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Resumen

El presente trabajo estudia el efecto de la adicion simultanea de vanadio y tungsteno en la
microestructura y resistencia al desgaste de un hierro blanco alto cromo, asi como su
respuesta ante el tratamiento térmico de desestabilizacion para producir un endurecimiento
secundario. Con tal propdsito, se analizaron cuatro diferentes aleaciones, dos pares de
aleaciones con 11y 17 % en peso de cromo y cada una de estas con la adicion de 3% de V'y
3% de W para una composicion base: 1.0 Mo, 2.0 Si, 1.0 Niy 3.0 C (% en peso). El proceso
de caracterizaron por Microscopia Optica (MO), Microscopia Electronica de Barrido (MEB)
y Difraccion de Rayos-X (DRX). Se evalud el comportamiento al desgaste abrasivo de las
aleaciones con diferentes cargas.

De acuerdo con los resultados obtenidos, la adicién simultdnea de V y W dio lugar a la
formacion de un mayor volumen de carburos eutécticos, dentro de los cuales se encontraron
los carburos WeC y VC, resultando en el empobrecimiento en carbono de la matriz, lo cual
permitio obtener una estructura predominantemente martensitica en condiciones de colada.
Estas modificaciones microestructurales dieron como resultado el aumento de la dureza
general y un mejor comportamiento al desgaste abrasivo de la aleacion. Después del
tratamiento térmico de desestabilizacion, la precipitacion del carburo y la transformacion de
la matriz produjeron un endurecimiento secundario en las aleaciones con 11% de Cr. Sin
embargo, después del tratamiento térmico, en las aleaciones con 17 % de Cr, la dureza
disminuyé significativamente, lo que increment6 las pérdidas de material por desgaste
abrasivo, debido al empobrecimiento en carbono de la matriz.

Los ensayos de desgaste abrasivo mostraron de manera general que las aleaciones con la
adicion de V y W presentaron menor perdida de volumen de material, siendo la aleacion 11
Crcon V y W en condiciones de colada la que present6 el mejor desempefio.

Palabras clave: fundicién, aleantes, matriz, carburos, abrasion.
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Abstract

The present work studies the effect of the simultaneous addition of vanadium and tungsten
on the microstructure and wear behavior of a high chromium white cast iron, as well as its
response to the destabilization heat treatment to produce a secondary hardening. For this
purpose, four different alloys were analyzed, two pairs of alloys with 11 and 17 wt. % of
chromium and each of these with the addition of 3% V and 3% W with a base composition:
1.0 Mo, 2.0 Si, 1.0 Ni and 3.0 C (wt. %). The alloys were characterized by Optical
Microscopy (OM), Scanning Electron Microscopy (SEM) and X-Ray Diffraction (XRD).
The abrasive wear behavior of the alloys with different loads was evaluated.

According to the obtained results, the simultaneous addition of VV and W gave rise to the
formation of a greater volume of eutectic carbides, among which the carbides W¢C and VC
were found, resulting in the carbon depletion of the matrix, which allowed to obtaining a
martensitic structure in as cast condition. These microstructural modifications resulted in an
increase of the bulk hardness and a better abrasive wear response of the alloy. After
destabilization heat treatment, carbide precipitation and matrix transformation produced a
secondary hardening in 11% Cr alloys. However, after the heat treatment, in the alloys with
17% Cr, the hardness decreased significantly, which increased the volume losses due to
abrasive wear, due to the carbon depletion of the matrix which reduced their hardness.

The abrasive wear tests showed in a general way that the alloys with the addition of V and
W presented a lower volume loss, being the alloy with 11 Cr and additions of V and W in as-
cast condition the one that presented the best wear performance.

Keywords: foundry, alloying, matrix, carbides, abrasion.
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CAPITULO I. INTRODUCCION

Los hierros blancos con alto contenido de cromo son aleaciones ferrosas que contienen de 11
- 30% en peso de cromo y 1.8 — 3.6% en peso de carbono, asi como algunos elementos de
aleacion como molibdeno, manganeso, cobre y niquel. La microestructura de estas aleaciones
consiste tipicamente en carburos primarios y/o eutécticos duros embebidos en una matriz de
austenita o algun producto de transformacion de esta [1]. Su elevada dureza se debe su gran
fraccion volumétrica de carburo (FVC) en la microestructura; los carburos encontrados en
estas aleaciones presentan valores de dureza entre 900 - 3000 (HV), lo cual depende de su
estequiometria, estructura cristalina y de los elementos que lo componen [2]. La presencia de
carburos duros en la aleacion da como resultado excelente resistencia a la abrasion, en
consecuencia, estas aleaciones se utilizan en ambientes de desgaste severo. Es ampliamente
conocido que variando los contenidos de elementos aleantes, controlando la solidificacion y
las variables para su procesamiento mediante tratamiento térmico, se puede alterar
drasticamente la microestructura, lo cual puede mejorar notablemente sus propiedades y el

rendimiento de las aleaciones de hierro blanco durante el servicio [1].

Resultados obtenidos en trabajos de experimentacion previos del grupo de investigacion, han
demostrado que las adiciones de 4.9% de V y 10.3% de W dan lugar a la formacién de
carburos del tipo VC y WsC, respectivamente, llegando a obtener una mejora de la resistencia
al desgaste de hasta 30% [3-5]. En el caso de la adicién de V, Sanchez-Cruz y col. [4, 5] han
reportado que este elemento es capaz de reducir el rango de solidificacion dando como
resultado un mayor refinamiento microestructural, asi como la formacién de carburos
globulares del tipo VC para contenidos mayores al 4.9% de V. Asi mismo, se reporta [6, 7]
un incremento notable en el contenido de martensita con la adicion de este elemento. Por otra
parte, Cortes-Carrillo y col. [3] han reportado que la adicion de W puede dar lugar a la
formacion de carburos del tipo WeC de elevada dureza para contenidos de tungsteno mayores
al 10%, ya que para menores contenidos el W tiende a formar carburos eutécticos del tipo
M-Cs. Sin embargo, de acuerdo con la literatura encontrada en hierros aleados, la adicion
simultanea de estos elementos no ha sido estudiada hasta el momento, por lo que la adicion
de estos elementos tiene un efecto sinérgico para la formacién de los carburos VC y WeC,

como ha sido reportado para la adicién simultanea de Ti y W, lo que resulta en la formacion
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de mayores contenidos de martensita, mayor grado de refinamiento y carburos de mayor
dureza, lo cual tiene un fuerte impacto sobre la resistencia al desgaste. Por otra parte, las
diferencias en la composicién quimica y la ruta de solidificacion en los hierros blancos,
necesariamente modifican la fraccion de volumen, la distribucion y la temperatura de
formacion de los carburos. Por ello, el presente trabajo destaca la caracterizacion
microestructural, ademas, se realizaron diferentes céalculos termodinamicos con software
JMatPro como apoyo de los resultados experimentales. Finalmente, la evaluacion del
comportamiento al desgaste se presenta como un estudio complementario por su importancia

en la aplicacion de este tipo de aleaciones.

1.1 Justificacion

Los HBACT se caracterizan por tener una elevada dureza, debido a la presencia de carburos
en su microestructura, lo cual les otorga a estas aleaciones excelentes propiedades al desgaste
como son, bajas pérdidas en volumen y bajo coeficiente de friccion. Se puede obtener una
mejora en la dureza y la resistencia al desgaste de estas aleaciones mediante la adicion de
elementos formadores de carburos. Por lo tanto, el estudio del efecto de la adicion simultanea
de V y W en estas aleaciones, representa una contribucion importante desde el punto de vista
cientifico, ya que sus efectos no han sido reportados en la literatura. Ademas, la mejora en la
resistencia al desgaste de estas aleaciones representa un ahorro considerable al alargar la vida
atil de los componentes, ademas, también tiene un efecto positivo al reducir las emisiones
contaminantes que se generan durante su fabricacion y reciclaje, lo cual es favorable desde

el punto de vista econdmico y ambiental.

Otra de las aplicaciones de estas aleaciones es en componentes automotrices sometidos a
elevadas temperaturas y desgaste, como es el caso de los asientos de valvulas. El aumento de
los precios de los hidrocarburos y el impacto ambiental han obligado a los fabricantes de
vehiculos automotores a mejorar el desempefio de los motores, por lo tanto, se requiere de
componentes cada vez mas ligeros y resistentes. En el caso de los asientos de valvulas, los
nuevos motores turbocargados de inyeccion directa han sustituido a los asientos de hierro
gris por HBACr y en algunos casos muy especificos por superaleaciones, lo cual incrementa

notablemente los costos.
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Por tal motivo, el desarrollo de HBACr con mejores propiedades representa un beneficio
directo en la economia y medio ambiente, ademas, el desarrollo de aleaciones que ofrecen un
mayor desempefio, que permite a los disefiadores hacer uso de materiales que permitan
mejorar las caracteristicas de los motores y componentes actuales favoreciendo el desarrollo

de nuevas tecnologias.

1.2 Hipdtesis

De acuerdo con resultados experimentales obtenidos en investigaciones previas [3, 4, 6, 8],
se sabe que la adicion de V y W de forma independiente promueven la formacion de carburos
del tipo MC y MeC respectivamente, los cuales incrementan significativamente la dureza y
resistencia al desgaste de estas aleaciones. Sin embargo, se requiere adicionar grandes
cantidades de estos elementos para la formacion de este tipo de carburos (4.9% V y 10.3%
W).

Por otra parte, en otro trabajo de investigacion donde se adiciond Ti y W de manera
simultanea [8], se observo un efecto sinérgico logrando formar carburos del tipo MC con
menores cantidades de elementos aleantes. Por lo que se espera que la adicion simultanea de
3% V 'y 3% W pueda tener un efecto sinérgico, reduciendo el rango de solidificacion para
dar lugar a la formacion de carburos del tipo MC y MeC a partir del liquido durante la
transformacion eutéctica, ademas de contribuir a la transformacion martensitica durante el
enfriamiento de colada ya que ambos elementos son fuertes formadores de carburos y
promueven el empobrecimiento en carbono de la austenita durante el enfriamiento. De lo
anterior, se espera gue la adicion simultanea de V' y W produzca un incremento significativo
en la dureza y resistencia al desgaste de la aleacion, mediante el refinamiento
microestructural y la formacion de carburos VC y WeC durante la solidificacion eutéctica.
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1.3 Objetivo general

Estudiar el efecto de la adicion simultanea de vanadio y tungsteno sobre la microestructura
y la resistencia al desgaste, asi como el efecto sobre el endurecimiento secundario producido

mediante tratamiento térmico de un hierro blanco con alto contenido de cromo.

1.3.1 Objetivos particulares:

e Fabricar 4 aleaciones; dos pares de aleaciones con 11y 17 % en peso de cromo y cada
una con la ausencia y la adicion simultanea de 3% de V y 3% de W para una
composicion base: 1.0 Mo, 2.0 Si, 1.0 Niy 3.0 C (% en peso), como objeto de estudio.

e Realizar tratamiento térmico para producir un endurecimiento secundario y/o
precipitacion de carburos secundarios.

e Evaluar el cambio microestructural en condiciones de colada y tratamiento térmico
con la adicion simultanea de vanadio y tungsteno por medio de microscopia Optica y
Microscopia Electrénica de Barrido (MEB).

o Identificar las fases presentes mediante difraccion de rayos-X (DRX).

e Cuantificar el volumen de fases mediante analisis de los patrones de DRX y anélisis
de imagenes.

e Realizar ensayos de desgaste abrasivo en condiciones de colada, asi como después
del ser tratadas térmicamente.

e Evaluar el comportamiento al desgaste de las diferentes aleaciones mediante
perfilometria Optica.

19



UMSNH MM

1.4 Metas del proyecto

e Obtener 4 aleaciones con diferencias no mayores al 0.2 % en la composicién quimica
base, para atribuir las diferencias microestructurales unicamente a las adiciones de V,
Wy Cr.

e Obtener un volumen de carburos primarios mayor al 3 % con la adicién de Vy W
con respecto a las aleaciones base.

e Lograr un incremento del volumen de carburos primarios mayor al 5 % con la adicion
de V,Wy 17 % Cr.

e Obtener una dureza >480 HV en condiciones de colada para las muestras con Vy W.

e Lograr un aumento en la dureza de méas de un 30 % después del tratamiento térmico
de desestabilizacion.

e Lograr un aumento del 20 % en la resistencia al desgaste después del tratamiento
térmico.

e Como meta cientifica general se busca promover la formacion de carburos del tipo
VC y WeC mediante la adicion simultdnea de 3% V 'y 3% W en un HBACr mediante
un efecto sinérgico entre ambos elementos, ya que para estos contenidos la formacion
de este tipo de carburos no ha sido reportada previamente cuando la adicion se realiza
de forma independiente. Asi mismo, se pretende que estas adiciones generen cierto
grado de refinamiento de la fase carburo y un incremento en el volumen de martensita

en condiciones de colada que permita reducir las pérdidas en peso en un 30%.
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CAPITULO I1. REVISION Y DISCUSION DEL ESTADO DEL ARTE

2.1 Generalidades del hierro blanco.

El hierro blanco se ha utilizado desde la antigliedad en la fabricacion de herramientas
utilizadas en la agricultura, de acuerdo con excavaciones arqueoldgicas que se remontan al
afio 400 a.c. en China; sin embargo, el descubrimiento accidental del hierro blanco se atribuye
a él manufacturero de herramientas agricolas Robert Ransome. El suceso ocurrié cuando uno
de sus moldes se parti6 durante la fundicion, derramando metal caliente sobre el suelo frio.
Mientras limpiaba el hierro derramado, se percatd que el hierro tenia un tono "blanco™ en las
zonas de fractura. Después de un poco de experimentacion, descubri6 que el hierro era mucho
mas duro que el hierro gris (se observa gris cuando se fractura). Ransome aprovecho esta
oportunidad para fabricar piezas con placas de respaldo en los moldes para generar un
enfriamiento rapido. Después de la fundicion, la pieza resultante constaba de una capa dura
y resistente a la abrasion (hierro blanco) respaldada por una capa mas fuerte y dictil para la
resistencia mecanica. A partir de este momento la fundidora de Ransome inicié el negocio
de produccion de hierro fundido resistente a la abrasion [2].

Se pueden obtener distintas variantes de hierro blanco, por tal motivo es importante controlar
las variables para su fabricacion como el proceso de fundicidn, composicién quimica, disefio
del molde, velocidad de enfriamiento y un posterior tratamiento térmico para obtener las
propiedades deseadas [2].

Como es bien sabido, las propiedades de las aleaciones dependen de su microestructura,
volumen de fases y su morfologia. Para el caso del hierro blanco, la microestructura puede
estar formada por diferentes fases en la matriz como puede ser ferritica, perlitica, bainitica,
austenitica, martensitica, o alguna combinacion de las anteriores y diferentes tipos de
carburos embebidos en dicha matriz. Las propiedades mecéanicas y al desgaste son derivadas
de una microestructura controlada, en la cual se prefiere que los carburos se encuentren bien
distribuidos y con un bajo grado de interconexién dentro de la matriz, razén por la cual el Cr
es un elemento clave en estas aleaciones, para promover la formacion de carburos del tipo
M-Cs los cuales presentan una dureza mayor que los carburos MsC, asi como una menor

interconexion [2].
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Las aleaciones de hierro blanco que se usan hoy en dias son altamente aleadas, se utilizan
principalmente para aplicaciones resistentes a la abrasion como son en maquinaria utilizada
para triturar, en la mineria, carcasas para bombas de lodos, etc. (Figura 2.1). El gran volumen
de carburos eutécticos en sus microestructuras proporciona la alta dureza necesaria para
triturar y moler otros materiales. La matriz metalica que soporta la fase carburo en estos
hierros se puede ajustar mediante el contenido de aleacion y el tratamiento térmico para
desarrollar el equilibrio adecuado entre la resistencia a la abrasion y la tenacidad necesaria
para soportar impactos repetidos, por lo cual se requiere una sélida comprension de los

muchos procesos metalurgicos que tienen lugar en su produccién y procesamiento [1].

LU L
cang gRNAA

Figura 2.1. Aplicacion de los hierros blancos. a) bomba de transporte de lodos y b) rodillos

de molienda interconexion [2].

2.2 Clasificacion de hierros blancos resistentes a la abrasion

Los hierros fundidos resistentes a la abrasion se pueden clasificar en cinco grupos, en
funcion del grado de aleacion y microestructura [2]:

1. Perlitico (FeC)

2. Hierros aleados al cromo-niquel o Ni-Cr (M3C)

3. Hierros aleados al cromo-niquel 4 (M-Cs)

4. Especiales (MxC)

5. Hierro alto cromo (M+Cs) [2].
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1. Hierros blancos perliticos o enfriados rapidamente

Los hierros blancos perliticos son el tipo de hierro més antiguo, son producidos mediante
un enfriamiento rapido sobre una superficie fria, generando una red de carburos
resistentes a la abrasion. La formacion de estos carburos es debido a la naturaleza
ambivalente del sistema Fe-C; se produce debido a enfriamiento rapido y comdnmente
requiere que el hierro liquido sea solidificado sobre una superficie fria o "refrigerada”,
sin embargo, esto también puede ser manipulado mediante su composicién. Como el
hierro se enfria rdpidamente durante la solidificacion, la reaccion eutéctica da lugar a la
formacion de austenita y carburo de hierro. El carburo de hierro se conoce cominmente
como cementita (FesC), el cual presenta una estructura ortorrombica formada por 12
atomos de hierro y 4 de carbono. El otro nombre de esta mezcla eutéctica de austenita y
cementita es ledeburita, esta posteriormente se transforma en una mezcla de perlita y
cementita por debajo de 727 °C [2].

2. Hierros blancos aleados al cromo-niquel o Ni-Cr.

Industrialmente, esta clase de hierro, mejor conocida en inglés como Ni-Hard, viene de
la International Nickel Company (INCO) y se refiere a un grupo de cuatro composiciones
de hierro (Ni-Cr 1, 2, 3 y 4), las cuales utilizan al niquel como elemento de aleacién
principal para el endurecimiento. Otra distincion importante dentro de este grupo de
hierros es el uso del Cr, el cual favorece la formacion de carburos metélicos
independientes de la velocidad de enfriamiento, y estabilizar la reaccion eutéctica; estas
aleaciones contienen al menos un 1.4 a 2% de Cr. Un mayor contenido de Cr y Ni es

utilizado para obtener mejores propiedades contra el desgaste [2].

Cuando se usa el Cr, Mo o Mn para estabilizar la fase carburo, el carburo formado es del
tipo MsC, esté es visualmente indistinguible del carburo FesC formado en la perlita
durante la reaccion eutéctica. Estos hierros tienen un costo relativamente bajo debido a
su poco contenido de aleacion y a su gran capacidad de ser colados en una variedad de
formas, ademaés de que tienen una alta dureza en condiciones de colada. Esto es resultado
de la formacion de martensita en lugar de perlita en condiciones de colada, cambio que

se debe a la presencia de 3-5% de Ni que permite a la austenita alcanzar la temperatura
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de inicio de transformacion martensitica, evitando la formacién de perlita. Sin embargo,
ninguna reaccion de transformacion es perfecta, por lo que la microestructura de los

hierros Ni-Cr contienen una mezcla de austenita retenida y martensita en su matriz [2].
3. Hierros blancos aleados al cromo-niquel 4

En la busqueda de variantes de la aleacion Ni-Cr (presentaban baja tenacidad al impacto
debido a su red de carburos interconectados), se observd que con un incremento de
minimo 7% de cromo y 1.8% de Si se obtiene el carburo M-Cs, el cual estda menos
interconectado en la matriz y tiene mejor tenacidad, mayor dureza y resistencia a la

abrasion, en comparacion al carburo MsC de la aleacion Ni-Cr original [2].
4. Hierros blancos especiales

Su alto contenido de elementos aleantes y sus inusuales caracteristicas de fundicién es lo
que distingue a estos hierros. Dentro de estos se encuentran los hierros ferriticos alto

cromo, hierros aleados con vanadio y hierros aleados con niobio.

Los hierros ferriticos alto cromo contienen alrededor de un 2% C y 30% de Cr. Son
utilizados donde se requiere una alta resistencia a la corrosion y a la abrasion. Su
microestructura esta compuesta por una matriz similar al acero inoxidable, pero en este

caso, rodeada de carburos duros M7Cs.

Los hierros blancos aleados con V se basan en el uso del V para crear duros carburos
eutécticos MxC resistentes a la abrasion dentro de sus matrices. Esta clase de hierros es
un subconjunto de aceros para herramientas. Por definicidn, cualquier material ferroso
que contenga menos del 2% de C debe ser llamado acero y no hierro. Los hierros fundidos
aleados con vanadio son extremadamente resistentes a la abrasion, debido al carburo de
V, el cual se indica como MC en la literatura. Estos hierros tienen un elevado costo, por

lo que se limita su uso a aplicaciones en rodillos de laminacion en caliente.

Los hierros aleados con niobio contienen carburos de niobio (NbC), los cuales tienen una
elevada dureza, pero este material tiene problemas para su fabricacién. Por ejemplo, la
adicion de niobio cambia la fluidez del hierro, ya que los carburos de niobio se forman
casi instantaneamente dentro del metal liquido, por lo tanto, estos carburos ya formados
pueden impedir que el metal fluya en el molde. La adicion de Nb puede también disminuir
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su templabilidad, debido al empobrecimiento de carbono en la matriz por la formacion
de carburos y puede que este material no obtenga la dureza deseada [2].

5. Hierro blanco alto cromo

Los hierros blancos alto cromo se clasifican dentro de los hierros de elevada aleacion,
(ASTM A532) [9]. Estan compuestos principalmente por hierro, carbono y cromo (11-
30%); comUnmente presentan una alta templabilidad (susceptibilidad para endurecerse
mediante enfriamiento rapido) debido a la combinacion de elementos de aleacion como
Mo, Ni y Cu. Son aleaciones hipoeutécticas ya que su contenido de carbono oscila entre
un 2y 4%. Su estructura tipica de colada consiste en una matriz dendritica de austenita
rodeada por carburos eutécticos de la forma M7Cs [10, 11]. La presencia de carburos
eutécticos primarios M7C3 embebidos en una matriz austenitica en condiciones de colada
0 matriz martensitica en condicion de tratamiento térmico, da lugar a una alta dureza y

una excelente resistencia al desgaste [1].

La American Society for Testing and Materials (ASTM) clasifica los hierros blancos alto
cromo en base al porcentaje de cromo en la aleacion, dicha clasificacion se muestra en

la tabla siguiente [2].

Tabla 2.1. Composicién quimica y dureza de los hierros blancos alto cromo. ASTM A532

[9].
Hierro alto cromo C Cr Mo Mn Si Ni Dureza Brinell, HB?!
Clase lI-A 2.4-2.8 12 0.5-1.0 05-15 1.0max. 0.5max. 400-700
Clase 1I-B 2.4-2.8 15 1.0-30 05-15 1.0méax. 0.5 max. 400-700
Clase II-C 2.8-3.6 15 23-35 05-15 1.0méx. 0.5 max. 400-700
Clase II-D 2.0-2.6 20 15méax. 0.5-1.5 1.0méx. 1.5 max. 400-700
Clase lI-E 2.6-3.2 20 1.0-2.0 05-15 1.0max. 1.5max. 400-700
Clase llI-A 2.3-3.0 25 15méx. 0.5-1.5 1.0méx. 1.5 méx. 400-700

(1) La dureza varia dependiendo del tratamiento térmico

Debido a su importancia en este trabajo, los hierros blancos alto cromo se detallan a

profundidad en la siguiente seccion.
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2.3 Hierros blancos alto cromo (HBACT)

Cuando laresistencia a la abrasion y en algunos casos la resistencia a la corrosion son criticas,
la familia de los hierros blancos alto cromo son dificiles de superar [2]. Sus propiedades
mecénicas y resistencia a la abrasion son el resultado de la microestructura, la cual presenta
una distribucion fina de carburos M7Cs dentro de una matriz austenitica, esta le confiere una
moderada tenacidad de fractura (350 MPa aprox.) [11].

Los HBACTr pueden describirse como compuestos con carburos proeutécticos y/o eutécticos
grandes y duros del tipo M7Cs en una matriz de hierro mas blanda (austenita, martensita,
ferrita, perlita o bainita). La estructura matricial observada mayormente en los HBACr en
condiciones de colada es austenita, pero puede ser modificada por medio de tratamientos
térmicos relativamente simples para que sea completamente o parcialmente martensita. A
pesar de que depende de la composicion, los carburos son cominmente del tipo M+Cs,
formados de Fe, Cr principalmente y algunos otros elementos formadores de carburo [12].
Una revision de la literatura sobre el comportamiento al desgaste de este hierro deja claro
que la resistencia al desgaste es resultado de su composicién, condiciones de procesamiento
y tratamiento térmico; y cada sistema de aleacién debe evaluarse con respecto a estas
variables, asi como al entorno triboldgico. Este tipo de fundiciones estan regidas por la norma
ASTM A532[2, 9, 12, 13].

2.3.1 Solidificacion

Las diferentes fases que componen a la aleacién se pueden predecir mediante el uso de
diagramas de equilibrio, sin embargo, en sistemas ternarios, es mas practico realizar cortes
al diagrama, teniendo como referencia lineas isotermas para facilitar la interpretacion. En la
Figura 2.2 se muestra la superficie liquida del diagrama ternario Fe-C-Cr obtenido por Chicco
y Thorpe [11], en el cual muestra la secuencia de solidificacidon de los hierros blancos con

alto contenido de cromo.

26



UMSNH MM

20 40 l
181% é
161 35+ \
4 —
b 2
g B ad
< M,;C,
('1
5 2 25|
< 81 o .
: \
- € 20}
4 é
o
£
| 9 5t
&
10 —\
sL.8 (B
\ L\ //1"'
1 : (s
G. 1 & 5o, Fe B 1 2 3 4 e 5§ &

3 a
CARBON, % en peso Carbon, wt *

Figura 2.2. Esquina rica en Fe de la superficie liquida del diagrama metaestable Fe-Cr-C
[11].

El rectangulo sobrepuesto indica el &rea de composicion quimica en la que estan la mayoria
de las aleaciones comerciales de hierros blancos que van de 1.8 a 3.5%C y de 12 a 30%Cr,
mientras que las lineas que cruzan el diagrama indican isotermas de temperatura. Debido a
su contenido de carbono estas aleaciones son clasificadas como hipoeutécticas. La
solidificacion comienza por la formacion de dendritas de austenita primaria que crecen y
rechazan soluto hacia las regiones interdendriticas. Conforme la solidificacion progresa, la
temperatura disminuye y el liquido remanente se enriquece en soluto hasta que alcanza la
composicion eutéctica indicada por la linea Ui-U: en el diagrama de la Figura 4.1. A esta
temperatura ocurre la reaccion eutéctica [11]. Por lo tanto, para una composicion 3% C, 17%
Cr, lamicroestructura estaria compuesta por carburos del tipo M7Cz embebidos en una matriz

austenitica.

Esta bien documentado que la microestructura de todas las aleaciones hipoeutécticas de
hierro blanco con alto contenido de cromo en condiciones de colada, consiste en una red de
carburos eutécticos M7;Cz en una matriz de dendritas austeniticas o sus productos de
transformacion [1, 11, 14-17]. Mientras que las aleaciones hipereutécticas la solidificacion

comienza en la region de carburos M+Cs, por lo que estos carburos tienden a crecer formando
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carburos primarios de gran tamafio seguidos por la reaccion eutéctica. La mayoria de los
hierros alto cromo solidifican completamente dentro de la regién eutéctica [11].

2.3.2 Microestructura de los HBACr

El desgaste se ha definido como la eliminacion de material de una superficie solida; el
HBACT se ha considerado como una especie de materiales para combatir las condiciones de
desgaste durante mucho tiempo, debido a la excelente resistencia al desgaste, precio
relativamente bajo y facil produccion. Se ha demostrado durante mucho tiempo que la buena
resistencia al desgaste de HBACTr proviene de la interaccion mutua entre matriz y carburos
(Figura 2.3). Generalmente, los carburos en la microestructura, dependiendo del tipo, tamafio
y distribucién, proporcionan la dureza que se requiere para aplicaciones sin degradacion. La
matriz que rodea a los carburos, puede ser alterada por la desestabilizacion para incrementar
el volumen de martensita. Esta transformacion de la matriz provee de mayor soporte
mecanico a los carburos, lo que reduce el grado de deformacion y el agrietamiento durante
el desgaste [18].

Figura 2.3. Estructura tipica de los hierros hipoeutécticos con alto contenido de cromo con
carburos eutécticos embebidos en una matriz austenitica. Muestra atacada con el reactivo
Villela durante 30 s [14].
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La matriz metélica en hierros con alto contenido de cromo tiene las caracteristicas de un
acero para herramientas ya que puede endurecerse para aumentar la resistencia al impacto o
endurecerse para reducir el desgaste, aungque generalmente a expensas de la tenacidad. Las
estructuras de la matriz pueden ser perlita, austenita 0 martensita, o alguna combinacion de
estas, se presenta la dureza tipica de las diferentes fases matriz en la Tabla 2.2 [19].

Tabla 2.2. Rango de dureza caracteristica de la matriz en hierros blancos alto cromo.

Tipo de matriz Dureza (HB)
Perlita 320-500
Austenita 420-500
Martensita (condiciones de colada) 550-650
Martensita (tratamiento térmico) 650-850

En los HBACr hipoeutécticos, la fase primaria es la austenita, esta puede transformar a
martensita y/o bainita/perlita durante un subenfriamiento posterior al tratamiento térmico. El
carburo eutéctico es generalmente méas fino. Por tanto, el hierro fundido tiene una buena
combinacion de dureza y tenacidad [20]. Por el contrario, en el HBACr hipereutéctico tiene
una gran cantidad de carburos primarios gruesos M-Cs en la microestructura, resultando en
alta dureza y fragilidad. Para una composicion particular, la fraccion volumétrica de carburo
(FVC) se puede estimar utilizando la ecuacién de Maratray (Ec. 2.1)[21]. Con una desviacion
del 2-3% debido a que en los resultados calculados considera carburos eutécticos y
secundarios. La FVC también se puede determinar experimentalmente mediante ataque
quimico y anélisis de iméagenes. ldealmente, el resultado obtenido debe ser similar al

resultado determinado con la ecuacion [22].
%FVC = 12.33(%C) +0.55(%Cr)- 15.2 .... (Ec. 2.1)

Laird y col. [2], sugieren que la prediccion del volumen de carburos eutécticos basado en la
composicion quimica puede no ser muy apropiada ya que la velocidad de enfriamiento puede

influenciar a esta variable.
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2.3.3 Carburos eutécticos

La estructura de carburos eutécticos en HBACT esta fuertemente influenciada por el Cr, ya
que este es un elemento formador de carburos. Cuando el contenido de Cr estd por encima
de un 10-12%, el tipo de carburo eutéctico que se forma cambia de M3C a M7Cs. Para ambos
tipos de carburo, el incremento del contenido de cromo en la aleacién aumenta la proporcion
de Cr a hierro en el carburo, aumentando su dureza (de alrededor de 1000 a 1600 HV) y

modificando su morfologia (menos interconectado) [23].
2.3.3.1 Carburos eutécticos M7C3

Durante muchos afios se pensé que la estructura de carburos eutécticos en HBACT era una
distribucion discontinua de barras y placas. Sin embargo, algunas investigaciones [2, 24]
donde se utilizaron técnicas de ataque profundo para remover la matriz en hierros blancos
alto cromo y observaciones en microscopio electrénico de barrido, han revelado que la
estructura tridimensional de los carburos no es completamente discontinua. Estos estudios
reportan carburos que aparentan estar separados en la superficie, pero se unen en la base
como se muestra en la Figura 2.4. Se sabe que la mayoria de las barras de carburo son huecas
y de seccidn transversal hexagonal que crecen preferencialmente en la direccion [0001] de
acuerdo con Pearce [25]. Los carburos M7Cs crecen como varillas y cuchillas con sus ejes

largos y paralelos a la direccién del flujo de calor en el molde [12].

Figura 2.4. Carburos eutécticos con forma de rodillos en un hierro blanco alto cromo. La

figura muestra dos barras que se unen en la base [14].
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Los carburos primarios M7Cz en HBACr hipereutécticos aparecen comunmente con la

estructura Widmanstétten, esta no se puede modificar durante el tratamiento térmico

posterior. Aungue tal fase contribuye significativamente a la dureza y resistencia al desgaste

de la aleacion, pero al ser tan duro también es fragil y puede proporcionar un camino rapido

para la propagacion de fisuras.

En la tabla 2.3 se presentan las caracteristicas y propiedades de los carburos formados en los
HBACT.

Tabla 2.3. Caracteristicas y propiedades de los carburos en los HBACTr [2].

Tipo de | Mayores elementos de aleacién (% en | % C Densidad | Estructura Morfologia | Dureza
carburo | peso) g/cm?® cristalina (HV)
MsC Formado en su mayoria de Fe. Tiene una | 6.7-6.9 | 7.4-7.6 Ortorrémbica Placas 800-1100

gran solubilidad de Mn. El Cr puede ser

disuelto en los carburos MsC con

porcentajes mayores a 17%. Mo, V' y otros

atomos metalicos tienen poca solubilidad
MCs Formado mayormente por Cr, el | 8.6-89 | 6.6-6.9 Trigonal Barras y | 1000-1800

porcentaje de este debe estar entre 24 y (Pseudo- agujas

50%. Puede contener porcentajes de Mo Hexagonal)

(<7%) y V (<30%). Mn tiene igual

solubilidad que en los carburos MsC.
M23Cs La dureza de los carburos M23Ce €s menor | 5.3-5.7 | 7.2-7.7 FCC Compleja | Rodillos vy | 1000

que la del M7Cs carburo, pero ligeramente (tipo D84) agujas

més alto que el del carburo MsC.

Mayoritariamente se encuentra formado

por Cr y otros elementos formadores de

carburo en menores contenidos (W<10%,

Mo<10% y V<10%).
M2C Aparece en las fronteras de grano de la | 5.9 9.1 Ortorrémbico Rodillos 1500-1800
(Mo02C) | austenita con contenidos mayores al 3%.
MC Es un carburo eutéctico y aparece en | 17-20 5.6-7.0 FCC Compleja | Agujas y | 2000-3000
(VC) aleaciones con contenidos mayores a 4.5% (tipo B1) bloque

de V. A menores contenidos, el V se (primario).

reparte en la familia de carburos MxC y en

la matriz.
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MC Es un carburo que se forma a alta | 11 7.8 FCC Compleja | Coral 0 | 2000-2500
(NbC) temperatura, el cual puede cambiar la (tipo B1) pétalo

fluidez del metal liquido, ademas presenta

poca solubilidad de otros elementos en su

estructura cristalina.
MC Presenta nula solubilidad con otros | 20 4.9 FCC Compleja | Bloque 2000-3100
(TiC) elementos, por lo que se considera como (tipo B1)

un carburo puro.

2.4 Modificacion de carburos primarios

Se ha observado la rapida y facil propagacion de grietas en carburos primarios gruesos bajo

impacto que conducen a disminucion de la tenacidad y aumento de la tasa de erosion. Por lo

tanto, para minimizar el agrietamiento y aumentar la tenacidad de los HBACT, es necesario

y crucial, controlar la morfologia de los carburos primarios. Por lo que, en las tltimas décadas

se han hecho esfuerzos considerables para modificar el carburo, por lo cual se han

desarrollado distintos métodos, algunos de los cuales se describen brevemente a

continuacion [22]:

Control del proceso de fundicidn. La microestructura de los HBACT, en particular
el tamafio y la distribucion del carburo primario, varia significativamente con los
parametros de fundicion, como la velocidad de enfriamiento y la temperatura de
vaciado [1, 26]. Investigaciones anteriores [27, 28] indicaron que la segregacion de
los elementos de aleacion estd directamente relacionada con la velocidad de
enfriamiento.

Meétodo de pulso de corriente eléctrica (PCE). EI método consiste en aplicar
directamente el PCE a la masa fundida antes de la solidificacion o durante la
solidificacion por un tiempo de 2.5-3.5 min, el cual se ha estimado como un tiempo
Optimo para obtener un notable refinamiento del carburo. Aun muchos investigadores
[29-31] estan trabajando para comprender el mecanismo por el cual se provoca el

refinamiento del grano en aleaciones ferrosas como no ferrosas.
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e Proceso de solidificacion dindmica. La solidificacion dinAmica consiste en elevar la
pieza fundida a un estado dinamico ya sea haciendo vibrar la pieza fundida o el molde
durante las etapas iniciales de solidificacion. Esto provoca turbulencias en la masa
fundida, y su efecto mecanico conduce a la fragmentacion del carburo previamente
formado que se adhiere ligeramente al molde actuando como nuevos nucleos. Esto
produce el refinamiento de la microestructura en la pieza fundida [5, 32].

e Control del proceso de tratamiento termico. La matriz que rodea a los carburos,
puede ser alterada por tratamientos térmicos de desestabilizacién. Ademas, se ha
reconocido que la combinacion precisa de tratamientos térmicos podria alterar
drasticamente la microestructura y, por tanto, las propiedades del material [18].

e Adicion de solutos sobre la modificacion de carburos primarios. Consiste en la
adicion de diferentes elementos aleantes, los cuales pueden promover la formacion
de nuevos carburos y un refinamiento de la microestructura [2]. A continuacion, se

describe el efecto de distintos elementos en el HBACTt.

2.5 Efecto de los elementos de aleacion

En los hierros blancos con alto contenido de cromo, como ocurre con la mayoria de los
materiales resistentes a la abrasion, existe un equilibrio entre la resistencia al desgaste y la
tenacidad. Mediante variaciones en la composicion quimica y el tratamiento térmico, estas
propiedades se pueden ajustar para satisfacer las necesidades de la mayoria de las
aplicaciones de desgaste severo. Como ya se mencion6 la composicion es un factor
importante por tal motivo en esta seccion se describe el efecto de los elementos de aleacion

en este tipo de hierros [19].

2.5.1 Carbono

Se reportd que con el aumento de carbono (2 — 4%), la forma y la cantidad de los carburos
M23Cs, M7Cs varian, al igual que las fases, austenita y martensita que se formaron en la
microestructura. La cantidad creciente de carburo eutéctico, primario y secundario, conduce

a un aumento significativo en la dureza de las aleaciones de hierros con alto contenido de

33



UMSNH MM

cromo [33]. Por otra parte, el contenido de carbono puede variar segin las propiedades requeridas
para el servicio previsto. Se estiman contenidos de carbono en el rango de 3.2 a 3.6% cuando se desea
la maxima resistencia a la abrasion. Cuando el material sea susceptible a presentar impacto, el

contenido de carbono debe mantenerse en el rango de 2.7 a 3.2% [19].

2.5.2 Cromo

El Cr se adiciona principalmente para compensar los efectos grafitizantes del niquel y el
silicio previniendo la formacion de grafito durante la solidificacion y asegurando la
estabilidad de la fase carburo [13]. Durante su solidificacion, altos niveles de Cr puede
conducir a la formacion de una mayor fraccion volumeétrica de carburos eutécticos M7Cs, que
pueden o no ser asociados con carburos primarios en una estructura dendritica austenitica /

martensitica heterogénea [34].

2.5.3 Molibdeno

El Mo es adicionado en cantidades entre 0.5 y 3.5%, aunque se cree que adiciones mayores
de 1% no representan mayor ventaja [12]. Generalmente, en el HBACTr, el contenido es
inferior al 3% (en peso) para evitar una transformacién perlitica y un aumento en la
templabilidad. Ademas, se ha reportado [13, 34] que mediante la adicion de mas del 3% en
peso se forman nuevos carburos (M2C, MeC), los cuales incrementan enormemente la

resistencia al desgaste a alta temperatura.

2.5.4 Silicio

En HBACT, la adicién de Si mejora la fluidez y da como resultado un refinamiento del grano,
resultando en el incremento de la resistencia al impacto y a la flexion. Por encima del 1% de
Si, el hierro se vuelve quebradizo y la estructura de la matriz puede volverse parcialmente
ferritica, ademas también puede promover la transformacién a perlita durante el tratamiento
térmico, disminuyendo asi su templabilidad, ya que producen una disminucion de la
solubilidad de carbono en la matriz [2, 15].

Se ha reportado que el Si promueve la transformacion de austenita a martensita cuando es

agregado debajo del 4% en peso en el HBACTt. Sin embargo, mas del 4% en peso conduce a
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la formacion de una matriz de ferrita y perlita directamente en el molde, debido a que el Si
es un elemento tipico formador de ferrita en aleaciones ferrosas; ademas, de generar un
aumento en la microdureza de la matriz en condiciones de colada, pero ocurre lo opuesto en
condiciones de tratamiento térmico; la dureza disminuye a medida que aumenta el contenido
de Si [22, 35]. Hay que tener en cuenta que los contenidos mas altos de silicio pueden
promover la formacion de perlita como ya se menciond, por lo que se veria la necesidad de

incrementar la adicion de Ni [19].

2.5.5 Niquel

El Ni, el Cu y el Mn comUnmente se adicionan en contenidos hasta 2% para mejorar la
templabilidad e inhibir la formacién de perlita. EI Ni tanto como el Cu son encontrados
exclusivamente en las regiones de la matriz como solucién solida, ampliando el parametro
de red y funcionando como un estabilizador de la austenita [2, 16]. Es importante limitar el
contenido de Ni al porcentaje necesario para controlar la perlita ya que el exceso de este
elemento aumenta la cantidad de austenita retenida lo que provoca disminucién de la dureza
[19].

2.5.6 Tungsteno

Funciona como un fuerte formador de carburo al igual que el V [2]. Resultados
experimentales indicaron que el W se distribuye uniformemente en la matriz y los carburos.
Los carburos de W se componen de WC 1-x, WsCz:54, W3C y W2C. Con el contenido de W,
hay un aumento de la dureza de los carburos y la microdureza de la matriz; ademas hay una
mejora a la resistencia al impacto y al desgaste. Las aleaciones que contienen 1.03% en peso
de W mostraron las propiedades optimas [18]. Se reporta que, en condiciones de colada, el
contenido de W por debajo del 4%, se encontrd que estaba disuelto en la matriz y también en
el carburo eutéctico M+Cs; para contenidos de alrededor del 4%, se encontré formando el
carburo M2C junto con Mo; y para contenidos superiores al 4%, se encontré el carburo WeC
con su forma tipica de espina de pescado. También se observé que la resistencia al desgaste
por abrasion aumentaba con la adicion de W, tanto para condiciones de colada como tratadas
térmicamente [3]. Como consecuencia las adiciones de mas del 1.0% en peso reducen la

tenacidad de las aleaciones. Ademas, se verifico que al igual que Mo, el W también podria
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disolverse en carburo M7Csz sustituyendo los atomos de Fe y Cr. Esto podria causar una
distorsion de la estructura del M7Cs con altos niveles de adicion de W [22].

2.5.7 Vanadio

Es un fuerte formador de carburo; se ha reportado que las adiciones de V causan un
refinamiento de la microestructura y aumento de la cantidad de carburos eutécticos finos y
de carburos secundarios precipitados, ademas que también ofrece un aumento en la
resistencia al desgaste [7, 36]. La adicion de V junto con otros fuertes formadores de carburos
como el Ti, Nb y Cr aumenta la dureza de los carburos M7Cs, ademas puede llegar a formar
carburos de tipo MC 'y contribuir a la disminucién y aumento de la fluidez y temperatura
eutéctica, respectivamente [7]. El carburo VVC aparece durante la precipitacion como carburo
secundario y en aleaciones con contenidos mayores de 4.5% en peso aparece como carburo
primario [2, 36]. Se reporta [22] que el V tiene un menor efecto sobre la solidificacion de los
HBACT, sin embargo, el exceso en la adicion de este elemento puede suprimir la formacion
de carburos primarios como resultado de un alto consumo de carbono para la formaciéon del
carburo VC.

2.6 Efecto de tratamiento térmico de desestabilizacion

Dado que los carburos primarios no sufren cambios significativos durante el tratamiento
térmico (tamarfio, forma y la distribucion) [17], el controlar la microestructura de la matriz

también es crucial para lograr un rendimiento 6ptimo.

En condiciones de colada, la matriz metalica de un hierro con alto contenido de cromo es en
gran parte austenita y con un exceso de carbono disuelto; la matriz austenitica es estable por
su alto contenido de C. El papel principal del tratamiento térmico es desestabilizar la austenita
reduciendo el contenido de carbono a través de la precipitacion de carburos secundarios. La
precipitacion de carburos agota el exceso de carbono de la austenita y eleva el rango de
temperatura de transformacion martensitica por encima de la temperatura ambiente [2]. Es

comun que se aplique un tratamiento térmico de desestabilizacion a las piezas fundidas para
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reducir el contenido de la austenita de la aleacion, lo que da como resultado la precipitacion
de carburos secundarios dentro de una matriz con elevados contenidos de martensita. Los
carburos formados podrian ser del tipo MsC, M7Cs 0 M23Cs [23]. El carburo secundario
precipitado mejora la resistencia de la matriz de austenita y proporciona un mejor soporte a
los carburos eutécticos [37]. Por lo general, el tratamiento de desestabilizacién de los HBACr
se realiza a temperaturas superiores a 1100 °C durante 1 a 4 h, seguido de revenido [38]. La
microestructura resultante estd compuesta de carburos eutécticos y secundarios en una matriz
martensitica [39]. Se han realizado estudios considerables para investigar el efecto del
tratamiento térmico en las propiedades de los HBACr [17, 40, 41]. Pierce [39] encontr6 que
la desestabilizacion a altas temperaturas de hasta 1025 °C no tenia ningun efecto sobre la
morfologia de los carburos M+Cz. Se observo que el tratamiento térmico solo puede cambiar
ligeramente el tamafio, pero no la forma de los carburos primarios. Hinckley y col. [40]
trataron térmicamente un HBACr (Fe-24.9Cr-5.18C) a una temperatura de 1200 °C durante
una hora seguido de enfriamiento en agua. Ellos observaron un ligero redondeado del
carburo. Esto se debe a que el tratamiento de desestabilizacion generalmente se realiza por
debajo de la temperatura de solidus [40, 42, 43]. La mejora en las propiedades resultante del
tratamiento térmico se debid principalmente a los cambios en el tipo de carburo y la fraccion
de volumen de las fases precipitadas en la matriz [2, 17, 23, 38, 42]. Lee y Jung [17]
realizaron tratamientos térmicos en la aleacion Fe-31Cr-2.8C austenitizandola a 1050 °C. Las
muestras se enfriaron al aire y se enfriaron en aceite, respectivamente. Informaron un
aumento en la resistencia al desgaste, como resultado de la disminucién en la diferencia de
dureza entre el carburo y la matriz a medida que esta Ultima se transformaba de austenita a
martensita. Sin embargo, la tenacidad a la fractura disminuyé debido a la formacion de
martensita ya que la matriz no puede prevenir eficazmente la fisura iniciada en los carburos.
Liu y col. [44] examinaron un HBACr (Fe-17.4Cr4.01C) que contenia Ti mediante
tratamiento térmico a 900, 1000 y 1050 °C durante 2 y 6 horas, respectivamente. Observaron
un aumento en el numero de carburos M+Cs con un tamario superior a 11.2 um después de la
desestabilizacion a una temperatura mas alta, y un aumento en el nimero de carburos
secundarios con un tamafio inferior a 1um, si se desestabilizaban a una temperatura mas baja
(como se muestra en la Figura 2.5). Esto se debe a que cuando se mantiene a una temperatura

mas alta durante un periodo mas largo, se produce el engrosamiento de los carburos, primario
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eutéctico y secundario [44]. La martensita también se refind a una temperatura de
desestabilizacion baja en comparacion con otros casos. Ademas, encontraron que el aumento
del tiempo de retencion disminuia la dureza y aumentaba la resistencia al desgaste, debido al
engrosamiento de los carburos M7Cs y al aumento de la tenacidad de la matriz,
respectivamente. Sin embargo, tanto la dureza como la resistencia al desgaste aumentaron
con una temperatura de desestabilizacion més baja debido a la dispersion de carburos M7Cs

junto con carburos secundarios en la matriz martensitica.

Condiciones de colada 900°Cx2hr 1000°Cx2hr 1050 Cx2hr
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Figura 2.5. Micrografias por MEB del HBACr Fe-17.4Cr-4.01C que contiene Ti después de
tratamientos térmicos de desestabilizacion a varias temperaturas durante diferentes horas
[44].

Por otra parte, Bedolla-Jacuinde y col. [45] realizaron tratamientos de desestabilizacion a
probetas con espesor de 4 mm, de un hierro blanco con 17 % Cr y diferentes elementos de
aleacion, reportan una sobrestabilizacion de la austenita a temperaturas de 1150 °C, lo cual
da como resultado una matriz libre de carburos secundarios; a temperaturas de 900 °C y
largos periodos de tratamiento (> 2 horas) la matriz es predominantemente martensitica, esto

debido a una alta precipitacion de carburos secundarios.
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2.7 Adicion de elementos aleantes para formar carburos especiales en HBACr.

Cortés-Carrillo y col. [3] reportaron que para aleaciones de HBACr con adiciones de
tungsteno en condiciones de colada, este elemento incremento el volumen de carburo de las
aleaciones ya que es un fuerte elemento formador de carburo. Para un contenido de tungsteno
por debajo del 4 %, se encontrd que estaba disuelto en la matriz y también en el carburo
eutéctico M+Cs; para contenidos de tungsteno de alrededor del 4 %, se encontré comUnmente
formando el carburo M2C junto con molibdeno; y para contenidos superiores al 4%, se

encontro el carburo WeC con su estructura tipica de espina de pescado (Figura 2.6).

Figura 2.6. Microestructura del hierro al 10.3 % W que muestra la estructura tipica de

"espina de pescado™ del carburo WsC [3].

Después de haber aplicado un tratamiento térmico de desestabilizacion con una temperatura
de 900 °C por tiempo de 45 min, se observaron carburos secundarios precipitados dentro de
la matriz, la cual transformd parcialmente en martensita durante el enfriamiento posterior. La
presencia de martensita y carburos secundarios en la matriz resultante incrementaron la

dureza general de las aleaciones [3].

La Figura 2.7 muestra el efecto del tratamiento de desestabilizacion sobre la matriz de un
hierro con 1.7 % de W, en este caso, se observo que la adicién de tungsteno incrementaba el

numero y tamafio de los precipitados.
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Figura 2.7. Microestructura de un HBACr aleado con 0.7 % Tiy 1.7 % W a) condiciones de

colada b) tratado térmicamente a 950° C por 45 min [8].

Cortes-Carrillo y col. [3] reportaron que existe una menor cantidad de carburos secundarios
precipitados para cantidades mas altas de tungsteno ya que, durante la solidificacion, se
consumid una mayor cantidad de carbono de la austenita, reduciendo el carbono disponible
para el proceso de precipitacion. Por lo tanto, es importante resaltar que el tratamiento
térmico reduce su efectividad a mayores contenidos de elementos formadores de carburo, por
lo que es de gran importancia adicionar elementos que favorezcan la transformacion
martensitica durante el enfriamiento, para lograr una estructura de elevada dureza en
condiciones de colada. Ademas, se reporta que, a pesar de la reduccion del volumen de
carburos precipitados se obtuvo un aumento de la dureza de 550 a 620 HV en las condiciones
de tratamiento térmico, para la aleacion con 10.3% de W. También se observd que la
resistencia al desgaste por abrasion aumentaba con la adicion de tungsteno tanto para
condiciones de colada como tratadas térmicamente. EI comportamiento de desgaste se
atribuy6 al aumento del volumen de carburo y a la presencia del carburo WeC para los hierros
con contenido de tungsteno mas alto (Figura 2.8). Sin embargo, tal aumento en la resistencia
al desgaste fue bajo y el uso de tales cantidades de tungsteno (10.3%) puede no ser justificable
debido al alto costo del elemento agregado.
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Figura 2.8. Micrografia de la seccion transversal de hierro con 10.3 % W, muestra un
carburo WsC expuesto a la superficie desgastada y el agrietamiento del carburo M-Csz en

lugar del WeC, lo que demuestra la tenacidad del carburo WeC vy la fragilidad del M7Cs[3].

En otro trabajo de investigacion reciente, Guerra y col. [8] evaluaron el efecto de la adicion
simultanea de W y Ti en un HBACT, donde observaron un efecto sinérgico entre estos dos
elemento con lo que se lograron mayores volimenes de carburo del tipo MC y la formacion
de carburos de tungsteno y titanio (Ti,W)C. La formacion de este tipo de carburos de elevada
dureza generd el incremento en la temperatura de inicio de la transformacién martensitica
Ms, lo cual, se vio reflejado en una mayor resistencia al desgaste en estas aleaciones. Esta
adicién simultanea produjo un mejor comportamiento al desgaste, asi como mayores
volimenes de carburo MC en la microestructura en comparacion con aleaciones en las cuales
se usa un mayor contenido de titanio o tungsteno de forma independiente como el trabajo
realizado por Kopycinski y col. [46] donde realizaron adiciones de 5% en peso de cada uno

de estos elementos en aleaciones distintas por lo que no se obtiene este efecto sinérgico.

En otro trabajo de investigacion el cual fue realizado por Sanchez-Cruz y col. [5], se evalud
el efecto de la adicion de elevados contenidos de vanadio en los HBACT. Estos investigadores
encontraron que para una aleacién con 11.0 % Cr, 3.0 % C, 1.0 % Ni y 1.0 % Mo la formacién
de carburo de vanadio primario toma lugar para contenidos de vanadio superiores al 4.6 %

en peso de este elemento; ademas se observaron cambios microestructurales tales como el
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incremento en el volumen de carburos y una matriz martensitica, mejorando notablemente la

resistencia al desgaste.

La formacion de carburos primarios como VC, NbC, TiC y WC mejoran notablemente la
resistencia al desgaste sin reducir en gran medida la tenacidad de las aleaciones, sin embargo
al formarse como carburos primarios hay un empobrecimiento de carbono en la matriz,
debido a la formacion de estos, por lo tanto se produce un incremento en la temperatura Ms
lo que permite obtener una matriz predominantemente martensitica en condiciones de colada

y evitar la necesidad de un endurecimiento secundario mediante tratamiento térmico.

Por otra parte, podria pensarse que adicionando elementos formadores de carburo se
incrementa la dureza del hierro y por ende aumentar la resistencia al desgaste, sin embargo,
esto no siempre es asi. En otro trabajo de investigacion se reporto el efecto de las adiciones
de Nb [47], el niobio consume grandes cantidades de carbono para formar el carburo NbC,
lo que produce el agotamiento del carbono en la matriz, este agotamiento genera la
disminucion de la dureza de la misma, ademas de reducir la capacidad de formacion del
carburo M;Cs. Por otra parte, se encontrd6 que la resistencia al desgaste tiene un
comportamiento interesante; con cargas bajas el hierro con Nb obtuvo un mejor rendimiento,
pero a cargas altas el comportamiento fue similar para todas las aleaciones estudiadas,
ademas, se observo un severo agrietamiento del carburo, particularmente en las aleaciones
en condiciones de colada, mientras que en condiciones de tratamiento térmico las aleaciones

con Nb tuvieron un mejor desempefio en todas las cargas aplicadas.

Como se puede observar, la adicién de elementos formadores de carburos en los HBACr
puede tener diferentes efectos dependiendo de su contenido y de la presencia de otros
elementos en la aleacion. Por lo tanto, en el presente proyecto se propone el estudio de la
adicion simultanea de V y W en la microestructura y resistencia al desgaste, asi como su

efecto en aleaciones con diferentes contenidos de Cr.
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2.8 Desgaste abrasivo.

Latribologia es la ciencia que estudia la friccion, el desgaste y la lubricacion, comprendiendo
la interaccion de las superficies en movimiento relativo [48, 49]. Las interacciones
superficiales en una interfaz triboldgica son muy complejas y su comprension requiere
conocimientos de varias disciplinas, incluidas fisica, quimica, matematicas, la mecanica de
solidos, mecénica de fluidos, termodindmica, transferencia de calor, ciencia de los materiales,
lubricacién, disefio de maquinas, rendimiento, y confiabilidad [50]; sin embargo, en este
capitulo Unicamente se explicara los fendmenos y factores que intervienen en el desgaste

abrasivo.

El desgaste es el dafio superficial o la eliminacion de material de una o ambas superficies
solidas en un movimiento de deslizamiento, rodadura o impacto entre si. En la mayoria de
los casos, el desgaste ocurre a través de interacciones superficiales entre asperezas [50]. Los
signos de desgaste son pequefias particulas de desgaste desprendidas, eliminacion de material
y cambios en la forma de la zona de contacto del material cargado tribolégicamente, de una

0 ambas partes de los cuerpos en contacto friccionante [49].

Desgaste abrasivo (por deformacion plasticay fractura). Ocurre cuando las crestas de una
superficie aspera y dura o particulas duras se deslizan sobre una superficie mas blanda y
dafan la interfaz por deformacion plastica o fractura. En el caso de materiales dictiles con
alta tenacidad a la fractura (por ejemplo, metales y aleaciones), las asperezas duras o las
particulas duras dan como resultado el flujo plastico del material mas blando. La mayoria de
las superficies metélicas y ceramicas durante el deslizamiento, muestran clara evidencia de
fluencia pléastica, incluso algunas para materiales ceramicos fragiles. Las asperezas de
contacto de los metales se deforman plasticamente incluso con las cargas mas ligeras. En el
caso de materiales fragiles con baja tenacidad a la fractura, el desgaste se produce por fractura
fragil, en estos casos, en la zona desgastada hay fisuracion [50].

Hay dos situaciones generales para el desgaste abrasivo, las cuales, se muestran
esquematicamente en la Figura 2.9. En el primer caso (a), la superficie superior es la mas
dura de dos superficies de rozamiento (abrasion de dos cuerpos), por ejemplo, en operaciones

mecanicas, como esmerilado, corte y mecanizado; y en el segundo caso (b), la superficie dura
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es un tercer cuerpo, generalmente una pequefia particula de abrasivo, atrapada entre las otras
dos superficies y lo suficientemente dura como para desgastar una o ambas superficies de
contacto (abrasion de tres cuerpos), por ejemplo, en lapeado y pulido con abrasivo libre. En
muchos casos, el mecanismo de desgaste al principio es adhesivo, lo que genera particulas
de desgaste que quedan atrapadas en la interfaz, lo que finalmente resulta en un desgaste

abrasivo de tres cuerpos [50, 51].

Superficie dura y dspera

Superficie blanda

Particulas abrasivas montadas cn
la parte superior de la superficie

(a) Superficie blanda

=— Particulas abrasivas libres

f

(5)] Superficie blanda

Figura 2.9. Esquemas de a) una superficie aspera y dura o una superficie con particulas
abrasivas que se deslizan sobre una superficie méas blanda, y b) particulas abrasivas libres
atrapadas entre las superficies, con al menos una de las superficies mas blanda que las

particulas abrasivas [50].

En la mayoria de las situaciones de desgaste abrasivo, el rayado o surcamiento
(principalmente de la superficie mas blanda) se observa como una serie de surcos paralelos
a la direccion de deslizamiento (arado). En la Figura 2.10 se muestra una micrografia de una
superficie de acero inoxidable después del desgaste abrasivo por deslizamiento, contra la
superficie de un mufion de acero inoxidable en presencia de particulas de alimina en
condiciones no lubricadas, en la cual se pueden observar surcamiento en la direccion de
deslizamiento [50, 52].
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Figura 2.10. Micrografia por MEB de la superficie del eje de acero inoxidable AISI 303
después del desgaste abrasivo sin lubricacion. La direccion de deslizamiento es a lo largo del

eje vertical [52].

El efecto de la abrasion es significativo, particularmente en las areas de equipos agricolas,
mineria y de movimiento de tierras. La abrasion presenta problemas en muchos entornos de
desgaste en un punto u otro, aunque al inicio puede no ser el mecanismo de desgaste principal.
En cualquier tribosistema en el que el polvo y los residuos de desgaste no se controlen o no
se puedan controlar, el desgaste abrasivo es finalmente un problema importante. Por otra
parte, un estudio comparativo sobre el desgaste abrasivo de tres cuerpos en herramientas
agricolas de arado normales y herramientas de arado endurecidas superficialmente, fueron
sometidas a ensayos de desgaste segin la norma ASTM G65 [53], en donde los resultados
experimentales demostraron que el principal parametro encontrado es la carga aplicada, de
entre los otros factores de control del desgaste abrasivo. EI material de la herramienta de
arado de superficie dura mostré una marcada resistencia al desgaste, en comparacion con el

material normal de la herramienta de arado[54].

Desgaste abrasivo por deformacion plastica. La remocion de material de una superficie a
través de la deformacidn plastica durante la abrasion, puede ocurrir por varios modos de

deformacion que incluyen el surcamiento, la formacion de viruta y el corte (Figura 2.11).
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Surcamiento

b)

Viruta

Formacién de viruta
c)

Viruta rizada en
forma de cinta

Corte

Figura 2.11. Esquemas de los procesos de desgaste abrasivo como resultado de la

deformacion pléastica por tres modos de deformacién [50].

El arado da como resultado una serie de surcos como resultado del flujo plastico del material
mas blando. En el proceso de arado (también llamado formacién de crestas), el material se
desplaza desde una ranura hacia los lados sin que se elimine el material, Figura 2.11.a). Sin
embargo, después de que la superficie ha sido arada varias veces, la remocién de material
puede ocurrir por un mecanismo de fatiga. Cuando se produce el arado, se forman crestas a
lo largo de los lados de las ranuras, independientemente de si se forman o no particulas de
desgaste. Estas crestas se aplanan y eventualmente se fracturan después de repetidos ciclos
de cargay descarga [55]. El proceso de arado también causa deformacion plastica por debajo
de la superficie y puede contribuir a la nucleacion de grietas superficiales y subsuperficiales
[56]. Por otra parte, cargas y descargas (ciclo, fatiga) hacen que estas grietas y grietas
preexistentes se propaguen (en el caso de las grietas subsuperficiales se propagan paralelas a
la superficie a cierta profundidad) y se unan a las grietas vecinas que eventualmente generan
el desprendimiento del material de la superficie dando lugar a finas plaquetas de desgaste.
En metales muy blandos, como el indio y el plomo, la cantidad de residuos de desgaste
producidos es pequefia, y el material deformado se desplaza a lo largo de los lados de la

ranura. Este proceso de desgaste por arado no debe confundirse con la fatiga por contacto,
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que desarrolla picaduras macroscopicas, lo cual es debido al inicio de grietas por fatiga bajo
la superficie [50, 56].

Cuando se desarrolla una grieta por fatiga, ocurre debajo de la superficie, hasta que una
region del metal se separa en cierta medida del metal base por la grieta y finalmente se
desprende y se descascarilla. Un ejemplo tipico se presenta en la pista de un rodamiento de
bolas debido a la fatiga debajo de la superficie (Figura 2.12). Dado que los materiales en las
aplicaciones de contactos rodantes suelen tener una superficie endurecida, la superficie
podria volverse quebradiza. Por lo tanto, las grietas también pueden iniciarse en la superficie
como resultado de los esfuerzos de traccion y provocar fatiga superficial [50].

Figura 2.12. Desprendimiento de una pista de rodamiento de bolas 52100 (designacion

béasica de cinco digitos) debido a la fatiga de debajo de la superficie [50].

2.8.1 Mecanismos de desgaste abrasivo.

Originalmente se pensé que el desgaste abrasivo por particulas o asperezas duras se parecia
mucho al corte por una serie de maquinas herramienta o una lima. Sin embargo, un examen
microscopico ha revelado que el proceso de corte solo es generado por los granos mas
afilados y que estan involucrados muchos otros mecanismos mas indirectos. Las particulas o

los granos pueden eliminar material mediante microcorte, microfractura, extraccion de
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granos individuales o fatiga acelerada mediante deformaciones repetidas, como se ilustra en
la Figura 2.13 [49, 57].

== Direccion de la abrasion ® Direccion de la abrasion

a) Corte b) Fractura

e Direccion de la abrasion —— . Direccion de la abrasion

| Grano a punto de
Deformaciones repetidas por granos subsecuentes desprenderse

= = e o et = 1

¢) Fatiga por surcamiento repetido ¢) Extraccion de granos

Figura 2.13. Mecanismos de desgaste abrasivo: microcorte, fractura, fatiga y arranque de

grano [57].

El primer mecanismo ilustrado en la Figura 2.13.a), el corte, representa el modelo clasico en
el que un grano afilado o una aspereza dura cortan la superficie mas blanda. EI material que
se corta se elimina como residuos de desgaste. Cuando el material desgastado es quebradizo,
por ejemplo, la cerdmica, se puede producir la fractura de la superficie desgastada (Figura
2.13.b). En este caso, los residuos de desgaste son el resultado de la convergencia de grietas.
Cuando un material ductil es desgastado por un grano desafilado, es poco probable que se
corte y la superficie desgastada se deforma repetidamente (Figura 2.13.c). En este caso, los
residuos de desgaste son el resultado de la fatiga del metal. El ultimo mecanismo ilustrado
(Figura 2.13.d) representa el desprendimiento o extraccion de granos. Este mecanismo se
aplica principalmente a las cerdmicas donde el limite entre los granos es relativamente débil,

por lo que en este mecanismo, todo el grano se pierde como residuos de desgaste [49].
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CAPITULO I11. DESARROLLO EXPERIMENTAL

La Figura 3.1 presenta el diagrama de flujo de la metodologia del desarrollo experimental

para el presente proyecto.

Fabricacién del material

\ 4

Seccionamiento de barras

/\

Condiciones de colada

Tratamiento térmico de desestabilizacion

\/

Preparacion metalografica

\4

Caracterizacién microestructural

/

Microscopia 6ptica

Microscopia electronica de

v \

i Difraccion de rayos-X
barrido y

\4

Ensayos de desgaste

A

v

Ensayos de perfilometria

v

Ensayos de dureza

Figura 3.1. Diagrama de flujo de la

metodologia experimental.
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3.1. Fabricacion del material

Para el presente estudio se utilizaron 4 composiciones; en las cuales se usaron cantidades
fijas de Mo, Ni, Siy C. En el caso del Cr, se realizaron adiciones de 11 y 17% en peso para
evaluar el efecto de este elemento cuando se realiza la adicion simultanea de 3%V y 3%W
en peso. Estas variaciones dieron origen a las 4 composiciones que se muestran en la Tabla
3.1

Tabla 3.1 Composiciones quimicas nominales de las aleaciones objeto de estudio (% en

peso).

Aleacion Fe Cr Mo Ni Si \% wW C
1 Bal. 11.0 1.0 1.0 2.0 - - 3.0
2 Bal. 11.0 1.0 1.0 2.0 3.0 3.0 3.0
3 Bal. 17.0 1.0 1.0 2.0 - - 3.0
4 Bal. 17.0 1.0 1.0 2.0 3.0 3.0 3.0

Las aleaciones objeto de estudio se fabricaron por medio de fundicion en un horno de
induccion con capacidad de 30 kg y se vaciaron en moldes de arena para obtener barras de

seccion rectangular de 25 x 12 mm y 250 mm de longitud.

La fabricacion del material se llevé a cabo dentro del laboratorio de fundicién en el Instituto
de Investigaciones en Metalurgia y Materiales; para la fusion del material se utilizé un horno
de induccion con capacidad para 30 kg (Figura 3.2). Se utilizaron materiales de alta pureza 'y

ferroaleaciones para obtener 4 coladas de 4 kg cada una.
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Figura 3.2. Horno de induccién con capacidad de 30 kg utilizado para la fusion de las

aleaciones de hierro.

El material base para la fabricacion de las diferentes aleaciones fue una aleacion de hierro
con 4 % de carbono conocida como arrabio o metal Sorel®. La composicion de esta ferro-
aleacion se muestra en la Tabla 3.2, cabe sefialar que durante la refusion de esta aleacion se
pierde cierto porcentaje de carbono (descarburacion) por oxidacion, lo cual en combinacion
con la adicién de los diferentes aleantes permite obtener un contenido de carbono final de

alrededor de 3% en peso.

Tabla 3.2. Composicion de la aleacion Sorel.

Elemento C S P Si Mn Fe
% en peso  3.99 0.005 0.007 0.168 0.008 05.822

En el caso de las adiciones de Cr, Ni y Si, estas se realizaron mediante el uso de elementos
de alta pureza (rango de pureza de ferroaleantes 99.6-99.9%). Para el caso del Mo, Vy W,
las adiciones se realizaron mediante ferroaleaciones cuyas composiciones se muestran en la
Tabla 3.3. Para el caso de la aleacion con 17% Cr 3% V y 3% W fue necesario adicionar

cierta cantidad de Cr en forma de ferroaleacion debido a que el elevado contenido de

51



UMSNH IIMM
elementos aleantes reducia el contenido de carbono de forma considerable. La composicion
del ferro-cromo se muestra en la Tabla 3.3.

Tabla 3.3 Composiciones quimicas de las ferroaleaciones utilizadas en % de peso:

Composicion de ferro-molibdeno (Fe-Mo).

Elemento C P Cu S Si Mo Fe

% en peso 0.10 0.03 030 0.03 090 6110 Bal.

Tabla 3.4. Composicion de ferro-vanadio (Fe-V).

Elemento Vv Fe

% en peso 81.0 Bal.

Composicion de ferro-tungsteno (Fe-W).

Elemento Sb  Sn As Cu Si Pb P S Mn W Fe

% enpeso 0.03 0.063 0.05 0.144 0.61 0.005 0.040 0.04 0.12 76.68 Bal.

Composicion de ferro-cromo (Fe-Cr)

Elemento C S P Si Cr Fe

% enpeso 8.43 0.04 0.03 0.43 63.02 Bal.

Las ferroaleaciones, ofrecen un menor costo en comparacion con elementos en estado puro,
ademas de presentar un punto de fusiébn mas bajo. Al utilizar ferroaleaciones o alguna
aleacion para fundicion, se requiere realizar un balance de carga de composicién quimica, el
cual asegura tedricamente que se obtendra la aleacién con la composicion especifica deseada,
en comparacion con el uso de elementos puros, donde solo se agrega el respectivo porcentaje
en peso de cada elemento.

3.1.1 Balance de carga

El balance de carga es el calculo del peso de elementos en base al porcentaje nominal de la
aleacion, este célculo considera porcentaje de péerdidas y el porcentaje del elemento de interes

en las de ferro-aleaciones (Tabla 3.7).
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Tabla 3.4. Fraccion de elementos de aleacion obtenidos de las ferro-aleaciones.

Fe-Mo (61.1% Mo) Mo

65.579 40qg
Fe-V (81.0% V) v
148.1g 120g
Fe-W (78.68% W) W
156.69 1209
Fe-Cr (8.43% C) C
113.69 9.54g

MM

Para el balance de la carga se tomaron en consideracion las pérdidas de material en valores

de porcentaje con respecto al peso a adicionar los cuales son de 15% para el Cr, 10% para el

Mo, 10% para el Si, 5% para el VV y 5% para el W. Esto de acuerdo con datos estadisticos de

coladas anteriores. Las pérdidas consideradas para el calculo son generalmente debido a la

oxidacion. El balance de carga para las 4 coladas se muestra en la Tabla 3.5.

Tabla 3.5. Balance de carga en base a 4 kg para las 4 aleaciones.

Colada 1, Composicién deseada 11% Cr, 1% Mo, 1% Ni, 2% Si (% en peso) y Fe balance

Cr Fe-Mo Ni Si Fe-V Fe-wW Sorel Fe-Cr
Peso en gramos 440 65.57 40 80 0 0 3400 0
Perdidas 15% 10% 0 10% 0 0 0 0
Total, en g. 506 72.1 40 88 0 0 3400 0
Colada 2, Composicién deseada 11%Cr, 1%Mo, 1%Ni, 2% Si, 3%V, 3%W (% en peso) y Fe balance

Cr Fe-Mo Ni Si Fe-V Fe-W Sorel Fe-Cr
Peso en gramos 440 65.57 40 80 148.1 156.6 3160 0
Perdidas 15% 10% 0 10% 5% 5% 0 0
Total, en g. 506 721 40 88 155.5 164.4 3160 0
Colada 3, Composicién deseada 17% Cr, 1% Mo, 1% Ni, 2% Si (% en peso) y Fe balance

Cr Fe-Mo Ni Si Fe-V Fe-W Sorel Fe-Cr
Peso en gramos 680 65.57 40 80 0 0 3160 0
Perdidas 15% 10% 0 10% 0 0 0 0
Total, en g. 782 72.1 40 88 0 0 3160 0
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Colada 4, Composicién deseada 17%Cr, 1%Mo, 1%Ni, 2%Si, 3%V, 3%W (% en peso) y Fe balance
Cr Fe-Mo Ni Si Fe-V Fe-W Sorel Fe-Cr
Peso en gramos 603.9 65.57 40 80 148.1 156.6 2920 113.6
Perdidas 15% 10% 0 10% 5% 5% 0 0
Total, en g. 710.5 72.1 40 88 155.5 164.4 2920 113.6

Como se mencion0 anteriormente en el caso de la colada 4 se utilizo la adicion de Fe-Cr para
aumentar el contenido de carbono y obtener la composicion nominal deseada. Lo anterior fue
debido a que la cantidad de elementos aleantes como el Cr, V' y W disminuyeron el porcentaje
total de Fe, por lo que se requirio utilizar otra fuente de carbono adicional al sorel para obtener

el 3% de carbono en la aleacion.

3.1.2 Elaboracién del molde.

El molde se disefid para obtener 3 barras de seccion transversal rectangular de 25 x 12 mmy
250 mm de longitud por colada, para lo cual se utilizé un modelo de acero con la geometria
y dimensiones requeridas de las barras a obtener (Figura 3.3), esté consta de una parte

cilindrica de mayor tamafio en su otro extremo el cual tiene la funcién de alimentador y

mazarota, sus dimensiones son 40 mm de radio y 150 mm de longitud.

Figura 3.3. Modelo metalico para moldeo en arena.

Se elaboro6 el molde con arena silica (SiO2) de granulometria 50/60, la cual fue endurecida
mediante el uso resinas fenolicas uranicas, a este sistema de resinas se le conoce como “PEP

SET™, el cual consta de 3 componentes de resinas (A, B y catalizador), estos se agregan en
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base a cierto porcentaje en peso de arena; para el componente A y B se agrega el 1.8% del
peso total de la arena, de ese porcentaje (1.8) 55% seré de A y 45% de B, mientras que el

catalizador es el 6% del peso de A.

Procedimiento: Se mezcl6 el catalizador més el componente A, se agrego a la arena y se
batié por aproximadamente 1 min hasta que toda la arena se observe himeda y sin grumos,
posteriormente se agregé el componente B y se bati0 nuevamente la arena por
aproximadamente 2 minutos (la figura 3.4 muestra parte de este proceso), una vez mezclado

todo se tiene un tiempo aproximado de 3 a 5 min para el moldeo.

Figura 3.4. Etapas de preparacion de la arena para el moldeo. a) y b) Pesado de la arena 'y

resina respectivamente; c) Mezclado de la arena.

Una vez mezclada la arena se agregd una pequefia cantidad en una caja metalica cuadrada de
150 mm y una longitud de 300 mm, la arena vaciada se apisoné hasta alcanzar una capa ya
apisonada de arena de aproximadamente 25 mm, se colocaron los modelos dentro de la caja
para posteriormente agregar capas de arena de 50 mm, se apisond entre cada capa hasta llenar
la caja de arena. Se dejé endurecer parcialmente para facilitar la extraccion de los modelos

metalicos, obteniendo asi el negativo del modelo dentro de la caja de arena.
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3.1.3 Fundicién.

Se carg0 un crisol de carburo de silicio con sorel (aleacién de hierro con 4% de carbono) en
el horno de induccién y se procedio a realizar su fusion (Figura 3.5). Una vez fundido se
agregd polvo escorificante; para las aleaciones base se agregaron los demas elementos en el
siguiente orden: Si se agregd en porciones pequefias para asegurar su disolucion, Ni se
adiciono la cantidad total en un solo agregado, Cr en pequefias cantidades hasta la mitad del
total a agregar, mientras se revolvia con cada adicion (Figura 3.6), ferro-molibdeno se
adiciond en un solo agregado Yy el resto del Cr en pequefias cantidades dando tiempo a la
disolucion de cada una de las adiciones.

Figura 3.5. Crisol cargado con metal Sorel en proceso de fundicion.

Para las alecciones que contienen V y W se adicionaron en el siguiente orden: Si, Ni, Cr,
ferro-molibdeno (el procedimiento del agregado fue como lo ya explicado anteriormente),
ferro-vanadio la mitad del contenido, el resto del cromo en pequefias cantidades, el resto del
ferro-vanadio en pequefias cantidades y el ferro-tungsteno en dos agregados dando tiempo a

la disolucion de cada uno de los elementos.
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Figura 3.6. Proceso de agregado de elementos. a) Adicién de Cr en pequefias cantidades; b)

Incorporacion del Cr.

Una vez liquido todo el metal se agregd polvo escorificante, se extrajo la escoria formada y

a una temperatura aproximada de 1500 °C se procedié a vaciar en los moldes de arena (Figura

3.7).

Figura 3.7. Vaciado del metal fundido en molde de arena.

Durante el proceso de vaciado se tomaron muestras para analisis quimico, las cuales fueron
solidificadas rapidamente para evitar la segregacion de elementos y obtener un resultado

confiable (Figura 3.8).
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Figura 3.8. Toma de la muestra para analisis quimico durante el vaciado.

Una vez solidificado el material se extrajeron las barras destruyendo el molde de arena.

3.2. Seccionamiento de las barras.

Para el seccionamiento del material fue utilizado un disco abrasivo marca Astromex montado
en una cortadora metalografica Buehler® modelo AbrasiMet 250 (Figura 3.9), provista de
un dispositivo para el bombeo de liquido refrigerante. ElI uso de este liquido evita el
calentamiento excesivo durante el corte, lo que pudiera provocar una alteracion en la

microestructura del material.

Figura 3.9. Cortadora metalografica Buehler modelo AbrasiMet 250.
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Se obtuvieron muestras de 10 x 10 x 10 mm para caracterizacion metalogréafica y muestras
de 12 x 25 x 50 mm para ensayos de desgaste abrasivo, las cuales se muestran en la Figura

3.10 después del corte.

Figura 3.10. Muestras seccionadas para: a) caracterizacion metalografica y b) ensayos de

desgaste abrasivo.

3.3. Tratamiento térmico.

Los tratamientos térmicos de desestabilizacion se llevaron a cabo en una mufla de
calentamiento por medio de resistencia eléctrica marca Carbolite (Figura 3.11) en atmosfera

de aire.

Figura 3.11. Horno eléctrico marca Carbolite.
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El tratamiento consistio en calentar las muestras a una velocidad de calentamiento de 10
°C/min, hasta una temperatura de 900 °C con un tiempo de permanencia de 45 minutos y un

posterior enfriamiento al aire.

3.4. Preparacion metalografica.

Las muestras fueron sometidas a desbaste con papel abrasivo de carburo de silicio de granos
80, 150, 240, 320, 400, 600, 1000, 1500 y 2000 utilizando una pulidora de la marca Buehler®
modelo MetaServ 250 (Figura 3.12). Posteriormente fueron sometidas a un pulido utilizando
un pafio de nylon, lubricante y pasta de diamante de 6 um como abrasivo. Finalmente se
procedi6 a un pulido mas fino con pasta de diamante de 1 um. Las muestras pulidas fueron
atacadas con la solucion reactiva Villela (2.5 ml de HCI, 0.5 gramo de &cido picrico y 50 mi
de etanol) por un tiempo de 8 segundos, para revelar la microestructura. Un segundo grupo
de muestras fueron sometidas a ataque profundo con una solucién de 50 ml de FeCls, 20 ml
de HCl'y 930 ml de etanol por un tiempo de 24 hrs, esté reactivo corroe fuertemente la matriz
y no dafia los carburos, con lo cual se obtiene un alto contraste en el microscopio éptico del
cual se obtienen las imagenes que se utilizaran para la cuantificacion del volumen de carburo,

cabe sefialar que el ataque profundo solo se realiz6 a las muestras en condiciones de colada.

Figura 3.12. Pulidora marca Buehler modelo MetaServ 250 utilizada para el desbaste y

pulido de las muestras con pafio de nylon y pasta de diamante.
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3.5. Caracterizacién microestructural.

La caracterizacion del material en condiciones de colada y después del tratamiento térmico
de desestabilizacion, se realizé mediante el uso de microscopia Optica (MO), microscopia
electronica de barrido (MEB), asi como la identificacion de fases por medio de difraccion de

rayos-X (DRX).

La MO se llevé a cabo en un microscopio de la marca Nikon modelo Epiphot 300 (Figura
3.13) con 50, 100, 200 y 500 X de magnificacion.

Figura 3.13. Microscopio marca Nikon modelo Epiphot 300.

La caracterizacion por microscopia electrénica de barrido se realiz6 en un microscopio de la
marca JEOL modelo 7600 (Figura 3.14) operado a 15 KV para observar las diferentes fases
a mayor magnificacién, ademas de realizar mapeos y analisis quimico puntual por medio de
espectroscopia de energia dispersiva (EDS), asi mismo, se observo la microestructura por

medio de electrones retrodispersados para observar un mayor contraste.
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Figura 3.14. Microscopio electronico de barrido marca Jeol modelo 7600.

Se realizaron ensayos de DRX para la identificacion y cuantificacion de las fases presentes
en la aleacion de acuerdo con los picos caracteristicos de difraccion de cada una de las fases
de acuerdo con la técnica descrita por Kim [58]; la técnica implica rotar (360°) e inclinar la
muestra alrededor del haz de rayos-X incidente, de manera que cada grano en la superficie
de la muestra sin importar su orientacion contribuya a la intensidad de difraccion (Figura
3.15).

Figura 3.15. Difractometro de rayos-X indicando la rotacién de la muestra para el método

de cuantificacién de fases.
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Una vez obtenidos los difractogramas se aplican distintas ecuaciones (las cuales se presentan a

continuacion) que explican la relacion teorica entre la cantidad de austenita retenida y las relaciones

de intensidad de los picos de difraccion caracteristicas de austenita y martensita/ferrita.

L = K(FF*(LPF) me-™ A() V,/v} .....EC.3.1
K =KxA®). o EC.3.2
Ly = K' CRu)Vie veieiinnn.... EC. 33
L, =K'CRY V. EC.3.4
LI, = K' (TR,) V,. | £ a5
Ve + Vi + Ve= 1. i EC.36
v, = 1 -V
"= T+ QL ILL)TR,/ER) ... EC.3.7

I = Intensidad de una linea de difraccion
particular de una fase en una muestra plana.

K= Constante de proporcionalidad.

FF*= Factor de estructura de la celda unitaria
de la fase de interés.

LPF= Factor de polarizacién de Lorentz.

m= Multiplicidad, planos hkl de la celda
unitaria.

e M= Factor de temperatura de Debye-Waller.
A(0)= Factor de absorcion.

Vi= Fraccioén volumeétrica de la fase.

vi= Volumen de la celda unitaria.

Rhki= FF*(LPF)me-2M/v;?

Este ensayo se realiz6 para cada muestra en un difractdmetro de la marca Bruker® modelo

D8 Advance, el cual se muestra en la Figura 3.16, utilizando radiacion Cu - Ka en un rango

angular 20 de 20° a 100°.

Figura 3.16. Difractometro de rayos-X marca Bruker® modelo D8 Advance.
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3.6 Cuantificacion del volumen de carburos.

Se realizo ataque profundo con una solucién de 50 ml de FeClsz, 20 ml de HCI y 930 ml de
etanol por un tiempo de 24 h a las muestras en condiciones de colada; el reactivo aplicado
degradd en gran medida a la fase matriz del material, dejando a los carburos expuestos, con
lo cual se tomaron un namero considerable de imégenes de las diferentes muestras y en
distintas zonas por medio de microscopia Optica. Las imagenes fueron procesadas mediante
el sofware SigmaScan Pro para el posterior conteo y medicion del volumen de carburos en

el material (Figura 3.17).

B SigmaScan Pro - 1jpg (0.25) *
File Edit View Image Macro Worksheet Measurements Mode Tools Window He

D/ E| &|%/@2[§ &EFIF S

. 1jpg 025 *

Figura 3.17. Imagen obtenida del microscopio Optico a 500x de la muestra 11Cr aleado

dentro del programa SigmaScan Pro ya procesada.

3.7. Ensayos de desgaste.

Los ensayos de desgaste abrasivo fueron aplicados a las muestras en condiciones de colada
y tratamiento térmico para 2 cargas (54 y 130 N), de acuerdo con lanorma ASTM G65 [53],
utilizando un disco de caucho girando a una velocidad de 200 rpm con arena silica de

granulometria 50/60 como elemento abrasivo. La Figura 3.18.a) muestra un esquema del
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ensayo Yy la Figura 3.18.b) muestra el ensayo realizado en el equipo del laboratorio con una
carga de 130 N.

a)

Abrasive

Rubber or stesl wheal

Figura 3.18. a) Diagrama esquematico de la prueba de abrasion ASTM G65 [53]. b) Ensayo

de desgaste con una carga de 130 N.

La imagen de la Figura 3.19 obtenida por medio de microscopia electronica de barrido,
muestra la geometria de los granos de la arena silica utilizada en el ensayo de desgaste

abrasivo.

Figura 3.19. Micrografia por MEB de arena silica (SiO2) usada en los ensayos de desgaste.
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3.8. Ensayos de perfilometria.

Las muestras sometidas al ensayo de desgaste abrasivo fueron analizadas mediante el uso de
un perfilémetro optico 3D marca Nanovea® (Figura 3.20), donde se realiz6 la medicion del
volumen de material perdido en mm?®, asi como la obtencion de diferentes perfiles de

rugosidad.

Figura 3.20. Perfildmetro marca Nanovea.

3.9. Dureza.

La dureza general de las aleaciones en condiciones de colada y tratamiento térmico fue
medida mediante un durémetro de la marca Nanovea en escala Vickers (Figura 3.21.a) con
una carga aplicada de 10 kg durante 15 segundos. Se realizé un total de 10 indentaciones por
muestra de las cuales se obtuvo una desviacion estandar. La prueba se realiz6 acorde a la
norma ASTM E92 [59].
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Figura 3.21. a) Durémetro Vickers marca Nanovea. b) Microdurometro Vickers marca

Time.

Por otra parte, se obtuvo la microdureza en la fase matriz. Para tal efecto las muestras fueron
preparadas por metalografia y atacadas con el reactivo Villela, se utiliz6 el microdurémetro
mostrado en la Figura 3.21.b), en escala Vickers (HV100) con una carga aplicada de 100 g por

un tiempo de 10 s.
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CAPITULO IV. RESULTADOS Y DISCUSION.

En este capitulo se presentan los resultados obtenidos en los diferentes ensayos que se
realizaron en las muestras de las 4 aleaciones en condiciones de colada y tratamiento térmico;

ademas se discute con resultados obtenidos por otros investigadores en este tipo de hierros.
4.1 Anélisis termodinamico.

En primera instancia, se realizaron predicciones termodinamicas mediante el software
JMatPro version 12.4 (Figura 4.1), los cuales, en base a su composicién quimica, muestran

las distintas fases que pudieran llegar a formarse a diferente temperatura con determinada

composicion quimica en condiciones de equilibrio (enfriamientos extremadamente lentos).
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Figura 4.1. Célculos termodindmicos con el software JMatPro, realizados para la
composicion quimica fija de 11 Cr, 1.0 Mo, 1.0 Ni, 2.0 Siy 3.0 C variando a) 3.0 Wy V
variable, b) Sin V' y W variable y ¢) Sin Wy V variable.
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En la Figura 4.1.a), se observa la prediccion de fases con la adicion simultanea de Wy V
variable, en donde con un porcentaje de 3 % de V se da lugar a una reduccién del rango de
solidificacion o el punto de fusion mas bajo, el cual corresponde a un punto eutéctico donde
durante la solidificacion se da lugar a la formacion de la fase matriz la cual es austenita y los
diferentes carburos de manera simultanea a partir del liquido, lo que genera una menor
segregacion, generando un material con una estructura més fina y composicion uniforme, por
lo que la austenita generada no esta sobresaturada en elementos aleantes debido a la
formacion de los distintos carburos, lo cual fue favorecido por el contenido de Si, ademas,
se observa la presencia de los carburos MC y MeC correspondientes al V y W
respectivamente, con el agregado de 3 % de V 'y 3 % W en la aleacion.

Por otra parte, la Figura 4.1.b) en donde no se tiene la presencia de V se requeriria un mayor
contenido de W para alcanzar el punto eutéctico (sefialado con el punto rojo), y favorecer a
la formacion del carburo WeC, ya que este carburo no tiene presencia para contenidos
menores del 4% de W [3], a pesar de que el diagrama indica la presencia de este carburo con
menores contenidos, por lo que con el 3 % de W utilizado no es probable obtener este carburo.
Mientras que en la Figura 4.1.c), en donde no se tiene la presencia de W el punto eutéctico
se desplaza hacia la izquierda del diagrama debido al contenido de V, sin embargo de igual
manera que el caso anterior se requeriria un contenido mayor al 3 % de V para alcanzar la
composicion eutéctica, por lo que con ese contenido del 3 % se formaria en primera instancia
la fase austenita, donde por la regla de la palanca quedaria sobre saturada en elementos
aleantes, cabe destacar que el carburo VC solo se presenta para contenidos mayores al 4.9 %
de V [4], por lo que en este caso no se daria lugar a la formacién de este carburo con este
contenido de V. De acuerdo con lo anteriormente descrito, se puede reconocer que la adicion

simultanea de V y W favorece la formacion de sus respectivos carburos (VC y WeC).

La Figura 4.2 muestra la prediccion de fases para las diferentes composiciones nominales
utilizadas para este proyecto (Tabla 3.1) en condiciones de equilibrio. Cabe sefialar que el
porcentaje de cada una de las fases obtenidas experimentalmente puede variar en
comparacion con las fases de equilibrio debido a la diferencia en condiciones de
enfriamiento. En la Figura 4.2.a) se observa que las fases presentes para la aleacién base con

11% Cr son principalmente austenita y carburo M7Cz hasta la temperatura aproximada de
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850 °C, donde se presenta la cementita y ferrita correspondiente a la transformacion de la
austenita en perlita; mientras que para la aleacion 11 Cr con V 'y W (Figura 4.2.b) se tiene la

presencia de austenita, carburos M7Cs, MsC y MC.

Fe-11.0Cr-1.0Mo-1.0Ni-2.08i-3.0C wi(%) Fe-11.0Cr-1.0Mo-1.0Ni-2.08i-3.0V-3.0W-3.0C wt(%)
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Figura 4.2. Prediccién de fases por calculos termodinamicos obtenidos mediante el software

JMatPro V.12.4. a)11Cr base, b)11Cr aleado, c)17Cr base y d)17Cr aleado.

La aleacion 17 Cr base (Figura 4.2.c) presenta las mismas fases de equilibrio austenita y
carburos M+Cz con la diferencia de que la aleacion 11 Cr base de presentar un mayor volumen

de carburos y se aprecia la ausencia de cementita.

Finalmente, la grafica correspondiente a la aleacion 17 Cr aleado (Figura 4.2.d) muestra la
formacion practicamente de manera simultanea de la fase austenita y carburos, dentro de los
cuales se tiene un alto volumen de carburos del tipo M7Cs (mayor al de las otras aleaciones),

estos se muestran estables a diferentes temperaturas, también se observa la presencia de
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carburos del tipo MC y MgC, los cuales corresponde a los carburos de V. y W
respectivamente; con lo cual, se muestra que con la adicion simultanea de V 'y W es posible

la formacion de los carburos WeC y VC con adiciones menores a las reportadas.

4.2. Composicion quimica de las aleaciones.

Siguiendo el desarrollo experimental se realizo el analisis quimico de las 4 aleaciones; las
muestras analizadas se obtuvieron durante el proceso de vaciado, las cuales fueron
solidificadas rapidamente para evitar la segregacion de los elementos aleantes, y asi, obtener
un resultado mas confiable. Los resultados del analisis quimico efectuado por medio de

espectroscopia de chispa se muestran en la Tabla 4.1.

Tabla 4.1. Resultados de analisis quimico (% en peso).

Aleacion Fe Cr Mo Ni Si \% wW C

1 Bal. 11.72 0.965 0.857 2.142 - - 3.175
2 Bal. 12.03 0.954 0.874 2.148 2.690 2.809 2.915
3 Bal. 17.27 0.868 0.701 2.234 - - 2.743
4 Bal. 1751 0833 0.765 2130 2599 2780  2.695

De la tabla 4.1 se puede apreciar muy poca variacién en los elementos base (Cr, Mo, Ni, Si
y C) de tal manera gque se podran atribuir los cambios microestructurales a las adiciones de

V' y W para cada par de aleaciones (17Cry 11Cr).

4.3. Microestructura.

Se caracterizaron las muestras por medio de microscopia Optica, microscopia electrénica de
barrido y difraccion de rayos-X para identificar y corroborar las fases observadas en las
predicciones termodinamicas en las muestras en condiciones de colada, asi como para
observar los cambios en la microestructura de las muestras tratadas térmicamente; los

resultados se presentan a continuacion.
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4.3.1 Microestructura en condiciones de colada

La microestructura de las aleaciones en condiciones de colada por microscopia dptica a un

aumento de 200 x se muestra en la Figura 4.3.

Figura 4.3. Imagenes del microscopio éptico de las 4 aleaciones en condiciones de colada

atacadas con el reactivo Villela.

Haciendo una comparacién visual de las imagenes del microscopio 6ptico se pueden observar
claras diferencias, como son un refinamiento de la microestructura en ambas muestras que
contienen V' y W con respecto a las muestras base. Este refinamiento se atribuye al efecto del
vanadio como es reportado en la literatura en un diagrama cuaternario Fe-Cr-C-V [7], en el
cual el vanadio afect6 el proceso de solidificacion; con un aumento del contenido de vanadio,

la composicion de la aleacién se acerca a la composicion eutéctica, provocando una
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disminucion del intervalo de temperatura de solidificacion y por lo tanto, cambiando también
la fraccion de volumen, el tamarfio y la morfologia de las fases presentes; como resultado de
la adicion de vanadio en la aleacién, se favorece la aparicion de una estructura mas fina que
se manifiesta por el ancho reducido de los brazos dendriticos y el tamafio reducido del
carburo eutéctico M7Cs, ademas, la fraccion de volumen de las fases cambiara, es decir, la
fraccion de la fase primaria disminuira y la cantidad de carburo M-Cz aumentara, eso
conforme a lo reportado [7]. Asi mismo, en el caso de las aleaciones con adicion de Vy W,
se da lugar a la formacion de carburos formados mayoritariamente por estos elementos, lo
que también tiene cierto impacto sobre la morfologia del carburo eutéctico, ademas de la
transformacion de la matriz austenitica debido al efecto de estos elementos sobre la
templabilidad y la temperatura de inicio de la transformacion martensitica Ms. Sin embargo,
la identificacion de estas fases se muestra posteriormente en micrografias a mayor
magnificacion obtenidas mediante microscopia electronica de barrido, dado que a esta
magnificacion no es posible conseguir identificar las fases presentes.

Las micrografias por medio del microscopio electronico de barrido se muestran en la Figura
4.4, para observar a mayor magnificacion la microestructura y asi continuar con la
identificacion de las fases en cada una de las aleaciones. De la Figura 4.4.a), se puede
identificar por su morfologia, una matriz perlitica donde se pueden observar las capas de las
dos fases que la componen (capas alternas de ferrita y cementita)[60]. La matriz perlitica se
asocia al alto contenido de Si, del cual se sabe que es un estabilizador de la fase ferrita, ya
que este elemento reduce la solubilidad del carbono en la austenita e incrementa la
temperatura de transformacion eutectoide. Se ha reportado que para este tipo de hierros, un
contenido de méas de un 1.5% en peso de Si promueve la formacion de una matriz perlitica
[35, 61]. Cabe sefialar que una matriz perlitica no presenta una buena resistencia al desgaste,
pero la adicion de este elemento en las aleaciones objeto de estudio se realizé con la finalidad
de reducir la solubilidad del carbono en la matriz, y por lo tanto disponer de una mayor
cantidad de carbono para la formacion de carburos, ademas, la reduccion de la cantidad de
carbono en la austenita puede ser favorable bajo ciertas condiciones, ya que puede reducir su
estabilidad y obtener una estructura martensitica de colada.
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Figura 4.4. Micrografias del MEB de las 4 aleaciones en condiciones de colada atacadas con
el reactivo Villela.

Por otra parte, de las micrografias de la Figura 4.4 se puede observar una gran similitud en
la microestructura de las aleaciones b), ¢) y d), en las cuales se puede apreciar una matriz
austenitica tipica de estas aleaciones con carburos del tipo M7Cs, sin embargo, las aleaciones
que cuentan con las adiciones de V' y W (Figura 4.4.b) y d)) presentan altos volimenes de
martensita en la periferia de los carburos eutécticos, ya que durante el proceso de
solidificacion eutéctica, la fase carburo que es rica en cromo y carbono, se enriquece con
estos elementos de la austenita circundante, generando asi una region de austenita
empobrecida en cromo y carbono en la interfaz carburo-matriz, por lo cual esta region puede
transformarse durante el enfriamiento posterior a martensita debido al bajo contenido de
elementos de aleacion. Este fendmeno ha estado bien documentado por varios autores [6, 17,

20, 29, 30, 33, 41] en hierros de composicion quimica similar.

Las estructuras martensiticas se pueden obtener en condiciones de colada, especialmente en
piezas fundidas de seccidn gruesa que se enfrian lentamente en el molde, con velocidades de
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enfriamiento lentas, donde la estabilizacion de la austenita es incompleta y se produce una
transformacion parcial en martensita. Sin embargo, en estas aleaciones, la martensita se
mezcla con grandes cantidades de austenita retenida como se muestra en la Figura 4.4.b).
Para obtener la maxima dureza y resistencia a la abrasion, las estructuras de matriz

martensitica son las que presentan mejores resultados [62].

Para complementar la caracterizacion las muestras fueron sometidas a ensayos de difraccion
de rayos-X, donde por medio de las intensidades y angulos de difraccion de los picos

caracteristicos, se identificaron las fases presentes en las aleaciones.

El difractograma mostrado en la Figura 4.5 corresponde a la aleacion 11Cr base, donde se
identificaron los picos caracteristicos de ferrita, carburo M7Cs y carburo del tipo M2C los

cuales corresponden al carburo de molibdeno.

::Z_ ® M;Cs (CrsCs) # 96-100-9020
S 0 MC (Mo:C) # 96-591-0010
4500
4000 - W o—o #96-101-0937
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1500 —
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2 -Theta
Figura 4.5. Difractograma del hierro 11Cr base.
La adicion de V y W generd distintas fases (en comparacion a la aleacion base), como se
puede observar en el difractograma mostrado en la Figura 4.6 correspondiente del hierro 11Cr
aleado, los picos mostraron una mezcla de fases en la matriz ya que se observan picos
caracteristicos de austenita y ferrita, correspondientes a la martensita, y picos de mayor

intensidad de los carburos M7Cz y M2C; ademas se identifico el pico del carburo MC.
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Figura 4.6. Difractograma del hierro 11Cr aleado.
Por otra parte, los difractogramas de las aleaciones con 17 % de Cr base y aleado (Figura
4.7), presentaron las mismas fases difiriendo solo en las intensidades de los picos, teniendo
mayores intensidades en los picos de carburos y martensita en el hierro 17Cr aleado (Figura
4.7.b).
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Figura 4.7. Difractogramas de los hierros: a) 17Cr base y b) 17Cr aleado

Las fases encontradas por medio de difraccion de rayos-X corresponde a lo previamente
observado en las micrografias obtenidas por medio del MEB en la Figura 4.4 y de igual
manera los resultados concuerdan con los célculos de las predicciones termodinamicas por

JMatPro presentados en la Figura 4.2.
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La Figura 4.8 muestra los mapeos elementales, con el fin de observar la distribucion de los
elementos en el hierro 11Cr aleado, el cual presenté mayor diferencia en fases presentes con

respecto a su aleacion base.

V15 AV WD: 185 mim

Figura 4.8. Mapeo quimico elemental obtenido por EDS de la aleacién 11Cr aleado.
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Del mapeo quimico elemental en la Figura 4.8 ), se logra identificar el carburo de molibdeno
(mayor contraste en tonalidad azul), el cual también contiene cierta cantidad de tungsteno,
esta distribucion de elementos en este carburo (M2C) ya ha sido previamente observada en

otro trabajo de investigacion [3].

Por otra parte, se ha reportado que el vanadio puede disolverse en la austenita y en el carburo
M7Cs [63]; mismo efecto que se puede observar en el mapeo elemental (Figura 4.8 h).
Ademas, se ha reportado que el refinamiento de la microestructura incrementa el volumen de
martensita debido a la reduccion de las distancias para la difusion del carbono lo cual ha sido

observado en hierros con elevados contenidos de vanadio [5].

Debido a la importancia de este trabajo en la identificacién y formacién del carburo del tipo
WeC y VC se hace énfasis en el hierro con 11Cr aleado, donde se realizd un analisis quimico
puntual en puntos indicados dentro de las diferentes fases en la micrografia de la Figura 4.9,
por lo que se presentan los espectrogramas correspondientes (Figuras 4.10, 4.11,4.12y 4.13)

y la tabla de composicién quimica del punto 1 (Tabla 4.2).

Figura 4.9. Micrografia obtenida por electrones retrodispersados del hierro 11Cr aleado.

La micrografia de la Figura 4.9, obtenida por electrones retrodispersados muestra una imagen
en tonos de grises en funcién de que existan varias fases con distintos elementos, teniendo

un contraste por composicion o diferencia en nimero atémico.
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Tabla 4.2. Composicién quimica puntual tomada en el punto 1 de la Figura 4.9.

cpsfeV

Elemento Masa Norm.
[%]

Carbono 2.645

Vanadio 3471

Cromo 9.865

Hierro 18.263

Molibdeno 23974

Tungsteno 41.779
100

w
> m—————— :

Energy [keV]

Figura 4.10. Espectro de composicion quimica puntual por EDS del punto 1 de la Figura 4.9.

El espectro de la Figura 4.10 tomado en el punto marcado con un nimero 1 en la micrografia
(Figura 4.9), el carburo de color blanco presenta picos de alta intensidad de W, lo cual
también se muestra en el analisis quimico puntual en la tabla 4.2, donde presenta un alto
contenido W'y, ademas, presenta cantidades considerables de Mo (se ha observado cierta
afinidad de este elemento con el W, el cual también tiene presencia en el carburo M>C), sin
embargo, su estequiometria esta definida por el W. En base a lo anterior y a su morfologia
tipica (espina de pescado) se puede identificar este carburo como del tipo WsC, el cual solo

era observado para contenidos superiores a 4% en peso de W [3].

La micrografia de la Figura 4.9, muestra un contraste debido a la diferencia en nimero
atomico, por lo que el carburo VC, se puede identificar facilmente por el alto contraste que
presenta (punto 2), el cual es debido a su estequiometria y el numero atomico de los
elementos que lo conforman, ademas de presentar su morfologia globular tipica [6]. El
espectrograma de la Figura 4.11 muestra una alta intensidad en los picos correspondientes al

V por lo que se corrobora la presencia de este carburo.
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Figura 4.11. Espectro de composicion quimica puntual por EDS del punto 2 de la Figura
4.9.

La Figura 4.12 muestra el espectro de composicion quimica el cual corresponde a la fase

matriz del hierro 11Cr aleado.

cpsfev

104 -

Enorgy [keV]

Figura 4.12. Espectro de composicion quimica puntual por EDS del punto 3 correspondiente

a la fase matriz de la Figura 4.9.

El espectro obtenido de la fase matriz (Figura 4.13) muestra esa fase rica en hierro y también
estan presentes otros elementos como el Cr, Si y V. Por otra parte, el espectro del carburo

M-Cs (Figura 4.14) tiene picos de mayor intensidad de Cr, Fe y C, ademas también muestra
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la presencia de otros elementos disueltos como son el W, Mo y V como ya se menciond

anteriormente en con el mapeo elemental.

2 a 3 ] 10
Enargy [keV]

Figura 4.13. Espectro de composicion quimica puntual por EDS del punto 4, el cual

corresponde al carburo M7Csz de la Figura 4.9.

Como se puede observar en la Figura 4.14, la microestructura estd compuesta por carburos
M-C3, VC y WsC embebidos en una matriz austenitica con altos volimenes de martensita.
Se puede observar que la transformacion martensitica toma lugar de forma preferencial en la

periferia del carburo eutéctico como ya se explico anteriormente.

Figura 4.14. Micrografia obtenida por electrones secundarios del hierro 11Cr aleado.
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Con los andlisis realizados se logré identificar la presencia del carburo WeC y el carburo VC,
lo cual indica que el vanadio y el tungsteno en conjunto lograron la formacion de esos
carburos con menores cantidades a lo que habia sido reportado en diferentes articulos

agregados de forma individual [3-6, 18, 36].

4.3.2 Microestructura después del tratamiento térmico.

Normalmente se aplica un tratamiento térmico de desestabilizacion a las piezas fundidas para
reducir el contenido de austenita de la aleacién, lo que da como resultado la precipitacion de
carburos secundarios dentro de una matriz con elevados contenidos de martensita. Los
carburos formados podrian ser del tipo MsC, M7C3z 0 M23Cs, lo que provoca el agotamiento
del carbono, para que durante el enfriamiento la matriz de austenita se pueda transformar
total o parcialmente en martensita [23]. El carburo secundario precipitado mejora la
resistencia de la matriz de austenita y proporciona un mejor soporte a los carburos eutécticos
[37, 41].

Las muestras tras ser sometidas a tratamiento térmico de desestabilizacion fueron
caracterizadas para observar los cambios microestructurales, la Figura 4.15 muestra la

comparacion de las 4 aleaciones.
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Figura 4.15. Micrografias del MEB de las 4 muestras tratadas termicamente a 900 °C por 45

min atacadas con el reactivo Villela.

En el caso de la aleacion 11Cr base, se observa que existe una mayor precipitacion de
carburos secundarios sin la adicion de V 'y W, esto se debe a que esta aleacion presenta un
rango de solidificacion mas amplio que comienza con la formacién de austenita proutéctica,
la cual es retenida debido al alto contenido de carbono y elementos aleantes, ya que el
enfriamiento no se lleva a cabo en condiciones de equilibrio, esta austenita queda sobre
saturada en Cr y C principalmente, lo que favorece la precipitacion de carburos secundarios
durante la desestabilizacion. En general de la figura 4.15, se pueden observar carburos
precipitados ligeramente mas finos en las aleaciones con V y W (Figura 4.15.¢) y 4.15.d)) en
comparacion a sus aleaciones base. Otra diferencia importante fue la transformacién de la
matriz en la aleacion 11Cr base (Figura 4.15a)), la cual paso de ser perlita a
austenita/martensita debido a que la temperatura y el tiempo de permanencia fue suficiente

para lograr austenitizar la matriz y durante el enfriamiento posterior la austenita transformo
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en martensita. La transformacién de la matriz durante la desestabilizacion, se atribuye a la
precipitacion secundaria de carburo, debido a la reduccion del contenido de carbono en la
austenita lo que a su vez disminuye su estabilidad induciendo la transformacion martensitica
[23, 64, 65].

Las aleaciones con una mayor cantidad de cromo (17%) obtuvieron una menor cantidad de
carburos secundarios, esto se debe a que el proceso de precipitacion depende en gran medida
del contenido de carbono en la matriz, por lo cual una matriz pobre en carbono lograra una
menor cantidad de carburos precipitados, para poder observar la cantidad de carbono en la
matriz es necesario recurrir a las predicciones termodinamicas obtenidas con el software
JMatPro en la Figura 4.16, donde se realiza la comparacion con la aleacion 11Cr base, para
contrastar este efecto del empobrecimiento de carbono en la matriz con la cantidad de

elementos de aleacion.
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Figura 4.16. Graficas de predicciones termodindmicas del porcentaje de elementos en la
austenita, indicando en el recuadro el porcentaje de carbono a 900 °C a)11Cr base y b)17Cr
aleado.

De la Figura 4.16.a), se observa un contenido mas alto de carbono disuelto en la austenita
con un porcentaje de 0.7 a una temperatura de 900°C con una menor cantidad de elementos
aleantes, mientras que su contraparte 17Cr aleado (Figura 4.16. b)), solo tiene un 0.26% de
carbono en la austenita a la misma temperatura; esta diferencia en carbono es debido a la
diferencia en porcentaje de Cr y a los otros elementos como el V 'y W, los cuales son fuertes
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formadores de carburo, por lo que se consume el carbono de la matriz por la formacién de

los diferentes carburos (WsC, M7Cs y M2C), lo cual provoca el empobrecimiento en la

austenita [17, 23, 64, 65]. Otro efecto de una matriz pobre en carbono como el caso de las

aleaciones con 17Cr, es que durante el tratamiento de desestabilizacion es limitada la

precipitacion de carburos y estos al formarse empobrecen ain mas la matriz, llegando a

transformarla de austenita a ferrita, ademas, de que el alto contenido de Si también favorece

este efecto ya que es un elemento que estabiliza la ferrita [35, 61].

De igual manera que en las muestras en condiciones de colada se realizaron ensayos de

difraccién rayos-X a las muestras tratadas térmicamente para corroborar la presencia de las

fases observadas por MEB (Figura 4.15), mismos que se muestran en la Figura 4.17.
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Figura 4.17. Difractogramas de los hierros: a)11Cr base, b)11Cr aleado, ¢)17Cr base y

d)17Cr aleado; tratados termicamente.
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Los difractogramas de la Figura 4.17 presentan los mismos picos correspondientes a la fase
matriz (austenita y ferrita/martensita) en todas las muestras, los cuales variaron en intensidad
con respecto a las aleaciones en condiciones de colada, donde en general los picos
caracteristicos de la austenita disminuyeron y los picos de ferrita/martensita aumentaron, lo
que por microscopia electronica de barrido (Figura 4.15) indica la transformacion parcial de
austenita a martensita, como lo reportado en este tipo de aleaciones sometidas a tratamiento
térmico de desestabilizacion [17, 62, 65]. En el caso de las aleaciones con un mayor
contenido de Cr (17%) se observo una mezcla de fases, donde se tiene una matriz
mayormente de ferrita con zonas localizadas de martensita, lo cual se corrobora en los analisis

de rayos-X en donde ademas se presentan picos de baja intensidad de austenita.

Para el caso de los carburos precipitados se realizé mapeo quimico elemental por EDS a una

mayor magnificacién mismo que se muestra a continuacion (Figura 4.18).

Figura 4.18. Mapeo quimico elemental por EDS del hierro 11Cr aleado tratado

térmicamente.
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De la figura anterior se observa que los carburos precipitados presentan un alto contraste en
Cr y un poco de Mo, lo que corresponderia a carburos del tipo M7Cs, ya que segun lo
reportado en aleaciones de muy alto cromo (>25%) se ha observado la precipitacion de
carburos del tipo M23Cs como barras interconectadas, mientras que en aleaciones con
contenidos de Cr mas bajos se han presentado carburos del tipo M-C3 en forma de barras y

placas aglomeradas [12].

Por otra parte durante la caracterizacion por MEB de las muestras en condiciones de colada
como tratadas térmicamente aleadas con V 'y W con diferente contenido de Cr, se observo un
fendmeno interesante, el cual sugiere que durante la solidificacion se da la formacion del
carburo de vanadio, el cual sirve como nicleo para la formacion de un carburo de tipo M.C
de Mo; ya que como se ha reportado el Mo tiene presencia dentro de los carburos VC [5],
por lo que es posible que una mayor cantidad de Mo migre hacia ese carburo promoviendo
el crecimiento del carburo M>C a partir del carburo VC, este efecto se puede observar en las

imagenes de la Figura 4.19.

Figura 4.19. Micrografias por electrones retrodispersados y mapeos quimicos elementales.
a) y b) 11Cr aleado condiciones de colada; ¢) y d) 17Cr aleado tratado térmicamente.
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4.4 Cuantificacion de fases.

La cuantificacion de las fases presentes a las muestras en condiciones de colada como
tratadas térmicamente se realizaron mediante diferentes técnicas; para la cuantificacion del
volumen de carburos se realizd por medio del analisis de imégenes, mientras que la
cuantificacion de la fase matriz se realiz6 siguiendo el procedimiento descrito por Kim [58];

los resultados de ambos procedimientos se muestran a continuacion.

4.4.1 Cuantificacion del volumen de carburos.

Se obtuvieron distintas iméagenes para la cuantificacion del volumen de carburos, la Figura
4.20, muestra una serie de imagenes ilustrativas de las diferentes aleaciones objeto de estudio,
se observa un alto contraste en donde el color blanco corresponde a la fase carburo, la cual

no fue afectada por el ataque quimico profundo.
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Figura 4.20. Imagenes del microscopio Optico a muestras sometidas a ataque profundo.
a)11Cr base, b) 11Cr aleado, ¢) 17Cr base y d) 17Cr aleado.

Cabe destacar que el area ocupada por la fase carburo de la Figura 4.21, depende del corte
del mismo, dado que se pueden observar carburos alargados y de gran tamafio, lo cual
corresponderia al corte del carburo en la seccion longitudinal, por otra parte se observan
carburos muy finos en comparacion a los ya antes mencionados, estos corresponderian a un
corte en la seccion transversal y de igual manera se puede presentar secciones del carburo
diagonales, por tal motivo, es importante analizar un nimero considerable de imagenes para
obtener un resultado confiable. Los resultados de esta cuantificacion de carburos se muestran

el grafica de la Figura 4.21.
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Figura 4.21. Grafica del porcentaje de volumen de carburos de las 4 aleaciones en

condiciones de colada.

De la Figura 4.21 se observa que para las aleaciones base (11Cr base y 17Cr base) se obtuvo
un incremento en el volumen de carburos de un 4.9% con una mayor cantidad de Cr, ya que
este elemento es un fuerte formador de carburos [13]. Durante su solidificacién, altos niveles
de cromo pueden conducir a la formacién de una mayor fraccion volumétrica de carburos
eutécticos M7Cs, ademés de poder generar una matriz parcial o totalmente martensitica [34,
66].

Por otra parte, las aleaciones con V' y W presentaron un incremento en el volumen de carburos
con la adicion de estos elementos con respecto a sus aleaciones base, siendo de un 6.6% para
las aleaciones con 11Cr y un incremento de 6.3% para las aleaciones con 17Cr. Esta
diferencia en volumen es debido a que el V 'y W (al igual que el Cr) son fuertes formadores
de carburo en este tipo de alecciones [2, 7, 18, 36], ademas, la presencia de estos elementos,
reduce la solubilidad del carbono en la austenita, por lo que, después de la solidificacion y el
enfriamiento a temperatura ambiente es posible observar una transformacién martensitica.
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4.4.2 Cuantificacion de fases por difraccion de rayos-X.

La fraccion de volumen de austenita retenida para las muestras, se calculd a partir de los
datos de DRX mediante la técnica descrita por Kim [58], misma que ya se describio

brevemente en el desarrollo experimental.

Para aplicar el método se requiere haber obtenido previamente el volumen de carburos, ya

que esté dato complementa la relacion de volumen de fases (Ec. 4.1).
Va+Vy+Vec=1.. Ec.4.1l.

Donde Va es el volumen de martensita/ferrita; Vy es el volumen de austenita reteniday Vc

es la fraccion de volumen total de otras fases en la microestructura, como los carburos.
Los resultados de las muestras en condiciones de colada se muestran en la tabla 4.3.

Tabla 4.3. Porcentaje de volumen de fases de las aleaciones en condiciones de colada.

Aleacion Vy Va+a Vc
11Cr Base 0 71.6 28.4
11Cr Aleado 19.3 45.7 35.0
17Cr Base 41.8 24.9 33.3
17Cr Aleado 25.4 35.0 39.6

El método de Kim utiliza los picos caracteristicos de la ferrita los cuales son los mismos
picos que presenta la martensita, por lo que no se puede identificar qué porcentaje de la fase
a es martensita, por lo tanto para complementar la caracterizacion se tiene que recurrir a las
imagenes de MEB, donde por su morfologia se logra identificar si la fase matriz se trata de
martensita, la cual presenta una estructura BCT en este sistema de aleacion y una morfologia
de liston [67].

Para las muestras tratadas térmicamente, se siguié el mismo procedimiento, sin embargo, la
diferencia radica en el porcentaje de volumen de carburos, ya que los carburos precipitados
no pueden ser cuantificados totalmente debido a que hay carburos de tamafio nanométrico,
por lo que se dificulta su cuantificacion por medio del método de analisis de imagenes, lo
cual no proporcionaria un dato confiable. Sin embargo, se ha demostrado [45, 68] que el

volumen de carburos precipitados se encuentre en un rango de 2 a 7% maximo, por lo cual,
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se hace una estimacion del volumen de carburos precipitados conforme a lo reportado por

otros autores (Figura 4.22).
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Figura 4.22. Gréficas del volumen de carburos secundarios precipitados en funcion del

tiempo de permanencia, para distintas aleaciones de hierro blanco alto cromo. Temperatura

de desestabilizacion: a) 850 °C, b) 950 °C y c¢) Temperaturas indicadas en la grafica [45,

68]..

De acuerdo con diferentes investigaciones se ha logrado establecer que solo se puede lograr

un porcentaje de entre 2 a un 7% de precipitacion de carburos por efecto del tratamiento

térmico de desestabilizacion para un tiempo de permanencia de 45 min y una temperatura de

900 °C, como se puede observar en las graficas de la Figura 4.22.
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De los célculos realizados por andlisis de iméagenes en el presente estudio, se obtuvo un
porcentaje de alrededor de un 3% de volumen de carburos precipitados para las aleaciones
con 17% de Cr y un 6% para las aleaciones con 11% de Cr, lo cual concuerda con los valores
reportados en la literatura. En este caso, el mayor volumen de precipitados observados en la
Figura4.15.a) y b) se debe a la presencia de mayores cantidades de elementos formadores de
carburos disueltos en la fase austenita, la cual se encuentra sobresaturada debido al
enfriamiento rapido de la solidificacion. Considerando estas cantidades de carburos
secundarios adicionales al carburo eutéctico en la cuantificacion de fases, se obtienen los

valores que se muestran en la tabla 4.4.

Tabla 4.4. Porcentaje de volumen de fases en las aleaciones tratadas térmicamente.

Aleacion Vy Va+a’ *\Vc
11Cr Base 18.6 47.0 344
11Cr Aleado 6.8 52.2 41.0
17Cr Base 7.9 55.8 36.3
17Cr Aleado 1.9 55.5 42.6

*Porcentaje de error de £ 2%

La cuantificacion de fases muestra un cambio considerable en el porcentaje de fases de las
muestras después del tratamiento térmico de desestabilizacion, como se puede observar en
las tablas 4.3 y 4.4, en donde en general el porcentaje de la fase austenita disminuy6 debido
al cambio de fase, lo cual genero un incremento considerable en el volumen de martensita
después del tratamiento térmico, sin embargo, en el caso de las aleaciones con 17Cr, el
empobrecimiento de carbono de la matriz y el incremento de la temperatura de
transformacion eutectoide, da lugar a la formacion de martensita de bajo contenido de
carbono y/o ferrita, la cual presenta menores valores de dureza como se presentara en la

siguiente seccion.

4.5. Dureza

En la presente seccion se presentan los resultados de los ensayos de dureza y microdureza,

los cuales se correlacionan con los resultados de la caracterizacion previamente discutidos.
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En primera instancia se presentaran y se discutirdn los valores obtenidos de dureza en las
muestras en condiciones de colada, asi como después del tratamiento térmico de
desestabilizacion, para posteriormente analizar y discutir el efecto de las adiciones de Vy W

en las diferentes aleaciones sobre el volumen perdido en el ensayo de desgaste.
4.5.1. Dureza general.
La grafica de la Figura 4.23 muestra los resultados obtenidos de los ensayos de dureza general

en escala Vickers con una carga aplicada de 10 kg a las muestras en condiciones de colada y

tratamiento térmico de desestabilizacion.

I Condiciones de colada
7009 I Tratam iento témico

300 -

500 - el

o

o

o
|

Dureza (HV)
[#%]
o
o
|

200 -

100 -

11 Cr Base 11 Cr Aleado 17 CrBase 17 Cr Aleado
Muestras

Figura 4.23. Gréfica comparativa de dureza en escala Vickers de las 4 aleaciones.

De la Figura 4.23 se puede observar la diferencia en dureza de las aleaciones en condiciones
de colada, la cual se debe a la diferente fraccion volumétrica de carburo (FVC) en su
microestructura [2] y al tipo de matriz. De forma general, comparando con los resultados de
cuantificacion de fases de la Tabla 4.3 se puede observar que un mayor volumen de carburos
en la microestructura da como resultado mayores valores de dureza. Sin embargo, a pesar de

que el volumen de carburos es mas alto en la aleacion 17Cr aleado, presenta una menor
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dureza en comparacion al 11Cr aleado, por lo cual se atribuye este efecto a el tipo de matriz,
ya que como se observd en los calculos termodinamicos (Figura 4.16.b) para el hierro 17Cr
aleado el porcentaje de carbono disuelto en la matriz es muy bajo (0.26%) debido al alto
contenido de elementos aleantes formadores de carburo, lo que genera una martensita de bajo
carbono y baja dureza. Se ha reportado que la dureza y la resistencia de la martensita
dependen notablemente del contenido de carbono, ya que el principal factor de
endurecimiento es por solucion sélida del carbono en la red de la martensita [69-71]. Por lo
tanto, una disminucion de la dureza de la matriz, la cual representa alrededor de un 60% de
la aleacidn, contribuye en gran medida a la disminucion de la dureza general ain con

contenidos de carburo ligeramente mayores.

En el caso de las muestras tratadas térmicamente, se observa que la dureza disminuye
notablemente para las aleaciones 17Cr en comparacion con las muestras obtenidas en
condiciones de colada, ya que, durante el tratamiento de desestabilizacion se promueve un
mayor empobrecimiento en carbono de la matriz, dando como resultado la transformacién de
la misma, a una fase relativamente mas suave como lo es la ferrita, lo que resulta en una
disminucion significativa de su dureza. Por otra parte, las aleaciones con 11Cr presenta mas
carbono disponible como ya se observé previamente en los célculos termodindmicos (Figura
4.16 a), por lo que en su microestructura se logra formar martensita de alto carbono y una
mayor cantidad de carburos secundarios, lo que resulta en un incremento en la dureza con

respecto a las aleaciones en condiciones de colada.

De la grafica anterior se puede observar que el tratamiento térmico logré un ligero aumento
de la dureza solo en las muestras con 11% de Cr, lo cual se debe a que existe una mayor
cantidad de carbono retenido en la austenita desde la solidificacion al tener una menor
cantidad de elementos formadores de carburos. En contraste, las aleaciones con mayor
contenido de Cr sufren un empobrecimiento en carbono desde la solidificacion para dar lugar
a la formacion de un mayor volumen de carburo eutéctico, dando lugar al empobrecimiento
en carbono de la austenita obtenida a temperatura ambiente bajo un enfriamiento continuo de

colada.
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4.5.2 Microdureza

Los resultados de los ensayos de microdureza de las muestras en condiciones de colada y
tratadas térmicamente obtenidos en la fase matriz con carga aplicada de 100g en escala

Vikers (HV100), sSe muestran en la Figura 4.24.

En primer lugar, se analizan los valores de microdureza de las aleaciones en condiciones de
colada en donde se observa que el mayor valor de dureza obtenido es para la muestra 11 Cr
aleado, la cual en su microestructura presenta el volumen més alto de martensita observado
y cuantificado en la matriz (Tabla 4.3). Para tener una referencia de la dureza se puede
observar la Tabla 2.2 en donde se presenta la dureza caracteristica de la fase matriz en los
hierros blancos alto cromo [19]; en este caso la dureza mas alta en la matriz lo presenta la
martensita, mientras que el valor mas bajo corresponde a una matriz perlitica, tal es el caso
aleacion 11 Cr base que como ya se observo previamente su matriz es perlita. Para el caso de
la muestra 17 Cr aleado la dureza es similar a la aleacion 11Cr base, pero en este la matriz es
una martensita de menor contenido de carbono que como ya se expuso anteriormente presenta

menor dureza [69].

I Condiciones de colada
1300 I Tratamiento térmico

Microdureza (HV, )

11 Cr Base 11 Cr Aleado 17 Cr Base 17 Cr Aleado

Muestras

Figura 4.24. Grafica de microdureza obtenida en la matriz de las aleaciones en condiciones
de colada y tratamiento térmico.
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Es bien sabido que la dureza y otras propiedades fisicas de los materiales dependen de su
microestructura, y como se observo previamente, el tratamiento térmico produjo cambios
significativos en la microestructura modificando principalmente la matriz, o que se ve

reflejado en los valores de microdureza obtenidos.

La grafica anterior muestra que la dureza en la matriz increment6 en todas las aleaciones
después del tratamiento térmico de desestabilizacion, a excepcion de la aleacion con 17 % de
Cr aleada con V y W. Para el caso de las aleaciones con 11 % de Cr y 17 Cr base, la dureza
incremento debido a la alta precipitacion de carburos secundarios que endurecen la matriz,
ademas esta precipitacion produjo la desestabilizacion la fase matriz resultando en el

incremento de la fase martensita, efecto que ya ha sido reportado previamente [68].

La disminucidn de la dureza en la matriz para la muestra 17 Cr aleado se debe formacion de
martensita de bajo contenido de carbono y/o ferrita como fase matriz, recordando que esta
aleacion contiene V 'y W, los cuales son elementos formadores de carburo, los cuales para
formar sus respectivos carburos consumen una cantidad considerable de carbono (mas que el
carburo M-Cz) lo que resulta en el empobrecimiento de este elemento en la matriz como se
mostrd en la Figura 4.16, este fendmeno ha sido reportado por Maratray [72] y Karantzalis
[73], los cuales coinciden en esta disminucion de la dureza para bajos contenidos de carbono

disuelto en la matriz.

Como se puede observar, los resultados de dureza y microdureza concuerdan completamente
con los resultados de la caracterizacion microestructural y cuantificacion de las fases

presentes en cada una de las aleaciones.

4.6. Comportamiento al desgaste en muestras en condiciones de colada.

Los ensayos de desgaste abrasivo fueron llevados a cabo de acuerdo a la norma ASTM
G65[53], los resultados obtenidos se presentan a continuacion.
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4.6.1 Ensayo de desgaste con carga de 54 N.

La Figura 4.25 muestra la comparativa de las superficies de las muestras desgastadas

observadas mediante perfilometria Gptica, asi como la tabla del volumen perdido del material

para las muestras a) 11Cr base y b) 11Cr aleado, con la carga aplicada de 54 N.

a)
»
Parimetros Unidad | Hueco
Superficie mm? 142.80
Volumen mm? 3.89
Max. profundidad/altura um 107.79
Media profundidad/altura pm 27.24
“‘o.---é

Parametros Unidad | Hueco
‘Superficie mm® 121.70
Volumen mm* 1.49
Max. profundidad/altura um 52.11
Media profundidad/altura m 12.26

pm

S

)

Carga: 54 N

140
pm

Figura 4.25. Resultados de perfilometria Optica de las muestras en condiciones de colada

con una carga de 54 N, a) 11Cr base y b) 11Cr aleado.
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Como se puede observar en la figura anterior, existe una diferencia significativa en el
comportamiento al desgaste de ambas aleaciones, donde la adicion de 3% V 'y 3% W en el
hierro aleado con 11% de Cr, disminuy¢ la profundidad de la huella (como lo indica la escala
de color), asi como también el volumen perdido de material durante el ensayo con 54 N de
carga, el cual disminuyé de 3.89 a 1.49 mm?®. Este comportamiento se atribuye a dos
diferencias microestructurales principalmente; el incremento en el contenido en volumen de
carburos (6.6%), dentro de los cuales se tienen los carburos VC y WeC, cabe destacar que la
presencia de estos carburos de alta dureza mejora notablemente la resistencia al desgaste en
estas aleaciones [3, 4]; y la segunda, la cual se refiere a la modificacion de la matriz, en la
cual, la aleacion 11 Cr base presenté una matriz perlitica de baja dureza y por consiguiente,
baja resistencia al desgaste como lo muestra la grafica en la Figura 4.26; mientras que el
hierro 11 Cr aleado en su matriz presentd un alto volumen de martensita y bajos contenidos
de austenita retenida, como se pudo observar en el analisis microestructural mostrado en la

Figura 4.4.

Las caracteristicas de la microestructura como el volumen, tipo de carburos y estructura de
la matriz, determinan la dureza de la aleacion, la cual tiene una relacion directamente
proporcional con la resistencia al desgaste, como se puede observar en la gréfica de la Figura
4.26 [50], en la cual se observa la resistencia relativa de diferentes microestructuras tipicas
en aceros y hierros, esta da una referencia durante la discusion del presente tema, por lo se

tiene que tener en consideracion las fases en cada una de las aleaciones objeto de estudio.
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Figura 4.26. Resistencia al desgaste relativa en funcion de la dureza de diferentes

microestructuras de aceros y hierros [50].

Un estudio comparativo sobre el desgaste abrasivo de tres cuerpos en herramientas agricolas
de arado normales y herramientas de arado endurecidas superficialmente sometidos a
ensayos de desgaste [54], demostraron que el principal pardmetro encontrado es la carga
aplicada, de entre los otros factores de control del desgaste abrasivo. EI material de la
herramienta de arado de superficie dura mostré6 una marcada resistencia al desgaste, en
comparacion con el material normal de la herramienta de arado. Lo anterior es un indicativo
entre la relacion mutua que tiene la dureza y la resistencia al desgaste, lo cual sugiere que un
material con una dureza relativamente mas alta que otro, tendrd una mayor resistencia al
desgaste abrasivo. Por tal motivo se correlacionaron los valores del volumen perdido de

material con la dureza como se puede observar en la grafica de la Figura 4.27.
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Il clunen desgastado
- Dureza

T T T T T T T 700

Dureza (HV)

Volumen desgastado con carga de 54 N (mm?)

11 CrBase 11 Cr Aleado 17 Cr Base 17 Cr Aleado

Muestras en condiciones de colada

Figura 4.27. Gréfica de volumen desgastado y dureza de las 4 aleaciones en condiciones de

colada con carga de 54 N.

De la grafica anterior se puede observar el mismo comportamiento antes descrito, en donde
la menor dureza presenta el mayor volumen desgastado correspondiente al hierro 11Cr base,
por otra parte, la mayor dureza en el hierro 11Cr aleado presenta la menor perdida de material,
por lo que se espera que esta relacion entre dureza y desgate se mantenga en los ensayos a
diferentes cargas y diferentes muestras (en condiciones de colada y tratamiento térmico).

Por otra parte, en la Figura 4.27. se observa de igual manera, que el incremento en Cr produjo
el incremento en la dureza y una ligera disminucién en el volumen de material perdido, esto
observado en las aleaciones base (11y 17 Cr), lo cual es debido a que el Cr es un elemento
formador de carburos [13], por lo que a mayor volumen de los mismos mayor dureza; ya que
de igual manera como lo muestra la cuantificacion del volumen de carburos en la Figura 4.21,
la aleacion 17 Cr base presenta un volumen mayor (33.3%), en comparacion con la aleacion
11 Cr base (28.4%), de acuerdo con lo reportado [34, 66], altos niveles de cromo pueden
conducir a la formacion de una mayor fraccion volumétrica de carburos eutécticos M7Cs, los

cuales contribuyen en la dureza aparente del material, ademas de poder generar una matriz
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parcial o totalmente martensitica. Los altos volumenes de carburo pueden mejorar

notablemente la resistencia al desgaste en este tipo de aleaciones [2].

En el caso de los resultados de las aleaciones con 17 % de Cr, se observa que la adicion de
3% de V'y 3% de W, disminuyd el volumen perdido (Figura 4.27), ya que como ya se expuso
anteriormente en las aleaciones con 11% de Cr, la presencia de los carburos de V 'y W
mejoraron la resistencia al desgaste, aun pesar de que el hierro 17Cr aleado se vio afectado
por el bajo contenido de carbono en la matriz, lo cual se ve reflejado en los ensayos de
microdureza previamente presentados (Figura 4.24), en donde presentd el valor mas bajo de
dureza de las 4 aleaciones, ademéas cabe destacar que esta aleacion cuenta con un alto
volumen de carburos (39.6%), los cuales a pesar de que la matriz sea relativamente suave
pueden dar soporte al material contra el desgaste abrasivo con la carga de 54 N, resultando
en una baja pérdida de volumen de material. Por otra parte, comparando la microestructura
de las aleaciones con V y W (Figura 4.4.c y d) se observa que el hierro con 17% de Cr
presenta un mayor volumen de austenita retenida, lo cual se atribuye al efecto del V ya que
se ha reportado que este elemento puede disolverse en la matriz [63], lo cual estabiliza la
austenita en esta aleacion, cabe destacar que al disolverse este elemento en la matriz hay una
menor formacion del carburo VC, tal como se aprecia en los diagramas termodinamicos
mostrados en la Figura 4.2. lo cual genera menor dureza en el material y esto a su vez un

mayor desgaste abrasivo como el mostrado anteriormente.

En la Figura 4.28 se presenta la superficie y el perfil de la huella de desgaste obtenida
mediante MEB, correspondiente a las muestras previamente presentadas en los ensayos de

perfilometria (11Cr base y 11Cr aleado) con la carga de 54 N.
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¢) 11Cr.Base§

Figura 4.28. a) y b) Superficie de la huella de desgaste; ) y d) perfil de la huella de desgaste

con la carga de 54 N.

La superficie desgastada del hierro a) 11 Cr base, muestra surcos paralelos a la direccion de
deslizamiento generado por las particulas abrasivas de arena silica (SiO2), ya que en
materiales ductiles con alta tenacidad a la fractura (por ejemplo, metales y aleaciones), las
asperezas duras o las particulas duras dan como resultado el flujo plastico del material mas
blando [50]; estos surcos y viruta corresponden al flujo plastico y corte (como se ilustra en
las Figuras 2.9 y 2.10) son una evidencia clara de lo relativamente suave y dictil de la matriz

perlitica de esta aleacion.

El perfil de la huella de desgaste (Figura 4.28.c) muestra evidencia de fractura y
desplazamiento de carburos fracturados en la direccién de deslizamiento, asi como también
dafo superficial correspondiente al desprendimiento de carburos fracturados. Sin embrago la
presencia de particulas duras (carburos) limitan el surcamiento y el corte del material.
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El hierro 11 Cr aleado de la Figura 4.28.b) presenta menor evidencia de flujo plastico y un
dafo superficial distinto, en donde se observa muy poca evidencia de surcamiento en la
superficie, debido a la diferencia de dureza de la matriz (Figura 4.24), la cual al ser mas dura
disminuye la penetracion de las particulas abrasivas, ademas de también presentar un
volumen de carburos mayor, por lo que estos de igual manera generan soporte en el material.
Sin embargo la Figura 4.28.d) del perfil desgastado de esta aleacion, indica que los poros
observados en la superficie corresponden a la fractura y desprendimiento de algunos
carburos, ya que como lo se observa en la micrografia ain hay evidencia de deformacion por
debajo de la superficie, la cual a su vez producen la fractura de carburos delgados M7Cs esto
a una menor profundidad que en el caso del hierro 11 Cr base en donde se observan carburos

fracturados a una mayor profundidad y de mayor grosor.

4.6.2 Ensayo de desgaste con carga de 130 N.

Los resultados de los ensayos de perfilometria Optica para la carga de 130 N se muestra en la

Figura 4.29 para las muestras con 11% de Cr.
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Pariametros Unidad | Hueco
Superficie mm? 225.17
Volumen mm* 9.10
‘Max. profundidad/altura um 99.38
Media profundidad/altura um 40.42

b)
Parametros Unidad | Hueco
Superficic mm? 178.62
Volumen mm? 3.54
Max. profundidad/altura nm 78.48
Media profundidad/altura nm 19.85

MM

Carga: 130 N

140
pm

Figura 4.29. Resultados de perfilometria Optica con una carga de 130 N de las muestras en

condiciones de colada. a) 11Cr base y b) 11Cr aleado.

En la figura anterior se observa que el hierro 11 Cr aleado presentd claramente menos

desgaste, como se observa en las imagenes de perfilometria, en donde la superficie de la

huella, asi como la profundidad, es menor que la observada en el hierro 11 Cr base.

El incremento en la carga aplicada genera un mayor desgaste, por lo que el tamafio y

profundidad de la huella incrementan resultando en una mayor pérdida en volumen, esto

observado en todas las aleaciones en comparacién con el ensayo de desgaste con la carga de
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54 N. Estos resultados de los ensayos de desgaste abrasivo con la carga aplicada de 130 N de
igual forma se correlacionan con los ensayos de dureza, los cuales se muestran en la gréafica
de la Figura 4.30.

Il Volumen desgastado
- Dureza

10 T T T T T T 700

650

—- 600

I
hn
L
=

Dureza (HV)

Volumen desgastado con carga de 130 N (mm?)

- 450

11 CrBase 11 Cr Aleado 17 Cr Base 17 Cr Aleado

Muestras en condiciones de colada

Figura 4.30. Grafica de volumen desgastado y dureza de las 4 aleaciones en condiciones de

colada con carga de 130 N.

En la gréafica anterior se observa el incremento en el volumen desgastado en todas las
aleaciones derivado del incremento en la carga aplicada durante el ensayo de desgaste, en
comparacion con a la gréafica con la carga de 54 N (Figura 4.27); esto es debido a que con
una mayor carga aplicada las particulas abrasivas de arena silica pueden generar mayor

penetracion y esfuerzos superficiales resultando en un mayor desprendimiento de material.

En la Figura 4.31 se presenta la superficie y el perfil de la huella de desgaste de las muestras
11Cr base y 11Cr aleado a una carga de 130N; las superficies de ambos hierros muestran
gran similitud en el mecanismo de desgaste, en el cual es predominante la pérdida de
particulas (véase la Figura 2.12), en estos casos en la zona desgastada hay fisuracion como
se ha reportado en materiales con baja tenacidad a la fractura [56], el desgaste se produce por

fractura fragil en este caso de carburos, siendo evidente la fractura al fondo de los poros
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generados, lo cual sugiere el desprendimiento de carburos fracturados M7Cz (como lo
muestran los perfiles de las huellas (Figura 4.31. c y d).

Figura 4.31. a) y b) Superficie de la huella de desgaste; c) y d) perfil de la huella de desgaste
con la carga 130 N.

Por otra parte, los estudios de perfilometria mostraron la mayor pérdida de volumen de
material en el hierro 11Cr base, por lo que el dafio superficial lo corrobora, observando una
mayor densidad de poros de distintos tamafios, los cuales corresponderian al tamafio del
carburo fracturado y una menor resistencia y/o adherencia con la matriz perlitica, la cual es
menos resistente y mas suave que la matriz del hierro 11Cr aleado (austenita y martensita)
como ya se expuso anteriormente en la grafica (Figura 4.26).

El perfil desgastado de la Figura 4.31.d) muestra la presencia del carburo WsC, el cual se
encuentra entre dos carburos del tipo M+Cs, de estos carburos es notorio que el carburo de la
izquierda presenta una fractura que lo atraviesa, mientras que a la misma profundidad de la

superficie desgastada el carburo de la derecha aun siendo mas delgado no tuvo fractura
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alguna, esto es debido a que el carburo WsC le dio el suficiente respaldo en esa direccion del
deslizamiento, lo que evita la deformacidn del material y por ende la fractura de este carburo.
En el caso del perfil del hierro 11Cr base no se observan carburos fracturados (como si habian
sido observados para este material con la menor carga), pero si un alto relieve en la superficie,
lo cual sugiere que los carburos fracturados se desprendieron del material, resultando en una
alta perdida en volumen como fue reportado anteriormente en la gréfica (Figura 4.30) en

donde se observo la mayor perdida en volumen de las 4 aleaciones para esta carga.

Cabe destacar que el hierro 11Cr aleado presenta la mayor dureza (641.5 HV) y el mejor
comportamiento ante el desgaste abrasivo con ambas cargas aplicadas (54 y 130 N), con una
pérdida en volumen de material de 1.49 mm?® y 3.54 mm? respectivamente, el cual
corresponde al menor valor observado de volumen desgastado y el mayor valor de dureza

obtenido de entre las cuatro aleaciones objeto de estudio en condiciones de colada.

4.7 Comportamiento al desgaste en muestras tratadas térmicamente.

La presencia de carburos duros en la aleacion da como resultado una excelente resistencia a
la abrasion, por tal motivo, estas aleaciones se utilizan en ambientes de desgaste severo, por
lo que, para mejorar la resistencia al desgaste de las aleaciones, se buscé el incremento del
volumen de carburos mediante el tratamiento térmico de desestabilizacion. En las siguientes
secciones se discutiran los resultados de desgate obtenidos mediante perfilometria dptica de
las muestras base y aleadas con V y W tratadas térmicamente con la carga de 54 y 130 N.

4.7.1 Ensayo de desgaste con carga de 54 N.

Se presentan a continuacion la comparacion de las huellas y vistas 3D de las superficies de
las muestras desgastadas con la carga de 54 N (Figura 4.32.) de las muestras con 17% de Cr

tratadas térmicamente.
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Figura 4.32. Resultados de perfilometria Optica con una carga de 54 N de las muestras

tratadas térmicamente a) 17Cr base y b) 17Cr aleado.

De la figura anterior se observa que de igual manera que en el caso anterior (aleaciones con

11 % de Cr) el hierro 17Cr aleado tratado térmicamente sufrié ligeramente menos desgaste,

como se aprecia en el tamafio y profundidad de la huella de desgaste, la razon de la poca

diferencia en este comportamiento se discutirda mas adelante contrastando con los resultados

de perfilometria de las demas aleaciones.

Los resultados de las 4 aleaciones tratadas térmicamente con una carga de 54 N se muestran

en la gréafica de la Figura 4.33, en la cual se puede observar la misma relacién entre dureza 'y
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desgaste (alta dureza presenta bajo desgaste). Por otra parte, el hierro 17Cr aleado presento
un mejor comportamiento al desgaste en comparacion a su aleacion base (17Cr base) debido
al tipo y alto volumen de carburos primarios y secundarios presentes en su microestructura,
los cuales lograron dar soporte al material ante el desgaste abrasivo, aun teniendo una matriz
relativamente suave y el valor de dureza més bajo (416.9 HV) de las aleaciones tratadas

térmicamente.
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Figura 4.33. Gréafica de volumen desgastado y dureza de las 4 aleaciones tratadas

térmicamente con carga de 54 N.

Cabe destacar que la aleacion 17 Cr base tratada térmicamente no presenta una diferencia
significativa con el volumen perdido de la aleacion 17 Cr base en condiciones de colada por
lo que se puede decir que el comportamiento al desgaste después del tratamiento térmico se
mantiene, mientras que la aleacion 17 Cr aleada con V y W tratada térmicamente sufrié un
mayor desgaste en comparacion con la aleacién 17 Cr aleada en condiciones de colada con
la carga de 54 N, este comportamiento en estas aleaciones se debe al empobrecimiento

excesivo en carbono de la matriz, derivado de la precipitacion de carburos secundarios
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durante el tratamiento térmico de desestabilizacion, dicho empobrecimiento causo la
transformacion de la matriz (austenita) en ferrita y/o martensita de bajo contenido de carbono
(fases relativamente suaves), por lo que con el tratamiento térmico en estas aleaciones (17%

Cr) no se aprecia una mejora en la resistencia al desgaste abrasivo con la carga de 54 N.

En las Figuras 4.34.a y b se presenta la superficie desgastada, en donde observa un dafio
superficial similar en ambas aleaciones, como el previamente mostrado en las aleaciones con
11% de Cr con la carga de 130 N, donde se observaron poros de distintos tamarios
correspondiente al desprendimiento de carburos fracturados describiendo un comportamiento

fragil del material.

Figura4.34. a) y b) Superficie de la huella de desgaste; ¢) y d) perfil de la huella de desgaste.

Muestras tratadas térmicamente con la carga 54 N.

El perfil desgastado (Figura 4.34.c) muestra que la aleacion 17 Cr base tuvo una alta
deformacion tal como lo indica el carburo fracturado sefialado en la micrografia, en donde la
precipitacion de carburos derivados del tratamiento térmico, afecté a la fase matriz
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volviéndola relativamente méas suave y ddctil, lo que durante el desgaste abrasivo genera
mayor deformacidn pléstica por debajo de la superficie y puede contribuir a la nucleacién de
grietas superficiales y subsuperficiales; cargas y descargas (fatiga) hacen que estas grietas
subsuperficiales se propaguen paralelas a la superficie a cierta profundidad y se unan a las
grietas vecinas que eventualmente generan el desprendimiento del material de la superficie

dando lugar a finas plaquetas de desgaste [50, 55, 56].

La adicion de V 'y W en general mejord la resistencia al desgaste por la formacion del carburo
de WsC, el cual como ya se explico anteriormente logra dar respaldo a los carburos cercanos
como se observa en la micrografia de la Figura 4.34.d) en donde impide la fluencia plastica

del material y el crecimiento de las fracturas de los carburos a una mayor profundidad.

4.7.2 Ensayo de desgaste con carga de 130 N.

Finalmente, la Figura 4.35 presenta el comportamiento al desgate de las aleaciones con

tratamiento térmico con una carga de 130 N.
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Figura 4.35. Gréafica de volumen desgastado y dureza de las 4 aleaciones tratadas

térmicamente con carga de 130 N.

El comportamiento de las muestras tratadas térmicamente, fue similar que en las muestras en
condiciones de colada con la carga de 130 N, presentando un mayor volumen desgastado que
con la carga mas baja, sin embargo, el hierro 17Cr aleado presenté el mayor volumen
desgastado (11 mm?), lo cual principalmente se debe a la baja dureza de su matriz, como se
observo en los ensayos de microdureza (Figura 4.24), en donde presento el valor mas bajo de
las 4 aleaciones en ambas condiciones (colada y tratamiento térmico), y en este caso el alto
volumen de carburos (42.6%) no fue capaz de dar el suficiente respaldo ante el desgaste
abrasivo con la mayor carga, como si fue el caso del ensayo con 54 N.

Los resultados de perfilometria dptica de los hierros con 17% de Cr tratados térmicamente

con la carga de 130 N se presentan en la Figura 4.36.
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Figura 4.36. Resultados de perfilometria Optica con una carga de 130 N de las muestras

tratadas térmicamente a) 17 Cr base y b) 17 Cr aleado.

En la figura anterior se puede apreciar el alto volumen perdido (indicado en la tabla) en el

hierro aleado b), el cual corresponde al volumen perdido mas alto previamente presentado en

la gréafica de la Figura 4.35, sin embargo, la imagen de perfilometria en 3D podria indicar

que la aleacién 17 base sufrié un mayor desgaste, esto se corroboré con una vista de la sesion

transversal de las huellas de desgaste en la Figura 4.37.
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Figura 4.37. Seccién transversal de las huellas de desgaste tratadas térmicamente a) 17Cr

base y b) 17Cr aleado con 130 N de carga tratadas térmicamente.

De la figura anterior se logra apreciar claramente las diferencias en longitud y profundidad
de la huella de desgaste en mm, asi como también la rugosidad generada por el desgaste
abrasivo, de lo anterior queda claro que el mayor desgaste lo presento el hierro 17Cr aleado
tratado térmicamente; para explicar la razén de tal comportamiento se presentan la superficie

y el perfil de la huella de desgaste en la Figura 4.38 correspondiente a la carga de 130 N.

La aleacion 17Cr base presenta el mismo mecanismo de desgaste correspondiente al
desprendimiento de carburos fracturados, cabe destacar que esta aleacion tiene una matriz
mas resistente que en la aleacion 17Cr aleado, lo cual se vio reflejado en los valores de
microdureza (Figura 4.24) y el ensayo desgaste abrasivo con 130 N de carga, en donde la
resistencia de la matriz tuvo la mayor influencia en los resultados obtenidos de estas

aleaciones (17Cr).
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Figura 4.38. a) y b) Superficie de la huella de desgaste; c) y d) perfil de la huella de desgaste.
Muestras tratadas térmicamente con la carga 130 N.

La superficie del hierro 17Cr aleado presenta un alto dafio superficial, observando huecos de
gran tamafo derivado de su matriz (ferrita/martensita de bajo carbono); el perfil de la huella
de desgaste muestra una alta fluencia plastica de la matriz generando crestas de material
desplazado por la particula abrasiva. Sin embargo, después de que la superficie ha sido arada
varias veces, la remocion de material puede ocurrir por un mecanismo de fatiga. Cuando se
produce el arado, se forman crestas a lo largo de los lados de las ranuras, independientemente
de si se forman o no particulas de desgaste, estas crestas se aplanan y eventualmente se

fracturan después de repetidos ciclos de carga y descarga [55].

A continuacion, se discutird a mayor profundidad la razén del alto volumen perdido en esta
aleacion, por lo que se presentan distintas micrografias a menor magnificacion con la carga

de 130 N (Figura 4.39) con la finalidad de tener un panorama mas general del fenémeno.
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Figura 4.39. Hierro 17Cr aleado tratado térmicamente. a) Superficie de la huella de desgaste
con 130 N, b) Superficie antes del desgaste por electrones retrodispersados, c) Perfil
desgastado con 54 N por electrones retrodispersados y d) Perfil desgastado con carga 130 N

por electrones retrodispersados.

En la Figura 4.39.a). se observan zonas localizadas con un alto dafio superficial (sefialado en
la micrografia), este dafio severo localizado se atribuye a la distribucién de los carburos WeC
los cuales se presentan con un contraste de color blanco en las micrografias por electrones
retrodispersados, por lo que en la Figura 4.39.b) se delimitaron zonas cuadradas en color rojo
las cuales son sitios en donde no se aprecia la presencia de este carburo, el cual contribuye
enormemente en la resistencia la desgaste de este material en particular, debido a la baja
resistencia y baja dureza en la matriz, ya que como se observa en la Figura 4.39.c) hay menor
deformacion y fracturas de carburos en la zonas donde estd presente dicho carburo. Sin
embargo, de igual manera que lo antes descrito, la distribucién de este carburo en esta
micrografia no es uniforme, por lo que se indica en el recuadro una zona sin la presencia de

este carburo, la cual es susceptible a presentar un alto desgaste por el desprendimiento de
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carburos M7Cs fracturados. Finalmente, otra evidencia clara se presenta en la Figura 4.39.d)
en donde se indica con una flecha la region de la superficie, la cual no tiene presencia de
carburo WsC observando una alta deformacion, fractura y desprendimiento del carburo

M-Cs, resultando finalmente en una alta erosion de la superficie.

De lo anterior se concluye que la alta erosion en zonas localizadas de la aleacién con 17Cr
aleada tratada térmicamente, es resultado de la baja distribucion de carburo WsC dejando
zonas mas susceptibles de un tamario aproximado de 40 x 40 um, tal como esté indicado en
las distintas imagenes previamente presentadas, esto aunado con el hecho de que se tiene una
matriz ferritica y los carburos M7Cs son relativamente fragiles, resulté en un alto volumen
perdido de material en esta aleacion. Cabe destacar que el hierro 11Cr aleado present6 una
distribucion mas uniforme de carburos VC y WeC, de aqui que obtuviera un mejor

desempefio en los ensayos de desgaste abrasivo.

La tabla 4.5 presenta un resumen cuantitativo de los resultados obtenidos en desgaste dureza

y microdureza.

Tabla. 4.5. Resultados de dureza y volumen desgastado de las muestras en condiciones de
colada y tratamiento térmico.

Muestras Volumen desgastado Dureza | Microdureza
(mm?3) (Matriz)
Carga54 N | Carga 130 N HV HV 100
1.- 11Cr Base 3.89 9.1 497 608.4
2.- 11Cr Aleado 1.49 3.54 641.5 766.5
3.- 17Cr Base 3.65 5.32 583.6 713.6
4.- 17Cr Aleado 1.8 3.85 607.1 598.6
5.-11CrBase TT 2.79 6.42 513.9 1162.13
6.- 11Cr Aleado TT 1.96 3.96 660.4 913.6
7.-17CrBase TT 3.76 4.8 454.9 903.4
8.-17Cr Aleado TT 3.22 11.03 416.9 537.5

En los resultados presentados en la tabla anterior se puede observar, que las aleaciones con
adiciones de V y W presentaron un mejor comportamiento al desgaste abrasivo, con las
diferentes cargas aplicadas en condiciones de colada y tratamiento térmico, a excepcion del

hierro 17Cr aleado tratado térmicamente, el cual presentd la mayor pérdida en volumen de
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material a una carga de 130 N. Por otra parte, la aleacién que presenté un mejor desempefio
en ambas cargas fue el hierro 11Cr aleado en condiciones de colada, el cual se desgasto 61%

menos con ambas cargas (54 y 130 N) en comparacién con su aleacion base (11Cr base).
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CAPITULO V. CONCLUSIONES.

1. La adicién de V redujo el rango de solidificacion, resultado en el refinamiento de la
microestructura, menor grado de segregacion y esto a su vez genera mayor
uniformidad en la composicion quimica del material.

2. Las aleaciones base presentaron una microestructura tipica de los hierros blancos
(carburos M+C3 en una matriz austenitica), mientras que la microestructura de las
aleaciones con V y W estd compuesta por carburos M7Cs, VC y WsC embebidos en
una matriz austenitica con altos volumenes de martensita.

3. Sedio lugar a la formacion del carburo VC y WsC con la adicion de 3% de V 'y 3%
de W en ambas aleaciones (11 y 17Cr), lo cual no habia sido reportado para
contenidos menores a 4% de cada uno de los elementos cuando no son adicionados
de forma simultanea.

4. Se observo que la transformacion martensitica toma lugar de forma preferencial en la
periferia del carburo eutéctico, debido al empobrecimiento en carbono y otros
elementos aleantes por la formacion de los diferentes carburos, lo cual consigue
desestabilizar la austenita transformando en martensita durante el enfriamiento
posterior.

5. Se obtuvo un incremento en el volumen de carburos de 6.6% Yy 6.3% con la adicion
de V'y W en las aleaciones con 11y 17% de Cr respectivamente, en comparacién con
sus aleaciones base.

6. Las aleaciones con menor contenido de Cr (11%) presentaron un mayor volumen de
carburos precipitados, asi como mayores volumenes de martensita después del
tratamiento térmico de desestabilizacién en comparacion con las aleaciones con 17%
de Cr, lo cual fue resultado del bajo contenido de carbono disuelto en la matriz.

7. Las aleaciones con V y W presentaron una mayor dureza en condiciones de colada
como despues de tratamiento térmico, a excepcion del hierro 17Cr aleado en el cual
su matriz se vio afectada por el bajo contenido de carbono.

8. El comportamiento al desgaste abrasivo con las diferentes cargas aplicadas (54 y 130
N) siguid la misma relacion entre dureza y pérdida en volumen en todos los ensayos,

teniendo un mejor comportamiento las aleaciones con V'y W.
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9. El hierro 11 Cr aleado en condiciones de colada present6 un 61% menos desgaste con
ambas cargas aplicadas con respecto a su aleacion base, resultado de su alta dureza
(641 HV), gran porcentaje de volumen de carburos (35%) y su matriz parcialmente
transformada en martensita en su microestructura.

10. En general las muestras tratadas térmicamente no presentaron mejoras en los ensayos
de desgaste abrasivo, ya que las aleaciones en condiciones de colada tuvieron mejores

resultados, por lo cual no es justificable el tratamiento térmico.
Cumplimiento de metas.

La mayoria de las metas propuestas se cumplieron satisfactoriamente a excepcion de las

siguientes:

e Lograr un aumento en la dureza de mas de un 30 % después del tratamiento térmico
de desestabilizacion.
e Lograr un aumento del 20 % en la resistencia al desgaste después del tratamiento

térmico.

El incumplimiento de estas metas se debe al efecto del tratamiento térmico; como ya se
observd en el trabajo de investigacion el volumen de carburos secundarios dependen de la
cantidad de carbono disuelto en la matriz, lo que a su vez afecta la transformacion de la matriz
austenitica, ya que esta transformo durante el enfriamiento en martensita de alto carbono en
las aleaciones con 11% de Cr, en donde se obtuvo un incremento del 3% en la dureza. Por
otra parte, en las aleaciones con 17% de Cr, la matriz resultante después del tratamiento
térmico fue una martensita de bajo carbono la cual es relativamente suave, esto se ve reflejado
en un decremento mayor al 20% en los valores de dureza en estas aleaciones. Los valores de
dureza son el reflejo de la resistencia al desgaste, un incremento en la dureza genera una
menor pérdida de material por efecto de desgaste abrasivo, por lo que la meta del incremento
en la resistencia al desgaste se cumplié parcialmente con distintas cargas en las diferentes
aleaciones debido las caracteristicas de su microestructura como ya se mencion0

previamente.
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Recomendaciones para trabajo futuro.

Realizar un estudio detallado sobre la cuantificacion de carburos secundarios para obtener

datos mas precisos a los utilizados actualmente.

Comparar la aleacion 11 Cr con V y W con aleaciones de uso comercial utilizadas en

ambientes abrasivos y evaluar la factibilidad de implementacion en el area.
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