrollados para conferir mejores
propiedades mecanicas, reducir porosidad del material y muchas veces para obtener un componente
aproximadamente con su geometria final. Rao y Chamanfar [39, 40] se avocaron a realizar
tratamientos termomecanicos los cuales en conjunto con tratamientos térmicos de solubilizado y
envejecido obtuvieron mejoras en las propiedades mecanicas del material. Los tratamientos

térmicos de solubilizado y homogenizado suelen comprender temperaturas de 800 a 1200°C
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dependiendo de estas temperaturas el intervalo de tiempo necesario oscila entre 1 a 3 horas [25,
41], mientras que el tratamiento térmico de envejecido suele comprender de 2 etapas de 8 horas a
720 y 620°C [13, 40, 42]. La microestructura tipica del Inconel 718 con tratamiento térmico de
solubilizado, termomecanico y de envejecido suele componerse de granos equiaxiales en los cuales

existen una gran variedad de precipitados (Figura 2.12).
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Figura 2.12.- Precipitados tipicos del Inconel 718 [40].

Diversos estudios [25, 43, 44] detallan el rango de temperaturas en las cuales las principales fases
precipitan en el Inconel 718. Las fases y' y y” precipitan entre los 600 y 900 °C, mientras que la
precipitacion mas alta de & se da a los 900°C [44, 45]. Sundararaman y col. [45] reporta que la
precipitacion de 6 resulta detrimental en el Inconel 718 ya que la resistencia se degrada por la
disminucion de y” . La morfologia de la fase 6 y su precipitacion no contribuye a mejor la dureza
del material [46], en cuanto a la resistencia a la tension decrementa pero se reporta ciertos
beneficios a la ductilidad del material [39, 47]. La fase & presente en ensayos de creep Yy fatiga
suelen disminuir la resistencia, mientras que la ductilidad se ve ligeramente mejorada [24, 48, 49].
Estudios recientes por Maj y col. [50] identifican la precipitacion de y’' y y” en un rango de
temperaturas entre 650 y 850 °C, en los cuales dan una gran importancia a los tratamientos térmicos
previos al envejecido, los cuales aln en tiempos cortos ayudan significativamente a homogenizar
la nucleacion de precipitados en el material. EI grado de resistencia en el Inconel 718 depende de

la precipitacion de y' y y” en la matriz, y" precipita a una temperatura de 720 °C [47], mientras
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que v’ lo hace a 620 °C entre las areas de y” debido al bajo contenido de niobio para la formacion
de y" [47]. Kuo y col. [24] estudian el efecto de diferente tratamientos térmicos de envejecido en

los cuales la etapa de solubilizado es diferente para cada uno de los tratamientos, mientras que la
etapa de envejecido es la misma (Figura 2.13).
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Figura 2.13.- Tratamientos térmicos aplicados por Kuo y col. [24].

Se encontro que la precipitacion de la fase 6 es perjudicial para el material y un tratamiento en el
cual no se encuentre precipitacion alguna de esta fase mejora la resistencia al creep del Inconel
718. En el tratamiento térmico presentado en la Figura 2.13b no se observé la precipitacion de la

fase & mejorando la ductilidad y vida del material como se observa en la (Figura 2.14) [24].
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Figura 2.14.- Ensayos de creep correspondientes a tratamientos de Figura 2.13 [24].

En los ensayos de creep realizados por Kuo y col. [24] se identifico que aparte de los mecanismos
de dislocacién y maclaje, el deslizamiento del limite de grano fue activada encontrando fracturas

intergranulares (Figura 2.15).

Figura 2.15.- Fractografias de ensayos creep Inconel 718 por Kuo y col. [24].

Recientemente Caliari y col. [23] estudiaron el efecto de un tratamiento térmico de doble
envejecido en el Inconel 718 en condicion de solubilizado y doble envejecido para ensayos de
tension a alta temperatura y creep a diferentes temperaturas y esfuerzos constantes, el doble
envejecido es descrito en la Figura 2.16. Las propiedades obtenidas en los ensayos de tension
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como el limite de fluencia, resistencia y deformacion se muestran en la Tabla 2.1, donde el material

con el tratamiento térmico de doble envejecido muestra mejores propiedades.

1500 -
1350
12004
1050 -
900
750
800

720°C/1.5h

Temperatura {°>C)
1095°C{1h
i

P
S
955

_ 720%/6.5h
400 620°C/8h

150

Tiempo (h)

Figura 2.16.- Tratamiento térmico de doble envejecido del Inconel 718 [23].

Tabla 2.1.- Propiedades mecanicas del inconel 718 antes y después de tratamientos [23].

Inconel 718 Temperatura YS, MPa UTS, MPa Deformacion, %
AR 650 355.35 676.32 1255
700 421.48 588.56 5.51
DA 650 1062.61 1130.24 6.49
700 974031 1006.50 4.83

En los ensayos de creep Caliari y col. [23] encontraron que la resistencia conferida por y”, otorga
una mayor resistencia segun los parametros calculados en el estudio para la primer etapa del creep.
Los valores del coeficiente de activacion y exponente, asi como imagenes de TEM sugieren que
los mecanismos que controlan la deformacion por creep se deben a la interaccion de las particulas
y dislocaciones. Cuando los ensayos superan los 650°C, la reduccion de los esfuerzos internos
contribuye a decrecer la resistencia al creep, debido a la transformacion de y” a & (Figura 2.17).
Finalmente, las iméagenes de fractura demuestran que en condicion de solubilizado la fractura es

una combinacion intergranular-transgranular, mientras que el Inconel 718 con doble envejecido es
intergranular (Figura 2.18).
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Figura 2.17.- DRX, presencia de fase delta en ensayos de creep [23].

Figura 2.18.- Fractografias de ensayos creep en Inconel 718 [23].

2.5.1 Inconel 718 efecto de la composicion quimica.

El efecto de la composicion quimica en el Inconel 718 ha sido estudiado ampliamente, cambios en
el porcentaje contenido de elementos aleantes, asi como la reduccién de elementos detrimentales
contribuyen a mejorar las propiedades mecanicas del material. El estudio de elementos
detrimentales como fosforo, azufre, hidrogeno, oxigeno y nitrégeno son diversos [51], y se han
propuestos demasiados métodos para la disminucidn de estos elementos, las tierras raras y otros
elementos son usualmente utilizados para que interactlen y formen compuestos que puedan ser
eliminados de una forma mas fécil en algunos procesos mediante escoriado e inclusive para la
formacion de precipitados que sean benéficos a las propiedades mecénicas [4]. El nitrégeno y
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oxigeno son controlados mediante la adicion de elementos afines como las tierras raras, aluminio
y titanio para formar compuestos con un alto punto de fusion como nitruros, que junto con el
carbono presente resulta en la formacion de carburos. Tipicamente el azufre y el fosforo en altas
concentraciones suelen afectar la tenacidad y ductilidad en los aceros, estos elementos en el Inconel
718 suelen estar en porcentajes muy bajos llegando a tener una presencia de partes por millén
(ppm). Por lo tanto, diversos autores [52, 53] han estudiado el efecto del fosforo y el azufre en el
Inconel 718. Xie y col. [52] encontraron que el azufre y el fosforo en rangos de 15 ppmy 130 ppm
no tienen un efecto detrimental en el Inconel 718, mientras que en ensayos de creep el azufre a
mayores ppm el efecto detrimental es considerable en la vida Gtil del material. EI fosforo por otro
lado, en concentraciones mayores (25 ppm versus 130 ppm) la vida Gtil y ductilidad del Inconel
718 fue mejorada. Song y col. [53] estudiaron dos Inconel 718, con diferente contenido de fosforo
(0.003 wt% y 0.02% wt). Se llego a la conclusion que la aleacién con mayor contenido en fosforo
mejoraba la morfologia, el coeficiente de activacion se modificaba debido a que inhibia la difusién
en el limite de grano mejorando las propiedades en creep (Figura 2.19).
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Figura 2.19.- Ensayos de creep a) 650 °C 580 MPa b) 700 °C 535 MPa [53].

El Nb es el elemento principal en el Inconel 718 al conferirle las mejores propiedades mecanicas,
la segregacion de este elemento en la formacion de fases detrimentales laves durante la
solidificacion del material hasta el efecto de los tratamientos térmicos para la precipitacion de fases
endurecedoras resulta crucial, Liu y col. [54] observaron que la segregacion es menor en la matriz

que en el limite de grano, lo cual podria explicar la facilidad por la cual 6 es susceptible a crecer a

partir del limite de grano. Estudios realizados por Collier y col. [55] demuestran que incrementos
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en la proporcién Al/Ti, concentracion de Al + Ti en funcion del Nb mejoran la dureza del Inconel
718 en tratamientos térmicos a 760 °C y tiempos de hasta 600 horas, debido a una mayor
precipitacion de la fase endurecedora y' y una reduccion en y” la cual en tiempos prolongados y
temperaturas por encima de 720°C tiende a transformar en 6, fase detrimental en ¢l en esta aleacion.
Xie y col. [56] llegan a las mismas conclusiones que Collier, donde las mejores propiedades se

obtienen modificando la proporcién Al y Ti, prefiriendo la precipitacion de y’ para mejorar las

propiedades en ensayos a altas temperaturas.

Finalmente, los mayores avances en cuanto a la modificacién de la composicion quimica se logro
mediante el ajuste de composicion logrado en la aleacion ALLVAC 718 Plus [57, 58], derivado
como su nombre lo indica del Inconel 718. La aleacion ALLVAC 718 Plus tiene una proporcién
Al+Ti y Al/Ti mayor que el Inconel 718, que aporta una mejora en las propiedades mecanicas y
estabilidad térmica. La adicion del Cobalto y Wolframio del 9% y 1%, respectivamente mejoran el

efecto de endurecimiento por solucion solida del material (Tabla 2.2) [59].

Tabla 2.2.- Composicion quimica nominal del Inconel 718 y Allvac 718plus, % en peso [59].

Aleacion C Cr Nb Mo Co Ti Al Cu Fe W Ni
In718 0.04 19 5 3 1 1 0.5 0.146 19 0 Bal.

Allvac
718Plus

004 19 5 3 9 075 165 0164 10 1 Bal.

El ajuste de composicién empleado para la aleacion ALLVAC 718 Plus modifica la precipitacion
de fases endurecedoras, siendo y’ la Unica presente en la aleacion, lograda por la diferente
proporcion de aluminio y titanio (Figura 2.20). La precipitacion de y' inhibe la formacion de y”
la cual es inestable a temperaturas superior de 650°C (Figura 2.21), lo cual es conveniente ya que
superando esta temperatura la fase & crece a partir de y” y como se ha planteado anteriormente es

una fase detrimental cuando su crecimiento es excesivo.
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Figura 2.21.- Microestructura SEM a) Allvac 718plus b) Inconel 718 [60].

Chen y col. [60] realizaron diversas pruebas de creep para la aleaciéon ALLVAC 718 Plus a 650
°C, 700 °C y 750 °C con diferentes esfuerzos aplicados. El esfuerzo y la temperatura tienen una
estrecha relacién con la vida Gtil del material lo cual es consistente con la teoria clésica del creep
en la cual, a mayor temperatura o esfuerzo, la vida dtil es inferior (Figura 2.22). Ni, Chen y col.
[59] compararon la vida atil a 700 °C y diferentes esfuerzos entre un Inconel 718 y la aleacion
ALLVAC 718 Plus, encontrando una vida Gtil mayor a este dltimo (Figura 2.23). La Figura 2.24
muestra la tasa de deformacion minima en funcion del esfuerzo y la temperatura, los valores de n

y Q nos muestran la influencia de la temperatura en el mecanismo de creep.
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Figura 2.22.- Ensayos de creep ALLVAC 718 Plus [60].
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Figura 2.23.- Ensayos de creep ALLVAC 718 Plus vs Inconel 718 [59].
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Figura 2.24.- Tasa de deformacion minima en funcion de a) Esfuerzo b) Temperatura [60].

Por ultimo autores como Medrano y col. [61] estudiaron el efecto del cerio y lantano en el inconel
718. La adicién del cerio y lantano fue de 0.1, 0.2 y 0.3 % en peso en el inconel 718 y en tres

condiciones diferentes (sinterizado, solubilizado y envejecido). Se encontré que los porcentajes

entre 0.1y 0.2 % tenian mejores propiedades en cuanto a microdureza.
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Figura 2.25.- Microdureza Vickers inconel 718 y modificadas y diferentes condiciones [61].
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CAPITULO 3. DESARROLLO EXPERIMENTAL

3.1  Fabricacion y caracterizacion microestructural del material de prueba.

La fabricacion del material de prueba se realizo en el Instituto de Investigacion en Metalurgia y
Materiales, departamento de Fundicion. Se fundieron cuatro lingotes de 5.5 kilos con dimensiones
aproximadas de 3.5x10x14 centimetros en un horno de induccion al vacio (CONSARC). Dos
aleaciones fueron fabricadas: la aleacion 1 contiene la composicion nominal de un Inconel 718
(Tabla 3.1) y la aleacion 2 contiene 0.04% de tierras raras (mischmetal; 48Ce, 25La, 17Nd, 5Pr,
5Fe) en adicion a la composicion nominal de Inconel 718, la composicion fue validada por medio
de fluorescencia de rayos x. Los materiales fabricados fueron sometidos a diferentes tratamientos
térmicos y de deformacidn termomecanica para obtener las propiedades deseadas y/o tipicas de un
Inconel 718, el analisis microestructural de las aleaciones se realizd por medio de microscopia

Optica, de barrido, transmision y difraccion de rayos X (Figura 3.1).

Tabla 3.1.- Composicion quimica nominal del Inconel 718, % en peso.

Aleacion  Ni Fe Cr Nb Mo Co Ti Al Cu C P S
In718 50 18 19 5 3 1 1 05 01 0.04 .015 0.015

1

ﬂi P ed o

In718 Tratamiento  Muestra  Tratamiento Muestra Tratamiento
In718 + RE Térmico Termomecanico Térmico

Resultados MEB Preparacion Muestra

Figura 3.1.- Ruta de fabricacién y caracterizacion de las aleaciones 1y 2.
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3.2  Tratamiento térmico y termomecanico de las aleaciones 1y 2.

El material obtenido por fundicion fue seccionado en lingotes de 2.5 cm y se realiz6 un tratamiento
térmico de solubilizado, para eliminar fases indeseables en el material producto de la solidificacion
lenta en la lingotera. El tratamiento térmico de solubilizado se realizé a una temperatura de 1150
°C con una velocidad de calentamiento de 10 °C/min y media hora de permanencia para asegurar
una temperatura homogénea en los lingotes debido a su espesor y dos horas y media de
permanencia para la disolucion de fases detrimentales como las fases Laves descritas en la revision
bibliogréafica (Figura 3.2a). El tratamiento termomecénico fue realizado para simular el proceso
de fabricacion tradicional a mayor escala del Inconel 718, comenzando con un tratamiento térmico
realizado a 1150 °C a una velocidad de 10 °C/min y una permanencia de 45 minutos para
posteriormente ser sometidos a una reduccion del 40% en multipasos en una laminadora de rodillos
reversibles de 50 ton de capacidad temperatura final de laminacion fue de 850 °C (Figura 3.2b).
Los tratamientos finales consistieron en un solubilizado a 1150°C y un tratamiento de envejecido
por 16 horas de dos etapas: 720 °C y 620 °C por ocho horas cada uno (Figura 3.3). Enfriamiento
en agua para ambos tratamientos térmicos. Los tratamientos térmicos de solubilizado y envejecido
se llevaron a cabo en un horno marca Carbolite, y disefiados bajo calculos termodindmicos JMatPro
y conforme literatura [2, 13, 62]. En cada una de las etapas de los tratamientos térmicos se segmento
una porcion de material para su analisis por microscopia Optica, microscopia de barrido,

transmision y difraccion de rayos x.
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Figura 3.2.- a) ciclo térmico de solubilizado, b) ciclo termomecanico.
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Figura 3.3.- Ciclo térmico completo de envejecido para la precipitacion de fases secundarias.

3.3  Caracterizacion quimica y microestructural de las aleaciones 1y 2.

Se cortaron probetas para ser preparadas metalograficamente en condicion de colada, tratamiento
de solubilizado, tratamiento termomecanico y envejecido; las probetas se cortaron de forma
longitudinal y transversal. EI desbaste se realiz6 con papel abrasivo de carburo de silicio montadas
sobre un disco giratorio de velocidad variable. Posteriormente fueron sometidas a un pulido
utilizando un pafio de nylon y pasta de diamante de 6um como abrasivo, lubricante de la marca
buehler y alcohol. Finalmente, pulido fino con pasta de diamante de 1um, en una pulidora Buehler
Ecomet 30. Se utiliz6 agua Regia (1:1 HCI — NO3) como reactivo para revelar las fases presentes.
Este procedimiento se llevo a cabo para las muestras analizadas por microscopia dptica y de barrido
(Tabla 3.2).

Tabla 3.2.- Detalles del procedimiento del desbaste y pulido.

Desbaste y pulido Abrasivo \QEIOC.'dad Lubricacion Posicion de Tiempo
el disco muestra (min)

Papel SiC 180 Grit 150 Agua Rotacion de 1
Papel SiC 320 Grit 150 Agua la muestra 1.5
Papel SiC 600 Grit 180 Agua 90° entre 2
Papel SiC 800 Grit 180 Agua cada papel 2.5
Papel SiC 1200 Grit 200 Agua abrasivo 3

Pafio de nylon lumy 6 um 200 Lubricante Giro opuesto 15
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Las iméagenes por microscopia Optica se obtuvieron con diferentes magnificaciones 50, 100, 200 y
500x con un microscopio éptico de la marca Carl Zeiss con software integrado. Se obtuvo
distribucion, tamafio y morfologia de precipitados, asi como el tamafio de grano mediante el

software SigmaScan realizando el conteo y medicién de acuerdo con la norma ASTM E112-12.

El equipo utilizado para microscopia de barrido es un microscopio JEOL modelo JSM-7600F
operado a 1.5, 5y 15 kV. Del cual se obtuvieron micrografias a diferentes magnificaciones,
obteniendo composicion quimica por mapeos, andlisis puntuales y morfologia de los precipitados

presentes en las aleaciones en las diferentes condiciones de tratamiento.

La evolucidn de las fases y posibles precipitados durante la fabricacion, tratamientos y ensayos
mecénicos se realizo con la técnica de difraccion de rayos X con un equipo de la marca BRUKER,
modelo D8 ADVANCE de configuracién brag-brentano equipado con un tubo generado de rayos
x con filamento de tungsteno, filtro de Ni, anodo de cobre y detector rapido LynxEye. La

adquisicién de datos fue mediante un incremento (26) de 0.02°, 0.6 segundo por cada incremento

y barrido (26) de 30 a 100°, mientras que el equipo opero a 40kV y 40mA.

Las probetas en condicidn de envejecido fueron las Unicas analizadas por medio de microscopia de
transmision, debido a que los precipitados (y',y") son nanométricos. Se utilizo un microscopio de

transmision marca PHILIPS, modelo EM420. Las muestras fueron preparadas mediante el corte de
finas laminas, las cuales se obtuvieron mediante una cortadora metalografica de la marca Buehler.
Las finas laminas se desbastaron con papel abrasivo de carburo de silicio hasta conseguir un
espesor de 80 pum, posteriormente fueron cortados para obtener unos discos de 3 mm de didmetro
los cuales se continuaron desbastando hasta las 30-40 um de espesor. Los discos fueron electro
pulidos hasta ser perforados mediante una solucion de 50 ml de &cido perclorico y 950 ml de
metanol, en un equipo electro pulidor TenuPol-5 STRUERS, utilizando un voltaje de 30 V y a una
temperatura de -25 °C.

3.4  Caracterizacion mecanica de las aleaciones 1y 2.
Los Ensayos de dureza se realizaron en condicién de colada, laminado (deformacién
termomecanica) y envejecido. Se realizd con un durémetro Vickers, con un nimero de 10

indentaciones, carga de 10 kg por lapso de 10 segundos para conocer la dureza global de las
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aleaciones en las diferentes condiciones. Los ensayos de impacto fueron realizados en un equipo
TINIUS OLSEN, las probetas fueron maquinadas de acuerdo a la norma ASTM E23 (Figura 3.4).
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Figura 3.4.- Ciclo térmico completo de envejecido para la precipitacion de fases secundarias.

Los ensayos de tensién se realizaron en un equipo ZWICK con capacidad maxima de 100kN, las
probetas fueron maquinadas bajo la norma ASTM E8-04 y cumpliendo las capacidades del equipo

de tensién (Figura 3.5).
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Figura 3.5.- Ciclo térmico completo de envejecido para la precipitacion de fases secundarias.

Por ultimo, para los ensayos de creep las probetas maquinadas se hicieron bajo la norma ASTM
E139 (Figura 3.6), en un equipo marca ATS (Figura 3.7), modelo 2330-M y software WINCCS
[63].
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Figura 3.7.- Equipo ATS para ensayos de creep [63].

Los ensayos de creep se realizaron a diferentes temperaturas (650 a 700 °C) y diferentes cargas
(575 a 650 MPa) para ambas aleaciones. EI montaje de las probetas y la prueba se realiza en una

secuencia de eventos descritos en el Anexo 1[63, 64]:
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CAPITULO 4. RESULTADOS Y DISCUSION

4.1  Caracterizacion quimica y microestructural de las aleaciones.

4.1.1 Aleacion 1y 2 en condicién de colada.

Se determind la composicion quimica de una porcion que solidificd mas rapido del Inconel 718
(aleacion 1) e Inconel 718 con adicion de tierras raras (aleacion2), los analisis quimicos se
realizaron por medio de fluorescencia de rayos X (Tabla 4.1)

Tabla 4.1.- Composicion quimica de las aleaciones 1y 2

Aleacion Ni Fe Cr Nb Mo Co Ti Al Cu Si
1 48.2 21 19.7 5.01 3 1.06 0986 0517 0.146 0.408
2 484 209 195 504 311 1.02 1.05 0.517 0.164 0.331

La microestructura de colada de ambas aleaciones es evidentemente de estructura dendritica, en las
cuales se puede observar la matriz, fases bien definidas y carburos (Figura 4.1). Las fases

observadas son basicamente compuestos de forma alargada y masiva (Laves) y particulas de forma

geométrica regular de cubos (carburos).

Figura 4.1.- Microestructura de colada a) Aleacién 1 b) Aleacién 2.
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En un estudio desarrollado por Miao y Colaboradores [65] en una aleacion Inconel 718 con
adiciones de boro y fosforo; se describe la secuencia de solidificacion observada por analisis
térmico diferencial de la manera siguiente: L— L+MC—L +y + MC — L+ y +MC+Laves
— v +MC + Laves. En este caso particular, la estructura final contiene pequefias cantidades de una
fase B de bajo punto de fusién formada por los elementos fosforo y boro adicionados. Antonsson
y Fredriksson [66], Wagner H. J. y Hall A. M. [67], Holt R. T. [68], EI-Bagoury N. y colaboradores
[51], concuerdan con la misma secuencia de solidificacion caracterizando los carburos MC e
identificandolos como TiC — NbC, los cuales tienen un centro de nucleaciéon conformado por (Ti-
ADN. Se realizo anélisis por EDS de la matriz en ambas aleaciones, el porcentaje en peso de
elementos presentes es similar en la aleacion 1 y 2, estos valores se asemejan también a la

composicion quimica nominal de ambas aleaciones.
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Figura 4.2.- Matriz y en aleacion 1y 2 a) Porcentaje en peso b) EDS.

Las fases Laves con estequiometria definida Ni2Nb se forman principalmente a partir del Nb que
segrega a region interdendritica durante el proceso de solidificacion. Estas fases descritas en
trabajos previos tienen una morfologia y composicion similar a las encontradas en el presente
estudio, analisis por EDS muestra la segregacion de varios elementos (Cr, Fe, Nb, Mo) de los cuales

el niobio tiene mayor presencia (Figura 4.3).
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Figura 4.3.- Fases laves en aleacion 1y 2 a) Porcentaje en peso b) EDS.

Las fases Laves se pueden encontrar con una morfologia y composicion similar en las aleaciones,
pero una distribucion diferente, la cuantificacion realizada por medio del software SigmaScan Pro
revela un 16 % menos de presencia de Laves en aleacion 2. Sin embargo, aunque las fases laves en
condicidn de colada han sido reportadas [68], son indeseables en las aleaciones debido a su efecto
detrimental durante tratamiento termo mecénicos y es necesario tratamientos de solucion para
reducir o eliminar estas fases [68]. Se observo que los carburos encontrados se encuentran tanto en
regiones interdendriticas y dendriticas en ambas aleaciones. Las fases Laves y carburos descritos
eran esperados debido a la simulacion termodinamica realizada en JMatPro, usando la composicién

obtenida por fluorescencia de rayos x (Figura 4.4).

Temperatura [°C]

500 1000 1500
Tiempo [h]

Figura 4.4.- Simulacion termodinamica en JMatPro de las aleaciones 1y 2.
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Por ultimo, difraccion de rayos X fue llevada a cabo para identificar las fases presentes en las
aleaciones, los picos de mayor intensidad revelan la fase matriz (y) que es una estructura cristalina
cubica centrada en las caras, asi como los picos de menor intensidad (posicion 26: 37.6) la presencia

de fases laves (Figura 4.5a). Las fases laves durante tratamientos termomecanicos muestran

efectos detrimentales como la separacion de estas fases de la matriz causando sitios de nucleacién

de grietas (Figura 4.5b).
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Figura 4.5.- a) DRX de aleacion 1y 2 en condicion de colada, b) Fases laves en matriz (y).

4.1.2 Aleacion 1y 2, tratamiento térmico de solubilizado y termomecanico.

Las aleaciones 1y 2 fueron sometidas a un tratamiento térmico de solubilizado a una temperatura
de 1150°C por tres horas, para eliminar la presencia de fases Laves. Debido al solubilizado es
posible un tratamiento termomecanico, el cual no afectara la integridad de las muestras, inhibiendo
sitios de iniciacion de grietas alrededor de las fases detrimentales laves. Después del tratamiento
no existe presencia alguna de fases Laves y no se observa un cambio en la distribucion de los

carburos y su composicién en ambas aleaciones.

La Figura 4.6a muestra la aleacion sin presencia de laves, la presencia de carburos es evidente y
no se espera disolucion de los mismos debido a la baja solubilidad del carbono en la matriz de
niquel a esta temperatura. La microestructura general tiene una orientacion preferencial y elongada

en direccién de la deformacion termomecanica observada en ambas aleaciones. La Figura 4.6b
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muestra el efecto del tratamiento termomecanico en la aleacion 1 y es una imagen representativa

de la condicion de las aleaciones.

Figura 4.6.- a) Aleacion 1 condicion de solubilizado, b) Aleacidn 1 Tratamiento termomecanico.

4.1.2 Aleacién 1y 2, tratamiento térmico de envejecido.

El Inconel 718 es una aleacién que endurece por precipitacion de fases secundarias y es necesario
elementos como el aluminio y el titanio para la formacion de y', mientras que altos contenidos de
Niobio permiten la precipitacion de la fase y”, asi como otros elementos que refuerzan la matriz o
forman otros compuestos [3]. La estequiometria de y'/y" en las superaleaciones base niquel
usualmente se compone como NizAl/Ti y Ni;Nb, respectivamente. Algunos elementos como el
cobalto sustituyen al aluminio o titanio cumpliendo un rol importante en los elementos de adicién
en el Inconel 718 [3]. Las fases y'/y” son encontradas en la superaleacion Inconel 718 cuando es
sometida a tratamientos térmicos de envejecido, estas fases tienen el mismo parametro de red de la
matriz y resultando una matriz coherente entre ellas [69]. Las fases de endurecimiento del Inconel
718 son metaestables, esto quiere decir que los precipitados pueden crecer a determinada
temperatura y tiempo e incluso transformarse en otras fases detrimentales (3, o, ). El crecimiento
de estos precipitados o la transformacion de los mismos afectan directamente a las propiedades
mecénicas del Inconel 718 [69]. Por lo tanto es importante que el tratamiento de envejecido sea el
adecuado para precipitar y'/y" y evitar la precipitacion de fases detrimentales [3, 13]. JMatPro es

usado para conocer las posibles fases que pueden precipitar en las aleaciones en base a la
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composicion quimica con base en célculos termodinamicos, una vez que la composicion es
conocida (Tabla 4.1) una simulacion térmica es llevada a cabo para obtener un diagrama TTT
(Figura 4.7).
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Figura 4.7.- Diagrama TTT obtenido mediante simulacion termodinamica en JMatPro.

Antes del tratamiento térmico de envejecido fue necesario un tratamiento de solubilizado para
solubilizar algunas fases que pudieron precipitar durante el tratamiento termomecéanico, también
contribuye a homogenizar los elementos como el titanio, aluminio y niobio en la matriz de las
aleaciones. Es importante homogenizar estos elementos para que la precipitacion de y'/y” sea mas

homogénea en las probetas 0 muestras a analizar. La aleacién 1 y 2 fueron sometidas al mismo
tratamiento térmico de envejecido descrito en el procedimiento experimental y posterior al
tratamiento térmico fueron preparadas para su andlisis metalogréafico en microscopio éptico. Las
micrografias muestran un tamafio de grano mas refinado en la aleacion 2 versus la aleacién 1,
debido a la precipitacién de varios carburos en limite de grano (Figura 4.8b). El tamafio de grano
obtenido fue de 155 pum para la aleaciéon 1y 115 pum para la aleacion 2 (Figura 4.8). Se puede
observar la presencia de maclas en ambas aleaciones las cuales se deben a la deformacion
termomecanicay el tratamiento térmico aplicado, la literatura indica que existe una diferencia entre
estas dos (Figura 4.8). La primera es inducida por la deformacion plastica y las segundas son
inherentes a la deformacion plastica y nuclean durante el proceso térmico donde ocurre la

recristalizacion del grano [70].
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Se puede observar una microestructura equiaxial en ambas aleaciones, la presencia de diversos
carburos es también observada, pero los carburos son mas comunes en el limite de grano de la
aleacion 2, ademas de los carburos no se pueden observar la presencia masiva de otras fases en las
micrografias (Figura 4.8). Diversos autores reportan las fases presentes, algunos de ellos describen
que la formacién de carburos NbC y & son por el tratamiento termomecénico y el tratamiento de
envejecido como el principal promotor de carburos NbC [40]. Es necesario el uso de otras técnicas
de andlisis para determinar todas las fases presentes y un analisis mas extenso para describir y

explicar la distribucién de carburos presentes.

Figura 4.8.- Microscopia 6ptica a) Aleacion 1, b) Aleacion 2.

Difraccion de rayos X (DRX), Microscopia electrénica de barrido (SEM) y transmision (TEM) son
técnicas importantes para la caracterizacion de las aleaciones por la naturaleza de ciertas fases

como y'/y" o carburos M,;Cg, fases que solo pueden ser apreciadas con estas tecnicas debido al

tamafio micro y nanométrico de estas particulas [46]. Las muestras previas en condiciones de
envejecido de las aleaciones 1 y 2, fueron analizadas por microscopia de barrido para tener una
mejor resolucion de la morfologia de las fases y carburos presentes. El carburo M,,C, se encontrd
en el limite de grano (Figura 4.9), esto por la difusion del Cromo y el carbono hacia estas zonas
[15]. Los carburos se forman durante el servicio de las aleaciones, siendo el tratamiento térmico de
envejecido un procedimiento artificial similar [71]. Es importante la localizacion de estos tipos de
carburos en el limite de grano para la resistencia a la ruptura, ya que previenen el deslizamiento

del limite de grano [72, 73]. En la Figura 4.10 se muestran precipitados aciculares
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correspondientes a fase delta (3) la cual es una fase indeseable [40], pero no tiene una presencia

masiva en las aleaciones 1y 2.

SElI MAG: 20000 x HV: 15.0 kW WD: 11.0 mm

Figura 4.9.- Micrografias SEM, carburo M,,C, en limite de grano a) Aleacion 1, b) Aleacion 2.

Figura 4.10.- Micrografias SEM, presencia de fase delta a) Aleacion 1, b) Aleacion 2.

Se realiz6 analisis puntual por EDS de los carburos M,,C, y de los precipitados de la fase 3, los
espectros adquiridos por EDS para los carburos M,;C, son iguales a los encontrados en la literatura

[15], asi como la composicion elemental y debido a su morfologia y disposicién es evidente que su
caracterizacion es la indicada (Figura 4.11). La distribucion y tamafio de los carburos es la misma

desde condicion de colada hasta los tratamientos termicos finales. Los carburos M,;Cg precipitan

durante el tratamiento térmico de envejecido o durante el servicio del Inconel 718 y por lo tanto
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siempre estaran presentes, la solubilidad de estos carburos es a 1100 °C lo cual ocurre solo en las
primeras etapas de fabricacion y tratamientos de la aleacién. Como ya se describio anteriormente
los carburos M,;C, se componen por la contribucion del Cromo y el Carbono, encontrandose por
lo general en limite de grano e impiden el deslizamiento del limite de grano durante ensayos
mecanicos de tension o creep [15]. Los carburos M,;C presentan a sus alrededores zonas libres de
precipitados (FPZ) lo cual se estudiara en una seccion dedicada a los carburos presentes en las
aleaciones 1y 2. La fase 6 fue analizada por EDS, teniendo un espectro y composicién elemental
semejante a diversos autores [40]. La composicion y espectros por EDS de los carburos y fase

son similares para las aleaciones 1y 2 (Figura 4.12).
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Figura4.11.- Analisis semicuantitativo por EDS y espectro de EDS del carburo M23Cs a) Aleacion
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Figura 4.12.- Andlisis semicuantitativo por EDS y espectro de EDS de la fase 8 a) Aleacién 1, b)
Aleacion 2.
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Las aleaciones 1y 2 se analizaron mediante difraccion de rayos x (DRX) para poder determinar
cualitativamente la presencia de las fases (Figura 4.13). No se encontro presencia de carburos en
el analisis por DRX debido a su porcentaje bajo, fases como y'/y" son coherentes a la matriz y y se
traslapan. Las fases laves (posicion 26: 37.6) encontradas en condicion de colada ya no se aprecian
en condicion de laminado y envejecido. Los DRX de ambas aleaciones son tipicos y coherentes
con la literatura [74]. No hay diferencias notorias entre ambas aleaciones excepto que los picos en

condicidon de envejecido son ligeramente menos anchos que los picos en condicion de laminado,

debido a la recristalizacion del grano por el tratamiento térmico.
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Figura 4.13.- Patron de DRX en condicion de laminado y envejecido a) Aleacion 1, b) Aleacion
2.

La metalurgia fisica de fundicion, deformacion termomecénica, asi como los tratamientos térmicos
Ilevados a cabo en el Inconel 718 son discutidos en términos de la importancia que tiene el Al, Ti
y Nb. La adicion del Nb se hace notar desde la solidificacién del material, sus atomos de gran
tamafio junto a los de titanio y molibdeno segregan en las regiones interdendriticas formando fases
Laves como se ha mencionado anteriormente. La solucion de estos elementos (niobio, titanio y
aluminio) en la matriz para una posterior precipitacion durante el envejecido da paso a la formacion

de y'/y" que aportan las mejores propiedades al Inconel [75].

La precipitacion de y'/y” se pudo observar en las aleaciones 1 y 2 en condicion de envejecido

mediante diferentes técnicas (SEM y TEM). Las micrografias obtenidas por SEM revelan la
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precipitacion de fases de tamafio nanométrico, morfologia esférica y de disco, que en la literatura

identifican como y' y y"[45], respectivamente (Figura 4.14).

Figura 4.14.- Micrografias SEM, precipitacion de las fases y'/y" a) Aleacion 1, b) Aleacion 2.

Diversas micrografias TEM (campo oscuro) e imagenes por HRTEM (Microscopia electronica de
transmision de alta resolucion), se usaron para analizar las aleaciones en condicion de envejecido.
Las micrografias de campo oscuro obtenidas muestran las fases y'/y" de las aleaciones (Figura
4.15), estas fases presentan la misma morfologia encontrada en las micrografias por TEM (esférica

y disco).

Figura 4.15.- Micrografias TEM de campo oscuro, fases y'/y" a) Aleacion 1, b) Aleacion 2.
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Una de las imagenes obtenidas se procesd mediante el software Digital Micrograph (Figura 4.16a),
las imagenes FFT (transformada rapida de Fourier) y IFFT (transformada rapida de Fourier inversa)
obtenidas de las imagenes por HRTEM (Figura 4.16b,c,d) muestran el espaciamiento interplanar
de lamatriz (2.07 A) y algunos otros precipitados como y” (3.24 A) reportado por diferentes autores
[76, 77]. Por lo tanto, la morfologia y el espaciamiento interplanar de y"” asegura la correcta
identificacion de la fase en las aleaciones. Por otro lado y' no puede ser identificada por el

espaciamiento interplanar debido a que es similar a la matriz, pero su morfologia esta plenamente
reportada [45, 77].

Figura 4.16.- a) Imagen HRTEM, b) Imagen FFT, ¢) Imagen IFFT v, d) Imagen IFFT y"".
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Las propiedades mecanicas dependen de la precipitacion de y'/y" en la matriz y, en el Inconel 718
la fase y" precipita a temperaturas alrededor de 720 °C debido a la combinacion del niquel y niobio,
siendo el hierro el catalizador para la formacion de una estructura tetragonal centrada en el cuerpo
(BCT). Una vez que y" es precipitada en la primera etapa, y' precipita entre la fase y" debido al
decremento del contenido del niobio que favorece su precipitacion. La aleacion por sus contenidos

de Al y Ti conduce a la formacion de y' con estructura cubica centrada en las caras (FCC), la

formacion de y' ocurre alrededor de los 620°C.

Durante el servicio, los precipitados de y' tienden a crecer hasta que se encuentran unos a otros y
obteniendo una forma cuboide. Por otra parte, los precipitados y” transforman en una fase

detrimental 5 que crece a partir del niobio de y" [47].

4.1.3 Zona libre de precipitados (FPZ, y’/y”) en las aleaciones 1y 2.

Se observo una vasta cantidad de precipitados de las fases y'/y", pero existen zonas como la
periferia de los carburos MC y M,,C; en el limite de grano la ausencia de estas fases llamada zona
libre de precipitados (FPZ). La FPZ ausente de y'/y", es descrita en la literatura y clasificada por
dos tipos. El primer tipo no exhibe la presencia de y'/y" y la segunda es la disminucion de alguna

de las dos fases [17].

En las micrografias observadas de las aleaciones 1y 2 se puede observar el primer tipo de FPZ
(Figura 4.17 y 4.18), ya que la disminucion es homogénea y no se observa una disminucion
marcada de alguna de las fases. La FPZ de tipo 2 se dan en tratamientos de envejecido prolongado,
v'ly" son fases metaestables que tienden a descomponerse en fases mas estables como la fase 6 en
el limite de grano, en los cuales el crecimiento de fase 6 y carburos promovida por la degradacion

y/o descomposicion de y'/y". Esta degradacion pone a disposicion de la fase 6 y de los carburos

elementos como el Nb, Al y Ti provocando ausencia de y'/y" [78].

Los estudios no muestran mucha evidencia de FPZ en carburos primarios, usualmente se reportan
estas zonas en limite de grano y en areas donde fases como n 0 6 estan presentes donde el aluminio

0 niobio son parte de su composicion [79]. Por otra parte, la aleacion 1y 2 si exhibe zonas libres
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de precipitados alrededor de los carburos MC. La distancia promedia de FPZ es de 55 + 5 nm, en
ambas aleaciones, esta distancia es coherente con diversos autores donde los tratamientos térmicos
de envejecido fueron aplicados [17]. Es bien sabido que a mayores temperaturas y tiempos de
exposicion durante los tratamientos térmicos de envejecido las zonas libres de precipitados sera
mayor [17]. Por lo anterior se puede concluir que las tierras raras no tienen un efecto directo en las
zonas libres de precipitados, posiblemente la presencia de carburos de mayor tamafio en la aleacion
provoque una periferia mayor donde las zonas libres de precipitados puedan encontrarse. Estas
zonas libres de precipitados provocan que el movimiento de dislocaciones se realice con mayor

facilidad debido a que las fases y'/y" no obstaculizan su movimiento.

Figura 4.18.- Micrografia SEM aleacion 2 zonas FPZ a) En limite de grano b) En carburo.
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4.1.4 Caracterizacion de carburos MC en las aleaciones 1y 2.

Los carburos MC son generalmente estables en tamafio y forma, no cambian si un tratamiento
térmico de solubilizado o envejecido convencional es aplicado, en el Inconel 718 y por lo tanto en
las aleaciones estudiadas los carburos se pueden encontrar dentro del grano y en el limite de grano
[21]. La mayoria del carbono contenido en las aleaciones Inconel 718 es encontrado en los carburos
MC, que son esencialmente del tipo (Nb, Ti) C. La distribuciéon y tamafio de los carburos es la

misma desde condicion de colada hasta los tratamientos térmicos finales. Los carburos M,,Cq

precipitan durante el tratamiento térmico de envejecido o durante el servicio del Inconel 718 y por
lo tanto siempre estaran presentes, la solucion de estos carburos es a 1100 °C lo cual ocurre solo
en las primeras etapas de fabricacion y tratamientos de la aleacion. Como ya se describio

anteriormente los carburos M,;C; se componen por la contribucion del Cry C, encontrandose por
lo general en limite de grano e impiden el deslizamiento del limite de grano durante ensayos
mecénicos de tension o creep [15]. EI Nb, Ti y Al son importantes durante la solidificacion del
material no solo por la formacion de fases detrimentales como Laves, formacién de y'/y” en el

envejecido, sino también por la precipitacion de los carburos MC que estan presentes desde la
solidificacion y que no son afectados por los tratamientos térmicos posteriores [16, 17]. El origen
de los carburos es un proceso complejo e interesante, en el cual el nitrégeno y oxigeno juegan un
papel importante [80]. EI nitrdgeno reacciona con el titanio formando nitruros TiN y el oxigeno
puede reaccionar con diversos elementos formando compuestos de 6xidos [16]. En el Inconel 718
los nitruros y compuestos de dxidos actGan como centros de nucleacion para la formacion de
carburos MC, lo cual diversos autores se refieren a estos como carbonitruros de titanio o niobio,
dependiendo cual de estos dos elementos se encuentra en un mayor porcentaje [17]. Generalmente
en la aleacién 1y 2 encontramos estos nitruros o compuestos de 6xidos en el centro de carburos,
pero se logré identificar algunos compuestos de éxidos aislados los cuales se encuentran en la
matriz desde las primeras etapas de solidificacion, debido a su alto punto de fusion en la aleacion
2 (Figura 4.19). Los nitruros promueven la precipitacion de carburos a altas temperaturas durante
la solidificacion, estos nitruros usualmente nuclean a partir de 6xidos pre existentes [16, 81]. El
nitrégeno responsable de la nucleacion de los carburos en las aleaciones Inconel 718 no es parte de
la composicion nominal, pero esta presente debido a las impurezas que se obtienen durante la

fabricacion de la materia prima, contaminacion durante la fusion y fundicion del material [15].
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Figura 4.19.- a) Composicion de 6xido de aluminio y tierras raras, b) EDS aleacion 2.

Por lo tanto, diversos carburos fueron analizados en microscopia de barrido para entender el
mecanismo de formacion presentes en la aleacién 1y 2. En la aleacion 1 el andlisis de composicion
elemental y EDS muestran que la formacién de algunos carburos se debe a que nuclearon a partir
de nitruros, es notoria la diferencia del centro a la periferia del carburo, mostrando altos contenidos
de nitrégeno, titanio y aluminio (Figura 4.20). Mientras que el analisis por composicion elemental
y EDS en la aleacion 2 (Figura 4.21), muestra la formacion de carburos a partir de 6xidos

compuestos de aluminio y tierras raras (LaO, CeO).
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Figura 4.20.- Carburo Aleacién 1 a) Composicion del centro, b) EDS del centro.
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Figura 4.21.- Carburo Aleacién 2 a) Composicion del centro, b) EDS del centro.

El anélisis de la composicion quimica de los carburos fue exhaustivo, como se menciond
anteriormente muchos autores clasifican a los carburos MC como NbC o TiC dependiendo del

mayor porcentaje contenido de Niobio o Titanio (Figura 4.22 y 4.23).
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Figura 4.22.- Carburo TiC 2 a) Composicion de la periferia, b) EDS de la periferia.

En ambas aleaciones la mayor cantidad de carburos eran de tipo TiC, pero fue posible identificar
la presencia de carburos NbC, mediante su composicién quimica y morfologia. La morfologia
poligonal facetada de los carburos TiC es evidente, mientras que los carburos NbC, aunque

presentan ciertas similitudes son mas irregulares. Algunos carburos NbC incluso asemejan mas a
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formas esféricas, aunque esto se pudo observar en muy pocas ocasiones. La dificultad de analizar
todos los carburos presentes limita la cuantificacion exacta de morfologia y composicion presente
en las aleaciones, pero la mayoria de andlisis realizados a carburos facetados corresponde a
carburos TiC. Visualmente la mayoria de micrografias de microscopia éptica y de barrido muestran
que los carburos TiC son predominantes en ambas aleaciones. Los carburos TiC en su mayoria

tienen un centro de nucleacion, mientras que la mayoria de carburos NbC no lo presentan.
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Figura 4.23.- Carburo NbC 2 a) Composicion de la periferia, b) EDS de la periferia.

Se realizo la cuantificacion y medicion de carburos MC a partir de micrografias obtenidas por
microscopia Optica. El area total analizada fue de 4 mm? para ambas aleaciones, en condicion de
pulido y SigmaScan Pro fue utilizado para obtener el didmetro de los carburos. Los valores
obtenidos se muestran en la Tabla 4.2, donde el nimero de carburos es similar entre las 2

aleaciones, el area total por otra parte es mucho mayor en la aleacién 2.

En la Figura 4.24 se puede observar el porcentaje de particulas presentes en las aleaciones con un
diametro o tamafio determinado, Existe un mayor porcentaje de carburos con tamafios de particula
de 0-4um en la aleacion 1, mientras que tamafios de particula de 4-8um es comun en la aleacion 2.
Como se mencion0 anteriormente los 0xidos actian como sitios de nucleacion de nitruros que dan
paso al crecimiento de carbonitruros, esta precipitacion comienza en rangos de temperaturas arriba
del eutéctico donde, aunque la solidificacion completa no se ha dado existe la presencia de nitruros
y 6xidos debido a su alto punto de fusion. Lo anterior deriva en carburos de mayor tamafio presentes

en la aleacion 2, donde existe una mayor presencia de 0xidos por la adicion de tierras raras.
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Tabla 4.2.- Cuantificacion y area de los carburos MC en la aleacion 1y 2.

. Aleacion
Parametros
1 2
NUmero de carburos 1483 1340
Area promedio por carburo, pm? 5.19 12.04
Area total, pm? 7698.35 16139.15
12 4
11 3
F 10 3
é 8 é ! OQ”—'},_I, S— Aleacion 1
E; 6"; GQG)CJ o \ ©— Aleac
o 5 E | ]
= 3 o] X
g 431 J
5 33 » 8o
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Tamario de Particula [pum]

Figura 4.24.- Distribucion de tamafio de particulas MC en aleaciones 1y 2.

4.2 Caracterizacion mecanica de las aleaciones.

4.2.1 Ensayos de dureza en las aleaciones 1y 2.

Se realiz6 en ensayos de dureza en condicion de colada, laminado y envejecido de las aleaciones 1
y 2 (Figura 4.25). La condicién de laminado reportd la menor dureza presente en el material debido
a que no se realizo un tratamiento térmico posterior para la recristalizacion de la microestructura y

el tratamiento térmico de solubilizado previo elimino la presencia de fases laves.

El tratamiento térmico de solubilizado puso en solucion los diversos elementos en la matriz, las
fases laves han sido estudiadas y algunos autores [82] mencionan que su dureza es superior a la
matriz en un Inconel 718, es por esto que en condicion de colada se observa una mayor dureza a

comparacion del material en condicion de laminado. Con el tratamiento térmico de envejecido se

58



pudo observar la mayor dureza en las aleaciones, debido a la recristalizacion y precipitacion de las
fases y'/y”" (Figura 4.14). En cuanto las diferencias en la aleacion 1y 2 en condicion de colada se
puede atribuir la presencia de carburos masivos que confieren mayor resistencia al material. Por
ultimo, En condicion de envejecido la aleacion 2 exhibe una mayor dureza que la aleacion 1, debido
al tamafio de grano mas pequefio (Figura 4.8) y se presume que la adicion de tierras raras

distorsionan el parametro de red ayudando a mejorar la dureza del material [61].

—e— Aleacion 1

—e— Aleacion 2

] 5 ] T T
Colada Laminado Envejecido

Figura 4.25.- Dureza Rockwell C, condicion de colada, laminado y envejecido.

4.2.2 Ensayos de tensidn e impacto en las aleaciones 1y 2.

Se llevaron a cabo pruebas de impacto Charpy para ambas aleaciones a temperatura ambiente y en
condicion de envejecido. Los resultados muestran un promedio de 30 Joules en las pruebas de
impacto, mostrando un comportamiento fragil debido al tratamiento térmico de envejecido
aplicado a las muestras. Las propiedades mecanicas de tension e impacto se muestran en la Tabla
4.3. Se puede ver en la tabla, que la resistencia a la tension y el esfuerzo de fluencia es mayor en
la aleacion 2, lo cual muestra congruencia con los resultados de dureza debido al refinamiento del
grano explicado anteriormente. El tamafio de grano mas pequefio observado en la aleacion 2 posee
una mayor fraccion de limite de grano que limita el movimiento de dislocaciones en el material y

mejora la resistencia a la tension [83].
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Tabla 4.3.- Propiedades mecanicas a temperatura ambiente de ambas aleaciones.

Aleacion YS, MPa UTS, MPA  Deformacion, % Impacto,J E, GPa
1 1080 1190 3.2 30 204
2 1090 1198 3.2 30 207

De las curvas esfuerzo deformacion de la Figura 4.26 y Figura 4.27, se determino el limite
elastico, resistencia a la tension, deformacion y modulo eléstico. Algunos autores usan un ajuste

de curva de la zona plastica mediante una ley de potencia [84-86]:
_ n
O'(Sres) = Ksp MPa 4.1

Donde n es el coeficiente de endurecimiento por deformacién plasticay K es la Resistencia plastica.
Los valores correspondientes a K y n son 1643 y 0.0802 respectivamente para la aleacién 1y 1619
y 0.0762 respectivamente para la aleacion 2. Estos parametros tienen un comportamiento similar
para ambas aleaciones, y también valores similares a los que obtuvo Pei y colaboradores [84]. El

ajuste de la curva esfuerzo deformacién con los valores K y n seria:

o(e )= 1643¢ %% MPa, Aleacion 1
res 14

0.0762

o(e )=1619¢ MPa, Aleacién 2
res 14

La relacién Hall-Petch se obtuvo para ambas aleaciones, 1080 MPa correspondientes a un tamarfio
de grano de 115 um para la aleacion 1, mientras que 1090 MPa para un tamafio de grano mas fino
para la aleacion 2 Figura 4.28. Las propiedades mecanicas se relacionan basicamente al tamafio
de grano, donde el refinamiento se debe a la adicion de tierras raras. Las aleaciones presentan

grietas y poros sobre la superficie fracturada Figura 4.29.
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Figura 4.26.- Dureza Rockwell C, condicion de colada, laminado y envejecido.
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Figura 4.27.- Dureza Rockwell C, condicion de colada, laminado y envejecido.

1095

1090

1085

1080

Esfuerzo de cedencia [MPa]

1075 -

y =24.46x +1017.9

24

2.6 2.8
d V2 [mm12]

Figura 4.28.- Dureza Rockwell C, condicion de colada, laminado y envejecido.
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Figura 4.29.- Fractografias y micrografias obtenidas por SEM a) aleacién 1 b) aleacién 2.

A grandes magnificaciones, una considerable cantidad de huecos se puede observar lo cual
evidencia una fractura ductil del material. Sin embargo, una fractura intergranular es predominante

en la superficie. La fractura intergranular es evidente ya que las grietas se propagan a lo largo del
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limite de grano en las aleaciones. Los micro huecos son visibles en zonas cercanas donde existe la
presencia de particulas identificadas como dxidos de aluminio o nitruros en la aleacion 2. Grietas,
poros y particulas presentes en estas aleaciones son frecuentemente reportadas en la literatura [84,
85].

4.2.3 Modelo de Ramberg Osgood, analisis del comportamiento elasto-pléstico.

Diferentes expresiones matematicas (Ludwik, Ramberg-Osgood, Hollomon) han sido utilizadas
para describir el comportamiento de las curvas esfuerzo-deformacion, siendo el modelo de
Ramber-Osgood ampliamente aceptado en el campo ingenieril [87-89]. La aplicacion del modelo
de Ramberg-Osgood tiene como fin otorgar una mejor comprension sobre los mecanismos de
endurecimiento por deformacién en los materiales, empleandolo en las aleaciones 1 y 2 bajo
estudio en el presente trabajo. Mientras que la ley de Hooke se relaciona en la region elastica, la
region elastica es mejor descrita mediante modelos de potencia como lo es Ramber Osgood:

€. =¢ +¢ =—+(—)nR0 4.2

Donde e es la deformacion total, suma de la deformacion elastica ¢, y plastica ¢, del material en
las curvas de esfuerzo deformacion, mientras que o es el esfuerzo aplicado, E es el modulo de
Young y K y ngy son pardmetros del material. nyy esta relacionada con el exponente de

endurecimiento de Hollomon n y mediante procesos de linealizacion aplicados en la ecuacion 4.2

se puede obtener el valor de nro.
€, = Ny In(o) — In (K) 4.3

Graficar los datos obtenidos de la ecuacion 4.3 nos permite obtener ng Yy la constate K, valores de

n = 0 representan un material plastico y n = 1 un comportamiento elastico [90]. Se puede observar
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en la Figura 4.30a y Figura 4.30b que a pesar de la linealizacion aplicada en la regién pléstica no

muestra un comportamiento completamente lineal.
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Figura 4.30.- Curvas esfuerzo-deformacién con ajuste de tres pendientes a) aleacion 1 b) aleacion
2.

Se observo también que en ambas se exhibe un comportamiento con multiples etapas de
endurecimiento por deformacion, por lo que se decidio dividir la curva en diferentes secciones
lineales para su ajuste individual, para obtener valores (coeficiente y constante) que modelaran
mejor la region plastica utilizando la ecuacion de Ramberg-Osgood, las multiples etapas se han
reportado por diversos autores [88, 91].

La Tabla 4.4 contiene los valores correspondientes para cada etapa de endurecimiento ny K, estos
valores fueron utilizados para posteriormente ser utilizados para el modelado de las curvas
esfuerzo-deformacion verdadera, la cual se ajusta a la region plastica experimental mostrada en la
Figura 4.31. Se puede observar cierta similitud entre ambas aleaciones en cuanto etapas de
endurecimiento, coeficiente y constantes obtenidas; este grafico muestra la confiabilidad con la
cual se pueden modelar las curvas esfuerzo-deformacién verdadera utilizando tres pendientes para

mejor ajuste de la regidn plastica.
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Tabla 4.4.- Exponentes de endurecimiento (n) y valores de K obtenidos para la aleacion 1y 2,

K K
Aleacion n, ' n, ? Ny Ks
[MPa] [MPa] [MPa]
1 0.1744 257833  0.1094 1885.97 0.0626 1532 26
2 0.1685  2503.88  0.1049 1851.21 0.0605 152446
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Figura 4.31.- Modelado mediante Ramber Osgood versus resultados experimentales de las curvas
esfuerzo-deformacidn verdadera a) aleacién 1 b) aleacién 2.

4.2.3 Ensayos de creep (termofluencia) de las aleaciones 1y 2.

Las pruebas de creep fueron llevadas a cabo y la informacion resultante es la deformacién del
material con respecto al tiempo, bajo temperatura y esfuerzo constante. En la Figura 4.32 se
observan las gréaficas de termofluencia o creep para la aleacion 1y 2. En la Tabla 4.5 se ilustran
los valores de esfuerzo y temperaturas seleccionados para las pruebas, asi como tiempo de vida de

cada una de las pruebas.

Las pruebas se llevaron a cabo a 650 °C para ambas aleaciones, los esfuerzos utilizados para la
aleacion 1 son de 575, 625 y 650 MPa; mientras que para la aleacion 2 los esfuerzos fueron de 600,

625y 650 MPa. Se pudo observar que los valores obtenidos en ambas aleaciones concuerdan con
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lo reportado por diversos autores [29-31], cuando el esfuerzo aumenta la vida del material
disminuye para ambas aleaciones. En las diferentes curvas de creep se puede observar en la primera
etapa una deformacion instantanea del material en cualquiera de los esfuerzos aplicados en ambas

aleaciones (Figura 4.32).

Esta primera etapa es muy pequefia en todas las curvas de creep, en primera instancia el esfuerzo
aplicado genera una deformacion inmediata en el material y subsecuentemente una generacion
estrepitosa de dislocaciones ralentizan la deformacion de la probeta para finalmente entrar en un
estado de deformacion constante o etapa 2. La etapa 2 de las curvas de creep disminuye conforme
el esfuerzo aplicado es mayor como se observa en ambas aleaciones (Figura 4.32). En el caso de
esfuerzos a 650 MPa la etapa 2 es reducida y se observa una pendiente prolongada, mientras que
esfuerzos de 600 MPa debido al bajo esfuerzo aplicado se puede observar cierta horizontalidad en
las curvas de termofluencia debido al balance entre los mecanismos de endurecimiento y
ablandamiento. Es evidente que el porcentaje de deformacion por creep es muy pequefio en todas

las pruebas realizadas, reflejo de la dureza observada del material

Finalmente, en una tercera etapa el material presenta una alta concentracion de vacancias entre las
regiones intergranulares, esto genera una deformaciéon abrupta en un tiempo muy corto y
posteriormente la falla del material. En los ensayos realizados se observo una ligera mejora en la

vida util de la aleacion 2.
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Figura 4.32.- Curvas de creep Inconel 718 a 650 °C y diferentes esfuerzos a) aleacion 1 b) aleacion
2.
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En la Figura 4.33a se observa el efecto de la temperatura en pruebas de creep, para un esfuerzo de
625 MPa donde dos temperaturas fueron comparadas 700 °C y 650 °C, el tiempo de vida para la
temperatura més alta se ve reducido drasticamente. EI mismo efecto se observo a 575 MPa a
temperatura de 700 °C y 650°C donde la vida til se ve reducida drasticamente (Figura 4.33b). El
tiempo fue acotado ya que la vida til de los ensayos a 625y 575 MPa y 650°C alcanzan 129 y

448, respectivamente.
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Figura 4.33.- Curvas de creep Inconel 718 a 650 °C y diferentes esfuerzos a) aleacién 1 b) aleacion
2.

Tabla 4.5.- Pardmetros para ensayos de creep, tiempo de vida y tasa minima de deformacion para

laaleacion 1y 2.

Aleacion T (°C) o (MPa) t Emin n
600 140.7 0.0006
1 650 °C 625 129 0.0024 23.457
650 20.92 0.0039
600 154.19 0.001
2 650 °C 625 66.5 0.002 19.835
650 411 0.0049

Los datos obtenidos de las curvas de creep se utilizan para determinar la tasa de deformacién (s')

en funcién del tiempo para determinar la tasa minima de deformacion (e, . ). La tasa minima de
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deformacion se obtiene del minimo valor de las diferentes pendientes de la etapa 2 de las curvas
de creep. La Figura 4.34 es un ejemplo representativo de la curva construida para determinar €,,;,,,
en la cual se puede observar la etapa 1 referente a la deformacidn inmediata, la tasa de fluencia en
estado estable (8_;‘5) de la etapa 2 y el valor minimo de deformacion utilizado; asi como la etapa 3
donde la deformacion es abrupta en un corto periodo de tiempo. La e"'”.n obtenida es necesaria para
graficarla en funcion del esfuerzo aplicado en los diferentes ensayos y la cual sirve para determinar
o predecir el tiempo de vida del material a diferentes esfuerzos a una temperatura constante Tabla
4.5.
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Figura 4.34.- Curva de la tasa de deformacién versus el tiempo para determinar &,,,;,,de las pruebas
de termofluencia.

Se puede asumir derivado a los esfuerzos altos aplicados en el material y que la temperatura de los

ensayos se realizd a 0.5T,, la ecuacion para describir el comportamiento de la tasa de deformacion

en el estado estacionario es la Ecuacién 1.3 descrita en capitulos anteriores:

g =% = Ko exp (ﬁ)
Ss daT RT

Donde recordando que K es una constante, o es el esfuerzo aplicado, n es el exponente de esfuerzo
que estable el mecanismo de creep, Q es la energia de activacion que depende el mecanismo del

creep, R es la constante universal de los gases y T es la temperatura del ensayo.
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Esta ecuacion es muy importante ya que se puede determinar a partir de ella, los mecanismos de
creep que gobiernan en las curvas de termofluencia, determinando el exponente del esfuerzo ny
Q. A pesar de ser una herramienta muy completa y necesaria para obtener Q (energia de activacion)
es necesario que las pruebas de creep se realicen por lo menos en 3 diferentes temperaturas y un
esfuerzo en comdn. Por lo tanto, es necesario investigar la relacion entre sn'u.n y los esfuerzos
aplicados, esta relacion es descrita mediante la ecuacion de Dorn o Norton-Bailey para la
termofluencia controlada por el movimiento de dislocaciones [59, 92]:

min

La Figura 4.35 muestra los gréficos en escala logaritmica de la tasa de deformacion minima (&)
en funcion del esfuerzo aplicado en las pruebas de termofluencia de las aleaciones 1y 2. Los
gréaficos obtenidos fueron sometidos a una regresion de potencia para poder obtener las constantes
de la Ecuacion 4.4, la cual describe el comportamiento de la deformacion del material, donde el
exponente n del esfuerzo expresa el mecanismo de la deformacion plastica que sufrio el material

durante la termofluencia determinando el tipo de fractura presente [93].
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Figura 4.35.- Curva de tasa de deformacion versus esfuerzo o para determinar ecuacion Norton-
Bailey a) aleacion 1 b) aleacion 2.
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Para comprobar los valores del exponente n del esfuerzo se retomé la Ecuacién 1.3 la cual es de
mayor utilidad utilizando diferentes temperaturas y esfuerzos en los ensayos, pero puede ser
utilizada para calcular el exponente n y compararlo con el obtenido, la forma para determinar este
valor y metodologia (linealizacion) para determinar la energia de activacion Q se detalla en el
Anexo 2 [58]. Los valores de n que se obtuvieron fueron los mismos tanto para la Ecuacion 1.3y
4.4, como se muestra en la Figura 4.36 donde n es la pendiente de la ecuacion obtenida. Los valores
de n son similares a los obtenidos por diversos autores [23, 58, 59], las Figura 4.35 y 4.36 muestran
el esfuerzo en funcion de la tasa de deformacidén minima, y aun cuando diferentes esfuerzos fueron
aplicados en ambas aleaciones el exponente del esfuerzo n es el mismo. Retomando los
mecanismos de creep, tenemos que la deformacion pléstica ocurre a través del movimiento de
dislocaciones, para el movimiento de estas dislocaciones es necesario un esfuerzo cortante para
que se deslicen o se muevan por la red cristalina. En las superaleaciones suele ser deseable la
precipitacion de ciertas fases que impidan el movimiento de dislocaciones para aumentar su
resistencia, pero debido a que en creep trabajamos a altas temperaturas estos obstaculos pueden ser
evadidos facilmente debido al escalamiento de las dislocaciones, lo cual hace que el movimiento
de dislocaciones sea mas rapido [29-31]. El escalamiento de dislocaciones ocurre por el
movimiento de vacancias y la tasa de deformacion es determinada por ese mismo movimiento de

vacancias que define el comportamiento de este mecanismo de creep por dislocacion.

2 -2
Aleacion 1 650 °C : Aleacién 2 650 °C
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= = K
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Figura 4.36.- Curva de log (s-) versus log (o) para determinar valores de n.
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Diferentes métodos para predecir la vida de los materiales han sido desarrollados entre ellos la
ecuacion de Larson-Miller y la relacion Monkman-Grant, para este estudio se decidi6 utilizar una
relacion entre log (o) versus log (tf) para predecir la vida del material a una misma temperatura y
diferentes esfuerzos. En la Figura 4.37 se observa la ecuacion que predice la vida del material de
las aleaciones 1y 2 a 650 °C y diferentes esfuerzos aplicados.

3 3
; a) Tiempo de vida ] b) Tiempo de vida
| Aleacion 1 650 °C | Aleacion 2 650 °C
29 29 |
OB S '
Bf) B
o )
- [ . - 9.
284 e 2.8 =
.. @ ®
27 ] y =-0.0327x +2.8565 274 = -0.0592x + 2.9066
] R2=10.7745 1 = R2=0.9793
R — 0 SR U S
1 1.5 2 2.5 3 1 | 2 2.5 3
log(ty) log(ty)

Figura 4.37.- Curva de tiempo de ruptura log (o) versus log (tf) a) aleacion 1 b) aleacion 2.

4.2.3 Fractografias de ensayos de creep (termofluencia) de las aleaciones 1y 2.

Las fractografias de las probetas ensayadas a 600 MPa, 625 MPa y 650 MPa a 650 °C de ambas
aleaciones fueron analizadas mediante microscopia de barrido (MEB) a diferentes magnificaciones
(Figura 4.38 — Figura 4.43).

rietas

Nt 7 e : *-X
In718 base650C600MPa 2000 pm , In718 base650C600MPa
SElI MAG: 15 x HV: 15.0 kV WD: 24.0 mm r 1 SEI MAG: 100 x HV: 15.0 kV WD: 27.0 mm

Figura 4.38.- Fractografia de aleacion 1, 650 °C 600 MPa a) 15x b) 100x
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3 : SR _J . A
In718 base650C625MPa y 2000 pm - In718 base650C625MPa
SEI MAG: 15 x HV: 15.0 kV WD: 28.0 mm r 1 SEI MAG: 500 x HV: 15.0 kV WD: 28.0 mm

In718 base650C650MPa 2000 pm . In718 base650C650MPa
SElI MAG: 15 x HV: 15.0 kV WD: 28.0 mm r 1 SEI MAG: 500 x HV: 15.0 kV WD: 28.0 mm

In718 RE650C600MPa ] T ; 2000 pm . |'n718 REE50CE600MPa
SEI MAG: 15 x HV: 15.0 kV WD: 25.0 mm r | | SElI MAG: 500 x HV: 15.0 kV.WD: 26.0 mm

Figura 4.41.- Fractografia de aleacion 2, 650 °C 600 MPa a) 15x b) 500x
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Se puede observar en cada una de las fractografias (Figura 4.38 — Figura 4.43) una superficie que
muestra una fractura transgranular y grietas en las diferentes magnificaciones, durante el analisis
de las fractografias la presencia de micro cavidades o micro huecos es dificil de encontrar. Es
importante mencionar que el area de reduccion de las muestras es imperceptible, coherente con el
porcentaje de deformacion de los ensayos de creep en los cuales desde el inicio de la prueba hasta
la falla se registra un porcentaje de creep que no supera el 1% de deformacién. Lo observado
anteriormente revela que tanto la aleacion 1 como la aleacion 2 presentan un modo o tipo de fractura

fragil.

In718 REE50C625MPa ) In718 RE650C625MPa
SEl MAG: 15 x HV: 15.0 kV WD: 25.0 mm f | JSElI MAG: 500 x HV: 15.0 kV WD: 24.0 mm

In718 RE650C650MPa 2000 pm In718 RE650C650MPa
SElI MAG: 15 x HV: 15.0 kV WD: 25.0 mm r 1 SEI MAG: 100 x HV: 15.0 kV WD: 25.0 mm

Figura 4.43.- Fractografia de aleacion 2, 650 °C 650 MPa a) 15x b) 100x
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Fractografias del corte longitudinal de ambas aleaciones a diferentes magnificaciones se obtuvieron
para una mejor comprension del modo de fractura de las aleaciones (Figura 4.44 — Figura 4.49).
Se analizé la microestructura en el borde de la fractura y lejos de ella para ver el efecto de los
ensayos de creep. No se observo en ninguna de las muestras micro huecos ni coalescencia de los
mismo, asi como ninguna distorsion evidente en los granos equiaxiales de las muestras. El
desprendimiento de algunos granos es evidente, las imagenes revelan que efectivamente la fractura
es fragil y se dio de forma transgranular, observandose micro grietas (sefialadas como grietas) en
diferentes regiones de las probetas ensayadas. El crecimiento del tamafio es casi imperceptible, la
presencia o crecimiento de fases de nuevas no fue encontrado y la presencia de maclas dentro de

los granos sigue sin aparente deformacion en la microestructura de las probetas.

In718 base650C600MPa
SEI MAG: 100 x HV: 15.0 KV WD: 24.0 mm

. Grietas

In718 base650C625MPa ] *|in718 basess0cs25MPa
SEI MAG: 100 x HV: 15.0 kV WD: 24.0 mm SEI MAG: 500 x HV: 15.0 kV WD: 24.0 mm

Figura 4.45.- Fractografia longitudinal de aleacién 1, 650 °C 625 MPa a) 100x b) 500x
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No hay cambios significativos conforme nos alejamos de la zona de fractura de las probetas
analizadas, lo mas remarcable son la presencia de micro fracturas (grietas) esporadicas no muy
lejos de la zona de fractura, de las cuales cabe resaltar que la presencia de carburos M23Cs 0O
carburos del tipo MC actuaban como barreras para detener el crecimiento de la grieta, mientras que
en zonas donde no habia carburos la grieta continuaba incluso presentandose desprendimiento de
granos completos Figura 4.46 — Figura 4.49. Los limites de grano suelen ser sitios preferenciales
donde las grietas y la corrosion del material se intensifican. Las maclas presentes en el Inconel 718
son reconocidas como uno de los mecanismos de deformacion plastica y se pueden observar en
toda la microestructura de ambas aleaciones, antes y después de los tratamientos térmicos y

termomecanicos.

’
i+

' 4/Grieta\§:g -

In718  650C650MPa I In718  650C850MPa
SEI MAG: 100 x HV: 15.0 KV WD: 24.0 mm SEI MAG: 500 x HV: 15.0 KV WD: 24.0 mm

; b ; : e A
ikl : & id
¥ = o2 "
RE 650C 600MPa 90 pm RE 650C 600MPa
SEI MAG: 250 x HV: 15.0 kV WD: 22.0 mm f SEI MAG: 1000 x HV: 15.0 kV WD: 22.0 mm

Figura 4.47.- Fractografia longitudinal de aleacién 2, 650 °C 600 MPa a) 250x b) 1000x
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SR P A = A = A4 =
RE 650C 625MPa RE 650C 625MPa
SEI MAG: 250 x HV: 15.0 kV WD: 23.0 mm f SEI MAG: 500 x HV: 15.0 kV WD: 22.0 mm

Grietas

\.A
Grietas L

In’718 REG50C650MPa In718 RE650C650MPa
SEI MAG: 100 x HV: 15.0 kV WD: 24.0 mm SEI MAG: 500 x HV: 15.0 kV WD: 24.0 mm

Figura 4.49.- Fractografia longitudinal de aleacion 2, 650 °C 625 MPa a) 100x b) 500x

La adicion de tierras raras es favorable para mejorar las propiedades mecanicas del material, pero
la adicion de las mismas en un estado no puro complica el estudio de su efecto, debido a la
formacion de compuestos y O0xidos precursores de los carburos MC. Autores como Medrano [61]
encuentran que la adicion de tierras raras mejora la microdureza del inconel 718 pero su adicién es
del 99 % de pureza, lo cual ayuda a correlacionar directamente la adicion de tierras raras al aumento
de microdureza. Es necesario por lo tanto estudiar el efecto de las tierras raras con mayor pureza,
asi como diferentes porcentajes en peso de cerio y lantano para conocer el efecto en las propiedades
mecanicas. Los ensayos de creep deberan realizarse a diferentes aleaciones de inconel 718 que
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contengan diversos porcentajes de adicion de tierras raras y sus diferentes condiciones, asi como

ensayos a diferentes temperaturas para una mejor comprension de los mecanismos de creep.
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CONCLUSIONES

Las fases, carburos y matriz encontrados en las imagenes de Microscopia Optica y MEB (EDS y
cuantificacion) son congruentes con la secuencia de solidificacion de varios autores. Un
tratamiento de solubilizado previo a la deformacion termomecénica elimina la presencia de fases
Laves y por lo tanto no se presentan fracturas de forma prematura en el material al momento de

realizar la deformacion.

Se observo la precipitacion de los carburos M,,C; en limite de grano mediante tratamiento térmico
envejecido por efecto de la difusidn de los elementos que lo componen, principalmente Cry C. Asi
como la presencia de precipitados y' y y” aun no totalmente caracterizados. El Cerio y el Lantano,

se encuentran segregados hacia los limites de grano y minimamente formando 6xidos. Esto resalta
su baja solubilidad en la matriz y su alto grado de segregacion. Los carburos tipo MC entre la
aleacion 1y 2, aunque muy parecidos en composicion tienen diferente origen por el cual nuclean.
Los carburos de la aleacion 1 crecen a partir de TiN, mientras que los carburos de la aleacion 2 lo

hacen en primera instancia de 6xidos de tierras raras.

La distribucidn del tamafio de particula de los carburos de la aleacion es significativamente mayor
debido a que tuvieron mas tiempo de crecer debido a una nucleacion temprana. Estos carburos
afectardn muy posiblemente a las propiedades del material por su tamafio y composicion que
inhibirdn en su periferia la formacion de segundas fases benéficas para la aleacion y que por otro
lado ayudan a evitar el deslizamiento del limite de grano en las pruebas mecéanicas. Las propiedades
mecanicas a temperatura ambiente de la aleacion 2 fueron mejoradas ligeramente debido al
refinamiento de grano con respecto a la aleacion 1. El tratamiento de envejecido aplicado a las
aleaciones demostr6 incrementar las propiedades mecanicas generales de las aleaciones debido a

la precipitacion de las fases y' y v, las cuales si presentan una distribucion, tamafio y morfologia

segun literatura.

Finalmente se observa que la vida al creep es mejorada ligeramente con la adicion del 0.04% en
peso de tierras raras, la presencia de precipitados diversos en los limites de grano frena el

crecimiento de grieta, se pudo corroborar que el mecanismo de creep es el mismo para ambas
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aleaciones debido a la temperatura empleada. Tanto en los ensayos de tension, impacto y creep fue
observado una fractura predominantemente fragil.

Por lo tanto, de acuerdo con los resultados obtenidos en el presente estudio, la adicion de tierras
raras resulta favorecedora en el refinamiento de grano y en consecuencia mejora en las propiedades
mecénicas del material siempre y cuando se controlen de forma adecuada las diferentes variables

durante el procesamiento termomecanico de las aleaciones.
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ANEXOS

ANEXO 1
Montaje (Figura A):

1.- Se realizan mediciones del diametro y largo de la region de ensayo corroborando

medidas segun norma y siguiendo las siguientes recomendaciones:

Si es necesario la temperatura y humedad relativa deben ser registradas. EI didmetro de las
muestras de termofluencia debe medirse y registrarse con una precision de 0.001”, ubicando
la zona de menor diametro y promediar las medidas minima y méxima en este punto. Para
ensayos donde se pretende que la probeta falle se deben realizar mediciones de la longitud
de la seccion de calibre reducida, la cual debe de aplicarse un factor de correccion descrito

a continuacion:

L+AL L+ 2+/0.05rD — 0.000625D2
L L

Donde L es la longitud de la seccion reducida, r el radio de la seccion reducida, D el
didmetro de la seccién reducida.

R
S
_—V_k
A
' >
I

Figura A.- llustracion de las dimensiones a considerar de la probeta de termofluencia.
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2.- Se fijan los termopares a la region de ensayo, se debe garantizar un buen contacto de los
termopares con la probeta.

3.- La probeta se colocara en la estructura de sujecion tomando en cuenta que todos los
componentes como Vvarillas de traccion, coples, tuercas y tornillos estén debidamente

sujetados (sin presionar excesivamente).

4.- La estructura de sujecién se acoplara a la estructura del equipo de creep, cerrando el
horno, colocando el refractario para mantener la temperatura. Finalmente se conectaran

termopares y extensometros (Si es necesario deberan ser calibrados).

a) b)

!
L35
1;,—:,%

Figura B.- a) Montaje de termopares en probeta b) Probeta en dispositivo de sujecion.

Secuencia de ensayo

Primero crear las especificaciones de la probeta:

1.1 Clic en “Specification/Create.”

1.2 En “Specification” bajo “Test Specification,” Introducir el nombre de la especificacion e informacién
extra.

1.3 clic en “Next.”

1.4 clic en “Condition” seleccionar “Specimen.”

1.5 Introducir el tipo de especimen, temperatura y carga en “Specimen Type,” Test Type,” “Temperature
Setting,” and “Specimen Loading.”

1.6 Clic en “Next.”
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1.7 Establecer las alarmas “Temperature Limits,” the test limits of “Minor” and “Shut Down” limits are
preset.

1.8 Clic en “Next.”

1.9 Elegir “Power Failure,” choose “Yes” or “No.”

1.10 clic en “Next.” La configuracion de la especificacion es completada.

Segundo crear el espécimen:

1.11 Ir a “Specimens/Create.”

1.12 Introducir el nombre del espécimen, recordando no repetir nombres de especimenes pasados.
1.13 Ir a “Next.”

1.14 En “Test Specimen”, elegir la especificacién creada con anterioridad.

1.15 Clic en “Next.”

1.16 En “Dimensions,” introducir las medidas del espécimen

1.17 clic en “Next.”

1.18 En “Comments,” Introducir comentarios los cuales apareceran en el reporte.
1.19 Clic en “Next.”

1.20 En “Test Information,” Introducir los parametros de la prueba.

1.21 Clic en “Next.”

1.22 En “Review,” Se revisa toda la informacién introducida para el ensayo.

1.23 Clic en “Finish.” el especimen ha sido creado.

Tercero iniciar la prueba:

1.24 Ir a “Test/Start.”

1.25 Seleccionar el archivo con las especificaciones del ensayo.

1.26 Seleccionar el archivo del espécimen deseado.

1.31 Seleccionar todos los pardmetros adecuados y seguir las instrucciones en pantalla del peso a
agregar en el equipo para finalmente iniciar la prueba.
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ANEXO 2
Método de linealizacion de la ley de potencia de Norton para obtener valores de ny Q

Este método como se mencioné anteriormente es una herramienta importante para conocer los
mecanismos de creep y prediccion de vida del material ante ensayos de creep. Es necesario para su
correcta aplicacion tener una diversidad de ensayos de creep donde las probetas sean sometidas a

diferentes temperaturas y esfuerzos, como en el ejemplo que se muestra a continuacion:

Tabla A.- Informacion de ensayos de creep para un mismo material.

o Esfuerzo Tasa d? .
Temperatura (°C) (MPA) deformacion
(1/h)

680 320 0.000076
680 340 0.000086
680 360 0.00013
700 200 0.000023
700 250 0.00005
700 320 0.00013
700 340 0.00016
700 360 0.00027
720 320 0.00031
720 340 0.00038
720 360 0.00056

Para los calculos de creep es necesario utilizar la ley de potencia de Norton para creep:

€ = Kexp <—RQ—T) -o"

Es necesario una forma lineal de la ecuacion de Norton para un mejor manejo de las graficas y su
entendimiento. Se a plica logaritmo en ambos lados de la ecuacion, como el uso de In para eliminar
el exponencial da 1 es necesario utilizar una equivalencia para log y poder eliminar el exponencial.
Siendo 10g=0.43429 o0 1/2.3026.

log(¢) = log(K) — | = - —

RT 2.3026

] + nlog(o) In(exp (1))=1 log(exp (1))=0.4343
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0 1000
2303 T T Mog(o)

log(e) = log(K) —

La ecuacion anterior se grafica teniendo en cuenta que tiene una forma y=mx+b, después se realiza

un ajuste lineal para determinar el valor de n que es la pendiente m de la ecuacién (Figura Ca).

Teniendo n se reordena la ecuacion lineal y=mx+b teniendo:

_ B Q 1000
log(g) — nlog(o) = log(K) 2303k T
donde ahora:
B N _ _ __Q [1o00
y = log(e) — nlog(o) b = log(K) mX = =303k [ T

Los Celsius deben ser transformados a Kelvin y la ecuacion se grafica como se observa en la Figura
Cb, pero utilizando todos los datos de los ensayos de creep y obteniendo n para cada set de

temperatura. Finalmente, la energia de activacion Q puede ser calculada.

Q _
~3o3g = ~ 14889

Q =285.12 kJ/(mol - K)

-3.4- | -13.4-
a) | e Datapoints o b) ] ; e Data points |
=3.6 7| ——~ Linear fit - =13.57 NC ~—-Linear fit |
3 =} 3 ‘
] o — ] *
-3.8 e 3-13.6—: \\\\
frery ] //. g) - \\
T -4 o = '13‘7—: \\\ =
w ] // ; : ~,
8 >~ &-13.8 e
8)-4.2 n /f E 1 ' \\\
& ] - 5 ~13.9 : , e
-4.4- = ® 1 |m=-14.889 N
] /// Slope - o -14-5 7 ; i \\ i
46 = n=3.9778 e | _ RS
] 1 .
-4.8_I]"Il'Il"Ill'l“"l'l'"""“lll -14.2: UANLINL LA 0 (o LTI T T
2.25 2-3 2-35 2-4 2-45 2.5 2.55 2.6 1 1.01 1.02 1.03 1.04 1.05 1.06
log(o) 1000/T

Figura C.- a) Curvalog(¢) versus log(o) para obtener el exponen del esfuerzo n b) Curvalog(e) —
n log(o) versus 1000/T para obtener la energia de activacion.
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ANEXO 3

El motivo de la adicidn de tierras raras en la aleacion 2 se debe a su naturaleza altamente segregante
y que suelen formar compuestos, como se abord6 en capitulos anteriores; los cuales al ser formados
en limite de grano ayudaban a evitar el deslizamiento de los granos. Estos deslizamientos en el
limite de grano son muy comunes en los materiales policristalinos sometidos a pruebas de
termofluencia. El objetivo de la caracterizacion por microscopia de transmision (TEM) era la
identificacion de estos compuestos, debido a las limitantes en el uso del equipo no fue posible su
realizacion, aungue el uso de microscopia de barrido nos muestra la presencia de tierras raras en el
limite de grano cuando diferentes analisis en la region intergranular no muestran la presencia de
las mismas, exceptuando los puntos de nucleacion de carburos previamente caracterizada. La
técnica de deconvolucion fue utilizada en microscopia de barrido para poder discernir entre los

diferentes elementos presentes.

x 0.001 cps/eV

12 a) Elemento [%] Peso
Cerio 0.02327971
Lantano 0.01548752

s Neodimio 0.13906223

P T = =

P 2 U |

b ’ Enargy [keV]
x 0.001 cps/eV
- b) Elemento [%] Peso
. Cerio 0.15770692
Lantano 0

Neodimio 0.10901514

25

15

10

S

o & ———mzm e — Sl %3 . S 2 == P : e — — __ gy — — -
4.0 45 50 55 6.0 6.5
Energy [keV]

Figura D.- a) y b) Presencia de Cerio, Lantano y Neodimio en limite de grano.

91



