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RESUMEN

El fenémeno de crecimiento anormal de grano en superaleaciones esta relacionado a
una combinaciéon de una determinada cantidad de deformacioén (en frio o a una
temperatura inferior al 0.5 de su temperatura de fusion) y tratamiento térmico. Esta
problematica aunada a otras caracteristicas de las superaleaciones base niquel hacen
compleja su forja. Un recurso empleado para controlar el crecimiento de grano es el
tratamiento térmico a por debajo de la temperatura solvus de gamma prima (y’). La
superaleacion H-230 es endurecida por solucion solida, entonces el recurso anterior no
es una opcion al método de manufactura. Sin embargo, al iniciar este proyecto se
cosider6 que, un tratamiento a una temperatura menor a la recomendada por el fabricante
(1170°C) posterior a una deformacion en frio en el intervalo de 2.5 a 10% de reduccion
podria evitar que el crecimiento anormal de grano para esta aleacion. Por medio de
microscopia Optica se efectud un andlisis inicial del crecimiento de grano presentado por
cada condicion de deformacion y de tratamiento térmico, para posteriormente realizar un
analisis profundo por microscopia electronica de las condiciones que resultaron mas
representativas. También se realizaron analisis de difraccion de rayos X y durezas para
correlacionarlos con el crecimiento de grano. Con los resultados obtenidos con el
presente trabajo, se establece que la morfologia de las fronteras de grano y de las maclas,
aunado a la disolucion de carburos M;C; presentes en la frontera de granos son
determinantes para que se presente un crecimiento anormal del tamafio de grano. Los
difractogramas de rayos X indican que la solucion sélida del material no sufre cambios
importantes en los diferentes tratamientos térmicos realizados. Asi mismo, la correlacion
de dureza y tamafo de grano indica que una disminucion del tamafio de grano dentro de

una temperatura de prueba ocasiona un incremento en la dureza.
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CAPITULO 1

INTRODUCCION

1.1 PLANTEAMIENTO DEL PROBLEMA.

Una aplicacion importante de las superaleaciones base niquel es la fabricacion de
turbinas para la generacion de energia, debido a que dentro de los requerimientos estan
la resistencia a altas temperaturas (termofluencia), alta resistencia a la ruptura y alta

resistencia a ambientes corrosivos.

Por especificacion se debe hacer una validacion para que el producto de forja cumpla
con los requerimientos mecéanicos y metalurgicos de su aplicacion. Para esto se corta una
seccion del anillo con la finalidad de realizar un analisis de los resultados de las pruebas

mecanicas y metalargicas.

La pieza en cuestion se fabrica por pares, es decir una forja produce 2 anillos como
se muestra en la Figura 1.1, la seccion que es analizada se puede apreciar en el dibujo

como el circulo debajo de la seccion més gruesa de la pieza maquinada.

Anillos forjados hechos con la superaleacion Haynes 230 mostraron una micro-

estructura que no cumplia los requerimientos del cliente puesto que presentaban un



tamafio promedio de grano con un didmetro de 254.0 um y un tamafio méaximo de
508.0 um (ASTM No. 1 ALA" 00) cuando el didmetro limite especificado es de 127.0
pm (ASTM No. 3) o mas fino. Se realizo un corte transversal para observar el tamafio de

grano al interior de la pieza, los resultados se muestran en la Figura 1.2

\ Seoicn

analizada

Figura 1.1. Dibujo de la seccién transversal del anillo de forja

Este problema no se habia presentado anteriormente y se considerd que se debio a
que estas piezas se les corrigid dimensionalmente mediante una expansion en frio
aproximadamente de 10% de reduccion de area a la cual le siguié un tratamiento para
quitar esfuerzos residuales a una temperatura de 1177°C la cual es mas alta que la

temperatura de rolado.

" ALA Significa Tan Grande Como (As Large As)
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Figura 1.2 Dibujo que representa los tamafios de grano encontrados en la seccion transversal de la pieza
con el problema de crecimiento anormal

Se considera que esta deformacion provocd una mayor densidad de dislocaciones la

cual al momento de ser tratada a altas temperatura resultd6 en una excesiva

recristalizacion y crecimiento de grano [1]. Lo anterior se propone debido a que un

anillo de prueba fue sometido a correcciéon dimensional y posteriormente fue analizada

sin realizar el tratamiento térmico para reducir esfuerzos residuales, en este se obtuvo

una microestructura uniforme con un didmetro de grano de 63.5um (ASTM No. 5). La

Figura 1.3 muestra el diagrama de flujo del proceso y microestructura donde se aprecia

el refinamiento de grano.
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(b)
Figura 1.3 Diagrama de flujo de la parte del proceso que se cree que provocé el crecimiento

anormal de grano. Microestructura de pieza con tamafio de grano anormal (a). Microestructura con
diametro promedio de grano de 63.5 um (b).



1.2 OBJETIVO e HIPOTESIS.

Ampliar el conocimiento del comportamiento microestuctural de la superaleacion H-
230 y realizar una evaluacion inicial que permita ayudar a determinar el mecanismo de

crecimiento anormal de grano.

Determinar si una vez realizado el trabajo mecanico a temperatura ambiente se
puede tratar térmicamente al material a temperaturas por debajo de 1170°C para evitar

que el tamafo de grano no cumpla la especificacion.

HIPOTESIS: La presencia y morfologia de los precipitados de carburo en la frontera
de grano, son determinantes para evitar el crecimiento anormal de grano en la

superaleacion H-230.

1.3 JUSTIFICACION.

El énfasis del gobierno federal para atraer nuevas empresas del ramo aeroespacial y
que las ya existentes en México cumplan con regulaciones internacionales, obedece a
que se desea convertir al pais en un productor y exportador para esta industria a escala
mundial. El estado de Nuevo Leon desea desarrollar este compo en la entidad, para esto
es necesario, entre otras cosas un impulso en el conocimiento de este. En la medida en
que el pais y las entidades federativas sean capaces de ofrecer conocimiento tecnologico
en la manufactura y comportamiento de los materiales utilizados para esta industria,

estas empresas podran consolidarse en el territorio nacional.

En cuanto a los beneficios que le aportard este estudio a la industria fabricante de
componentes para turbinas se cuentan: conocer el intervalo de temperatura mas
adecuada para trabajar la aleacion H-230, configurar el proceso de manufactura para

reducir los tiempos de entrega, aumentar la capacidad de produccion y finalmente; al



conocer el mecanismo por el cual se da un crecimiento de grano excesivo se puede

extrapolar este conocimiento a aleaciones de caracteristicas similares.

1.4 TERMINOS Y DEFINICIONES.

CGDS

DTA

EDS

Fases secundarias o dispersores

FCC

Liquidus

Maclas

Grano columnar producido por solidificacion
direccionada.  (Columnar grain directional

solidification)

Andlisis térmico diferencial.  (Differential

thermal analysis)

Espectrometria de dispersion de electrones.

(Energy dispersive spectroscopy)

Fase constituyente que evoluciona a partir de la

precipitacion de una solucion solida [2].

Estructura cristalina cubica centrada en las

caras. (Face cubic centered)

Linea (en sistemas binarios) o plano (en
ternarios) de temperaturas de solidificacion
de una composicion quimica determinada
de una fase liquida en equilibrio con fases

solidas en un sistema [2].

Parte de un grano o un monocristal en el
cual la orientacion de la celda unitaria se puede
describir como un reflejo de espejo de la celda
unitaria de otra celda unitaria en un plano

definido [2].



ODS

P/M

SEM

SCDS

Solidus

Solucion solida

Solvus

TEM

Termofluencia

Endurecimiento por 6xidos dispersos. (Oxide

dispersed strengthen)

Metalurgia de polvos. (Powder Metallurgy)

Microscopia electronica de barrido. (Scanning

electronic microscopy)

Monocristal producido por solidificacion
direccionada.  (Single crystal directional

solidification)

Linea (en sistemas binarios) o plano (en
ternarios) de temperaturas de fundicidon
de una composicion quimica determinada
de una fase solida en equilibrio con la fase

liquida en un sistema [2].

Fase en la cual el rango de concentracion
incluye al menos un componente puro. Pude
ser substitucional, intersticial y también

aleatoria o ordenada [2].

Linea (en sistemas binarios) o plano (en
ternarios) de  composiciones quimicas de
una soluciéon solida en equilibrio con otra

solucion solida [2].

Microscopia  electrénica de  transmision.

(Transmission electron microscopy)

Deformacion  plastica resultante de un

esfuerzo mecanico inferior al de cedencia a



una temperatura constante durante un

periodo de tiempo [2].

VAR Segunda fusién por arco eléctrico al vacio

(Vacuum arc re-melting)
Y Fase austenitica gama

Y Fase gama prima Ni3Al o Ni;Ti

1.5 RETOS DE LA INVESTIGACION.

El crecimiento anormal de grano en las superaleaciones base niquel es un problema
de produccion comun. En la literatura no se reporta una forma concreta y efectiva para
resolverlo. Hasta el momento existen algunas teorias que tratan de explicar este

fendmeno, pero ninguna ha sido realmente comprobada.

Una limitante de este estudio es la poca informacion de procesos de fabricacion de
estas superaleaciones; los fabricantes de estas aleaciones y las empresas dedicadas a la
transformacion de estos materiales en productos para la industria aeronautica guardan

“el secreto” para tener una ventaja con respecto a sus competidores.

En esta investigacion se simulara la correccion dimensional del proceso mediante
ensayos de compresion a probetas cilindricas. Los porcentajes de deformacion seran
similares a los que se llevan a cabo en la practica. También se exploraran diferentes
temperaturas a las cuales se pueda realizar el tratamiento térmico y lograr la
microestructura deseada. Se hace uso de la microscopia Optica con la finalidad de
estudiar y analizar el comportamiento del tamafio de grano y la evolucion de la
microestructura a lo largo de las diferentes condiciones de trabajo. También se presenta
un monitoreo y andlisis de las durezas Vickers. Se hace uso de la microscopia
electronica de barrido para tratar de explicar de forma detallada los cambios

microestructurales que se estan presentando en el material expuesto a experimentacion.
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CAPITULO 2

SUPERALEACIONES BASE NIQUEL.

2.1 HISTORIA

La historia de las superaleaciones esta intimamente ligada con la de las turbinas a
gas y la necesidad de hacerlas mas eficientes por medio del incremento en la
temperatura de operacion. Las primeras turbinas de vapor aparecieron en el siglo XVII;
para 1904 se usaban turbinas a gas para la generacion de energia en Europa.

En 1905 los Estados Unidos comenz¢ a trabajar en los turbo-super-cargadores antes de
que se dieran cuenta del desarrollo que estos tendrian en la aviacion, este trabajo (en
super cargadores impulsados por gases de combustion) exigia una mejora en las

aleaciones utilizadas.

El desarrollo de la turbina a gas para aviones se dio por tres factores decisivos: el
primero de esos factores fue que en esa €poca los avances en la teoria aerodinamica
permitieron a los disefiadores darse cuenta que el arrastre turbulento desaprovechado era

de dos tercios de la potencia que se generaba en la flecha de un avién que se impulsaba
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en forma convencional; el segundo esta relacionado con la teoria de alabes de Prandtl
que incorporaba el concepto de empuje aplicado a los compresores axiales y turbinas;
por ultimo, el tercer factor se debio al entendimiento de que una fuerza supersoénica no
permitiria a un avion impulsado por hélices viajar a 640 kilometros por hora. Desde ese
momento hasta ahora el progreso en la propulsion de aviones y también de turbinas de
potencia ha crecido en importancia y con esto también la necesidad de incrementar la

resistencia a la alta temperatura de las aleaciones.

Con el descubrimiento del acero inoxidable austenitico entre 1910 y 1915, la fase y
(FCC) se convirtio en la base en donde las superaleaciones se desarrollaron. Sin
embargo, en ese tiempo las aleaciones para los tubo-super-cargadores se realizaba

mediante el endurecimiento de aceros.

De manera simultanea en 1929 Bedford y Pilling (juntos) y Merica (en forma
autonoma) adicionaron titanio y aluminio a la muy bien conocida aleacion 80% Ni-20%
Cr (para ese entonces), el resultado fue el incremento en las propiedades de
termofluencia. Casualmente el desarrollo de las superaleaciones iba a la par del
desarrollo de la turbina a gas, fue hasta 1940 que Bradley y Taylor se dieron cuenta de

los precipitados v [3].

Durante el periodo comprendido entre las décadas de los cuarentas y los sesentas se
realizaron avances substanciales en el campo de las superaleaciones; con la aparicion de
las turbinas para aviones también se presentd la necesidad de metales que soportaran

altas temperaturas y tuvieran una resistencia adecuada.

Las superaleaciones base Hierro-Niquel fueron desarrolladas en gran medida como
forjas, se inventaron nuevas superaleaciones base Cobalto mientras las de Niquel, tanto
las forjadas como vaciadas, dominaron el mercado para las aplicaciones criticas en

donde la resistencia mecanica fue el principal objetivo.
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El desarrollo de la tecnologia de vacio para fundicion de superaleaciones limito la
presencia de oxigeno y nitrégeno que a su vez promovio la adicion del Titanio y
Aluminio los cuales tienen un efecto endurecedor. Fue el desarrollo de esta tecnologia lo
que permiti6 a la aleacion Waspaloy ya existente en el mercado (1953) obtener una

considerable resistencia mecanica. Este comportamiento se observa en la Figura 2.1

= Aleaciones vaciadas

° u-700 \}.‘:?' IR L LT
g .\}‘-— B-1900 &1auu T Bcidicdndd S ——-
E IN-713 iN_‘I_ﬂ-_ﬂ_______'____ _____ ——————
s o IN-100 MERL 76
2. <0700 . .
£  Waspaloy 1 Aleaciones forjadas
2 | - Waspaloy
=
Waspaloy ¢ Vac. malted —s
L | i | | ] [ 1 i
1955 1965 1975 1985

Figura 2.1 Capacidad de termo-resistencia de saper-aleaciones base niquel en funcion de su afio de aparicion [3]

A mediados de la década de los afios cincuenta las superaleaciones base cobalto se
seguian utilizando en las turbinas como propelas y las placas de este mismo material
estaban disponibles pero para esos afios ya era claro que las superaleaciones base niquel
superaban las capacidades de termofluencia en comparacion a las de cobalto, la
investigacion del endurecimiento por los precipitados 7y~ (Al, Ti)Ni3 en las

superaleaciones base niquel se volvieron muy intensas lo que permitid avances

importantes en esa época.

En la Figura 2.1 se observa que la curva de crecimiento la superaleacion U-700
llegd a un maximo y a partir de este momento la pendiente ascendente de termo-
resistencia se nivela. También se aprecia que las aleaciones vaciadas como IN-713 y U-
700 dieron un salto discreto en su capacidad; para mediados de la década de los sesenta

las superaleaciones base niquel se establecieron como el material ideal para la
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fabricacion de propelas para la cdmara de alta compresion de la turbina a gas en donde

estan sometidas a altas presiones y altas temperaturas.

Mientras que a principios 1960 las piezas fundidas con IN-100 y MARM-200 ya
estaban disponibles, la tendencia de utilizar las superaleaciones base niquel en propelas
de alta presion ya tenia algunos afios llevandose a cabo en turbinas a gas. Paralelamente
a este desarrollo comercial, la tecnologia de solidificacion direccionada empezaba a
producir granos columnares CGDS (estructura columnar por solidificacion asistida)
para motores militares. Cientos de aleaciones con diferentes composiciones fueron
probadas y traidas al mercado. El desarrollo de aleaciones comerciales fue sostenido por
el gobierno de los Estados Unidos a través de la milicia, la agencia espacial y los
fabricantes de turbinas. Para finales del periodo comprendido por la década de lo sesenta
a los ochenta, no solo existia solidificacién columnar operando en turbinas si no también
se producian mono cristales con la técnica de solidificacion direccional SCDS. La
Figura 2.2 ilustra la capacidad en el intervalo de termo-resistencia que dio con esta

nueva tecnologia

Un punto esencial que hay que notar en la Figura 2.1 es que el crecimiento de la
linea para aleaciones fundidas se volvié mucho menos pronunciado de lo que se preveia
inicialmente. De hecho, el crecimiento de la linea para fundiciones no es muy diferente
al de las piezas forjadas, con el incremento inicial y sustancial de la termo-resistencia

pero que tenia un tenue incremento entre ellas.

Otra caracteristica del periodo comprendido entre los 60’s y 80's fue la tendencia a
convertir aleaciones usadas para fundiciones en productos forjados. El IN-100 que era
inicialmente para procesos de fundicion fue adaptado para forja usando metalurgia de
polvos (P/M) para producir discos para cdmaras de alta presion de turbinas. Variaciones
de la aleacion B-1900 (para fundicion) fueron forjadas a principios de los 60’s para
producir alabes que remplazaran los fabricados por fundicién, pero esta practica fue
abandonada debido a que las propiedades de un alabe forjado son mucho menores que

las de uno fabricado en forma de mono cristal.
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En el comienzo de los 20 afios finales del siglo pasado la segunda generacion de
superaleaciones para producir mono-cristales empezaron a estar disponibles para
desafiar a las aleaciones de primera generacion. Para 1990 la segunda generacion de
SCDS ya eran comunmente usadas en turbinas. La descripcion de la tercera generacion
de estas SCDS es muy tenue debido a que el comportamiento de la aleacidon es
modificado por un incremento abrupto de Renio el cual pas6 de 0% en la primera
generacion a 3% en la segunda y 6% en la tercera de superaleaciones base niquel. Esta
ultima generacion de SCDS tienen algunas ventajas pero la capacidad de soportar altas

temperaturas no es muy grande comparada con la de la primera y segunda generacion.

Desde los afios sesentas a la actualidad se ha visto la necesidad de proteger la
superficie de los componentes de la degradacion de ambientes gaseosos y corrosivos; se
han aplicado peliculas de compuestos de aluminio (Fe, Ni, Co) AlY mediante difusion y
se han producido recubrimientos para uso comercial. Una ventaja de la aplicacion de
estos recubrimientos es el incremento de la vida util de algunos componentes a la
temperatura de operacion de la turbina, asi como la minimizacion del ataque oxidante en

caliente.

Desafortunadamente, es dificil graficar el incremento en las propiedades termo-
mecanicas debido a que los recubrimientos dependen del substrato al que se adhieren, el

proceso de recubrimiento y el ambiente al cual operan.

2.2 SITUACION ACTUAL DE LAS TURBINAS PARA LA
GENERACION DE ENERGIA.

Durante los pasados 20 afios se hicieron esfuerzos en la segunda generacion de
aleaciones SCSD que desembocaron en su introduccion en el mercado de las turbinas
para aviones. Actualmente la tecnologia de vaciado a la cera perdida utilizada en la

industria aeroespacial para producir propelas mas resistentes al calor y a la oxidacion,
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las cuales son usadas en las turbinas para aviones se estd utilizando ahora en piezas en

las turbinas en tierra para la generacion de energia.

Las turbinas para generacion de energia utilizan alabes y discos marcadamente mas
grandes que los que se usan en la industria aeroespacial. Asi, el tamafio de estos
componentes desafia los métodos de produccion existentes. Tomando como referencia el
ano de 1980 y la superaleacion IN-738, los avances para las turbinas terrestres a gas
fueron obtenidos mediante la aplicacion de superaleaciones base niquel procesadas
mediante la tecnologia de solidificacion direccionada. Por ejemplo, primero se
produjeron alabes de IN-792 por CGDS y después en forma monocristalina en los
tamafios requeridos para las turbinas de generacion de energia. La Figura 2.2 muestra
una representacion del incremento en la resistencia termomecanica para las turbinas en

tierra con respecto a su aparicion.
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F igura 2.2 Incremento en resistencia termo-mecanica de la fundicién de super-aleaciéon base niquel IN-738

utilizada para la fabricacion de propelas en turbinas para la generacion de energia eléctrica. Se muestran los avances
en fundiciones policristalinas (PC), Solidificacion columnar direccionada (CGDS) y Solidificacion de mono cristal
Direccionada (SCDS) [3].

Se deseaba producir anillos y flechas forjadas de la super-aleacion IN-718 (la mas
utilizada para fabricar turbinas de avidn) pero solo se pudieron fabricar piezas con un
tamafio maximo de 20 pulgadas de diametro. Es de esta manera que las turbinas grandes
para generacion de energia siguen usando flechas de acero en muchos de los casos, en

algunos casos la aleacion IN-706 (la cual tiene un menor problema de segregacion que la



16

IN-718) puede ser mas facilmente producida en didametros més grandes. A comienzos de
este siglo las técnicas mejoradas de segunda fusion por arco eléctrico al vacio VAR y un
control estricto en la composicion quimica de las aleaciones han hecho posible producir
lingotes de materia prima de IN-718 de un didmetro de hasta 30 pulgadas dando como
resultado la capacidad de fabricar los discos a los tamanos requeridos para la industria
de generacion de energia. Aun en nuestros dias se buscan superaleaciones avanzadas
para turbinas de generacion de energia. Nuevas aleaciones con mejores propiedades
estan siendo desarrolladas, por ejemplo la superaleacion base niquel U-720 la cual se
utilizaba para fabricar piezas fundidas y forjadas evoluciond como un material para la

fabricacion de discos.

Las reducciones en el contenido de cromo (para evitar la formacion de fases 6) y en
los elementos que usualmente se encuentran en poca cantidad (carbono y boro para
reducir la formacién de aglomerados de carburos, boruros o carbonitruros) dieron lugar a
la aleacion conocida como U-720LI, esta Gltima y la U-720 han sido de especial interés

para la fabricacion de turbinas de generacion de energia.

2.3 PROGRESO DE LAS SUPERALEACIONES

A continuacion se hace un listado de la evolucion hechos a los componentes

fabricados con estos materiales:

e Las super-aleaciones base niquel pueden utilizarse a una fraccion mayor de su
punto absoluto de fusion comparado con otras aleaciones.

e Incremento en las propiedades termo-mecanicas (basandose en el criterio de la
termofluencia) en 250° C desde 1940, estas propiedades incrementan entre 15 y
30° C por cada nueva aleacion que es puesta en el mercado.

e Se ha incrementado el uso de materiales criticos (y costosos) como el Rutenio y
Tantalo.

e Se hareducido la facilidad de forjar y/o formar estos materiales.
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¢ Se ha incrementado la resistencia a la oxidacion.

e Se hareducido la resistencia a la corrosion en caliente.

e Se ha incrementado la dependencia en recubrimientos para proteger de la
corrosion.

e Dependencia parcial en recubrimientos que funciones como barreras protectoras
contra las altas temperatura.

e Se ha incrementado la complejidad de manufactura debido en parte a la
complejidad de la pieza.

e Incremento de costos.

e Mejor tecnologia de fundicion al vacio, muy buena tecnologia de vaciado a la
cera perdida, tecnologia de recubrimiento por plasma y deposicion de haz de

electrones y fabricacion de piezas por metalurgia de polvos.

La mayoria de estas evoluciones en las superaleaciones representan bondades para
el disefador, pero algunos factores especialmente el mayor costo y la mayor

complejidad de manufactura no son deseables.

2.3.1 EL SIGLO XXI

Dejando a un lado las superaleaciones fabricadas por fundicion, forja o metalurgia
de polvos, se han explorado nuevas clases de superaleaciones; estos nuevos materiales

han tenido poco éxito, a continuacion algunos de estos casos.

Hace afios se anunciaba que las superaleaciones reforzadas con fibras serian un gran
avance tecnologico pero estas no han tenido un gran desarrollo comercial. Las
superaleaciones endurecidas por dispersion de 6xidos ODS han alcanzado una aplicacién
muy limitada en turbinas aéreas, el problema principal de estas aleaciones es que son
complejas de fabricar y son dificiles para la manufactura de alabes que tengan la
suficiente fuerza en al area de sujecion. También las ODS tienen una resistencia

mecanica que no es duradera, lo que las hacen inadecuadas para aplicaciones en alabes.
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Las ventajas de estas aleaciones es que tienen muy altos puntos de fusion, excelente
resistencia a la termo-fluencia a altas temperaturas y una muy buena resistencia a la
oxidacion. Entonces las aleaciones endurecidas por dispersion de oxidos encuentran
aplicaciones en ventiladores para turbinas de aviones militares en donde las propiedades
de resistencia mecanica de corta duracion no importan demasiado. En resumen; los altos
costos, la anisotropia inducida al material al momento de proceso y la incapacidad de
manufacturar formas complejas (requeridas para bajar las temperaturas en algunas

piezas) hacen dificil la implementacion generalizada de las superaleaciones ODS.

2.3.2 MODELADO DE PROCESOS.

Uno de los desarrollos mas importantes de los afios noventas y que sin duda seguira
tomando importancia en la actualidad es el modelado de procesos en computadora. Sus
aplicaciones comprenden el comportamiento de solidificacion de lingotes masivos
(70cm de didmetro), modelaciones de manufactura de alabes para turbinas de alta
presion, procesos de forja y consolidacion de metalurgia de polvos entre otras
aplicaciones. Por ejemplo se ha simulado el comportamiento de solidificacion y de
deformacion de lingotes de segunda fusion de IN-718, para esto se ha tenido que obtener
los pardmetros adecuados del material y del proceso. Mediante estas modelaciones de

puede obtener:

e Estructura del grano

e Tamafio de grano

e Espaciamiento entre fases

e Transiciones estructurales

e Defectos de micro segregacion

e Fases secundarias (Laves, o, )

También se han obtenido resultados del modelado de vaciado a la cera perdida de

superaleaciones base niquel, desarrollos parecidos se han hecho con modelacion en
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elemento finito para predecir la variacion en el tamafo de grano en los procesos de
laminacion de los lingotes. Se han desarrollado programas para predecir las
caracteristicas de las aleaciones base niquel, como predecir las temperaturas de liquidus

y solidus y del precipitado vy'.

La habilidad de determinar con gran exactitud el rango de temperatura en las cuales
una alta fracciéon volumétrica de y” se puede tratar térmicamente, es una importante
aplicacion para las superaleaciones destinadas a la fabricacion de piezas monocristalinas.
La modelacion de la cinética de solidificacion y la respuesta micro estructural a procesos

termomecanicos es muy probable.

Aun se necesita desarrollar mejores modelos, y se necesita invertir en la
investigacion de las propiedades de los materiales base, especialmente en la evaluacion
de las secciones transversales de los lingotes y componentes. De cumplir estos
requerimientos, ellos podrian actuar de manera poderosa para la expansion de la
modelacion de procesos. Los disefiadores del programa que predice el tamafio de grano
resultante en el laminado del IN-718 sugieren que las simulaciones pueden permitir

desarrollos futuros para un proceso de produccion mas confiable y mas economico.

2.3.3 PREDICCIONES PARA EL FUTURO.

El desarrollo de nuevos procesos es esencial para el mejoramiento y crecimiento de
las superaleaciones. En retrospectiva, el éxito de las empresas de forja y fundicion de
este tipo de metales y el crecimiento en el uso de alabes para turbinas de alta compresion
se ha debido, casi en su totalidad, a mejoras en los procesos. Es cierto que muchas
aleaciones se han inventado durante los ultimos 40 anos, pero la capacidad de desarrollar
superaleaciones con mayor resistencia ha sido el resultado de la aplicacion de mejores

técnicas de procesamiento.



20

La adicion de nuevos elementos y el aumento en sus porcentajes no es muy factible,
pero el desarrollo en el proceso de investment-casting seguird aumentando la calidad del
producto y la velocidad de fabricacion, los costos de este método se veran disminuidos
por el mayor uso de la técnica de prototipos rapidos. Se incrementara la atencion a la
fabricacion de secciones vaciadas ultra delgadas y con formas con muchos detalles. Las
piezas de tamafio mediano que para finales del siglo pasado se fabricaban de
combinaciones de partes forjadas y fundidas, se fabricaran de una sola unidad fundida,
lo que permitird disminuir los costos en un 50 u 80 por ciento. También existe la
posibilidad de la aceptacion comercial del concepto de estructuras Y~ entrelazadas, aqui
una pequeia explicacion: en las aleaciones mono cristalinas los precipitados y” se
alinean dentro del grano cuando son sometidos a esfuerzos, cuando se aplican fuerzas a
temperaturas elevadas los precipitados ¥ (cubos o esferas) tienden a formar estructuras
parecidas a una balsa plana hecha con troncos entrelazados. Durante la deformacion por
termofluencia se pueden promover varias morfologias de los precipitados y” los cuales
pueden tener la forma de barras o placas dependiendo de la orientacion cristalografica, la
diferencia de uniones de los pardmetros de red, el modulo elastico y el modo de

esfuerzos (compresion o tension).

La mayoria de las fundiciones de aleaciones SCDS tienen una orientacion <001>,
esta orientacion sumada a altas temperaturas cuando ocurre la termofluencia (creep)
promueve que los precipitados y* formen placas perpendiculares al eje del esfuerzo de
tension o paralelos al eje del esfuerzo de compresion. El entrelazamiento ocurre como
producto de un proceso de aglomeracioén y una vez formado, parece ser estable durante
toda la duracion de la prueba de creep. Este entrelazamiento y su interfase se opone a la
deformacion por termofluencia porque hace que las dislocaciones tengan una mayor
dificultad para pasar. La dificultad en la aplicacion de esta técnica recae en la geometria
del componente y en los largos tiempos de pre-tratamientos necesarios para un
entrelazamiento efectivo. Para la aceptacion comercial de esta técnica se debe efectuar
una metodologia de tratamiento térmico bajo carga que ofrezca una mejor relacion

costo-beneficio que las técnicas comerciales actuales.



21

Los fabricantes de superaleaciones continuaran con la tendencia de hacer lingotes
con mayor calidad y de mayores dimensiones para la fabricacion de discos forjados
utilizados para turbinas de generacion de potencia. A diferencia de las aleaciones
vaciadas policristalinas y de las columnares, algunas aleaciones mono cristalinas
fabricadas por solidificacion direccionada han incrementado su temperatura maxima de
operacion pero esta no se estima que sea muy diferente a las que se tenian en los afios
ochentas; tampoco se estima que la temperatura de operacion de los discos cambie
drasticamente, pero se espera que las propiedades mecanicas se incrementen en la
medida en que los defectos desaparecen y se desarrollen microestructuras tolerantes a

dafios.

Los vaciados estructurales grandes continuardn pero es poco probable que otras
aleaciones sean usadas para este motivo, el IN-718 seguira siendo la aleacién mas usada
para la fabricacion de forjas y para piezas fundidas grandes. Se continuaran evaluando
nuevas aleaciones para alabes de turbinas aéreas en turbinas terrestres, especialmente las
base niquel. Sin embargo el costo de evaluar una aleacion y traerla a produccion para
turbinas de generaciéon de potencia seguird costando millones de dolares por cada
aleacion y no serd redituable adoptar nuevas aleaciones debido al costo de invencion y
desarrollo de procesos para esa aleacion. Como muestra de esto, actualmente las
aleaciones usadas para ventiladores y alabes de turbinas se pueden contar con los dedos

de la mano.

Para ciertas aplicaciones la degradacion de la superficie de los alabes continuara
siendo un problema, un potencial de solucién se encuentra en el mejoramiento de los
recubrimientos. Una mejora en el proceso de deposicion existente de recubrimientos
haria bajar los costos y mejorar las propiedades. Recubrimientos a la medida para
diferentes substratos de superaleacion podrian traer mejoras. Debido a la preocupacion
de ahorro de energia se hardn mas esfuerzos para reciclar e incrementar que el porcentaje
de desperdicios de una aleacion vaya a la fundiciéon de su misma aleacion, esto pondra
mas presion en los fabricantes de aleaciones los cuales se veran forzados a incrementar

la calidad de sus productos [3].
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CAPITULO 3

TRATAMIENTO TERMOMECANICO

DE SUPERALECIONES BASE NIQUEL.

3.1 TRATAMIENTOS TERMICOS.

Una definicion general de tratamiento térmico puede enunciarse como: el
calentamiento y enfriamiento de un material con el proposito de mejorar su desempefio
en circunstancias dadas y obtener las propiedades mecanicas deseadas. Esto se logra
mediante un cambio en el estado de esfuerzos residuales o mediante un cambio en su
microestructura. Este proceso térmico se divide en dos; para endurecer o para no
endurecer el material. Dentro de los tratamientos térmicos para no endurecer mas
comunes se encuentran el tratamiento de relevado de esfuerzos o también llamado

recuperacion y el recocido [4].



23

Como sucede con otras aleaciones, algunas superaleaciones también se pueden
endurecer y en ocasiones se les hacen tratamientos para liberacion de esfuerzos

residuales y homogenizar la microestructura.

3.1.1 RELEVADO DE ESFUERZOS.

Los esfuerzos residuales ocurren como resultado de deformacion heterogénea o no
uniforme del material, esta deformacion se puede deber a procesos mecanicos como
rolado, forjado, doblado, maquinado; también se pueden formar como resultado de
efectos térmicos como corte con soplete, tratamiento para endurecer, soldado, templado,

etc.

Los esfuerzos residuales son dafiinos para el correcto desempeiio del material, si
estos esfuerzos son lo suficientemente grandes pueden provocar grietas en el momento
en que se generan o después de otro método de manufactura; también pueden disminuir
la cantidad de esfuerzo que se puede aplicar a una pieza y propagar grietas que

disminuirian la vida de servicio de un componente u estructura.

El tratamiento de relevado de estos esfuerzos consiste en el calentamiento uniforme
de una estructura o componente a una temperatura adecuada por debajo de la
temperatura de recristalizacion, sosteniendo esta temperatura por cierto tiempo y
enfriando uniformemente pues si este Ultimo paso no es uniforme para todas las
secciones de la pieza, entonces se formaran nuevos esfuerzos residuales. El proceso debe
ser disefiado para quitar estos esfuerzos sin que ocurran cambios mayores en la
estructura ni en las propiedades del material. A este proceso también se le conoce como
recuperacion, ya que hace alusion a la recuperacion que ocurre después que un material
ha sido deformado en frio y sometido a cierta temperatura en tratamiento térmico.
Cuando el material ha sido deformado (especialmente en frio) la densidad de
dislocaciones aumenta; cuando se dice que un metal se ha recuperado, esta densidad de

dislocaciones disminuye debido a que estas se reacomodan para formar subgranos, en
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este reacomodo las propiedades mecanicas de dureza y esfuerzo a la cedencia no

experimentan cambios significativos [4].

Si hablamos de este tratamiento en superaleaciones base niquel, generalmente se
tratan las piezas forjadas de aleaciones que son endurecidas por solucion sélida, es decir

que no son endurecidas por precipitados y" y y"".

Los materiales resistentes a la termofluencia, como las superaleaciones base niquel
que contienen segundas fases y" y y** intencionalmente para retardar el movimiento de
las dislocaciones necesitan, temperaturas mas altas para lograr eliminar los esfuerzos
residuales puesto que estos precipitados requieren altas temperaturas para ser disueltos.
En la literatura se encuentra que para algunas superaleaciones el tratamiento de
relevacion de esfuerzos se hace a la misma temperatura que el recocido, esto debido a

que algunas aleaciones envejecen con temperaturas mas bajas.

Generalmente las superaleaciones se tienen que enfriar de una manera muy rapida
(después del tratamiento de recocido o de relevado de esfuerzos) para lograr una dureza
minima, pues de esta manera se previene la precipitacion de las fases que endurecen al
material y dificultan su procesamiento subsiguiente. Algo que también se recomienda en
la literatura [5] es que el tiempo de duracion del tratamiento debe ser minimo para evitar

el crecimiento de grano.

El fabricante Haynes Int. menciona en su ficha técnica [6] para la aleacion H-230
que todas las partes trabajadas en caliente o en frio deben someterse a un tratamiento de
recocido seguido de un enfriamiento rdpido para restablecer el mejor balance en las
propiedades del material, también recomienda que la temperatura de recocido sea la
misma que la de solucién la cual es de 1177°C y mencionan que bajar esta temperatura
produciria la precipitacion de carburos que afectarian la resistencia mecénica del
material y su ductilidad. En su ficha, el fabricante no menciona nada del tratamiento de
relevado de esfuerzos, de la temperatura a la cual se recomienda hacer este tratamiento

ni del tiempo necesario.
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3.1.2 RECOCIDO.

Este tratamiento térmico estd disefiado para incrementar la ductilidad con la
finalidad de facilitar la deformacion y el maquinado, también se usa para preparar al
material para ser soldado o para ser tratado después de que ha sido soldado y para

producir algunas micro estructuras deseadas.

Para los aceros convencionales existen varios tipos de recocido dependiendo de la
temperatura a la cual se llevan a cabo; recocido subcritico, intercritico y total. Cuando
hablamos de superaleaciones el tratamiento de recocido se refiere a mantener la aleacion
a una temperatura mas alta que la critica para obtener una austenizacion maxima y poner

en solucion so6lida el mayor porcentaje de elementos aleantes.

Este tratamiento provoca la recristalizacion de los granos que fueron sometidos a
deformacion. Si el material ha sido sometido a una deformacion en frio la probabilidad
de este cambio en morfologia de granos alargados a equiaxiales es mucho mayor
comparada con la que se esperaria cuando el material fue deformado en caliente, pero

sin duda, la dureza al final el tratamiento sera menor a la inicial.

En las superaleaciones base niquel que se comercializan para ser forjadas, como el
caso de la H-230, se agrega boro y carbono en poco porcentaje para lograr un
reforzamiento de la frontera de grano. Se ha observado que el efecto de anclaje de estas

particulas es benéfico para evitar el crecimiento excesivo del grano recristalizado [7].

También durante el recocido existe el riesgo de que los precipitados que estén
presentes en el material crezcan en tamafo siempre y cuando la temperatura en la que
estos se disuelven sea mayor a la que se aplica en el tratamiento. Este crecimiento se
debe a que el gradiente de potencial quimico asociado con una interfase curva es tal que,
debido a fluctuaciones térmicas los precipitados grandes tienden a crecer mientras los
mas pequefios se disuelven; esto provoca una disminucion en el nimero de particulas.

En el caso de las superaleaciones, el crecimiento de y’ tiene que ver con el intercambio
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entre los 4&tomos en solucion de los precipitados y los de la matriz. Esta difusién puede
ser retardada por aglomeraciones de precipitados o su ordenamiento y puede ser
acelerada por dislocaciones. Estas dislocaciones también tienden a orientar el

crecimiento de y” debido a que participan como rutas cortas de difusion.

Mientras se mantiene el material a cierta temperatura no solo ocurre un crecimiento
en el tamafno de las particulas precipitadas sino que también en su morfologia. Los
precipitados en forma cubica tienden a agruparse en cadenas cortas de aproximadamente
10, los cuales seguiran creciendo juntos. Si las condiciones de temperatura y tiempo son
suficientemente extensas se puede perder la coherencia distintiva de los precipitados con

la matriz austenitica de las superaleaciones [8].

3.1.3 SOLUCION u HOMOGENIZACION

Este tratamiento tiene como proposito uniformizar al material y disolver fases
secundarias. También se usa como preparacion al proceso de envejecimiento con el cual
se logra una mayor dureza en aleaciones tratables térmicamente. Debe llevarse a cabo
por encima de la temperatura de solvus de los precipitados y” para que estos se puedan
poner en solucion. Este tratamiento también ayuda a disolver la fase eutéctica y/y’, la
cual disminuye la resistencia mecéanica y la ductilidad del material y disminuye la

segregacion de elementos quimicos en la aleacion.

En muchos casos la temperatura de solidus en superaleaciones policristalinas esta
por debajo de la temperatura de solvus de v lo que impide la completa disolucion de

estos precipitados durante los tratamientos de solucion.

La superaleacion Haynes 230 tiene un valor nominal 14 % en peso de tungsteno y
2% de molibdeno. Estos elementos confieren propiedades de alta resistencia a la

temperatura, alta resistencia al creep, lo endurece por medio de solucion sdlida y
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disminuye las velocidades de difusion. Las aleaciones con estos elementos requieren

temperaturas y tiempos mayores en los tratamientos térmicos de solucion [9].

Cabe mencionar que el fabricante Haynes Int., en su folleto informativo menciona
que tratamiento de solucidn-recocido de la H-230 se debe llevar a cabo a una
temperatura entre 1177°C a 1246°C y que el material funde en un rango de 1301°C a
1371°C [6].

En la aleacion de tercera generacion base niquel CMSX-10 con la cual se fabrican
alabes monocristalinos por solidificacion direccionada y la cual tiene un alto contenido
(20% en peso) de elementos resistentes al calor, tales como tungsteno, renio, molibdeno
y tantalo; se han realizado investigaciones para intentar reducir los tiempos y
temperaturas de tratamiento térmico de solucion, puesto que para lograr una estructura
homogénea estos procesos pueden requerir hasta 45 horas. Se ha encontrado que la
temperatura de y’-solvus se encuentra a un valor tedrico obtenido por analisis térmico
diferencial (DTA) de 1330°C mientras que experimentalmente, es decir por analisis
métalografico de fases se determind que dicha temperatura era de 1340°C. Una
permanencia de 2 horas era suficiente para disolver casi en su totalidad los precipitados
vy la fase eutéctica y/y’. Otra conclusion fue que el tungsteno y el renio no parecen
homogenizarse hasta que se alcanza una temperatura mayor a 1360°C, el problema con
estos elementos es que una segregacion residual provoca inestabilidad de la
microestructura que posteriormente origina la formacion de fases ¢ y P, las cuales tienen

un efecto negativo en las propiedades del material [9].

En un experimento similar pero realizado solamente para conocer la temperatura y’-
solvus [10] en la aleacion NIMONIC 80A y la muy popular Waspaloy (las cuales se
usan principalmente para fabricacion de forjas) se encontrdé que por medio de andlisis
termo diferencial DTA estas temperaturas fueron de 1050°C para Waspaloy y de 995°C
para la NIMONIC 80A. En esta misma investigacion se determind por medio de
metalografias convencionales realizadas en microscopio electronico de barrido que la

temperatura en la cual se observaba completa solubilidad de los precipitados y” para las
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super-aleaciones Waspaloy y NIMONIC 80A resultaron ser 1047°C y 981°C

respectivamente.

3.1.4 ENVEJECIDO

En las superaleaciones el objetivo de este tratamiento es incrementar la resistencia
mecénica y a la termofluencia del material mediante la precipitacion de y” a partir de la
solucion super saturada y. Esta solucion super saturada se logra mediante el enfriamiento
rapido del material cuando se ha sometido al tratamiento de solucién. Usualmente el
medio empleado en la industria para el enfriamiento rapido es el agua. Este enfriamiento

permite lograr en el tratamiento de envejecido un tamafio mas fino de precipitados y’.

En la Figura 3.1 se muestra un diagrama tiempo-temperatura-transformacion (TTT)
simplificado para el Waspaloy. En este diagrama se puede observar que, para evitar que
se precipite gamma prima y carburos MC es necesario enfriar al material desde una
temperatura de 1100°C sin que se toque la primera nariz del diagrama. En este diagrama
podemos ver que el enfriamiento no es tan critico puesto que la punta de la nariz se
encuentra a un tiempo de 10 horas, sin embargo cada aleacion tiene sus propias curvas y
estas podrian encontrarse a un tiempo mucho menor que para la Waspaloy requiriendo
asi un enfriamiento mas critico. Recordemos que el fabricante de la aleacion H-230
recomienda un enfriamiento rapido o en agua después del tratamiento de solucidon pero

no menciona algiin intervalo.
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Figura 3.1 Diagrama de transformacion isotérmica simplificado para la aleacion Waspaloy [3].

Cuando mas de una fase puede precipitar a partir de la matriz, se debe seleccionar
una temperatura Unica adecuada para obtener cantidades dptimas de las diferentes fases.
También se puede usar alternativamente otro tratamiento de envejecido a otra
temperatura con la finalidad de producir diferentes tamafios y tipos de precipitados. La
principal razon para la realizacion de diferentes pasos de este tratamiento térmico es para
que, aparte de tener un control de los precipitados y’, también se precipiten carburos en
la frontera de grano y para controlar la morfologia de estos ultimos. La temperatura de
envejecido no solo determina el tipo de precipitado sino también su tamafio y

distribucion [5].

En un estudio realizado para el desarrollo de una nueva aleacion base niquel (Ni-Cr-
Co-Mo-Nb-Ti-Al) [12], que serviria para tubos de calentadores sometidos a
temperaturas de entre 700 y 750°C y esfuerzos de termofluencia mayores a 100MPa/10°
h, se hicieron pruebas sometiendo al material a diferentes ciclos de envejecimiento para
observar su estabilidad térmica. Después de un tratamiento de solucion, varios
especimenes fueron sometidos a temperaturas de 704, 725 y 760°C por periodos de
tiempo de 500, 1000, 2000 y 4000 horas, la identificacion de fases fue llevada a cabo por
medio de SEM.



30

En los diferentes periodos de tratamientos que se llevaron a cabo a 704°C no se
presentaron muchos cambios en la morfologia y la distribucion de los precipitados y" ni
en los carburos que se encontraban en la frontera de grano. Para el tratamiento a 725°C
en los periodos de 500, 1000 y 2000 horas la micro estructura es muy parecida a la de
los especimenes tratados a 704°C pero se puede apreciar un ligero aumento en el tamafio
de los precipitados y” y los carburos, pero en el periodo de 4000 horas se comienzan a
distinguir una pequefa cantidad de precipitados en forma de agujas y bloques. La Figura
3.2 muestra la estructura tipica de los precipitados en la frontera de grano de estas

condiciones.

Figura 3.2 Imagen de SEM de la microestructura tipica después de un envejecido a 704°C (a) y para la
temperatura de 725°C por 4000 horas (b) [12].

En los especimenes tratados a 760°C se puede ver el crecimiento de los precipitados
v" intragranulares (Figura 3.3) Después que se ha expuesto el material a 500 horas se
puede observar poca cantidad de la fase n (Ni, Cr, Co);(Ti, Nb) en forma de agujas, a
medida que el tiempo de exposicion se hace mas largo la cantidad y el tamafio de esta
fase se hace mas grande y no solo se forma en las fronteras de grano sino que lo

atraviesa, lo que indica que crece a expensas de y’.
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(a) (b)

Figura 3.3 Imagenes de SEM de especimenes tratados a 760°C. Después de 500 h (a). Después de 4000

h (b) [12].

En la Figura 3.4 se muestra la relacion entre el radio efectivo de los precipitados vy’
y el tiempo de envejecido a las diferentes temperaturas de prueba. Se puede observar que
para esta aleacién, que no contiene una fraccion volumétrica de y” alta (puesto que
Ti+Al = 2.6%) sigue una relacion lineal, lo cual sugiere que el agrandamiento sigue una

cinética de difusion tipica de crecimiento de particula directamente proporcional al

tiempo.
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Figura 3.4 Relacion en el tamafio v’y el tiempo de envejecido a las tres temperaturas de prueba para la

aleacion en desarrollo (grafica obtenida por medio de SAXS) [12].

Esta investigacion nos demuestra que el crecimiento de los precipitados puede
resultar en una consecuencia dafiina para el material si se hace una mala seleccion de

una temperatura de envejecido o de las condiciones de trabajo reales del componente,
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puesto que la aparicion de fases no deseadas aunadas a precipitados mas grandes y
localizados disminuyen la vida util del componente cuando la temperatura de operacion

es mas alta.

Algunas superaleaciones base niquel que son endurecidas por precipitacion de y' y
vy~ tienen tendencia a experimentar contracciéon después de que se han sometido a
tratamiento térmico de envejecimiento: por ejemplo en un estudio realizado a la aleacion
Rene’41, previamente solubilizada, se observd una contracciéon en ambas direcciones
(longitudinal y transversal) de 0.033 mm/mm cuando se someti6 a un tratamiento 760°C
por 16h o cuando se sometié a 900°C por 1h seguido de 10h a 760°C. Mediciones en

dilatdbmetro mostraron que la contraccion es completada en un periodo de 6 horas.

3.2 FORJA DE SUPERALEACIONES

Cuando las superaleaciones son forjadas las dos caracteristicas que influencian en
mayor manera el comportamiento de estos materiales son el esfuerzo de fluencia y la
ductilidad del material; esto debido a que estas aleaciones estan disefiadas para resistir la
deformacion a altas temperaturas, por lo tanto, el esfuerzo de fluencia es alto y la

ductilidad es baja.

Las superaleacioes son dificiles de deformar a altas temperaturas, ademds en la
busqueda de aleaciones con propiedades mecanicas mejoradas, cualquier adicion
orientada a este ultimo fin hace que también se incremente la dificultad de deformacion.
Las propiedades de las superaleaciones basicamente son funcién de la fraccion
volumétrica de los precipitados y* y en menor medida de los carburos y boruros. Un
incremento en los precipitados requiere también un aumento en la temperatura de
deformacion debido a que estas aleaciones son trabajadas en su condicidon mas suave
posible. A mayor concentracion de elementos aleantes disueltos (40 a 50% en total) se

elevan el esfuerzo de fluencia, la temperatura de recristalizacion, mientras la temperatura
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del solidus baja. Estas ultimas tres consecuencias originan que se estreche el intervalo de

temperaturas en las cuales se pueden forjar las superaleaciones [13].

En este capitulo se menciona que el comportamiento de forja de las superaleaciones
estd influenciado en forma importante por la ductilidad. Esta propiedad a su vez se ve
influenciada por otras variables del proceso como es; la temperatura de deformacion, la
velocidad de deformacion, la historia termo-mecanica del material, la composicion, el

grado de segregacion y el estado de esfuerzos impuestos al material por el proceso.

Los limites de temperatura para la forja de las superaleaciones base niquel son
determinadas principalmente por el punto de fusion y las reacciones de los precipitados.
La region de baja ductilidad se encuentra a temperaturas aproximadas a la mitad de la
temperatura de fusion del material (en escala Kelvin). Estas aleaciones se trabajan a altas
temperaturas cuando las velocidades de difusion propias del material son lo
suficientemente altas para provocar la recuperacion y la recristalizacion dindmica. Este

ultimo fendmeno atenua los efectos del endurecimiento por deformacion.

Es importante mencionar que para mejorar la resistencia al esfuerzo a alta
temperatura de las superaleaciones base niquel se ha incrementado el porcentaje de
aluminio y titanio mientras que se disminuye el porcentaje de cromo. Mientras menos
cromo esté presente en la aleacion, la temperatura a la cual los precipitados y” entran en
solucion sélida aumenta y como consecuencia de este aumento en la temperatura la

facilidad para forjarlas disminuye [5].

Un mejor entendimiento y control de los procesos de manufactura ha hecho posible
mejorar las propiedades de las superaleaciones: por citar dos ejemplos, algunos de estos
procesos han podido mejorar la respuesta de un componente a la fatiga y/o a la termo

fluencia.

Algunas veces, cambios en la secuencia del procesamiento termo-mecanico para

una aleacion especifica, también puede llevar a mejorar las propiedades mecanicas del
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material. La idea de trabajar una aleacion de determinada manera para obtener las
propiedades deseadas ofrece algunas ventajas, debido a que el desarrollo de nuevas
aleaciones es muy costoso y demanda mucho tiempo. Otra ventaja es que se minimizan
los cambios en el disefio de la aleacion y el del ensamble, ademas de que las aleaciones

existentes ya se han probado en produccion y operacion.

Para optimizar las propiedades mecanicas mediante el procesamiento termo-
mecanico es necesario considerar las interacciones entre las siguientes variables:
e El grado de deformacion
e Latemperatura a la cual se lleva a cabo la deformacion
e El tratamiento de solubilizado (tiempo para disolver fases e homogenizar)

e Los tiempos de precipitacion y temperaturas (y” y carburos)

Se debe prestar atencion a la morfologia, distribucion y tamafio de los precipitados
vy de los carburos, la presencia y morfologia de compuestos intermetalicos como n, L,

0, 0 o Laves y la condicion de la matriz (si esta recristalizada, recuperada o mixta).

3.2.1 VARIABLES IMPORTANTES DEL PROCESO DE FORJA DE
SUPERALEACIOES

Cuando se procesan las superaleaciones, la temperatura de forja y el porcentaje de
reduccion son las variables que se deben determinar primero. Sin embargo la medida de
capacidad de trabajo en caliente debe ser tomada en cuenta cuando se habla de trabajo
termo-mecanico. El objetivo es medir la relacion que existe entre la deformacion a la
fractura, temperatura y la velocidad de deformacion, para determinar la ductilidad
maxima a cierta temperatura. Si se emplea el procesamiento termo-mecénico esta ultima
informacion es importante, pero la seleccion de la temperatura esta en base a su efecto

en las propiedades de la aleacion y no a la maxima deformacion alcanzable.
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La seleccion de la velocidad de deformacion es importante pues influye en el
porcentaje de calor retenido por la pieza durante el trabajado en caliente, ademas esta
variable del proceso también influye en la velocidad en que la pieza pierde el calor
debido a la conduccion y radiacion. En otras palabras, si se forjan dos piezas idénticas
del mismo material y a la misma temperatura pero con la diferencia que a una de las
piezas se le forja con una mayor velocidad que a otra, la que fue forjada a alta velocidad
retendra mas calor por mas tiempo que la que fue forjada a menor velocidad esto es
debido a que a la que es forjada a una velocidad menor tendra menor energia
almacenada en forma de calor pues se le dio mayor tiempo para disipar el trabajo
realizado en ella. Recordemos que la recristalizacién dindmica que sufre el material
depende mucho de la temperatura a la cual se lleva a cabo la deformacion, por lo tanto la
seleccion de una velocidad de deformacién mayor tenderd a provocar un mayor

porcentaje de recristalizacion en el material.

Otro aspecto importante a considerar es la estabilidad de las fases o su temperatura
de disolucion, principalmente de los carburos. Por ejemplo en la aleacion René 41 la
temperatura de disolucion de los carburos M¢C esta en el rango de 1120-1150°C y se
sabe que estos carburos se precipitan generalmente en las fronteras de grano. Ahora
supongamos que queremos hacer dos anillos de una barra solubilizada de este material.
Al primer anillo se calienta a 1200°C por 2 horas y lo rolamos a esa temperatura, al
otro lo calentamos a 1080°C por 2 horas y lo rolamos a esa temperatura, lo que

obtendriamos se muestra en la Figura 3.5.
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Figura 3.5 Microestructura de Rene 41 a 385X. Rolada a 1120°C (a), rolada a 1080°C (b) [13].

En la Figura 3.5 podemos observar que la microestructura del anillo rolado a la
temperatura de disolucion de los carburos M¢C tiene una microestructura mas limpia
pues los carburos disueltos se precipitaron en las fronteras de grano y las maclas,

mientras que en el anillo rolado a 1080°C no se alcanzaron a disolver y reagrupar.

Una vez que ya se ha definido el procesamiento de una superaleacion es importante
que los resultados obtenidos sean reproducibles para otras piezas con las mismas
caracteristicas. Para esto se tienen que controlar bien dos aspectos de la produccion. El
primero tiene que ver con los tiempos de proceso, y dentro de estos se encuentra el
tiempo que las piezas son sometidas a tratamiento térmico, el tiempo que se emplea en
deformarlas y los tiempos muertos de espera o transporte del material de un proceso a
otro. Dentro de este aspecto un proceso automatico o semiautomatico podria ser de gran
ayuda. El segundo esta relacionado con el control de la temperatura de los hornos.
Debido sus caracteristicas, algunas superaleaciones tienen bien establecidas las
condiciones de temperatura a la cuales deben ser trabajadas o tratadas térmicamente. Por
ejemplo tenemos una aleacion que recristaliza con un tratamiento térmico a 1000°C
debido a que a menor temperatura los precipitados y~ son muy estables y no se

disuelven.

Ahora supongamos que esa aleacion es sometida a una deformacion en frio y se

mete a un horno, del cual se sabe que tiene una variabilidad de +/- 15°C. Entonces para
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asegurar que las piezas recristalicen se programa el horno a una temperatura de 1015°C
pero también se corre el riesgo que la temperatura suba hasta 1030°C con lo cual se
pueden promover generar que la fraccion volumétrica de vy disminuya
considerablemente y la menor presencia de estos precipitados no impida que el tamaiio
de grano aumente y se salga de especificaciones. En la aleacion René 95 se ha
comprobado que una variacion de 8°C en la temperatura de recocido produce diferencias

considerables en la microestructura de este material [13].

Al momento de forjar una superaleacion es muy importante tener claras las
caracteristicas deseadas para el producto terminado. Por ejemplo, aleacion Waspaloy
que se usa para fabricar discos, anillos y alabes de turbinas tiene una temperatura de
solvus de sus precipitados Yy~ de aproximadamente de 1040°C. La reaccion de
precipitacion de los carburos M;3;C¢ (en la frontera de grano) ocurre en esta aleacion en
el rango de 1060-1080°C. Ahora, se sabe que por su aplicacion los discos forjados deben
tener una buena resistencia a la tension y a la fatiga de bajo ciclos, entonces un método
de produccidon para esta aleacion generalmente consistiria en forjar en un rango de
temperaturas entre 1000-1100°C para posteriormente someter a la pieza a un tratamiento
a una temperatura sub-solvus de entre 1000-1030°C para que la microestructura retenga

el tamafio de grano fino producido por la forja [14].

De esto podemos inferir que en el proceso de forja intervienen muchas variables
pues depende mucho de la aleacion con la que se trabaje, las caracteristicas que se
quieran lograr y de la capacidad que se tenga para lograr las deformaciones y mantener
las temperaturas adecuadas del proceso. Recordemos que para lograr un grano fino en el
proceso de forja generalmente se requiere de una temperatura relativamente baja (caso
de Waspaloy y algunas otras superaleaciones) pero entre mas baja esta temperatura hay

una mayor dificultad para lograr deformarla.
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3.3 RELACION ENTRE FABRICACION Y TRATAMIENTO TERMICO.

En la industria de las turbinas para aviones y para la generacion de energia eléctrica,
los fabricantes de anillos de superaleaciones tienen que cumplir con rigurosas normas
que les exigen una microestructura con caracteristicas especiales segin la aplicacion de
estos componentes. Estas normas suelen pedir cierta resistencia del material a la
termofluencia, a la tension, dureza y también hacen énfasis en la uniformidad y el
nimero ASTM maximo que puede tener el grano del componente. Las propiedades
mecénicas que tiene el anillo estdn intimamente relacionadas a la forma en la que se

deform¢ y se trato térmicamente.

En la mayoria de los componentes forjados se busca una microestructura con un
tamafio de grano fino con distribucion uniforme, esto se puede lograr cuando a una
superaleacion que se endurece por precipitacion se le da una deformacion final a la
temperatura mas baja en su rango de deformacion en caliente y este tipo de
microestructura puede ser llevada a un tamafo uniforme en el tratamiento térmico de
solucion. Si la temperatura final de trabajo es baja o si el metal no ha sido lo
suficientemente deformado en su Ultimo paso, se generara una microestructura no
homogenea en el tratamiento de solubilizado. Las aleaciones que fueron deformadas a la
temperatura mas alta en el rango de temperaturas de deformacion en caliente, tienen una

estructura mas grande que no puede ser refinada en tratamientos térmicos subsecuentes

[5].

Otro proceso de fabricacion en los anillos para turbinas es el trabajo en frio, el cual
se lleva a cabo cuando la aleacidn es ductil, o cuando se le ha aplicado un tratamiento de
solucion al material. El trabajo en frio influencia las propiedades mecanicas puesto que
en algunas aleaciones un porcentaje pequeio en la reduccion anterior a un tratamiento
térmico de solubilizado puede generar un crecimiento excesivo en el tamafio de grano o
lo que se conoce como crecimiento anormal de grano. El trabajo en frio también altera la
cinética en el envejecido puesto que la reaccion se acelera si la aleacion es deformada lo

suficiente y mantenida un cierto periodo, esto origina la aparicion prematura de
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precipitados a temperaturas a las cuales normalmente estos no deberian aparecer [5]. En

otras palabras el trabajo en frio hace mas propenso el material a un sobre envejecido.

En el momento que se generan un mayor numero de dislocaciones, ya sea por
deformacion a alta temperatura o a temperatura ambiente, también alteran el flujo de
difusion de los atomos puesto que estas dislocaciones actiian como trayectorias cortas de
movilidad para los atomos [8]. Entonces, en piezas sometidas a deformacion en frio o en
caliente y que seran tratadas térmicamente se debe sobre pasar un porcentaje minimo de
deformacion (6% para trabajo en frio y 10% en caliente) en todas sus areas para evitar el
crecimiento anormal de los granos, esta regla aplica para piezas como remaches, placas

formadas por estiramiento y partes formadas por doblez [5].

La Figura 3.6 muestra el efecto del trabajo mecanico en el tamafio de grano final de
una aleacion Nimonic 90 después que fue sometida a un tratamiento térmico de
recocido, recordemos que para muchas aleaciones base niquel la temperatura de recocido
es la misma que se recomienda para el tratamiento de relevado de esfuerzos residuales.
En la grafica se puede observar que una reduccion de aproximadamente 4% a las
temperaturas mas altas ocasiona un crecimiento excesivo del tamafio de grano, mientras
que cuando se ha logrado una deformacion de 15% el grano tiende a estabilizarse ain

cuando la temperatura es alta.
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Figura 3.6 Nimonic 90 placa rolada en frio en pasos desde un espesor de 1.8mm a 0.9mm y recosida a 5

temperaturas diferentes [5].
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Algunas aleaciones como la A-286, Nimonic 75 y Hastelloy X pueden ser
reducidas en frio hasta un 90% sin que se presente fractura. En cambio, otras aleaciones
como Rene’41 y Udimet 500 se tiene que realizar un tratamiento de recocido cada vez
que se deforma de un 35 a 40% para evitar fracturas. La propiedad que gobierna esta
deformacion maxima es la relacion entre el esfuerzo de fluencia real del material y su
taza de endurecimiento por deformacion; en general se puede decir que a mayor taza de
endurecimiento por trabajo mecéanico, menor porcentaje de reduccion permitido sin que

exista la necesidad de realizar un recocido [4].
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CAPITULO 4

MICROESTRUCTURA DE

SUPERALEACIONES.

4.1 MICROESTRUCTURA TIPICA

Como se menciono6 antes, las superaleaciones empezaron con el desarrollo del acero
inoxidable austenitico (1910-1915), después en la medida que se fue desarrollando la
turbina a gas y gracias a descubrimientos casi sin intencion se encontrd que el niquel
también tenia propiedades parecidas al acero inoxidable. Debido a que presenta la fase
austenitica y con estructura cubica centrada en las caras FCC y también como en el acero
austenitico con contenido de niquel, titanio y aluminio se precipita la fase y” Niz(Al,Ti)
la cual es coherente con la matriz austenitica puesto que también tiene estructura FCC y
el parametro de red es ligeramente mas grande que el de y. Debido a esta distorsion
inducida  se obtiene gran resistencia mecanica y a la termofluencia con las

superaleaciones base niquel.
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Las superaleaciones deben su resistencia a elementos endurecedores que se ponen
en solucion (intersticiales o subsitucionales) en la matriz austenitica y/o segundas fases

de precipitados.

Las fases que precipitan y tienen un efecto marginal en el endurecimiento son los
carburos MC, M23Cs MsC y M;C3 puesto que no son coherentes con la matriz. El efecto
endurecedor que tienen estos carburos es debido a que estabilizan las fronteras de grano
cuando se presenta un esfuerzo cortante excesivo y son necesarios para el control del

tamafio de grano en las aleaciones disenadas para ser forjadas.

Ademas de los elementos que producen endurecimiento por solucion sélida, por la
precipitacion de vy y por al formacion de carburos; hay otros elementos como boro,
zirconio y cerio que se adicionan para mejorar la propiedades mecénicas o quimicas del
material [5]. Algunos elementos que ayudan a la formaciéon de carburos y y” también

contribuyen significativamente a mejorar también las propiedades quimicas.

Las propiedades mecanicas de las superaleaciones base niquel y hierro estan
influenciadas por tres caracteristicas en su microestructura, las cuales son:

e La cantidad de precipitados y su morfologia.

e El tamafio de grano y su forma.

e La distribucion de los carburos.

El control de la microestructura es realizado mediante la seleccion de la
composicién quimica y por el procesamiento, asi para una composicion dada existen
ventajas y desventajas en las estructuras creadas por medio de deformacioén y por
vaciado. Por ejemplo en las piezas fundidas se tienen granos mas grandes, mayor
segregacion y por lo tanto mejores capacidades de resistencia a la termofluencia y la
ruptura, mientras las piezas forjadas suelen tener granos con tamafio mas fino y una

estructura mas uniforme por lo que tienen mejores resistencia a tension y a la fatiga.
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Las superaleaciones base niquel consisten tipicamente de precipitados y* en una
matriz y, a medida que la fraccion volumétrica de y* aumenta también se aumenta la
dureza de este material. Cuando hay poca fraccion volumétrica precipitada de y’, este
tiende a tener forma de esfera pero a medida en que se incrementa la fraccion
volumétrica los precipitados toman una forma cubica, estos precipitados se desarrollan
dentro del grano, sin embargo la resistencia mecéanica es determinada por la condicién
de las fronteras de grano y particularmente por la distribucion y morfologia de los

carburos precipitados.

Cuando se optimiza la fraccion volumétrica y la morfologia de y” (las cuales no son
necesariamente independientes entre si) en conjunto con una dispersion de particulas
globulares de carburo en la frontera de grano en forma de collar se logran las
propiedades Optimas del material. Una distribucion discontinua de carburos o de y” en
las fronteras de grano disminuye drasticamente la resistencia a la ruptura atin cuando la

resistencia mecénica y termofluencia no se vean afectadas [5].

4.2 EVOLUCION DE LA MICROESTRUCTURA.

A las superaleaciones se les adicionan diversos elementos en cantidades
determinadas para producir ciertos efectos, algunos de estos elementos se ponen en
solucion solida; por ejemplo el molibdeno, tantalo, tungsteno y renio sirven para
incrementar la resistencia mecanica; el aluminio y cromo sirven para incrementar la
resistencia a la oxidacion y para incrementar la fraccion volumétrica de segundas fases
se agrega cobalto; el cerio y el manganeso se agregan para atrapar ciertos elementos.
Pero algunos elementos también pueden causar fases perjudiciales para el desempefio
del material, debido a que bajo ciertas circunstancias (mal tratamiento termomecéanico o

térmico) pueden causar la formacion de o, p, n, Laves, entre otras.

Algunos de estos elementos producen cambios sustanciales en la microestructura,

mientras otros tienen un efecto mas discreto, la forma en que estos elementos influyen
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en el material son funciones del procesamiento y del tratamiento térmico. Incluso
cuando la fase estd establecida esta puede variar en su morfologia, por ejemplo: carburos
en forma de lineas o de bloques; precipitados y* en forma de esferas o de cubos; ¢ en
forma de ovalada o en bloques. Los precipitados como ¢ CrssFess, {Nig(Cr,Mo)4(Cer,
Mo, Ni);s}; las Laves (con formula general A;B en donde B es el elemento pesado); las
fases pu como (Fe,Co)7(Mo,W); las fases P como por ejemplo Mo4,CrigNig; las fases o
como NiMo y por ultimo las fases R (Mo3;CrgCosg) pertenecen a la familia de las fases
llamada TCP (topologically Close-Packed), las cuales son compuestos intermetélicos

que existen en sistemas con varios componentes que tienen elementos de transicion [§].

Un ejemplo de las morfologias que pueden tener los precipitados y" la podemos
observar cuando a la superaleacion se le enfria después de un tratamiento de solucion,
estos precipitados pasan de tener una forma esférica inicial a una forma perfectamente
cubica, la cual evoluciona a una forma cubica con las esquinas alargadas con otros cubos
en los vértices y por tltimo esta forma pasa a tener forma de estrella como se muestra en

la Figura 4.1

Figura 4.1 Dibujo esquematico de la evolucién de los precipitados y~ durante el enfriamiento continuo.

Esfera-cubo-cubo con cubo en vértice-octodendrita-dendrita.[§]

Es importante sefalar que los precipitados y” en las super aleaciones de primera
generacion tendian a tener una morfologia esférica, mientras que las aleaciones mas

recientes tienen una morfologia cubica. [5]

En una investigacion conducida en una superaleacion base niquel GTD 111 [15] se

encontrd que la velocidad de enfriamiento posterior a un tratamiento de solubilizado en
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una secuencia de tratamientos térmicos para precipitar Yy era determinante para la

homogeneidad de estos precipitados en la aleacion.

En la secuencia de tratamientos térmicos se hizo primero un tratamiento de
solubilizado total es decir a una temperatura superior a la de solvus y’, uno de
solubulizado parcial y finalmente un envejecido. Todos los especimenes fueron
sometidos a los tres tratamientos y cada tratamiento tubo una sola temperatura para
todos los especimenes, lo tnico que cambio fue el tiempo de permanencia en el horno en
el paso del solubilizado total que vari6 de 4 a 2 horas (lo cual no tubo gran importancia
en el grado de homogenizado para este material) y la razén de enfriamiento después de
los tratamientos de solubilizado total y el parcial; los cuales variaron de 18°C/min a

5°C/min y de 25°C/min a 32°C/min respectivamente.

Una vez realizados todos lo pasos se hicieron observaciones en el microscopio
electronico de barrido para analizar la microestructura del material. Uno de los
resultados que se obtuvo de esta investigacion es que a mayor velocidad de enfriamiento
la fraccidén volumétrica y el tamafno de los precipitados y” decrece, también se encontrd
que esta mayor velocidad de enfriamiento produce una distribucién no homogénea de

v en la matriz Y como se muestra en la Figura 4.2

Figura 4.2 Micro estructuras de especimenes al finalizar los tres tratamientos térmicos. (a) enfriamiento
al8°C/min, mientras la microestructura (b) corresponde al enfriamiento a 5°C/min. Se observa la no

homogeneidad en el espécimen que corresponde a una mayor taza de enfriamiento [15].
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En el estudio hubo un espécimen que fue tratado en forma mas critica puesto que en
¢l se aplico un enfriamiento de 18°C/min al terminar el tratamiento de solucion y
también se aplicé un enfriamiento de 32°C/min al finalizar el solubilizado parcial, la
microestructura se observa en la Figura 4.3 y se puede distinguir una mayor in
homogeneidad que en la microestructura enfriada a 18°C/min en solucion total y

25°C/min en solucion parcial.

Figura 4.3 Microestructura de espécimen sometido a la condicién més critica de enfriamiento [15].

Recordemos que los precipitados y’ tiene una formula NizAl 6 NisTi y una
estructura FCC, pero hay otra fase relacionada, la fase eta 1 con formula Ni;Ti la cual
tiene estructura hexagonal y que puede existir en una forma metaestable de y" antes de

transformarse en 1.

Dependiendo de la composicion quimica de la superaleacion y de su procesamiento
se pueden formar algunos carburos; mientras hay unos que son relativamente insensibles
al tratamiento térmico, pues requieren altas temperaturas para disolverlos hay otros que
si requieren un tratamiento térmico para controlar sus caracteristicas. En muchas
ocasiones los carburos estan unidos, sin embargo se forman de manera secuencial; por
ejemplo, la secuencia de reaccion en muchas superaleaciones es pasar de MC a M»3Cg en

donde los elementos formadores de carburos son: cromo, titanio, molibdeno y tungsteno.

El boro puede participar de una manera intercambiable con el carbono y producir

fases MBj,, M3;B; entre otras. Una propiedad que se le adjudica a boro es que los
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boruros primarios formados por un ajuste en la relacién carbono/boro son mas faciles de

modificar en su morfologia mediante tratamiento térmico que los carburos.

Para mejorar la resistencia a la degradacion ambiental todas las superaleaciones
contienen cierta cantidad de cromo y otros elementos. El rol del cromo es producir la
formacion de Cr,Os en la superficie externa de la aleacion, sin embargo cuando hay
oxidacion el aluminio se promueve una capa de Al,Os que da mayor proteccion que la
formada por cromo, pero recordemos que el aluminio se agrega a las superaleaciones
con el proposito de la formacion de y'. En las aleaciones base niquel una adiciéon de un 6

aun 22% en peso de Cr es comun.

Hay algunos elementos que tienen un efecto negativo en algunas de las propiedades
que se desean en la superaleaciones, aun cuando su presencia este en el intervalo de las
partes por milléon y no puedan detectarse por medio de microscopia dptica o electronica.
Entre estos elementos estan: el silicio, fosforo, plomo, bismuto, selenio, telurio y la
plata. Es entonces que se deben agregar elementos que los atrapen y neutralicen, por
ejemplo el magnesio y el cerio tienden a atrapar el sulfuro en la forma de compuesto; el
titanio tiende a atrapar al nitrogeno para formar TiN y es entonces cuando estos

compuestos se hacen visibles.

4.3 EFECTO DE LA MICROESTRUCTURA EN LAS PROPIEDADES

En general se puede decir que las propiedades de las superaleaciones dependen
principalmente de la microestructura formada por la precipitacion de vy~ y/o y”, la

precipitacion de carburos y los efectos del boro, zirconio y hafnio.

El endurecimiento por y” esta relacionado con muchos factores pero los que tienen
una influencia més directa son: la fraccion volumétrica y el tamafio de estos
precipitados. Las superaleaciones que son destinadas a ser forjadas contienen

generalmente una fraccion volumeétrica de y” de alrededor a un 20% puesto que mas de
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un 45% hace impractica su manufactura por este método y se deben fundir. Con el
transcurso del tiempo se ha aumentado el porcentaje de vy lo cual ha resultado en una
mayor resistencia de las superaleaciones base niquel. Las aleaciones modernas para la
fabricacion de alabes monocristalinos contienen un porcentaje maximo de entre un 70%
y un 80%, puesto que un mayor facciéon volumétrica conlleva una caida significativa en

la resistencia mecanica del material [8].

El tamafio de los precipitados y” también tiene un comportamiento similar al de la
fraccion volumétrica, es decir la dureza del material se incrementa hasta cierto punto a
medida que el diametro de la particula se incrementa, pero si crece mas de este punto
esta propiedad disminuye. El aumento en la dureza se debe a que en el inicio las
particulas son cortadas por las dislocaciones, lo que retarda el movimiento de estas
ultimas pero cuando se llega a cierto limite las dislocaciones ya no cortan a las
particulas, sino que las envuelven y esto provoca la disminucion en dureza. Este
comportamiento se ha comprobado para superaleaciones base niquel con una fraccion
volumétrica relativamente baja (hasta un 30%) pero no es muy evidente en aleaciones
con una mayor fraccion. El efecto del tamafio de particula en la resistencia a la
termofluencia esta menos definido pero se prefiere que el didmetro varie de 0.25 a
0.5um, lo cual se considera un tamafio de fino a moderado [5]. En general las aleaciones
que endurecen por precipitacion de y” tienen una mayor resistencia a la termofluencia
que las superaleaciones endurecidas por solucion solida, puesto que estas ultimas estan
disefiadas para tener una resistencia mecanica menor a altas temperaturas pero una

resistencia superior a la oxidacion [16].

En las aleaciones forjadas la fase y” normalmente se encuentra en una distribucion
de dos tamafios de particulas finas y toda la cantidad de Al + Ti contribuye
efectivamente a endurecer al material. En las aleaciones vaciadas las caracteristicas de
esta fase son demasiado variables debido a los efectos de segregacion y velocidad de
enfriamiento. Por ejemplo en el proceso de solidificacion se pueden encontrar grandes
cantidades de fase eutéctica y-y" y grandes particulas de y’, en este caso se pueden

emplear tratamientos térmicos de solubilizado para homogenizar y disolver estas fases
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para después hacer un envejecido y volver a precipitar y” pero ahora en forma mas fina

y asi mejorar las resistencia a la termofluencia.

Aun cuando los precipitados y” son muy importantes, no es posible determinar el
desempefio de una aleacion considerando solo esta fase puesto que debe haber un
balance entre la fuerza dentro de los granos y la fuerza en sus fronteras. Si la matriz
endurecida por y” se vuelve mas fuerte en relacion a la frontera de grano, entonces una

falla prematura ocurre debido a que la relajacion de esfuerzos se vuelve muy dificil [5].

Debido a su precipitacion en las fronteras de grano, los carburos ejercen una
profunda influencia en las propiedades de las superaleaciones. En muchas
superaleaciones los precipitados M»;Cs precipitan después del envejecido: se ha
encontrado que una cadena globular de estos precipitados en forma discreta (sin
coalescencia) optimizan la vida util del componente cuando es sometido a condiciones
de termo fluencia. Esto es debido a que estos carburos previenen el deslizamiento
provocado por termofluencia mientras proveen la ductilidad suficiente en el grano para
la relajar los esfuerzos. Si no hay precipitacion de carburos ocurre una falla prematura
debido a que las fronteras de grano tienen libertad de movimiento y esta origina que los
espacios en el punto en donde se unen tres granos crezca y se de lo que se conoce como

ruptura de tres puntos, ver Figura 4.4.

Tres
puntos

Figura 4.4 Esquema del modo de fractura de tres puntos donde se unen las fronteras de grano.

Si por el contrario los carburos precipitan en forma de pelicula continua las
propiedades se degradan severamente, por ejemplo se ha reportado que en la aleacion

M252 una envoltura continua de M3C¢ disminuye la resistencia al impacto; también se
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considera que las peliculas de precipitados MC son responsables de reducir la vida de la
superaleacion Waspaloy forjada cuando es sometida a fatiga. Cuando los precipitados
M,;Cs precipitan en forma celular en superaleaciones base niquel, hay una disminucion
en las propiedades mecanicas; se ha encontrado que esta morfologia ocurre cuando un
tratamiento de solucidon produce una alta saturacion de carbono que no es precipitada
inmediatamente por un tratamiento térmico anterior al envejecido en el intervalo de 705
a 760°C. Otra precipitacion que disminuye la ductilidad de este tipo de aleaciones es la
llamada Widmanstitten M¢C, cuando esta se localiza en las fronteras de grano o en las

fronteras de las maclas [5].

Un efecto producido por la precipitacion de carburos M,;Cs es la ausencia de
precipitados y” en cualquier zona del grano, estas zonas libres de y” pueden disminuir la
vida util de un componente sometido a fatiga porque los esfuerzos se pueden concentrar
en estos lugares que son relativamente mas débiles que las zonas en donde se da una
precipitacion de y” continua. Las aleaciones con una mayor fraccion volumétrica de y’
no tienen una cantidad importante de zonas libres de estos precipitados, este
comportamiento se puede deber a su alta saturacion con respecto a los elementos

formadores de y’.

Como se mencion6 con anterioridad, los carburos en las aleaciones base niquel se
forman por medio de reacciones secundarias, por ejemplo los MC se descomponen para
formar M»3Cs a temperaturas inferiores al rango de 815 a 870°C o se pueden formar
M¢C a temperaturas en el intervalo de 980 a 1040°C si la aleacion tiene suficiente
molibdeno y tungsteno. En las superaleaciones base niquel la contribucion en el aumento
de la dureza debida a los precipitados de carbono que se encuentran dentro del grano es
poca, es por eso que en las aleaciones de piezas monocristalinas el carbono es excluido

en su composicion.

Pero los carburos, tanto los que se encuentran en las fronteras de grano como lo que
se encuentran dentro de €l también tienen un efecto negativo en las aleaciones: pues

pueden participar en una fractura prematura por fatiga o también pueden actuar como
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concentradores de esfuerzos por medio de su oxidacion. Los carburos oxidados o
prefracturados derivados de procesos como maquinado o tratamientos térmicos pueden
iniciar las grietas cuando el componente es sometido a esfuerzos ciclicos; es por eso que
controlar su tamafio es importante. Por ejemplo los alabes monocristalinos para turbinas
con contenidos reducidos de carbono han resultado tener significativas mejoras en la
resistencia a la fatiga comparados con alabes con granos columnares fabricados con

aleaciones con contenidos de carbono tipicos para esta aplicacion.

Con adiciones de boro, hafnio, zirconio y tantalo también se pueden mejorar las
propiedades mecanicas de las superaleaciones. Por ejemplo, en un estudio realizado para
ver los efectos que tenian la adicién de algunos de estos elementos en las propiedades
mecanicas de varias aleaciones fabricadas por metalurgia de polvos, se encontré que el

boro fue el elemento que tuvo una mayor influencia [17].

En ese estudio basicamente se varid la composicion quimica del boro, carbono,
hafnio y tantalo a varias aleaciones (en particular a una) fabricadas por metalurgia de
polvos. En las diferentes variaciones de la aleacion se tenian ciertas concentraciones de
estos elementos. Todos estos elementos podian estar presentes en dos cantidades de
porcentaje en peso; el boro en una cantidad de 0.01 6 0.04, el hatnio 0 6 0.3, el tantalo
0.8 6 2.4 y el carbono 0.02 6 0.06. Después que los polvos fueron consolidados, estos
fueron forjados y cortados en rodajas para ser tratados térmicamente. Se les sometid a un
tratamiento de solubizado (por arriba de la temperatura y’-solvus) por 4 horas, se les
estabilizo y se les dio dos tratamientos de envejecido a una temperatura 843 y 760°C,
ambos tratamientos por una duracién de 4 horas cada uno y después de cada tratamiento
se les enfrid con aire. De estas rodajas tratadas se maquinaron probetas para las

diferentes pruebas mecénicas.

Cabe mencionar que los autores mencionan que los resultados fueron analizados por
simple comparacion para visualizar las tendencias y con un detallado analisis estadistico
para determinar si los cambios en composicion tenian un efecto real y no simples

variaciones sin relacion.
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Dentro de las observaciones que hicieron mediante analisis microestructural fue que
el boro tiene un efecto notable en las fronteras de grano pues a medida que se
incrementa su porcentaje en peso se promueven peliculas alrededor del grano y también
se generan porosidades en el vértice de la union de tres granos. El hatnio provocé la

formacion de eutécticos y de carburos HfC, ver Figura 4.5.

Figura 4.5 Microestructura de aleacién con alto contenido de boro, carbono y hafnio [17].

Otra variable medida fue la porosidad térmica inducida, medida después de los
tratamientos de envejecido. Esta porosidad se midid en una escala subjetiva por medio
de comparacion Optica y mediante la comparacion en el cambio de la densidad del
material. Nuevamente el boro tuvo el mayor impacto, pues al aumentar su porcentaje,
también aumentd la porosidad inducida térmicamente. En las aleaciones con bajo
porcentaje de boro la perdida en densidad promedio fue de 0.09% mientras que las que
contenian alto porcentaje de boro fue de 0.66%. En este estudio el boro también resulto
bajar la temperatura de fusion incipiente del material, para esto se hicieron experimentos
en los cuales se varid la temperatura desde 1135°C hasta 1246°C en incrementos de
14°C. Los autores consideraron que la temperatura de fusion incipiente se alcanzaba
cuando en metalografias convencionales a 500X se apreciaba un considerable nimero de
precipitados en las fronteras de grano y/o peliculas, o cuando la formacién de
porosidades en los vértices de tres granos era evidente. En las aleaciones con bajo
contenido de boro el promedio de la temperatura incipiente de fusion fue de 1241°C

mientras en las de alto contenido el promedio fue de 1191°C.
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En cuanto a las pruebas mecanicas los especimenes fueron sometidos a pruebas de
termofluencia a una temperatura de 704°C y 793MPa, a esfuerzo de ruptura a 649°C y
896MPa, esfuerzo en tension a 649°C y prueba de crecimiento de la fractura en fatiga a

704°C.

El andlisis estadistico mostré que el carbono y el boro tuvieron una influencia
significativa en el tiempo de resistencia a la termofluencia, pues las aleaciones que

contenian mas porcentaje de ambos elementos mostraron las menores propiedades.

Por el contrario en la prueba de esfuerzo de ruptura, el aumento de boro tuvo una
influencia positiva al incrementar el tiempo de ruptura y mejorar la elongacion de las
aleaciones. En las aleaciones con bajo porcentaje de boro la elongacion promedié fue de
3.9% mientras las de mayor porcentaje tuvieron una elongacion promedio de 14.3%. Los
resultados indican que el menor crecimiento de fractura se dio en las aleaciones con
menor concentracion de boro y mayor concentracion de hafnio. Las composicion del las

aleaciones no parecieron tener un impacto en la propiedad de esfuerzo tltimo.

En esa investigacion también se encontrd que el tdntalo mejoro la resistencia a la
termofluencia y la resistencia mecanica, pero el efecto causado en el crecimiento de la
fractura en la fatiga fue por mucho el mejor. Es decir, al incrementar el porcentaje de

tantalo el crecimiento de la grieta en fatiga disminuy6 notablemente.

Es por esta razon que se debe definir muy bien las prioridades del comportamiento
de una aleacion sometida a ciertas condiciones de trabajo y hacer un balance de los

elementos aleantes que se requeriran para optimizar su desempefio.
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4.4 TEORIAS DE CRECIMIENTO DE GRANO ANORMAL.

El crecimiento de grano normal se origina por la presion motriz en la frontera de
grano debida a la curvatura inducida dentro de una frontera de grano de tres dimensiones
[18]. Mientras el crecimiento anormal de grano puede ocurrir cuando se inhibe el
crecimiento normal de alguna manera y la variacién en esta inhibicion permite que
algunos granos crezcan mas rapido que el promedio [19]. Se cree que este fendmeno de
crecimiento anormal que presentan algunos materiales después de ser deformados se
puede deber principalmente a las siguientes razones: al anclaje de dispersores o
segundas fases y a la inhibicion de textura deformada. Pero también tenemos la teoria de
transicion de fronteras escalonadas a rugosas en materiales de una sola fase y a la poco

entendida teoria de arrastre de soluto.

Las superaleaciones base niquel fabricadas por medio de metalurgia de polvos
presentan un fenémeno parecido al crecimiento anormal de grano llamado crecimiento
critico de grano. Este ultimo se define como el crecimiento anormal de granos que
crecen en una region de deformacion o de velocidad de deformacion critica cuando el

material es tratado térmicamente a una temperatura mayor a la de solucion de y'.

Existe la teoria que explica que el crecimiento critico de grano se debe a un
fendmeno de recristalizacion en el cual el mecanismo de propagacion esta originado por
la estructura de las dislocaciones en las fronteras después de la recuperacion del

material.

En un estudio realizado a la superaleacion base niquel fabricada por metalurgia de
polvos René 88DT [19], se ha demostrado por medio de observaciones de microscopia
electronica de transmision y de mediciones de textura, que el material sometido a cierto
intervalo de deformacion, (3-10% que deberia dar lugar a crecimiento critico anormal) y
a una temperatura supersolvus de y" (1150°C) tiene los granos recristalizados por
completo antes que el problema de crecimiento anormal se presente. Entonces se puede

concluir que la subestructura de las dislocaciones en los granos o en las fronteras de
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grano no es el mecanismo promotor del crecimiento anormal. Una alternativa para
evitar el crecimiento excesivo de grano en esta aleacion, que fue comprobada por medio
de ese estudio, es la de tratar térmicamente a esta aleacion a una temperatura subsolvus
para que de esta manera los precipitados y” inhiban la recristalizacion y solo se presente

la recuperacion de la aleacion.

4.4.1 TEORIA DE PARTICULAS DE SEGUNDAS FASE QUE ACTUAN
EN FORMA DE ANCLA

Como se menciond con anterioridad, una de las teorias mas populares para el
crecimiento anormal de grano es la del “anclaje” que ejercen segundas fases. Humphreys
[20] derivd limites de estabilidad para un determinado tamafio de grano, una
determinada movilidad de grano y su energia de frontera con respecto a la del promedio
de los granos. Fuera de estos limites la estructura del grano se vuelve inestable y se

origina el crecimiento anormal, a continuacion una breve explicacion de esta teoria.

Este modelo explica el efecto de segundas fases de precipitados esféricos e
incoherentes, incluyendo 8 parametros fundamentales como son:

e 7 Energia media del total de los granos.

e y Energia del grano en particular.

M Movilidad promedio de la totalidad de los granos.

e M Movilidad de un grano en particular.

e RRadio equivalente promedio de la totalidad de los granos.
e R Radio equivalente de un grano en particular.

e F, Fraccion volumétrica de las particulas.

e d Didmetro equivalente de las particulas

Se da una explicaciéon de como cierta combinacion de estos parametros puede

resultar en predicciones del crecimiento de grano.
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Por conveniencia estos parametros se reescriben de la siguiente manera:

R M ? PR _3FR
X=% Q=% G Z="=

7 7 d

La condicion para el crecimiento estable/inestable es la siguiente:

_20GZ—-1) L@ - QGZ) + (4Z — NQG]™
Y=""z_1 *? 4z — 1

Donde el limite inferior X, es el la razon del grano mas pequefio que puede crecer
anormalmente y el limite Xpax superior es el madximo que esta razén puede tomar.

Sustituyendo estos parametros por valores encontrados experimentalmente en materiales
reales se obtiene la Figura 4.6.

oy g

Régimen de crecimiento
anormal de grano

Razon de tamaifio X
A LE

Figura 4.6 El efecto de particulas (expresadas en base al pardmetro adimensional Z) en la razén Xmin de

tamaflo para iniciar el crecimiento anormal de grano y la razéon maxima Xmax en la cual estos granos
podian crecer.

De la Figura 4.6 se pueden obtener las siguientes conclusiones:

Si Z=0 ocurrira crecimiento normal.

Si 0 <Z <0.1 Podemos tener un crecimiento grande pero no necesariamente anormal.

Si 0.1 <Z<0.25 Ocurre crecimiento anormal y normal de grano.
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Si0.25 <Z <1 Solo existe crecimiento anormal.

Si Z >1 No se presenta crecimiento.

Aunque este modelo no fue directamente aplicado en niquel, si puede tener cierta
validez pues aplica para muchas aleaciones de aluminio, aceros y para cobre s6lo cuando

este ultimo ha sido deformado a temperaturas elevadas.

Sin embargo, se han realizado simulaciones [21, 22, 23] en las cuales se modelo
solamente el efecto del anclaje ejercido por las particulas de segundas fases. Esto se
logré por medio de diferencias finitas transitorias con formulaciones tipo Hillert y
usando una distribuciéon normal logaritmica de tamafio de grano. El resultado de estas
simulaciones fue que no se pudo reproducir el crecimiento anormal de grano al menos
que se afiadiera un grano con una diferencia en el rango de tamafio de 10-100X.
También se realizaron modelaciones tipo Monte Carlo [24, 25, 26] en las cuales los
resultados fueron similares y donde se concluy6 que el crecimiento anormal de grano de
un material deformado criticamente no podia ser reproducido sdlo por particulas

distribuidas aleatoriamente en el material.

4.4.2 TEORIA DE LA INHIBICION DE LA TEXTURA

Otra teoria importante que trata de explicar este fenomeno es la inhibicion de la
textura, en esta se atribuye a una textura fuerte inducida al material por medio de la

deformacion como la responsable del crecimiento anormal de grano.

Contrario al hecho de las modelaciones del efecto particulas que actuan como
anclas no concuerdan con lo predicho por Humphreys en esta ocasion si se han
reproducido resultados que concuerdan con la teoria. Estas simulaciones se realizaron
por medio de modelos Monte Carlo [24-27] con crecimiento de grano similar al

producido experimentalmente en aluminio [28] y cobre [29].
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Esta teoria de textura no parece aplicarse a las superaleaciones base niquel pues en
el estudio que se le hizo a una aleacion R88DT [19] y que se menciond con anterioridad
en este capitulo, se concluy6 que la textura inicial en el material deformado y la textura
final después de tratamiento térmico son muy débiles. La textura encontrada fue la de
<111> en ambas situaciones, esta orientacion corresponde a una fuerza de 1.03 en una
escala donde el 1 es una fuerza similar al una textura desordenada mientras un 4

corresponde a una textura muy orientada.

4.4.3 TEORIA DE TRANSICION ENCARAMIENTO-RUGOSIDAD DE
LAS FRONTERAS DE GRANO.

En esta teoria se maneja que los materiales puros y las soluciones sélidas presentan
esta transicion en la frontera de grano. Cuando el metal es sometido a un tratamiento
térmico por debajo de la temperatura de transicion las fronteras de grano se encontrarian

encaradas como lo muestra la Figura 4.7 y la Figura 4.8 (a).

(a)

Figura 4.7 Micrografia dptica en donde la flecha indica una frontera de grano encarada [30].

Pero al ser sometido a una temperatura mayor a la de transicion, estas fronteras

tomarian una morfologia rugosa curveada, en la figura 4.8 (b) se ilustra esta morfologia.
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Figura 4.8 Micrografias TEM (a) fronteras de grano encaradas (b) fronteras de grano rugosas [30].

En esta teoria se considera que el crecimiento anormal se presenta cuando la
temperatura de tratamiento es baja y por ende las fronteras de grano estan encaradas. Por
ejemplo en el aluminio esta transicion se presenta a 0.54 su temperatura de fusion, es
decir que hacemos un tratamiento en aluminio puro a una temperatura menor que
356.4°C se presentara un crecimiento anormal de grano y habrd encaramiento de las
fronteras de grano. El oro tiene una temperatura de transicion de 0,94 su temperatura de

fusion [31].

En pasadas publicaciones [32, 33] se ha propuesto que el crecimiento grano se lleva

a cabo por un mecanismo tipo escalera que opera en fronteras de grano singulares y hace
(13 2 b b

que las fronteras encaradas se muevan ‘“en forma de escalera” ya sea por dislocaciones o

por la nucleacién en dos dimensiones y que esto provoque el crecimiento andémalo. Pero

este mecanismo tipo escalera aun necesita ser esclarecido por medio de mas

observaciones in-situ.

En el estudio realizado por Whitis [19] en la aleacion R88DT por medio de TEM se
encontré6 que no todas las fronteras de grano se encontraban encaradas, sino que las

maclas y su variantes se encontraban como se muestra en la Figura 4.9.
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Figura 4.9 Condicién de doble haz, mostrando encaramiento sobre las variantes de maclas en R88DT

[19].

De esta manera Whitis menciona la posibilidad de que en la recristalizacion los
eventos de maclaje sean los responsables del crecimiento anormal. La teoria de
transicion de encaramiento-rugosidad se soporta debido a que se ha comprobado que en
materiales con estructura ctbica centrada en las caras, el crecimiento de grano se lleva a
cabo debido a que los atomos de los granos que estan en proceso de desaparecer se estan

depositando en los escalones de los granos que estan creciendo [32].

Para poder comprobar que realmente ocurre una transicion encaramiento-rugosudad
en las fronteras de grano y/o en las maclas de la superaleacion H-230 se tendrian que
hacer experimentos a altas temperaturas. La observacién de microscopia electronica de
transmision de estas fronteras deberia mostrar micrografias parecidas a las mostradas en
la Figura 4.8 para tratamientos térmicos realizados a temperaturas menores y mayores a

la temperatura de transicion.



61

CAPITULO 5

METODOLOGIA EXPERIMENTAL

5.1 CARACTERISTICAS DE LA MUESTRA.

Especimenes de H-230 fueron proporcionados por Frisa Aerospace S.A. de C.V.
(FA) Se obtuvo una seccion de aproximadamente 4.8 cm de espesor de una barra

cuadrada de 254 x 254 mm redondeada en las esquinas.

La composicion quimica de esta barra se presenta en la Tabla 5.1 y en el Apéndice
A muestra el certificado de pruebas proporcionado por el fabricante, la barra que se
utilizé tiene el numero de colada 830567817-01. En las paginas subsecuentes de este
mismo certificado se establece que la barra tiene un tamafio de grano promedio de 89.8
um (ASTM No. 4), una resistencia a la tension de 352.49MPa (51000 PSI), una dureza
210 HV (95 HRB) y que estos resultados fueron obtenidos en su condicion de forja; es

decir sin tratamiento térmico de recocido.
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Tabla 5.1 Composicién quimica de la barra (porcentaje en peso)

Elemento Ni Cr W | Fe Mo Al Si | C | Mn Co Cu Ti | B | P La S
Certificado w © o= —_ — o |lo |o = S cleo|lo|e =) =)
: 1) — $ o 9%} [o9) W \®)
de material = ~ | % ha NS Sz = = 221818 = S
= 3 oy w [ S ) \=) ] vy ) e
8 —_— W

Esta seccion de la barra se cortdo en forma de cubos, los cuales se sometieron a un
tratamiento de homogenizado a 1200°C por un periodo de 4 horas, este tratamiento fue
llevado a cabo en los hornos de produccion de FA. De estos especimenes se selecciond
uno al cual se le cortaron dos pedazos de aproximadamente 48X25X10 mm (extremos
del cubo) para ser pulidos hasta pafio y alimina de 1 pum, posteriormente fueron
llevados a pruebas de difraccion de rayos X para verificar homogeneidad de fases

presentes. En el Apéndice A se muestran los difractogramas obtenidos.

Del material restante se cortaron por medio de contadora de sierra cinta barras
cuadradas de 15 mm de lado por la longitud que permitian los cubos. De estas barras se
maquinaron las probetas para los ensayos de compresion y tratamientos térmicos. Estas
probetas cilindricas tenian un diametro inicial de 10 mm y una longitud de 15 mm. La

Figura 5.1 se muestra un esquema de estas probetas.

- Parte utilizada para metalografia
Transversal
- e Parte utilizada para metalografia Long.

Figura 5.1 Esquema de probeta con su orificio para termopar e ilustracién de los cortes realizados.

15 mm === - -

+—>
10mm «--
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5.2 PRUEBAS MECANICAS.

Los ensayos de compresion fueron llevados a cabo en una maquina de ensayos
universal marca SATEC INSTRON modelo 600X con una capacidad de carga maxima
de 60 000 kg. Es importante mencionar que al momento de que se realizaron las
compresiones el equipo contaba con certificado de calibracion vigente avalado por la
entidad mexicana de acreditacion. En este certificado se establece que el error maximo
de medicion del aparato fue de -0.09 % y su incertidumbre expandida con un factor de
cobertura de K=2 fue de 0.14 %. La Figura 5.2 muestra la maquina y la configuracion

empleada.

Figura 5.2 Maquina para ensayos SANTEC 600X mostrando un esquema de la configuraciéon empleada
para la prueba de compresion.

Las pruebas se realizaron unicamente a probetas maquinadas a partir de material
solubilizado y no se uso ningin tipo de lubricante. Al momento de hacer las
deformaciones se controlo la velocidad de cabezal y esta se establecio de 1mm/min para

todas las pruebas.

Las deformaciones establecidas para este trabajo fueron de 2.5, 5.0, 7.5 y 10.0 % de
reduccion de longitud; esto debido a que se considera que dara lugar a crecimiento

anormal de grano, segun antecedente de producciéon [1]. Después de su reduccion se
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numerd a cada probeta y también se midi6 su longitud y su didmetro antes y después del
ensayo, cabe mencionar que no siempre se logro alcanzar precisamente las condiciones
de deformaciones pero si se obtuvieron resultados cercanos. En la Tabla del Apéndice B
se muestran los resultados de los porcentajes de reduccion a temperatura ambiente
obtenidos para los cilindros, estos se encuentran separados por las diferentes
temperaturas a las que fueron tratados (de lo que se profundizara en la siguiente
seccion). Para simplificar el analisis y la discusion de los resultados a las probetas se les
asign6 una nomenclatura de acuerdo a su deformacion y a la temperatura a la cual fueron
tratadas, esta nomenclatura se describe en esta misma Tabla. Las graficas de esfuerzo vs.
desplazamiento tipicas obtenidas para las cuatro distintas deformaciones se encuentran

en el Apéndice B.

5.3 PRUEBAS TERMICAS.

Una vez terminadas las compresiones las probetas fueron perforadas con una broca
de carburo de tungsteno de 1/16 de pulgada en direccion paralela a la superficie plana
del cilindro, a una distancia y profundidad aproximadas al centro, como lo muestra la
Figura 5.1; esto con la finalidad de introducir un termopar de este mismo diametro y
monitorear la temperatura de cada prueba. También a todas las probetas se les remarcod
su niimero con lapiz vibrador, esto con el fin de identificarlas facilmente atin cuando ya

se les hubiera realizado el tratamiento térmico.

En cada tratamiento térmico se introdujeron al horno cuatro probetas deformadas,
cada una de las cuatro representaba una condicion diferente. Antes de iniciar cada
tratamiento térmico se introdujo una probeta testigo conectada a un termopar tipo K y se
monitoreo la temperatura del horno hasta que esta se estabilizara a la temperatura de
prueba deseada. Posteriormente se sacaba en forma rapida la probeta testigo y se
introducian los cuatro cilindros deformados; en cada tratamiento uno de estos cilindros
contaba con un termopar de monitoreo y una vez adentro se comenzaba a registrar la

temperatura.
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Una vez iniciado el tratamiento se verificaba que la probeta alcanzara Ia
temperatura adecuada y se le daba una hora de permanencia. Después de este lapso se
procedia a un enfriamiento en agua [6]. Las diferentes temperaturas de prueba fueron
seleccionadas en base a que se deseaba observar, si se podia realizar un tratamiento que
obtuviera buenos resultados (tamafio de grano) por debajo de la temperatura de 1170°C

que recomienda el fabricante [6].

El registro de la temperatura se llevo acabo por medio de dos interfases diferentes y
sus respectivos programas. En el caso de los tratamientos a 786, 908, 977 y 1038°C se
empled una tarjeta de adquisicion de datos Novus modelo myPCLab la cual utilizé el
paquete myPCLab V1.20, la taza de captura de datos en estos cuatro casos fue de una
lectura por segundo. En el caso de los tratamientos a 1000 y 1100°C se emple0 la tarjeta
de adquisicion de datos marca National Instruments modelo USB-9211 la cual utilizo el
paquete NI-DAQmx, en estos tratamientos se dividid la rapidez de captura de datos en
dos; una de 0.1s por lectura para el calentamiento y enfriamiento y una de 1s por lectura
para el grueso de la prueba. El tratamiento de 1170° se hizo en los hornos de produccion
de FA tomando la temperatura del termopar y de acuerdo a sus estandares de medicion.
Las graficas resultantes de este monitoreo, salvo el caso del tratamiento térmico a 977°C

se presentan en el Apéndice C.

Estas graficas fueron reconstruidas en formato de EXCEL en base a los datos
obtenidos de las lecturas realizadas por los programas. La razén por la cual no se incluye
la grafica del tratamiento a 977°C es debido a que se inhibid el programa al momento de
hacer el enfriamiento, esto ocasion6 la pérdida de la informacion. El establecimiento de
977°C como temperatura de tratamiento emerge por la observacion del comportamiento
de la grafica de la prueba, la cual fue muy similar a las graficas que se hicieron con el

mismo equipo. En general la duracion de los tratamientos fue de 73 minutos +/- 2.

Los tratamientos térmicos de 786, 908, 977 y 1038°C se llevaron a cabo en el horno

tipo caja de marca Lindberg/Blue M de las instalaciones del laboratorio del Doctorado
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en Ingenieria de Materiales de la FIME. La Figura 5.3 presenta un esquema de la

configuracion horno-tarjeta-monitoreo utilizada para las pruebas.

Con la finalidad de corroborar el comportamiento del material, los tratamientos a

1000 y 1100°C se realizaron en una mufla de investigacion de FA.

Figura 5.3 Configuracién del horno utilizado en conjunto con el programa de adquisicién de datos y la
captura de datos con la interfase National Instruments.

5.4 PREPARACION METALOGRAFICA.

Una vez realizados los tratamientos térmicos las probetas fueron cortadas mediante
una cortadora de precision Struers Accutom-5 mediante disco de diamante 330 CA de la
misma marca, ver figura 5.4, para evitar que la pieza se calentara se utilizd agua como

refrigerante.
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Figura 5.4 Cortadora de precision Struers Accutom-5.

Con el fin de tener una mejor observacion de la microestructura del material se
hicieron dos cortes, uno longitudinal y otro transversal, es decir un corte en la direccion
paralela a las caras del cilindro (transversal) y otro en direccion perpendicular a estas en

una de las mitades restantes (longitudinal), tal como se muestra en la Figura 5.1.

Cada una de estas dos secciones fue nivelada mediante desbaste en pulidora manual
con lija No. 320 y lubricada con agua. Con la pieza metélica plana, se procedid a
montarla en resina fendlica termoendurecible y grabarla nuevamente con su numero de
probeta y la temperatura a la que fue sometida. Este procedimiento se aplico a todos los

especimenes.

El proceso de pulido grueso comenz6 nuevamente con lija No. 320, 400, 500, 600,
800 y 1200; siempre cuidando de rotar la pieza 90° en cada cambio de papel, se utilizé
agua como lubricante y refrigerante. Para el pulido fino se utilizé pafio y alimina de
lum y 0.5um cuidando que la pieza siempre estuviera himeda pues de lo contrario esta
se mancharia en el proceso de ataque quimico [6]. Una vez pulida se limpiaba con

algodon y flujo de agua.

La preparacion del reactivo se llevo a cabo con 5g de acido oxalico diluido en 95ml
de acido clorhidrico. El ataque fue electrolitico a 6V con anodo hecho con una laminilla

de acero inoxidable y un catodo de grafito, el tiempo variaba de 5 a 10 segundos y se
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cuidaba de que la pieza se introdujera himeda para evitar que se manchase [6]. Para
quitar el reactivo de la pieza, esta se puso en el flujo de agua y se limpid con alcohol;

por ultimo se seco con de aire caliente.

5.5 ANALISIS MICROESTRUCTURAL.

La determinacion del tamafio de grano promedio se llevd a cabo por medio de
microscopia Optica, para esto se utilizd un microscopio NIKON modelo EPIPHOT el
cual estaba conectado a una cémara digital que enviaba la informacién a una
computadora personal. Esta computadora contaba con el paquete de andlisis de imagenes
CLEMEX VISION 4.0 PE, esta configuracion se presenta en la Figura 5.5. A pesar del
uso de esta herramienta no se pudo realizar un estudio de las distribuciones de tamafio de
grano debido a que la microestructura del material cuenta con una gran cantidad de
granos maclados y carburos intragranulares y en las fronteras de grano. Estos carburos y
maclas hacen que la ediciéon de la imagen se convierta en un método inviable debido al
gran consumo de tiempo que lleva editar una sola metalografia. Es importante destacar
que se trataron otros reactivos y ninguno produjo tan buenos resultados en término de

definicion de fronteras como el recomendado por el fabricante.

Figura 5.5 Configuracion de equipo para anélisis microestructural.



69

Se optd por realizar la medicion con el método de intercepcion lineal de Heyn
descrito en el estindar ASTM E112 [34]. Para esto se capturaba una imagen de la
microestructura de la pieza por medio de la camara digital y utilizando el paquete
computacional se trazaba una linea recta tocara dos fronteras de grano, el paquete hacia
la conversion automdtica de la longitud de la linea en pum dependiendo de Ia
magnificacion a la cual se habia tomado la imagen. Debido a los tamafos de grano de las
probetas, la magnificacion mas empleada fue de 50X y en ocasiones, cuando la imagen

permitia que cupiesen mas de 50 granos se cambiaba a 100X.

Por cada probeta se tomaron 10 campos de mediciéon, 5 campos por corte
transversal y 5 campos por corte longitudinal, ademas se procur6 que se hicieran por lo
menos 50 intercepciones por campo. Mediante la siguiente metodologia: se tomarian 5
campos en la seccion transversal y 5 campos en la seccion longitudinal, de cada campo
se obtiene la longitud promedio por intercepcion, las 5 longitudes se promedian para
sacar la longitud promedio total (transversal 6 longitudinal). Con este dato se utiliza la
Tabla 4 del estandar ASTM E112 y se interpola para sacar el didmetro promedio y el
numero ASTM correspondiente, de esta manera se obtiene el tamafio de grano de una
seccion, después se realiza la misma metodologia con la seccion restante. Para obtener el
tamafio de grano total se promedian las dos longitudes promedio principales y se

consulta de nuevo la Tabla 4.

Para asegurar que la medicion de tamafo de grano es correcta se realiza el
procedimiento de calcular el porcentaje de precision relativa, descrito en el estandar
ASTM E112 [34] y si este es mayor a 10% se toman campos adicionales hasta que se
logre disminuir este porcentaje. Cabe mencionar que este porcentaje de precision
depende directamente de la desviacion estandar que se tenga de todos los campos
computados y que este valor so6lo nos ayuda a visualizar que tan homogénea es la
microestructura. Por lo tanto si al momento de incluir un nimero adecuado de campos el
porcentaje crece, o no sufre un cambio significativo nos indica que el tamafio de grano

tiene una gran variacion y no significa que la medicion de tamafio de grano es erronea.
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El tamafo de grano maximo fue obtenido mediante inspeccion Optica de toda el
area metalografica de la muestra. Es decir, que primeramente se revisaba en el
microscopio (generalmente a bajas magnificaciones) toda la microestructura para
identificar la zona en donde podria estar el grano con mayor didmetro, después se pasaba
a una magnificacion mayor (100X generalmente) para identificar bien al grano mayor y
delimitar sus fronteras de grano. Una vez identificado este grano se seleccionaba la
magnificacion del objetivo con el que se estuviera trabajando en el analizador de
imagenes y se trazaban dos lineas en forma de cruz que fueran de extremo a extremo del

grano. Se obtenia un promedio aritmético y este se tomo6 como el didmetro del grano.

5.6 DUREZA.

Para las mediciones de dureza se utiliz6 un microdurémetro Shimadzu tipo M con
un indentador de dureza Vickers, ver Figura 5.6. Para la seleccion de la carga a la cual se
harian las mediciones se hicieron tres pruebas para ver la longitud promedio de la huella,
se probo con 50, 100 y 200gf en un bloque pulido de material solubilizado de H-230. Se
considerd que la carga mas adecuada fue la de 100gf. El tiempo de aplicacion de la carga
se tomo de 10 s segun lo recomendado por el estindar ASTM E384-99 [35]. Estas

condiciones fueron mantenidas para todas las indentaciones en las probetas.

Figura 5.6 Microdurémetro empleado para pruebas.



71

Con el objetivo de permitir una lectura clara el material fue indentado en su
condicién de pulido, conforme al procedimiento de preparacion metalografica descrito

con anterioridad, pero no se llevo a cabo el proceso de ataque quimico.

Se hicieron 5 impresiones por seccion, es decir 10 por probeta. De cada impresion
se hicieron dos lecturas una transversal y otra longitudinal; se saco el promedio de cada
indentacidon para posteriormente obtener un promedio en cada seccion. La lectura de la
dureza de una probeta resultd de obtener un promedio de las longitudes promedio de las
secciones transversal y longitudinal para después sustituir este valor en la férmula HV=
1854.4*P/d*> en donde P es la carga aplicada en gramos fuerza y d* es la longitud

promedio de la huella.

Las indentaciones en el material siguieron un patron de linea para saber si la dureza
variaba consistentemente del didmetro exterior al centro. La Figura 5.7 muestra el
esquema de este procedimiento. Cabe mencionar que se buscod que el espaciamiento
entre las indentaciones fuera el mismo; por consiguiente el espaciamiento promedio
aproximado fue de 1 mm. Es importante mencionar que las indentaciones fueron
realizadas en toda la superficie pulida, incluyendo carburos, algunos de los cuales son

visibles alin sin ataque.

Transversal Longitudinal

Figura 5.7 Esquema del patrén de realizacion de indentaciones en las secciones de probeta.
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5.7 PRUEBAS DE DIFRACCION DE RAYOS X.

Se realizd6 un andlisis de fases por difraccion de Rayos X en el material
solubilizado. Este andlisis se llevd a cabo en un difractometro Bruker modelo D8
Advance el cual emplea un detector de alta velocidad Vantec-1. Una vez terminado el
analisis de tamafio de grano se decidid volver a realizar estas pruebas en algunas de las
probetas que resultaron con caracteristicas de tamafio de grano o con presencia de
caracteristicas microestructurales peculiares. Esto con la finalidad de descartar algiin
cambio de fase importante durante el tratamiento térmico. Se seleccionaron 5
especimenes: para el tratamiento a 780°C se utilizd la probeta B-1, el tratamiento a
1000°C se evaluaron las probetas E-1 y E-2 debido a la considerable diferencia en el
tamafio de grano entre la probeta E-2 y la E-3 y su poca diferencia en el porcentaje de
deformacion, para el tratamiento a 1100°C se analizd la G-2 pues presentd grano
significativamente grande, también se evalu6 la probeta H-4 para la condicion del

tratamiento a 1170°C.

Estas ultimas cinco pruebas se realizaron en un difractometro Siemens modelo
D5000. Los pardmetros de barrido fueron realizados en un intervalo de 10-90° con una
rapidez de barrido de 0,05° y un tiempo de 91s por paso para el difractometro Bruker y
2s por paso para los especimenes evaluados en el equipo Siemens. En ambos casos se

utilizd radiacion Ko de cobre.

5.8 MICROSCOPIA ELECRONICA DE BARRIDO.

Una vez realizado el andlisis de tamafo de grano se seleccionaron cuatro probetas
las cuales habian sido sometidas a cierta deformacion y tratamiento térmico; también se
analiz6 el material solubilizado. En la Tabla 5.2 se menciona brevemente las razones por

las cuales se seleccionaron.
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Numero de | Porcentaje | Temp. | Observacion general
probeta de
reduccion

G-2 Trans. 5.67 1100°C | El tamafio de grano promedio era grande (160.7um) y
contenia algunos granos con un didmetro muy grande
(804.2um).

B-2 Trans. 53 786°C | Verificacion de presencia de fase intergranular.

D-1 Trans. 2.5 977°C | El tamafo de grano era grande en general (149um).

H-1 Trans. 2.06 1170°C | Aunque el tamafio de grano promedio era pequefio (81.9um),
en los costados de la muestra se encontraban granos grandes
(470um).

Solubilizado N/A 1200°C | Se tom6 como referencia.

Se buscé identificar los tipos de carburos presentes y sus componentes. Ademas se

hizo énfasis en el tipo y la morfologia de los carburos presentes en la frontera de grano

grande, asi como en observar las maclas de estos.
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CAPITULO 6

RESULTADOS Y DISCUSION

6.1 INTRODUCCION,

En este capitulo se presentan los resultados conforme a la secuencia que se siguid
para hacer las pruebas. Dentro de cada apartado se hara una discusion de los resultados
del mismo tipo. Por ejemplo, cuando se esté tratando de los resultados de crecimiento de
grano se discutird los resultados de todas las pruebas. En el apartado de discusion se
buscara establecer una relacion global entre los resultados de todas las condiciones, se
discutird la relacion entre tamafo de grano, dureza y resultados de microscopia

electronica de barrido.



75

6.2 RESULTADOS.

6.2.1 PRUEBAS MECANICAS.

Como se menciond en el punto 5.2, las graficas de esfuerzo vs. posicion tipicas se
muestran en el Apéndice B. El esfuerzo de cedencia del material esta entre los 340 y
350 MPa. Los valores de resistencia a la cedencia 6, con un corrimiento de 2% vy el
modulo de elasticidad E, fueron obtenidos de la grafica tipica de 5% de reduccion
mediante el método grafico y sus valores fueron de 346.83MPa y 30.5GPa

respectivamente.

El valor de o, = 346.83MPa es muy similar al de 352.49 MPa que aparece en el
certificado para la misma variable. Hay que recordar que en el certificado se establece
que el material fue probado en su condicion de forja y que las probetas fueron
maquinadas de esta misma barra pero con 4 horas de tratamiento térmico de
solubilizado. No se observa un cambio importante en esta variable. Las graficas son muy

similares durante todas las pruebas.

6.2.2 PRUEBAS TERMICAS.

En cuanto a las pruebas térmicas se puso atencion en registrar el calentamiento y el
enfriamiento para observar si ocurria alguna reaccion térmica en el material y registrar
algiin cambio de fase, como lo que ocurre en el acero. En la grafica de calentamiento,
Figura 6.1 (a) se puede apreciar un pequefio escalon, esto parece ser una orden del
controlador del horno para incrementar la temperatura puesto que en la grafica de
enfriamiento a esa misma temperatura no se observa ningin cambio importante. Se
presentan soélo dos graficas en la Figura 6.1 puesto que estas fueron las que se
monitorearon con la tarjeta National Instruments y son las que tienen mejor resolucion,
ademas que no se presentd el problema que se inhibiera el programa al momento del

enfriamiento.
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Figura 6.1 Graficas de a) calentamiento y b) enfriamiento obtenidas al momento de realizar los
tratamientos térmicos a 1000 y 1100°C

6.2.3 ANALISIS MICROESTRUCTURAL.

Como se mencion6 en el Capitulo 5 la barra de materia prima se encontraba en un
estado inicial de forja y el didmetro promedio del grano era de 89.8 pum, en el certificado
no se menciona el tamafio de grano maximo. Después del tratamiento de 4 horas de
solubilizado el didmetro promedio lleg6 a ser de 149.9 um con un grano maximo de
430.9 um. No se obtienen los didmetros méaximos de las probetas deformadas en frio

pues estos tenderan a ser menores que el de la probeta solubilizada.
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La Figura 6.2 muestra en forma grafica una comparacion de los resultados de la
medicion del tamafio de grano para las probetas en frio y las tratadas a 786, 908, 977,
1038 y 1170 °C. Las graficas individuales y detalladas de los tamafos de grano de cada

tratamiento se presentan en el Apéndice D.

Influencia de temperatura de T.T. en el crecimiento de grano
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Figura 6.2 Comparacion del tamafio de grano en las pruebas realizadas en el horno del laboratorio.

Si hacemos una comparacion entre los tamafios de grano de los tratamientos de 786
y 908°C nos podemos dar cuenta que para el mismo porcentaje de deformacion, los
tamafios de grano son muy similares. Una posible explicacion es que todas las probetas
de ambos tratamientos resultaron contener lo que se cree que sea la presencia de algin
tipo de segunda fase la cual precipitd durante el tratamiento y pudo haber inhibido el
crecimiento del grano. Esta posible fase se presentaba en forma de lineas y se encontraba
en diferentes orientaciones, ver la Figura 6.3. También en la grafica de la Figura 6.2
podemos observar que el mayor cambio entre estas dos curvas (786 y 908°C) y la curva
de material reducido en frio se encuentra a deformaciones alrededor de 2.5%. Una
posible explicacion de esto la podemos extraer de la comparacion entre la micrografia de
material solubilizado y la de la probeta B-1 mostrada en la Figura 6.3. Esta nos muestra

que los granos de la probeta B-1 estdn altamente maclados en comparacion con el
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material solubilizado, estas maclas tienden a partir un grano en tres o cuatro granos mas
pequenios. Entonces es posible que el tamafio de grano se esté reduciendo por una
combinacion de recristalizacion y maclaje, pareciendo ser la ultima la que tiene mas
influencia. En cuanto a las probetas con mayores deformaciones (a partir de 5%) se
puede decir que su microestructura tiene menor cantidad de granos pequenos pero las

maclas son mas evidentes y numerosas.

(2)

Figura 6.3 Microestructura tipica de material solubilizado (a); microestructura tipica de probeta B-1
deformada un 2.86% y tratada a 786°C (b). Se observa la microestuctura con lo que parece ser la presencia
de segundas fases (zonas obscuras).

En la curva del tratamiento a 977 °C podemos ver que existe una gran diferencia de
tamafio de grano entre la probeta D-1, deformada 2.4 % y la probeta D-2, deformada 5
% y que el grano contintia disminuyendo a medida que se incrementa la deformacion.
Esto es debido a que la probeta D-1 (2.4%) en su corte transversal practicamente no
cambid si la comparamos con el tamafio de grano de la probeta reducida en frio un
porcentaje similar, una observacion importante es que el tamafio maximo del grano de
este corte fue de 373.8 um lo cual si lo comparamos con el tamafio maximo del grano
solubilizado encontramos una ligera disminucion de 57 um. Caso contrario es el corte
longitudinal de esta probeta pues en esta si se presentd una ligera disminucion del
tamafio de grano promedio con respecto a la probeta reducida en frio, pero el tamafio de
grano maximo si se increment6d considerablemente pues llegd a 594.5 um. Esto nos
indica un crecimiento anormal pues en lugar de bajar el tamafio maximo subié con

respecto a la probeta solubilizada. A pesar de que se presentaron granos grandes en toda
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el area de este corte longitudinal el grano maximo se encontrd en la zona de menor
deformacion tal como se muestra en la Figura 6.4. La mayoria de probetas presentaron
cambios en el tamafio de grano entre la zona central y la zona exterior (mayor tamafio de
grano promedio) dentro del corte longitudinal, se discutira cada condicion cuando su

presencia se considere relevante para este estudio.

<+<—— Zona central de probeta (termopar)

Zona de mayor crecimiento de grano

Figura 6.4 Zona tipica de mayor crecimiento de grano en corte longitudinal.

También es importante mencionar que dentro de esta curva de 977°C la probeta D-2
(5%) presentd un tamafio de grano promedio considerablemente bajo comparado con el
de la probeta D-1. El corte transversal presentd un tamafio de grano uniforme de 69.76
pm. Sin embargo, el corte longitudinal no presentd uniformidad en cuanto al tamaiio de
grano, esto provocd que la desviacion estandar entre los diferentes campos fuera muy
grande y la precision relativa no pudo ser menor al 10% que recomienda el estandar
ASTM E 112, aun cuando se evaluaron campos adicionales. Este corte presentd
crecimiento anormal de grano pues el tamano maximo alcanzado fue de 680.4 um en la

zona de menor deformacidon como se muestra en la Figura 6.5.
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Figura 6.5 Micrografia de probeta D-2 longitudinal mostrando crecimiento anormal de grano.

Las probetas tratadas a 977°C restantes (D-3 y D-4) tuvieron tamafios de grano
relativamente uniformes. Sin embargo en ambos especimenes, las secciones
longitudinales presentaron tamafios de grano mayores en la seccion exterior que en la
seccion central. El didmetro promedio para los granos mayores en ambos casos fue de

513pum.

En cuanto a la curva de 1038°C, en todas las probetas el tamano de grano fue mayor
comparado con las probetas deformadas en frio. La probeta que alcanz6 mayor tamafo
fue la F-4 deformada un 9.6%. Se puede decir que en esta probeta los granos son en
general grandes, es decir que no existe gran diferencia entre los tamanos de grano
encontrados en la microestructura. Pero esta probeta no solo tiene el mayor didmetro
promedio de grano sino que también alcanz6 los mayores didmetros maximos pues en su
seccion transversal este fue de 819.7um. En esta probeta no es tan evidente que en la
seccion longitudinal se encuentre un tamafio de grano promedio mayor en la zona de la
cara exterior pues se encontraron granos grandes en toda la pieza. El didmetro maximo
para esta deformacion fue de 819.7 um y se encontrd en la seccion transversal. Para las
probetas restantes tratadas a esta temperatura se obtuvieron resultados similares,
hablando en términos de la diferencia de tamafio de grano con respecto al grano

promedio de cada una.
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Las maclas en las probetas F-2, F-3 y F-4 tratadas a 1038°C tienden a ser finas en
comparacion con las encontradas en otros tratamientos térmicos como las de la probeta

D-2 mostrada en la Figura 6.5. En la Figura 6.6 se muestra la microestuctura tipica de las

maclas.

(b)

Figura 6.6 Micro estructura tipica de la probeta F-4 seccién transversal (a); Microestructura tipica de
pobeta F-1 seccion long (b).
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En la probeta F-1 las maclas no se ven tan claras como en las probetas restantes
tratadas a la misma temperatura (ver Figura 6.6). Al parecer en ninguna probeta se
presenta recristalizacion puesto que sus granos son mayores a los iniciales. También en
la Figura 6.6 podemos observar que la probeta F-1 parece que el grano esta creciendo a
expensas de otros mas pequefios los cuales se encuentran en su interior. Esto se observa
como fronteras de grano incompletas dentro del grano mdas grande. Una posible
explicacion de este crecimiento de grano podria ser que los carburos en la frontera de
grano se pueden estar disolviendo y las maclas que generalmente van de un extremo a
otro del grano siguen creciendo hasta encontrar otra frontera de grano 6 linea de
carburos que le impidan su avance. Cabe mencionar que esta posible explicacion es una

hipotesis, la cual habria que comprobar.

El tratamiento de 1170°C, el cual es el recomendado por el fabricante fue en el que
se obtuvieron mejores resultados. Pues el tamafio de grano de las probetas deformadas a
un bajo porcentaje fueron considerablemente menores a sus similares Unicamente
deformadas en frio y no solo eso sino que se mantuvo una tendencia a la baja con forme

se aumentaba el porcentaje de deformacion.

Los resultados de este tratamiento térmico no son tan buenos como parecen pues en
la probeta H-1 (2.06%) en su seccion transversal se encontrd una especie de banda la
cual alojaba granos grandes. Esta banda se encontraba cerca del extremo de la periferia
de la probeta, diametralmente opuesta a esta banda se encontraba otra con granos
similarmente grandes. El didmetro méximo del grano en esta seccion fue de 470.45um y
fuera de estas bandas el grano se observo relativamente uniforme. Algo muy importante
también encontrado en estos granos anormales, fue que en algunos parecian contener en
su interior granos mas pequefios, en los cuales se observa una eliminacion de fronteras

de grano. Ver Figura 6.7.
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Bandas de granos
grandes

Figura 6.7. Micrografia de probeta H-1 seccién transversal que muestra granos grandes con granos
pequetios en su interior.

En cuanto al corte transversal de esta probeta, este muestra un tamafio de grano
uniforme. Otro aspecto importante a analizar es la recristalizacion que ocurre a esta
temperatura, la Figura 6.8 muestra las micrografias tipicas de las cuatro diferentes

deformaciones a 1170°C.
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Figura 6.8 Micrografias tipicas de probetas tratadas a 1170°C. H-1 2.06% de reduccién (a) H-2 5.25%
de reduccion (b) H-3 8.6% de reduccion (c) y H-4 9.46% de reduccion (d)

Parece ser que en la probeta H-1 la disminucion de tamafio de grano se debe a un
aspecto combinado de division por medio de maclas y un poco de recristalizacion. En la
probeta H-2 deformada 5.25% se pueden observar los granos previos mds grandes
rodeados por los mas pequefios recristalizados, mientras que en las probetas H-3 y H-4

se hace mas evidente la disminucion del tamafio de grano.

Es importante mencionar que también se disminuy6 el tamafio de grano méaximo
pues en la probeta H-2 (5.25%) fue de 363.8um y se localiz6 también en la seccion
transversal, similar a la probeta H-1. Mientras en las probetas H 3 y H-4 este fue de

341.7um y 204.7um respectivamente y se encontraron en la seccion longitudinal.
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Los tratamientos a 1000 y 1100°C se llevaron a cabo en otro horno diferente a
donde se hicieron los tratamientos descritos con anterioridad. Esto con la razon de
verificar si el comportamiento del material en verdad no seguia una tendencia o el horno
empleado habia influenciado este comportamiento. La Figura 6.9 muestra los resultados

obtenidos.

Influencia de temperatura de T.T. en el crecimiento de grano (Horno de FRISA)
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Figura 6.9 Tamafio de grano obtenido en tratamientos térmicos de 1000 y 1100°C

El tratamiento realizado a 1000°C arroja informacion de la inconsistencia que tiene
este material a esta temperatura y quizas a temperaturas mejores a 1170°C. Al observar
la curva a esta temperatura se encuentra una diferencia de 70 um en el didmetro de grano
promedio entre las probetas E-2 (6.44%) y la E-3 (6.68%) las cuales s6lo difieren 0.24
% de deformacion. La Figura 6.10 muestra las micrografias tipicas de estas dos probetas.
En esta figura se aprecia que la disminucion de tamafio de grano en la probeta E-2 se
debe a fendmenos de recristalizacion. Sin embargo, esto no se observa en la probeta E-3
que fue deformada 6.68%, pues se observa que el tamafio de grano aumento respecto a la
probeta A-3 deformada en frio y sin tratamiento térmico. Otro aspecto importante de
este temperatura de tratamiento es que la pieza que presentd6 un tamafo de grano
maximo fue la E-1 con un diametro de 589.9 um mientras que las restantes resultaron

con granos maximos menores a este. En la probeta No. E-4 (11.33%) es dificil
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determinar si recristaliz6 o no, pues en la grafica se observa que sigue la misma
tendencia de las piezas deformadas en frio y sin tratamiento térmico.

Respecto a las cuatro probetas deformadas y tratadas a 1000°C, en su seccion transversal
no se aprecia una diferencia considerable entre el tamafio de grano en la zona exterior y
el de la zona interior, como ocurri6 en las probetas D-2, D-3 y D-4 del tratamiento a

977°C.

(a) (b)

Figura 6.10 Micrografias tipicas de probetas E-2 deformada un 6.44% (a) y E-3 deformada un 6.68%
(b)

Por ultimo tenemos el tratamiento realizado a 1100°C en el cual la probeta G-2
(5.67%) presentd germinacion de grano. Como se observa en la figura 6.9 el grano
promedio fue muy superior al del resto de las probetas tratadas a esta temperatura. Esto
nos indica que el crecimiento fue generalizado y que no se presentd una zona
preferencial de granos grandes, contrario a lo que ocurrid con la probeta D-2 seccion
longitudinal. Lo que si se observa son algunos granos mas pequefios con un grano
promedio de 100 um alrededor de estos granos grandes como se muestra en la figura

6.11.
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La probeta G-1 (1.87%) presenta un tamafo de grano inferior al de la probeta
reducida en frio y sin tratamiento térmico con un porcentaje parecido, pero esta

diferencia no es considerable.

Figura 6.11 Metalografia de grano méximo encontrado en la probeta G-2 (5.67%) tratata a 1100°C

Las probetas G-3 y G-4 presentaron un caso similar al de las tres tltimas probetas
presentadas en la Figura 6.8 en donde la recristalizacion del material es evidente, aunque

en menor grado, como se observa en la Figura 6.12.

En la Figura 6.12 también se aprecia que la cantidad de granos pequefios para la
deformacion de 8.76% es mayor que para la deformada 9.44%, esta disminucion de
tamafio de grano también es apreciable en la Figura 6.9 en donde se observa que la curva
tiene un minimo y después se recupera hasta tomar un valor cercano al de la probeta que
solo ha sido deformada en frio. Otro dato que confirma que el tamafio de grano es menor
para la probeta G-3 es que el tamafio maximo de grano encontrado fue de 476.2 um y
para la G-4 este fue de 535.3 um. Esto una vez mas confirma la inconsistencia del

material a estas temperaturas.
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(b)

Figura 6.12 Metalografias tipicas de probetas tratadas a 1100°C. G-3 deformada 8.76% (a) y G-4
deformada 9.44% (b)

Para esta serie de probetas es importante mencionar que en la seccion longitudinal
de la probeta G-3 el porcentaje de grano recristalizado aumenta a medida que se
incrementa la deformacion de la parte exterior a la central. En las secciones
longitudinales de las probetas restantes no es claro que la zona exterior tenga un tamafio

de grano promedio mayor al de la zona central.
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6.2.3.1 TAMANO DE GRANO MAXIMO.

En el Apéndice D se presenta un cuadro comparativo en donde se muestran los
didmetros méximos observados tanto en la seccidn transversal como en la longitudinal
de las probetas. En este podemos ver que, para todas las temperaturas menores a 1170°C
se encontrd por lo menos una probeta con grano por arriba de 506 um. A este respecto,
se consideraron granos que tuvieran sus maclas bien definidas para que no hubiera dudas
del tamafio real del grano, pues como ya se menciond hay granos que parecen tener
subgranos en su interior. También se observaron granos grandes a los cuales no se les
detectaron maclas que fueran de lado a lado del grano. La Figura 6.13 muestra algunos

de estos ejemplos.
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(b)

Figura 6.13 Granos con didmetros méximos. Probeta F-4 deformada 9.63% y tratada 1038°C (a)
E-1 deformada 3.05% y tratada a 1000°C (b)

En la Figura 6.13 (a) se muestra la microestructura de la probeta F-4, la cual
muestra maclas paralelas que atraviesan de lado a lado al grano; también se observa que
estas maclas se ven de un tono mas claro que otras. En la Figura 6.13 (b) se observa la
microestructura de la probeta E-1, la macla no es tan evidente pero al observar la zona
inferior izquierda del grano grande observamos que hay un pequefio espacio que se ve
de un color mas claro que el resto del grano. Entonces cabe la posibilidad que la macla

abarcase casi todo el grano.

Es importante destacar que hay granos que se ven grandes y que en su interior no se

veian subgranos en su interior y que su color era de un solo tono de claro. No es posible
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asegurar que no tienen maclas pero al momento de enfocar se perciben las lineas de
macla tal como si resaltaran en tercera dimension. No se puede asegurar que todos los
granos grandes tienen maclas pues bastaria el encontrar uno que no tiene; pero es
probable que aun los que se ven limpios de maclas en realidad si las tengan. Ademas,
algunos granos presentan maclas sobre maclas como la que se observa en la parte

superior derecha del grano grande en la Figura 6.11.

6.2.4 DUREZAS.

Las durezas encontradas para las distintas deformaciones y tratamientos se
muestran en la Figura 6.14. En esta se presentan las diferentes curvas de dureza a

diferentes temperaturas.

DUREZA DE PROBETAS DEFORMADAS EN FRiO + TRATAMIENTO TERMICO

310 >

1000°C

270

DUREZA VICKERS
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1.6 26 36 46 56 6.6 7.6 8.6 9.6 10.6 11.6
% DE REDUCCION

Figura 6.14 Durezas de material a diferentes temperaturas de tratamiento térmico.

Las gréficas individuales de cada tratamiento se pueden consultar en el Apéndice C.
Un resultado interesante es que la dureza del material solubilizado por 4 horas fue de
220.9 HV, mientras la dureza de la materia prima la cual estaba en su condicion forjada

(seguramente por arriba de 1170°C) fue de 210.9 HV. Esto nos confirma que el material
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no sufre cambios significativos en dureza cuando se trata a temperaturas de solubilizado,

esto se puede observar en la curva de 1170°C de la Figura 6.14.

De la Figura 6.14 se puede indicar que, a excepcion de las condiciones a 1000 y
1038°C la dureza se incrementa a medida que se incrementa el porcentaje de
deformacion en frio que experimenta el material anterior a un tratamiento térmico. A
1170°C la curva es muy horizontal puesto que esta temperatura se considera de

solubilizado.

El caso especial de que en estas dos curvas (1000 y 1038°C) no sigan una tendencia
0 que esta se rompa se debe principalmente al tamafio de grano observado en la probeta,

lo cual se discutird mas adelante.

En la Figura 6.14 podemos ver que las durezas no siguen un patréon. Se podria
pensar que las durezas maximas se encuentran al tratar el material a 786°C pues la
mayoria de los puntos caen bajo de esta curva, exceptuando las probetas tratadas a
1000°C vy la dureza de la probeta F-3 (7.75% a 1038°C). No esta claro el porqué las
probetas tratadas a 1100°C tienen una dureza mayor que las tratadas a 977°C: es de
esperarse que a mayor temperatura de tratamiento menor dureza resulte. Al mismo
tiempo, se desconoce el porqué las durezas del material tratado a 977°C son menores a
las de las probetas tratadas a la mayor temperatura. Nuevamente los resultados de dureza
del material solubilizado son consistentes con los resultados obtenidos en las probetas

tratadas 1170°C.

6.2.5 ANALISIS DE DIFRACCION DE RAYOS X.

Los difractogramas del material solubilizado y las probetas deformadas y tratadas
térmicamente se muestran en el Apéndice A. En todos los difractogramas se distinguen
tres picos particulares los cuales corresponden a la fase austenitica y. Aln y que se sabe

que estos picos pertenecen a la solucion soélida no es posible identificar la estequiometria
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de esta, pues no existe un difractograma estandar para este material. Es por esto que el
material solubilizado aparece con una estequiometria de 2.9Ni0.7Cr0.36Fe mientras la
estequiometria 0.11Ni0.7Fe0.19Cr de las probetas tratadas es de un acero inoxidable
304. Esta claro que el material no es un acero austenitico inoxidable debido a que no
tiene un 70% atomico de Fe, el material real solo tiene un 1.57% atomico de este

elemento, pero los picos son los que més coinciden con los datos del software utilizado.

La estequiometria encontrada por el software en el material solubilizado es la que
mas se acerca a la de la aleacion H-230 pues esta tiene 64.28% atomico de Ni, 25.77%
atomico de Cr y 1.57% atomico de Fe; pero los angulos 20 no se encuentran

exactamente alineados con los picos.

Debido a que no existen otros tres picos que estén bien definidos y que estén por
arriba del ruido no es posible identificar con seguridad otra fase por este método. Es
importante hacer la observacion que si bien el material no sufre cambios drasticos de
fase durante los tratamientos térmicos, esto no significa que no haya cambios de
composicion en los precipitados existentes o precipitacion de alguno nuevo. Se puede
considerar que este método no es util para este fin, pues los elementos presentes estan en
tan baja proporcion que sus difracciones no son lo suficientemente intensas. Lo que si
podemos observar es que ocurre un corrimiento de los tres picos méaximos entre los
diferentes tratamientos. La Tabla 6.1 muestra los angulos 20 a los cuales ocurren estos

picos de la solucion solida.

En esta tabla podemos observar que los valores del material solubilizado son los
que tienen mas desfasamiento con respecto a las demds probetas. Mientras las probetas
E-2 y E-1 las cuales fueron tratadas a la misma temperatura no tienen ningun
desfasamiento entre ellas. Hay que recordar que la probeta E-2 presenté un cambio en el
tamafio de grano significativo con respecto a sus companeras, con estos resultados

podemos decir que un cambio de fase no fue el motivo de este fendmeno.
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Tabla 6.1 Corrimiento aproximado de los picos en difractogramas.

Probeta Tratamiento Miaximo 1 | Maximo 2 | Maximo 3
20° 20 ° 20 °
Solubilizado 1200°C 44.7 51.7 75.5
H-4 9.46% 1170°C 43.9 51 75
G-1 5.67% 1100°C 43.5 50.7 74.7
E-2 6.44% 1000°C 43.6 50.8 74.8
E-1 3.05% 1000°C 43.6 50.8 74.8
B-1 2.86% 780°C 43.8 51 75

El corrimiento de los angulos de difraccion se debe a que ocurre un cambio en la
composicion (% de en peso o atdmico) de los elementos que se encuentran en solucion

solida y esto a su vez provoca un cambio en el parametro de red [36].

6.2.6 ANALISIS MICROSTRUCTURAL POR MICROSCOPIA
ELECTRONICA DE BARRIDO.

Los analisis hechos al material solubilizado por medio de EDS muestran que la
matriz esta constituida principalmente por los cuatro elementos con mayor
concentracion. La Tabla 6.2 muestra los porcentajes atdbmicos encontrados por medio de

esta técnica y los compara con los porcentajes atdbmicos que componen al material.

Tabla 6.2 Comparacion de porcentajes atomicos en solucion.

Elemento Ni Cr W | Fe Mo Al Si | C | Mn Co Cu Ti | B | P | La S
Certificado 2 N & — = o |lo|o = S o |lo|o|eo o | o
h B D % ~ ~ ()] W W N o (=) (=) (=2 [=3 [=3
de material S 31D 2 > I AR vy N |l=l=13 S S
oo 3 3 (o)) s S =] oo —_ O o] w
EDS IS -
(9 ~
EN

$9°€9
(4403
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En la tabla 6.2 se observa que los porcentajes encontrados por los detectores son
muy parecidos a los del material, el elemento que tiene més divergencia es el cromo con

un 5.0%.

Por medio de EDS se pudo confirmar la presencia de carburos del tipo MC y M;C;.

La Tabla 6.3 muestra la composicion quimica tipica de estos.

Tabla 6.3 Composicion tipica de carburos encontrados. Porcentajes atomicos.

TRATAMIENTO | CARBURO | ¢ Cr Fe Ni Mo w
Solubilizado MC 50.61 [156.24 [X 18.68 |X 15.24
M;Cs 36.92 [16.5 X 4352 |X 3.05
1170°C / MC MC 52.68 [10.36 | X 1741 |X 19.53
M;C; 3444 (1854 |X 2423 |X 21.03
1100°C / MC MC 53.27 [13.74 |0.35 16.82 2.2 13.62
M;Cs 3497 |17.7 0.95 43.15 |0.31 2.94
977°C MC 50.52 [10.35 [X 18.11 |X 21.03
M;Cs; 2017 [11.2 X 54.8 X 4.82

Esta tabla solo muestra las composiciones tipicas de los carburos, por ejemplo la
mayoria de los carburos analizados mediante EDS en el material solubilizado y los
tratados a 1170 y 977°C no contenian hierro salvo uno o dos, ninguno contenia
molibdeno. Sin embargo todos los que se trataron a 1100°C si presentaban estos dos

elemetos.

Los carburos del tipo MC tienen generalmente una morfologia globular y son los de
mayor tamaio, estos se alojan dentro del grano generalmente. Sin embargo, algunos de
ellos se encuentran en las fronteras de grano y generalmente son mas pequefios.
También es comun encontrar formaciones lineales tipo cadenas de esta clase de

carburos como los observados en la Figura 6.15.
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Figura 6.15 Micrografia de SEM de probeta H-1 (Deformada 2.06% a 1170°C)

Los carburos del tipo M;C5 tienen una morfologia globular o en forma de pelicula,
tienen el tamafio mas pequefio y se encuentran alojados en las fronteras de grano.
La Figura 6.16 (a) muestra la morfologia de los carburos M;C;, también muestra la

forma alargada que presentaron algunos los precipitados MC.
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Figura 6.16 Micrografia de SEM de la probeta No. G-2 deformada 5.67% y 1100°C (a). Espectro de
carburo M7C3 (b). Espectro de carburo MC (c)
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Se observo la banda de granos grandes que se presentd en los costados de la probeta
H-1 (2.06% a 1170°C) seccion transversal. Con la finalidad de estudiar el

comportamiento de los subgranos al interior de granos mas grandes se realizaron EDS

para observar los carburos presentes. La Figura 6.17 muestra esta zona.

Figura 6.17 Micrografias de probeta H-1. Zona de crecimiento de grano (izquierda). Zona de estudio
ampliacion del recuadro blanco (derecha).

En la micrografia (a) de la Figura 6.17 se observa que en la parte superior de esta
los granos estan bien definidos por los carburos, mientras en la parte inferior es dificil

encontrar un solo grano que se vea delimitado por estos.

Los EDS realizados en la micrografia de la Figura 6.17 (b), en los puntos 1 y 2
arrojaron que el carburo que se encuentra en la posicion 1 se trata de un M;Cs. Mientras
en la posicion 2, en donde no hay presencia de carburos, el resultado fue una
composicion quimica similar a la de la matriz. La Tabla 6.4 hace la comparacion de

estos tres puntos.
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Tabla 6.4 Porcentajes atémicos de los puntos del carburo M7C3 comparados con la matriz.

Elemento Punto 1 (Carburo) Punto 2 Material solubilizado
C 28.88 21.11 12.56

Cr 51.40 14.36 23.21

Fe X X 1.13

Ni 9.48 59.45 58.67

W 10.24 5 4.23

Cabe mencionar que el carbono aparecia con un porcentaje elevado cuando se
hacia un EDS en la matriz, esto cuando se analizaban las probetas que se montaron en

baquelita.

En el punto 2 no existe un precipitado de carburo pues no se cumple la
estequiometria de algun tipo de estos, la diferencia en el porcentaje de carbono entre el
punto 2 y el material solubilizado se puede deber a que el carbono se encuentra en
proceso de difusion o que el haz de electrones del EDS tocd los carburos que se

encuentran cercanos.

Al comparar las microestructuras de las probetas H-1 (2.06% a 1170°C) en la cual
se esta comenzando a dar el crecimiento de grano y la D-1 (2.40% a 977°C) en la cual la
mayoria del grano ya germind. Encontramos que en la probeta D-1 también se ven
algunas fronteras que también se ven diluidas, ver Figura 6.18. La mayor diferencia
entre estas dos microestructuras radica en la morfologia de los carburos M;Cs de la
frontera de grano. En la probeta H-1 estos se ven mucho més marcados y tienen una
forma mayormente globular, mientras en la probeta D-1 los carburos de la frontera
tienen en su mayoria una morfologia de pelicula continua muy parecida a la mostrada en
la de la Figura 6.16, la cual corresponde también a una probeta en la cual la mayoria de

sus granos ya germino.
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Figura 6.18 Comparacién de probetas D-1 (a) y H-1 (b).

Otra observacion importante es que en la probeta H-1 en la zona de crecimiento las
maclas se estan empezando a formar, en la micrografia de la Figura 6.19 se ven que
estan creciendo alin sobre algunos granos; los cuales tienen en su frontera carburos

parecidos a los mostrados en el acercamiento a 1500X de la Figura 6.17.

Figura 6.19 Micrografia de probeta H-1(2.06% a 1170°C) mostrando crecimiento de maclas.
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Parece ser que estas maclas se detienen cuando se encuentran con algun obstaculo.
Este obstaculo podia ser una frontera de grano la cual tiene una cantidad importante de

carburos, un carburo lo suficientemente grande u otra macla.

6.3 DISCUSION.

Si recordamos en el capitulo 4 se discutio la teoria de transicién escalonamiento-
rugosidad de las fronteras de grano. En la aleacion H-230 se presentd el caso de
fronteras en forma de sierra como lo muestra la Figura 6.20 la cual guarda similitud a la
Figura 4.7. Sin embargo, la observacion optica reveld que no todas las fronteras de grano

se encuentran serradas.

I'\!
F , g NP S
80 pm

Figura 6.20 Micrografia de probeta G-2 (5.67% a 1170°C) a 400X mostrando dientes de sierra en
frontera.

La observacion de maclas escalonadas en TEM presentada por Whitis [19] se
presenta en la superaleacion H-230 en forma notable. Es decir, aunque no se realizd
observacion en el microscopio electronico de transmision en la H-230; si extrapolamos

las micrografias Optica de la figura 4.7 y de TEM de la figura 4.8 las cuales fueron
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presentadas por Yoon y compaiieros [30], a nuestro estudio, podriamos decir que en

TEM las fronteras de las maclas de la H-230 son similares a las de la Figura 4.9.

En todos los casos de crecimiento anormal de grano, las maclas parecen ser
determinantes pues estas crecen primeramente en una direccion hasta llegar un cierto
limite (el otro extremo del grano), para posteriormente crecer en la direccion
perpendicular a la primera direccion de crecimiento hasta llegar al otro extremo del
grano y ocuparlo en su totalidad. El Apéndice E muestra algunas micrografias de los

granos mas grandes encontrados y la morfologia de sus maclas.

Otra prueba que puede soportar esta teoria es la Figura 6.19 que muestra los
primeros pasos en el crecimiento de grano: las maclas crecen a expensas de los granos
que no tienen carburos lo suficientemente unidos para evitar que sus atomos los

abandonen y se unan a la red cristalina de la macla [36].

Gleiter [32] establece que los escalones de las fronteras de grano se forman en
cristales cuando la linea de una dislocacion encuentra la superficie del grano. Cuando el
material no tiene dislocaciones, los escalones en la superficie se forman mediante la
nucleacion de planos compactos. En ese articulo también se hace la observacion de que
los atomos de los granos que disminuyen en su didmetro se depositan o migran a los

escalones de los atomos que estan creciendo.

Se propone que para el H-230 el crecimiento anormal de grano se puede estar
dando por esta migracion de dtomos ya sea en las fronteras de los granos o en las las
fronteras de las maclas 6 una combinacion de ambas. Entonces el factor determinante es
que, al momento de deformar en frio lo que se esta haciendo es creando escalones ya sea
en las maclas o en las fronteras de grano. A favor a de esta teoria es que Gleiter [32]
observd que varios grupos de lineas de escalones se mueven en dos direcciones
diferentes, lo cual nos sugiere que las maclas no solo se pueden hacer mas largas sino

también mas anchas.
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Whitis determind mediante estudios de TEM que la aleacion René 88DT esta
totalmente recristalizada antes que se presente el fenomeno de crecimiento critico de
grano. Aunque en este estudio de la aleacion H-230 no se realizd experimentacion en
TEM parece que el crecimiento de grano no se debe a un fenémeno de recristalizacion,
pues si este fuera el caso las probetas con mayor deformacion (7-11%) presentarian un

tamafio de grano mas grande puesto que son las que recristalizarian en mayor grado.

En el H-230 el tamafio de grano no esta directamente relacionado con la dureza que
tiene el material, pero si tiene cierta influencia. Esto lo vemos en las probetas que
tuvieron mas variacion de tamafio de grano cuando fueron tratadas, es decir las que se
trataron a 1000, 1038 y 1100°C. La influencia del tamafio de grano no fue distinta a la
regla general: a menor tamafio de grano mayor dureza o viceversa. Como ya se
menciond para una temperatura dada, la dureza del material se incrementaba a medida

que se incrementaba el porcentaje de deformacion.

El caso de las probetas tratadas a 1038°C son de excelente ayuda para ejemplificar
lo anterior. En estas probetas la tendencia del tamafio de grano con forme aumenta el
porcentaje de deformacion se incrementa, sin embargo las dureza aumentan conforme
aumenta el porcentaje de deformacion. Esto es una contradiccion a la norma general
pues a mayor tamafio de grano la dureza deberia disminuir, pero si observamos la
probeta deformada a 7.75% rompe la tendencia ascendente en tamafio de grano. Es
entonces cuando se aplica la regla pues este tamaiio de grano mas chico provoca un

incremento de la dureza.

En los difractogramas realizados, los que obtuvieron mayor diferencia en referente
al corrimiento de los picos fue el de solubilizado y el de 1100°C. Como se menciond
este corrimiento se debe a que la composicion quimica de la solucidon solida esta
cambiando. Esto explica que en los andlisis de ESD realizados a los carburos de la
probeta G-2 (5.67% a 1170°C) hayan cambiado con respecto a los de los demas
tratamientos. El hierro y el molibdeno salieron de la solucién sélida para formar parte de

la composicion de los carburos.
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Otro aspecto a comparar son los resultados arrojados por los difractogramas y los
EDS del material solubilizado. En los difractogramas no aparece el tungsteno en los
datos de la ficha, pero en los EDS no menciona nada de su estructura cristalina. Ambas

técnicas se complementan la una con la otra.
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CAPITULO 7

RECOMENDACIONES Y

CONCLUSIONES

7.1 CONCLUSIONES.

Cuando la aleacion H-230 es deformada en frid y expuesta a tratamientos térmicos
con temperaturas menores a 1170°C, pueden presentarse fendmenos de recristalizacion
que no son consistentes en su comportamiento. Esto debido a que mostrd grandes
diferencias de tamafio de grano entre las diferentes temperaturas de tratamientos, e

incluso present6 inconsistencias entre las probetas tratadas a una misma temperatura.

A bajas deformaciones en frio y a temperaturas diferentes a 1170°C el tamafio de
grano parece disminuir debido a un efecto combinado de incremento en el numero de
maclas y a una recristalizacion incipiente. A mayor porcentaje de deformacion y mayor

temperatura ocurre una mayor recristalizacion, pero a temperaturas menores a 1170°C,
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esta recristalizacion puede no ser directamente proporcional al porcentaje de

deformacion para un mismo tiempo.

El mecanismo de crecimiento de grano anormal parece estar ligado al crecimiento
de las maclas en ciertos granos y parece comenzar una vez que el material ha

recristalizado por completo.

El andlisis en la probeta H-1 (2.06% a 1170°C) y el hecho que en las probetas con
granos germinados tengan fronteras de grano con carburos tipo pelicula continua,
confirman que la distribucion (y/o morfologia) sumada a una alta presencia de carburos
en la frontera de grano, determinan el promover o inhibir el crecimiento de las maclas y
del grano. Fronteras con una alta cantidad de carburos proximos entre ellos parecen

obstaculos efectivos para evitar el crecimiento de las maclas.

Se espera que los granos que han sufrido menos deformacidon se recuperen o

recristalizen primero y comiencen a crecer antes que los demas.

7.2 RECOMENDACIONES.

Como se mencion6 en las conclusiones las maclas parecen tener la mayor influencia
en el crecimiento anormal de grano. Para confirmar esto se deben hacer estudios de
microscopia electronica de transmision para determinar si las fronteras de las maclas en
las probetas evaluadas estan encaradas y tienen una forma similar a la que se muestra en
la Figura 4.9. Se recomienda el realizar un estudio con TEM en las zonas en donde
tipicamente se presenta el fenomeno de crecimiento anormal, este estudio deberd
comprender probetas deformadas entre un 2.5 y un 5% en frio para observar el sistema
de dislocaciones antes y después del tratamiento térmico. Esto con el fin de determinar si
el crecimiento anormal se debe a que al momento de deformar en frio se propicia que las

dislocaciones generen el encaramiento de las maclas o de las fronteras de grano.
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Un andlisis de la estabilidad de los carburos MC y M;C; a las temperaturas de

comportamiento andémalo puede ayudar a comprender el comportamiento del material.

Realizar tratamientos térmicos por arriba de 1170°C en incrementos de 20°C hasta
llegar cerca de la temperatura de fusion del material, que para este caso es de 1300°C.
Esto en probetas deformadas en frio un rango de 2.5 a 10%, la finalidad de esto es

observar si se presenta una temperatura de transicion escalonamiento-rugosidad.
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APENDICE C

Graficas de monitoreo térmico y Graficas
individuales de dureza
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GRAFICA DE TEMPERATURA vs. TIEMPO DE TRATAMIENTO A 908°C
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GRAFICA DE TEMPERATURA vs. TIEMPO DE TRATAMIENTO A 1000°C
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GRAFICA DE TEMPERATURA vs. TIEMPO DE TRATAMIENTO A 1038°c
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GRAFICA DE TEMPERATURA vs. TIEMPO DE TRATAMIENTO A 1100°C
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GRAFICA DE TEMPERATURA vs. TIEMPO DE TRATAMIENTO A 1170°C
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Dureza Vickers
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Dureza Vickers

Dureza de probetas deformadas en frio y tratadas térmicamente a 908°C
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Dureza de probetas deformadas en frio y tratadas térmicamente a 977°C
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Dureza Vickers
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Dureza de probetas deformadas en frio y tratadas térmicamente a 1038°C
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Dureza de probetas deformadas en frio y tratadas térmicamente a 1100°C

280

270

260

250

Dureza Vickers

240 =

230

290 - Material Solqbilizado

0 1 2 3 4 5 6 7

% de reduccion



141

Dureza Vickers

285

275

265

255

245

235

225

215

205

Dureza de probetas deformadas en frio y tratadas térmicamente a 1170°C

B Material Solubilizado

% de reduccion




142

APENDICE D

Graficas individuales de tamafio de grano y
Cuadro comparativo de tamafio de grano
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Diametro Promedio (um)

Tratamiento térmico @ 1170° C

250.00
=—&— En frio
=#— Despues de T.T. (Total)

200.00 - —@— Despues de T.T. (Trans.) |
—&— Despues de T.T (Long)

F
150.00 \
\ \

0 2 4 6 8 10

% de Reduccidn en frio



Cuadro comparativo de tamaio de grano

Grano
Maximo
Tamano de | (diametro
Temperatura Deformacién | No. de grano en um)
de Tratamiento | de probeta % | probeta | (promedio T:
en um) transversal
iL:
longitudinal
Solubilizado 0 N/A 150 430.9
T| 399.15
2.86 38 116.8
L| 349.6
T| 4834
5.31 9 117.2
o L| 544
©
® T| 6724
7.3 19 109.3
L| 616.5
T| 4245
9.81 31 96.79
L| 3853
T| 462.2
2.53 37 128.56
L 343
T 389
493 12 112.2
g L| 415.45
=4 T| 396.5
7.59 20 115.96
L| 3228
T| 3311
9.64 25 95.38
L| 3955
T| 273.8
24 34 149.5
L| 594.5
T| 202.7
5 14 87
&N) L| 680.4
& T| 187.8
7.08 22 70.3
L| 513.45
T| 2201
9.49 29 59.9
L| 5134
T| 589.9
3.5 39 133
L | 502.45
T| 377.5
3) 6.68 10 54.84
o L| 4331
[=]
S T| 233.3
- 6.44 18 124.4
L| 262.1
T| 283.1
11.33 26 90.4
L| 262.65

150



Cuadro comparativo de tamaiio de grano

Grano
Maximo
Tamarfo de | (diametro
Temperatura de | Deformaciéon | No. de grano en um)
Tratamiento de probeta % | probeta | (promedio T:
en um) transversal
;L:
longitudinal
T| 4534
2.99 33 164.2
L| 491.85
T| 693.8
o 5.06 13 179.16
° L| 5144
e T| 389.65
7.75 21 122.5
L| 296.8
T| 819.7
9.63 30 182.5
L| 616.35
T| 3745
1.87 35 121.3
L| 4709
T| 804.2
3 5.67 11 160.7
g L| 588.16
2 T| 476.2
- 8.76 23 93.35
L| 4515
T| 535.3
9.44 27 106.59
L| 468.3
T| 470.45
2.06 36 81.9
L| 2815
T| 363.8
%) 5.25 16 62.4
P L| 270.9
= T| 3245
A 8.58 17 56.1
L| 3417
T| 1451
9.46 32 53.42
L| 204.2
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APENDICE E

Micrografias de granos maximos
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Micrografia probeta No. 19 Longitudinal ( 7.30% reduccion y 780 °C)

Micrografia probeta No. 22 Longitudinal (7.08% reduccion y 977°C)



154

Micrografia probeta No 34 Longitudinal ( 2.40% reduccion y 977°C)
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