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Resumen

Las aleaciones base niquel han sido disefiadas para operar en entornos corrosivos. La
filtracion de particulas del ambiente o las generadas por el proceso de combustion se depositan
sobre las superficies y propician la corrosion, principalmente cuando se encuentran a alta
temperatura. La corrosion a alta temperatura es generalmente severa cuando se forman depositos
liquidos. Se ha investigado que previo a la fusion de los depositos de aluminosilicatos de calcio-
magnesio (CMAS por sus siglas en inglés), sus componentes individuales pueden atacar y
favorecer la degradacién por corrosion de las aleaciones; especialmente cuando su punto de
fusion se modifica debido a la presencia de sales en su composicién. Los procesos de corrosion
se clasifican en tipo I (HTHT) y tipo Il (LTHC) que dependen de las temperaturas de trabajo.

En la presente investigacion se ha estudiado el comportamiento de corrosion a alta
temperatura por depdsito inducido de CMAS + Na.SO4 para la aleacion Inconel 625® fabricada
por manufactura aditiva en condicion de material recibido (MA) y con tratamiento térmico
(TTS), expuestas a temperaturas de 800, 900 y 1000 °C por tiempos de 5, 10, 15, 20 y 25 horas.
Se prepararon muestras de la aleacion de ambas condiciones para la caracterizacion del material
de partida; asi mismo de las muestras que se expusieron a corrosion por depdsito inducido a alta
temperatura. La caracterizacion se llevo a cabo mediante el uso de microscopia oOptica,
difraccion de rayos-X y microscopia electronica de barrido con espectroscopia de rayos-X de

energia dispersa.

Se compararon las tendencias del crecimiento de las capas de los productos de corrosion,
seguido se asociaron las fases formadas sobre la aleacion; por ultimo, se describe el efecto del
deposito inducido CMAS + NaxSO4. Se determin por los resultados, que la tendencia del dafio
por corrosion del depdsito inducido para la aleacion en condicion de MA es mayor respecto a
TTS de acuerdo con el estudio de las cinéticas; las principales fases asociadas corresponden a
Cr203, NiO y NiCr204. El efecto del depdsito inducido se asocio principalmente a la fusion de
Na>SO, dando lugar a la formacion del fundente basico Na;MoQOas, dejando el compuesto SO3

liberado que da como resultado una masa acida liquida (T¢ yq,m00, = 687 °C)). El proceso
anterior sugiere una corrosion tipo | inducida por la aleacién, principalmente relacionado con el

contenido de Mo y la formacion de las fases y” y & cercanas o en los limites de grano.
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CAPITULO1

Introduccion

Las aleaciones base niquel se caracterizan por su excelente resistencia a la corrosion y
son utilizadas en componentes de turbina de la industria aerondutica. Uno de los principales
retos es mejorar su rendimiento a alta temperatura, ya que un incremento en las temperaturas de

trabajo genera una mayor eficiencia de los motores.

El incremento de la temperatura acelera la degradacion de las aleaciones, la cual depende
de las variables que se consideren; por ejemplo, temperatura, tiempo y ambiente. Una de las
principales formas de degradacion de las aleaciones base niquel es la oxidacion a alta
temperatura. Estudios previos coinciden en que el principal producto de oxidacion consiste en
la formacion de la capa de 6xido cromia (Cr20s3), este O0xido es considerado protector, ya que el
transporte de iones y la conductividad electrénica a través de él es lento respecto de otros dxidos

como los espineles [1-5].

Generalmente en la realidad este tipo de aleaciones estan expuestas a entornos que
involucran la filtracion y deposicion de particulas provenientes de los desechos siliceos como
el polvo, arena o cenizas volcanicas. Las concentraciones y tipos de particulas son variadas en
el ambiente e influyen en el crecimiento de la capa de 6xido protectora (Cr203) y modificar los
mecanismos de corrosion [6-8]. Por lo que, ademas de la oxidacidn, también pueden presentar
un modo agresivo de ataque asociado con la formacion de depositos sobre la superficie del metal
u oxido. Esta oxidacion acelerada inducida por depositos se denomina corrosion a alta

temperatura.

Este tipo de corrosion a alta temperatura en las aleaciones es especialmente severo
cuando la fase condensada es liquida, aunque no se descarta el ataque individual de cada
compuesto involucrado. Existen dos tipos de corrosién a alta temperatura: la primera, tipo Il o
corrosion a baja temperatura (LTHC) se da entre 600 y 800 °C; a estas temperaturas hay
reacciones entre los sulfatos de metales basicos y los sulfatos de metales alcalinos, estas dan

como resultado la formacidn de eutécticos de bajo punto de fusion, lo que inhibe el crecimiento



de Oxidos protectores. Se caracteriza por el ataque por picaduras y hay poca formacion de sulfuro
sin propiciar el agotamiento de cromo, lo que significa que, en este tipo de corrosion el azufre
no penetra en la aleacion. La segunda, corrosion tipo | o corrosion a alta temperatura (HTHC)
se da entre los 800 a 950 °C; en esta generalmente hay modificacion de la quimica del depdsito
de sulfato de sodio (Na.SO4 fundente), permite que el azufre penetre en la aleacién y como
resultado propicia el agotamiento del contenido de Cr en la matriz de la aleacién. Debido a este
agotamiento, se favorece el crecimiento de 6xido poroso. Aunque también existen diferentes
variables que pueden modificar el proceso, como la composicion quimica de la aleacion,

factores ambientales y la temperatura [9-12].

Por lo tanto, este trabajo de investigacion describe los mecanismos y crecimiento de los
productos debido a la corrosion de aleaciones base niquel bajo el ataque de particulas de SiO»-
Ca0-MgO-Al>0O3 que pueden llegar a formar depdsitos de aluminosilicatos de calcio-magnesio
(CMAS) con adicion de la sal Na;SO4. Los mecanismos e interacciones quimicas se explican
por la influencia de la temperatura, tiempo, efecto microestructural obtenido por manufactura
aditiva; para muestras con y sin tratamiento térmico principalmente para evaluar la resistencia

a la corrosion CMAS de aleaciones fabricadas por manufactura aditiva.
Hipotesis
El tratamiento térmico aplicado a la aleacion base niquel Inconel 625® fabricada por

manufactura aditiva disminuira la rapidez de corrosion a alta temperatura por particulas CMAS
+ NaxSOa.

Objetivo general
Determinar los mecanismos de corrosién a alta temperatura por la influencia de deposito
inducido de CMAS + Na»SO4 de la aleacion base niquel Inconel 625® fabricada por manufactura

aditiva.

Objetivos especificos

— Analizar y describir la influencia del tratamiento térmico en el cambio microestructural
de la aleacion.

— ldentificar las fases y morfologias de los productos de corrosion mediante el uso de DRX
y MEB-EDX.



— Identificar las reacciones quimicas que se llevan a cabo en la corrosion a alta temperatura
por particulas de CMAS + Na>SOs sobre las superficies de las aleaciones expuestas a corrosion.

— Analizar la influencia de particulas de CMAS + Na>SOs en el proceso de crecimiento de
la 0 las capas de los productos debido a la corrosion.

— Identificar el tipo de corrosion a alta temperatura que se propicia bajo las condiciones

del estudio.

A medida que avanza el desarrollo de las aleaciones base niquel, es crucial seguir
investigando, desarrollando técnicas y métodos que puedan describir eficazmente el fenémeno
de corrosion a alta temperatura, para profundizar en las soluciones técnicas que buscan proteger

y prolongar la vida atil de los componentes expuestos a condiciones extremas



CAPITULO?

Marco teorico

En este capitulo se presentan los principales fundamentos teéricos que ayudan a una

mejor comprension del presente trabajo de investigacion. Primero, se aborda la manufactura

aditiva (MA); segundo, se describen de forma general las aleaciones base niquel y el efecto del

proceso de manufactura aditiva en la microestructura; y, por ultimo, se hace referencia a la

corrosion a alta temperatura.

2.1 Manufactura aditiva (MA)

Es un proceso de fabricacion de capa por capa de un modelo, generado inicialmente

mediante un sistema de disefio asistido por computadora (CAD 3D) tridimensional. Cada capa

es una seccion transversal delgada de la pieza derivada de los datos CAD originales; cuanto mas

delgada sea cada capa, més cercana sera la parte final a la original. En la Figura 2.1, se describen

los pasos para la fabricacion en manufactura aditiva [1]

2. Conversion a

3. Transferencia

4. Configuracion

1. CAD > -»> . .y > .
| STL y manipulacion de la maquina
1 I I
De la  geometria Describe las superficies | | Transferencia del STL a Se relacionan con los
externa a un sélido del modelo CAD y realiza | |la maquina de MA; se parametros de
3D. el calculo de cortes. pueden  manipular el construccion .
tamafio, posicion y otros
para la construccion .
5. Construccion » 6. Retirada » 7. Posprocesamiento ¥ 8. Aplicacion
T T T T
Proceso automatizado. Asegurar una baja Limpieza adicional o Piezas listas para
Aunque, en necesario temperatura o pie eliminar caracteristicas de usarse o para realizar

revisar no quedarse sin
material, energia o fallas
de software, etc.

las piezas antes de su uso.

un tratamiento

adicional.

Figura 2.1. Secuencia para fabricacion por manufactura aditiva [1].



2.1.1 Tipos de sistemas

El sistema de MA puede clasificarse en términos de la materia prima, la fuente de energia,

el volumen de construccion, etc. Por la materia prima, se pueden clasificar en tres categorias (i)

sistemas de alimentacién de alambre, (ii) sistemas de alimentacion de polvo y (iii) sistemas de

capa de polvo.

(i)

(i)

(iii)

Sistemas de alimentacion de alambre: La materia prima es alambre y la fuente de energia
para estas unidades puede incluir un haz de electrones, un haz de laser y un arco de
plasma. Inicialmente, se deposita un solo cordon de material y, en las pasadas

posteriores, se va construyendo sobre él para desarrollar una estructura tridimensional

[2].

Sistemas de alimentacion de polvo: En estos sistemas, 10s polvos se transportan a traves
de una boquilla sobre la superficie de construccion. Se utiliza un laser para fundir una
monocapa 0 mas del polvo en la forma deseada. Este proceso se repite para crear un
componente tridimensional solido. Hay dos tipos dominantes de sistemas en el mercado.
1. La pieza de trabajo permanece estacionaria y el cabezal de deposicion se mueve. 2. El

cabezal de deposicion permanece estacionario y la pieza de trabajo se mueve [2].

Sistemas de cama de polvo: Se crea una cama de polvo rastrillando el polvo a lo largo
del area de trabajo. La fuente de energia (haz de electrones o haz de laser) esta
programada para suministrar energia a la superficie de la cama, fundiendo o sinterizando
el polvo en la forma deseada. Se rastrilla polvo adicional a lo largo del area de trabajo y
se repite el proceso para crear un componente tridimensional sélido. Las ventajas de este
sistema incluyen su capacidad para producir caracteristicas de alta resolucion, pasajes
internos y mantener el control dimensional. La Figura 2.2 es un esquema de un sistema
de cama de polvo genérico [2]. Dentro de este sistema se encuentra la técnica de Fusion
selectiva por laser (SLM) por la cual se fabricé la aleacion Inconel 625® del presente

estudio.
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Figura 2.2. Sistemas de alimentacion de materia prima de manufactura aditiva. a) De alambre. b) De polvo.
c¢) Cama de polvo [2].

2.1.2 Parametros del proceso

Para el proceso SLM, hay mas de 50 parametros de proceso que afectan la calidad final de
la pieza terminada, lo que crea un desafio significativo en lacomprension de la fisica del proceso
y el desarrollo de una estrategia de control de proceso efectiva. Estos parametros se pueden
colocar en una de cuatro categorias: (1) parametros de escaneo y laser, (2) propiedades del
material en polvo, (3) propiedades del lecho de polvo y parametros de recubrimiento, y (4)
parametros del entorno de construccion. Algunos parametros se pueden manipular durante el
proceso de construccion y otros son predefinidos al comienzo de una construccion y permanecen

esencialmente establecidos durante todo el proceso [3].

2.1.3 Efecto de las variables del proceso sobre las microestructuras producidas

La microestructura de las aleaciones producidas por manufactura aditiva es
significativamente diferente a las producidas utilizando métodos de produccion convencionales,
debido a una variedad de variables del proceso de MA. Para SLM, las variables del proceso mas
variadas incluyen la potencia del laser, la velocidad de escaneo, la distancia de tramay el espesor
de la capa (todos los cuales se varian tipicamente mediante un proceso de prueba y error para
optimizar la densidad del componente). A continuacion, en la Figura 2.3 se muestra un diagrama
breve de los defectos inducidos por la influencia de los parametros del proceso de manufactura
aditiva en la naturaleza de la microestructura [4]. En la Figura 2.4, se muestran ejemplos graficos

de estos tipos de defectos [5].
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Figura 2.3. Diagrama de los defectos por la influencia de los parametros del proceso de manufactura aditiva en la
microestructura [4].

Rugosidad T Porosidad
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atipicas de solutos
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Direccionalidad Tamato fino temperatura
del grano de grano

Figura 2.4. Ejemplos de defectos influenciados por los parametros del proceso MA [4].
2.1.4. Efecto de la microestructura sobre la corrosion

Como se indico en la seccion anterior, el proceso de manufactura aditiva permite la
produccidn de sistemas Unicos y microestructuralmente complejos. Dichos cambios no solo
alteran significativamente la composicion, distribucion y tamario de las particulas de segunda
fase, sino que también tienen el potencial de modificar las propiedades electroquimicas de las
aleaciones producidas por MA. En la Tabla 2.1, se enumeran diferentes variables de
procesamiento de la fabricacion aditiva y se analiza su influencia en la susceptibilidad a la

corrosion. En esta seccion, se cubren las variables clave informadas en la literatura [4].



Tabla 2.1. Efectos de las variables del proceso MA y su influencia en la susceptibilidad a la corrosién de los
sistemas de aleacion estudiados [4].

Variables de
proceso

Efecto sobre la susceptibilidad a la corrosion

Sistemas que
se han visto
afectados

Rugosidad de
la superficie

Porosidad

Segregacion de
solutos

Oxidos atipicos
inclusiones

Direccionalidad
del grano

Tamafio de
grano refinado

Se inform6 que la rugosidad de la superficie causa un
aumento en la susceptibilidad a la corrosion de las
aleaciones de aluminio (Al) y el acero inoxidable al
promover el estancamiento del electrolito en las zonas
céncavas, lo que supuestamente influye en la corrosion
localizada.

Se ha informado que la porosidad es un sitio de
iniciacion de picaduras preferencialmente si es mayor al
1%.

El acoplamiento micro-galvanico entre la matriz
agotada y el area rica en soluto (es decir, Si para
aleaciones de Al o Mo y Cr para SLM 316L) provoca
corrosion localizada en el borde de los charcos de
fusion.

También se sugirio que la segregacion de solutos puede
influir en 316L en un entorno presurizado y caliente.
Las inclusiones tipicas de MnS formadas en 316L
forjado fueron sustituidas por 6xidos de Mn-Si en SLM
316L. La ausencia de inclusiones de MnS en SLM 316L
podria reducir la susceptibilidad a picaduras.

Un aumento en el espesor del 6xido (Fe2Ozy Cr203) en
el contexto de SLM 316L.

Se ha demostrado que la estructura de grano alargado
en la direccion de construccion tiene un impacto
perjudicial y aumenta las tasas de crecimiento de SCC
en el caso de SLM/DLD 316L. Si bien se informa que
tanto SLM como DLD producen las Illamadas
estructuras  “"columnares” en la direccion de
construccidn, aun queda por estudiar la influencia que
esto tiene sobre la corrosion.

Se inform6 que el tamafio fino de grano y las
microestructuras  equiaxiales tienen un efecto
beneficioso sobre la fatiga por corrosion en el caso de
SLM 316L.

SLM
AlSi10Mg,
SLM 17-4 PH

SLM316L
SLM 17-4 PH

SLM316L
SLM AISi10Mg
SLM
AICoCrFeNi
aleacion de alta
entropia

SLM316L

SLM/DLD316L

SLM316L



Si bien el proceso SLM generalmente da como resultado
microestructuras méas finas que las contrapartes
producidas convencionalmente, hasta la fecha, el efecto
del tamafio de grano no se ha estudiado de manera
exclusiva para muestras preparadas con MA.

No se inform6 que la tension residual estuviera
correlacionada con la susceptibilidad a la corrosién en
aleaciones Ti6AIl4V; sin embargo, la susceptibilidad a
la corrosion aument6 cuando se encontré tension
residual en SLM 316L .

Ti6AI4V
SLM/DLD316L

Tensién
residual

La gran mayoria de las aleaciones anteriores revelaron que la corrosion se vio afectada en
por el proceso de fabricacion por manufactura aditiva y no son idénticas a las de fabricacién por
forja. En general hay una gran variedad de sistemas, equipos, parametros y consideraciones a
tomar en cuenta para la fabricacion por manufactura aditiva. Las ventajas o desventajas para
cada tipo de sistema dependen de las aplicaciones previstas, que estan altamente ligadas a las

microestructuras obtenidas por manufactura aditiva.

2.2 Aleaciones base niquel

Las aleaciones base niquel pueden ser reforzadas por solucion solida o por precipitacion.
Para las aplicaciones mas exigentes, como los alabes de turbinas de alta presion, se requieren

aleaciones reforzadas por precipitacion.

2.2.1 Componentes microestructurales

a) Gamma (y): La matriz continua (llamada gamma), es una fase austenitica a base de
niquel fcc que generalmente contiene un alto porcentaje de elementos de solucion sélida
como Co, Cr, Moy W.

b) Gamma primera (y'): La fase de fortalecimiento primaria en las superaleaciones a base
de niquel es Niz(Al, Ti), y se denomina gamma primera (y’). El aluminio y el titanio son
los principales elementos de aleacion en y’, y se afiaden en cantidades y proporciones
mutuas para precipitar una fraccion de volumen alta de y' en la matriz. La fase gamma
primera-y’ es una fase de precipitacion coherente con la matriz.

c) Carburos: El carbono, afiadido en niveles de 0,05 a 0,2 %, se combina con elementos

reactivos y refractarios como el titanio, el tantalo y el hafnio para formar carburos (p.

10



ej., TiC, TaC o HfC). Durante el tratamiento térmico y el servicio, estos comienzan a
descomponerse y forman carburos inferiores como M23Ce¢ Y MeC, que tienden a formarse
en los limites de grano. Todos estos carburos comunes tienen una estructura cristalina
fcc. En general, se considera que los carburos son beneficiosos porque aumentan la
resistencia a la rotura por fluencia a altas temperaturas.

d) Fases TCP: Estas son generalmente fases fragiles indeseables que se pueden formar
durante el tratamiento térmico o el servicio. Las TCP son potencialmente dafiinas por
dos razones principales: contienen elementos de refuerzo y y y' en una forma no til,
reduciendo asi la resistencia general a la fluencia, y pueden actuar como iniciadores de

grietas debido a su naturaleza fragil.

2.2.2 Funcién de la adicion de elementos

Las adiciones elementales en las aleaciones base niquel pueden clasificarse como (i)
formadores de y (elementos que tienden a repartirse en la matriz), es decir, fortalecedores de
solucion solida, (i1) formadores de y" (elementos que se reparten en el precipitado y'), (iii)
formadores de carburo y (iv) finalmente, los elementos que se segregan en los limites de grano.
Las funciones de los elementos de aleacion en la formacion de varias fases se describen en la

Tabla 2.2 [5]. En la Figura 2.5, se muestra la clasificacion de las aleaciones base niquel.

Tabla 2.2. Elementos de aleacion en superaleaciones a base de niquel y su funcién [5].

Elemento Funcion
Ni Estabiliza la matriz fcc, forma y' (Nis(Al, Ti)) e inhibe la formacion de fases
perjudiciales.
Cr Imparte resistencia a la oxidacion y a la sulfuracion, asi como fortalecimiento de la
solucion sélida, y forma carburos de limite de grano.
Co Aumenta la temperatura de solvus de y' y reduce la energia de falla de apilamiento (lo

que dificulta el deslizamiento cruzado de las dislocaciones de tornillo).
Mo, Tay W | Fortalecimiento de la solucion sélida y formacion de carburos de tipo MC.

Ti Forma vy’ (Nis(Al, Ti)) y carburos de tipo MC.
Al Forma vy’ (Nis(Al, Ti)) y mejora la resistencia a la oxidacion.
ByZr Mejoran las propiedades de ruptura por tension y retardan la formacion de NisTi en el
limite de grano.
LayY Mejoran la resistencia a la oxidacion.
C Formacion de carburos (MC, M2Cs, etc., tipo).

Nby Ta Forma g” (NizsNb) y carburos tipo MC.
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Fortalecidas por solucion solida ‘ Fortalecidas por precipitacion
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solucion sélida de la matriz precipitacion de compuestos
niquel intermetalicos

[ [

Inconel 600, Inconel 625, Inconel 693, Nimonic, Inconel
Inconel 617, Hastelloy N. 718, Inconel 706
|

¥
Precipitados intermetalicos con
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I
[ |

Precipitados de particulas de la Precipitados de particulas de la
fase Ni;(Al, Ti)-y' Inconel 693, fase Ni;(Nb, Mo)-g" Inconel 718,
Nimonic. envejecido 6257

Figura 2.5. Clasificacion de las aleaciones base niquel [6].
2.2.3 Diagrama Tiempo-Temperatura-Transformacion de delta-8 en Inconel 625.

El diagrama de tiempo-temperatura- transformacion (TTT) en la Figura 2.6, lacurva TTT
(linea discontinua) representa las combinaciones de tiempo-temperatura para las cuales se ha
formado la fase &. Los circulos rellenos en la figura indican las combinaciones de tiempo-
temperatura para las cuales se observd 6 en MEB y DRX. Los circulos abiertos indican las
combinaciones de tiempo-temperatura para las cuales se observo & solo con DRX. También, se
incluye la curva TTT medida para la formacion de & en un material IN625 fabricado por método
convencional (linea continua) para comparar con MA. Se ha observado una precipitacion
acelerada de & durante los tratamientos térmicos posteriores de las soldaduras Inconel 625.
Muchos de los procesos fisicos en la fabricacion aditiva son muy similares a los de la soldadura

y se esperan similitudes en la respuesta microestructural [7].

2.2.4 Microestructuras obtenidas por procesos de manufactura aditiva

Anam y col. [8], encontraron que, mediante el proceso de fusion selectiva por laser, la
microestructura de Inconel 625 tal como se construyd exhibe una estructura dendritica celular
alargada en la que se observan claramente los limites del bafio de fusion (Figura 2.7 a). Después
del tratamiento térmico a 1038 °C/1 h, la microestructura se homogeneiza eliminando los limites

del bafio de fusién y la estructura dendritica (Figura 2.7 b). Zang y col. [9], observaron una
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microestructura similar con estructuras dendriticas finas tipicas con brazos dendriticos
secundarios clasicos en las dendritas columnares; también observaron una escasa cantidad de
fases secundarias en las regiones interdendriticas enriquecidas con Nb, Mo. Ademas, observaron
porosidad asociada a los parametros de fabricacion.

1100 T T T :
® 5 observada (MEB+DRX)
1050 x O 6 observada (DRX) iy
X d no observada
1000 o i i
;. «—MA
O 950+ / o e :
e !
© \
5 900y , & © <+—— Método
© b\ e o ® o convencional
8 8501 % -
£ N
2 800 R O e e !
\\\
750 1 x 3@ A
\\‘
700 r % xR A
650 " A d i a sl i At a4 aaal " A gl " A4 s aaal S P SR Y
1072 107" 10° 10! 102 10°
Tiempo (h)

Figura 2.6. Diagrama TTT determinado experimentalmente para L-PBF IN625. Las curvas representan las
combinaciones de tiempo y temperatura que dan como resultado una fraccién de volumen de 1 pct de fase & en
MA IN625 (linea discontinua) en comparacién con IN625 forjado (linea continua) [7].

Figura 2.7. Seccion transversal vertical de muestras de Inconel 625, (a) microestructura en estado tal como
se construyd, (b) microestructura después del tratamiento térmico. La flecha muestra la direccion de construccion

8.
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Brenne y col. [10] encontraron que para la aleacion Inconel 718 fabricada por MA/SLM,
la microestructura tal como se proceso presentd granos alargados con una textura fuerte con
respecto a la direccion de construccion. Ademas, encontraron particulas de fase Laves
incoherentes con estructuras de subgrano paralelas a la direccién de construccion de las
muestras. Las fases de Laves fragiles son generalmente el resultado de la segregacion de Nb en
las regiones dendriticas durante la solidificacion [11]. En la Figura 2.8, se muestran las
micrografias para la aleacion Inconel 718 fabricada por manufactura aditiva mediante la técnica
de fusion selectiva por laser; esta microestructura es muy similar a la obtenida para Inconel 625.

L4 ¥

- i s y p
S S e s

Figura 2.8. Micrografias Inconel 718 MA/SLM. a) microscopio éptico (MO). b) microscopio electrénico de

barrido (MEB) de la muestra fabricada en la superficie vertical (plano YZ). ¢) y d) Vista ampliada de Cy D en b)
respectivamente [11].

2.2.5 Efecto del tratamiento térmico en la fabricacién por manufactura aditiva

De acuerdo con las Figuras 2.9, se puede indicar que el tratamiento de solucién es esencial
para eliminar algunas de las caracteristicas perjudiciales derivadas de la fabricacion por
manufactura aditiva. Es particularmente importante liberar los elementos de segregacion (Nby
Mo) y reducir las estructuras de dislocaciones enredadas. El envejecimiento realizado después

de la solucion o directamente después de la fabricacion MA promueve la formacion de carburos
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M23Cs intergranulares y fases gamma dos-y” intergranular metaestables finas. EI acoplamiento
del tratamiento térmico de solubilizado y el envejecimiento también es capaz de inducir la
precipitacion de una estructura de carburos secundarios finos, que es particularmente

prometedora en términos de efectos de fortalecimiento [12].

Muestra fabricada (AB) Envejecido directo (DA) 24 h/700 °C.
e Estructura columnar 'y celular e Estructura dendritica (misma que en AB).
dendritica. e Granos columnares (mismos que en AB)
e Granos columnares en la direccion de e Estructuras de dislocaciones enredadas
fabricacion “Z”. ligeramente més densas
e Carburos MC ricos en Nb. e Carburos MC ricos en Nb.
Segregacion de areas ricas en Nb y Mo. e Carburos intergranulares MsCg ricos en Cr.
e Precipitacion heterogénea de y”.

t s & ol
. Vs SRS g
«/ ‘/Q.',Q/)( '&(/‘(,.)e/ -
LW TR T
/’ N/’ o ! o oL '.l'. - | !
'.*% 0 1w
L
'/ J'-'i ;‘ t Z -'L
2 .‘-o ol o XL | . .L. ® __L
Solubilizado (S) 2h/1150°C. Solubilizado + envejecido (SA) 2h/1150 °C +
e Estructura de recristalizacion 24h/700°C.
austenitica de granos equiaxiales. e Estructura de granos equiaxiales austeniticos.
e Estructura de dislocacion relajada. e Carburos MC ricos en Nb-Ti (mismos que en
e Carburos primarios gruesos MC ricos AB).
en Nb-Ti. e Carburos intergranulares M23Cg ricos en Cr.
e Carburos secundarios e Precipitacion homogénea de y”.
inter/intragranular (adn ricos en Nb-
Ti).

— ~— Limitedegrano @@= = === —- Area interdendritica

. Segregacion Nb-Mo @® Carburos MC . Fase y" L. Dislocacién

Figura 2.9. Esquema de las principales modificaciones de la microestructura que ocurren en las muestras de
IN625 fabricadas por LPBF en diferentes etapas de tratamiento térmico [12].
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La influencia de estas evoluciones microestructurales se puede evaluar a través del anlisis
de los resultados de propiedades mecénicas como la resistencia a la tension y las caracteristicas
de las superficies de fractura relacionadas.

2.3 Corrosion a alta temperatura
2.3.1 Termodinédmica béasica

Cuando se considera la reaccion quimica total entre un metal y el gas oxigeno para
formar el 6xido metalico, la oxidacion de los metales puede parecer una de las reacciones

quimicas mas simples siguiendo la siguiente reaccion:

aMe + 20, - Me,0,, Reac. (2.1)

Sin embargo, el comportamiento de corrosion de un metal puede depender de varios

factores y mecanismos de reaccion que pueden resultar complejos [13].

La fuerza impulsora general de las reacciones metal-oxigeno es el cambio de energia
libre asociado con la formacion del oxido de los reactivos. Dado que las condiciones que se
encuentran con mayor frecuencia en las reacciones de alta temperatura son temperatura y
presion constantes, la segunda ley se escribe mas convenientemente en términos de la energia libre

de Gibbs (AG) de un sistema, dada por la siguiente expresién matematica:

AG = AH - TAS Ec. (2.1)

donde AH es la entalpia, AS la entropia (respectivamente cuando el sistema sufre un cambio de
un estado a otro) y T la temperatura absoluta. Cuanto mas negativa sea el AG la reaccidn ocurrira

con mayor facilidad [14].

Para algunos éxidos, el diagrama de la Figura 2.10, muestra las relaciones AG—T para
reacciones de oxidacion que involucran un mol de oxigeno gaseoso; dicha figura se denomina
diagrama de Ellingham-Richardson. Este determina la posibilidad de formar una fase de éxido

una determinada temperatura, y presion del gas [15].
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Figura 2.10. Diagrama de Ellingham-Richardson para algunos 6xidos [15].

Termodinamicamente, el 6xido se formara solo si la presion de oxigeno ambiental es

mayor que la presion de disociacion del 6xido en equilibrio con su metal. Por lo tanto, debe

tenerse en cuenta que los 6xidos son defectuosos y exhiben desviaciones no estequiométricas.
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2.3.2 Defectos en los 6xidos

Una vez que se ha formado una pelicula de 6xido, las reacciones pueden proceder solo
a través de la difusion en estado solido de los reactivos a través del 6xido. La difusion en estado
solido tiene lugar debido a la aparicion de imperfecciones o defectos. Los defectos en los sélidos
pueden dividirse en dos:

a) Defectos puntuales o de red: incluyen vacantes, atomos intersticiales y atomos fuera
de lugar. En un compuesto MO los defectos puntuales puedes escribirse como; Vo vacancia de
anion, Vm vacancia de cation, O; intersticial de anién y M intersticial de cation. Los &tomos en
posiciones normales de la red se escriben Oo y Mwm [13].

b) Defectos de linea o superficie: incluyen dislocaciones, limites de grano y superficies

interiores y exteriores.

En compuestos con composicion estequiométrica se forman defectos puntuales
complementarios para conservar la equivalencia entre los &tomos de My O. Las dos estructuras

de defectos mas comunes se denominan Schottky y Frenkel ilustrados en la Figura 2.11 [13].

GQQQQ
0000

5 &
) X GOOOC
O

a)

® OO
QQQOQQ

Figura 2.11. llustracion esquematica de defectos en la estructura de MO. a) Defecto de Schottky. b) Defecto de
Frenkel [13].

En compuestos con composicion no estequiométrica a menudo se encuentra que los

defectos estan principalmente confinados al oxigeno o la red metélica.

a) Oxidos con defecto de anion: estos pueden tener un déficit o un exceso de oxigeno

en relacion con la composicién estequiométrica.
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b) Oxidos con defectos de cation: estos pueden tener un déficit o un exceso del metal

en relacion con la composicion estequiométrica.

La difusion tiene lugar debido a la presencia de imperfecciones o defectos en los sélidos.
En los materiales policristalinos los tipos de difusion son una funcion de la temperatura, presion
parcial de los componentes, el tamafio del grano, porosidad, etc. La difusién en los limites de
grano tiene una energia de activacion mas pequefia que la difusion del volumen, y, como

resultado se vuelve més importante cuanto mas baja es la temperatura [13].
2.3.3 Formas de corrosion

Hay dos principales formas de corrosion, corrosion uniforme y corrosion localizada; en

esta Ultima existen diferentes formas de ataque.

Corrosion uniforme: Corrosion uniforme es una forma de corrosion que se produce en
toda la superficie expuesta y, a menudo, deja una incrustacion o deposito. En un sentido

microscopico, las reacciones de oxidacion y reduccion ocurren aleatoriamente en la superficie.
Las formas mas comunes de corrosion localizada son:

a) Picaduras: Es un ataque de corrosion muy localizado en el que se forman
pequefias picaduras o agujeros. Por lo general, penetran desde la parte superior de una superficie
horizontal hacia abajo en una direccion casi vertical. Una picadura puede ser iniciada por un
defecto superficial localizado, como una raya o una ligera variacion en la composicion. De
hecho, se ha observado que las muestras que tienen superficies pulidas presentan una mayor
resistencia a la corrosion por picaduras [16, 17].

b) Corrosion intergranular: Se produce preferentemente a lo largo de los limites de
los granos para algunas aleaciones y en entornos especificos. El resultado neto es que una
muestra macroscopica se desintegra a lo largo de sus limites de grano. Este tipo de corrosion es
especialmente frecuente en algunos aceros inoxidables; cuando se calientan a temperaturas entre
los 500 y 800 °C se cree que ocurre la reaccion entre el cromo y el carbono, dando lugar a la
formacion de carburos del tipo Cr23Ces que se forman en los limites de grano. La difusion de
estos elementos hacia los limites de grano deja zonas adyacentes empobrecidas de cromo que

son susceptibles a la corrosion [16, 17].
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C) Oxidacién selectiva: La oxidacion selectiva se encuentra en aleaciones en
solucidn solida y ocurre cuando un elemento o constituyente se elimina preferentemente como

consecuencia de procesos de corrosion [16, 17].
2.3.4 Cinéticas de corrosion

Aunque una reaccion determinada puede ser espontanea, no necesariamente se produce
a una velocidad répida. De hecho, la reaccion puede avanzar lentamente, pero no se puede
determinar esta diferencia solo con la termodindmica [14].

La velocidad de corrosién dada para un metal o aleacion en su ambiente es crucial para

determinar el tiempo de vida del material estructural y electrénico [14].

2.3.4.1 Unidades para las tasas de corrosién

Varias unidades han sido utilizadas para expresar la velocidad de corrosién. Estas
incluyen pérdida de peso por unidad de area en funcién del tiempo, velocidad de penetracion y
velocidad electroquimica. No hay un estandar para las unidades, por lo que varias han sido
utilizadas como se muestra en la siguiente Tabla 2.3 [14].

Tabla 2.3 Algunas unidades utilizadas para expresar la tasa de corrosién [14].

g/cm? h ipy (pulgadas por afo)
g/em? dia mpy (milésimas de pulgada por HA/cm?
g/m2 h afo) mA/em2
g/m? dia mm/ano Alom?
mg/m? s pm/ano A/m2
mdd (mg/dm?Z dia)

2.3.4.2 Métodos para determinar la tasa de corrosion

La velocidad de corrosion de los metales que experimentan una corrosion uniforme se puede

determinar mediante cualquiera de los siguientes métodos [14]:

a. Pérdida de peso

b. Ganancia de peso
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c. Analisis quimico de solucién
d. Medicion de espesor

e. Técnicas electroquimicas

Uno de los métodos mas utilizados para determinar la ruta de corrosion uniforme es medir
la ganancia o pérdida de peso por unidad de &rea en funcién del tiempo como lo describe la

siguiente ecuacion:

Am _my—m; mg Ec. (2.2)
A A cm?

2.3.5 Corrosion a alta temperatura

La corrosion es un ataque destructivo en el metal por su reaccion con el ambiente. Elias
y col. [4], definen la corrosion a alta temperatura como una corrosion acelerada por la presencia
de sales contaminantes como Na;SO4, NaCl y V205 que se combinan para formar depositos
fundidos que dafan el 6xido protector de la superficie. La corrosion a alta temperatura puede

dividirse en dos tipos, tipo | y tipo II.

Tipo | o corrosion a alta temperatura (HTHC): Este tipo de corrosion es principalmente
observada en un rango de temperaturas de 800-950 °C y comienza con la condensacion de sales
de metales alcalinos liquidos en la superficie del componente. Esto lleva a un ciclo de reacciones
quimicas en donde inicialmente ataca la capa de éxido protectora del material y genera el
agotamiento del elemento (formador del oxido protector) del sustrato del material. El
agotamiento de este elemento acelera la oxidacion del metal base y comienza a formarse una
capa porosa [18]. Ademas, puede dar lugar a la formacion de una capa no protectora o a

inclusiones de 6xidos que pueden generar desprendimientos o agrietamientos.

Tipo Il o corrosion a baja temperatura (LTHC): Esta forma de corrosion es
principalmente observada en un rango de temperaturas de 600-800 °C y las picaduras son la
forma mas tipica; resulta de la formacion de mezclas de baja fusion o eutécticos. Cada depdsito

podria retenerse y permitir que se produzcan cambios locales en la composicion de sal [18].
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Las aleaciones utilizadas en entornos practicos, en particular las que involucran
productos de combustion de combustibles fésiles, sufren un modo agresivo de ataque asociado
con la formacidn de un deposito de sal (generalmente un sulfato) sobre la superficie del metal u
Oxido. Esta oxidacién acelerada inducida por depoésitos se denomina corrosion a alta
temperatura. Este tipo de degradacion de las aleaciones es especialmente grave cuando la fase
condensada es liquida. Dependiendo del entorno se pueden formar varias fases condensadas. Se
ha demostrado que la severidad de este tipo de ataque puede llegar a ser catastrofico y es sensible
a una serie de variables que incluyen, la composicion y cantidad del depdsito, la composicion
del gas, los ciclos de temperatura y temperatura, la erosion, la composicién de la aleacion y la
microestructura de la aleacién [17].

Asi mismo, estudios demuestran que, durante el funcionamiento de los componentes de
las turbinas a alta temperatura, también suelen formarse depdsitos de CMAS [5]. Lee K'y col.
[6], en su patente define un CMAS como un depdsito de aluminosilicato calcio-magnesio
resultante de la ingestion de minerales siliceos (polvo, arena, cenizas volcanicas, escombros de

pista y similares) provenientes con la entrada de aire en motores de turbinas.

En los depositos por sales fundidas como por CMAS la secuencia de degradacion de una

aleacion puede describirse de la siguiente manera.

2.3.5.1 Secuencia de degradacion de la corrosion a alta temperatura

La corrosion a alta temperatura de practicamente todas las aleaciones susceptibles se
produce en dos etapas (Figura 2.12): una etapa de inicio durante la cual la velocidad de corrosion
es lenta y similar a la que se produce en ausencia del deposito, y una etapa de propagacion en la

que la corrosion es rapida y puede llegar a ser catastréfica [17].
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Figura 2.12. Diagrama representativo de las etapas de iniciacion y propagacion en el ataque de corrosién a alta
temperatura [19].

a) Etapa de iniciacion: La aleacion y el depdsito se modifican para hacer que la
aleacion sea susceptible de un ataque rapido. Esta alteracion puede incluir el agotamiento del
elemento responsable de formar la capa protectora en la aleacién, la incorporacion de un
componente del deposito (por ejemplo, azufre) en la aleacion, la disolucion de oxidos en la sal
y el desarrollo de grietas o desprendimiento de dxidos. Esta alteracion generalmente da como
resultado cambios en la composicion del depdsito hacia condiciones mas corrosivas. La
duracion de esta etapa depende de factores propios de la aleacion, el entorno, del depdsito y

puede variar de segundos a miles de horas [17].

Durante esta primera etapa, los elementos de la aleacion se oxidan y los electrones se
transfieren de los atomos metalicos a las especies reducibles en el depdsito. Como se muestra
en la Figura 2.13. Inicialmente, la especie reducible es el oxigeno que proviene del Na;SOs y

del ambiente gaseoso [17].
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Figura 2.13. Diagrama esquematico que ilustra el consumo de oxigeno de la aleacion durante la etapa de
iniciacion de corrosién a alta temperatura [19].

La barrera del producto de reaccion que se forma debajo del depoésito en la superficie de
la aleacion a menudo presenta caracteristicas similares a las de la reaccion gas-aleacion en
ausencia del deposito. Sin embargo, existen diferencias porque el azufre también ingresa a la
aleacion desde el deposito. Como resultado de tales reacciones con la aleacion, el NaxSOs
especialmente adyacente a la aleacion, comienza a cambiar de composicion. El punto importante
es que el depdsito puede volverse mas basico o acido en comparacion con la condicion del
depdsito inicial. Los cambios en la composicion del depdsito comienzan a afectar la barrera del

producto de reaccion y puede verse comprometida por el deposito liquido [17].

El final de la etapa de iniciacion sigue a la penetracion local del deposito liquido a través
de la barrera y la posterior propagacion a lo largo de la interfaz de la barrera-aleacion. La
situacion, en la que el depdsito llega a sitios de baja actividad de oxigeno y esta en contacto con
una aleacion empobrecida en Al o Cr, generalmente conduce al proceso de degradacion o etapa

de propagacion rapida [17].

b) Etapa de propagacion: Puede proceder de varios modos dependiendo de la
aleacion y las condiciones de exposicion. Los modos de propagacion se caracterizan por

microestructuras bastante definitivas Figura 2.14 [17].
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Figura 2.14 Diagrama esquematico de los posibles productos de reaccion en una capa de menor proteccion
durante la corrosidn a alta temperatura [19].
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Por ultimo, Después de la propagacion, se produce la falla. Cada aleacion esta disefiada
para una funcion en especifico y las formas de proteccion contra la corrosion a altas
temperaturas dependera del campo de desempefio. El efecto de algunos se elementos de la

aleacion en el proceso se describe a continuacion:

e Efecto del contenido de Cromo (Cr): La resistencia a la corrosion depende del contenido
de Cr. Cuanto mayor sea el porcentaje de cromo (Cr), mejor sera la resistencia del material a la
corrosion. Las aleaciones que tienen un contenido de Cr superior al 22% muestran un mejor
rendimiento contra la corrosion durante las pruebas de laboratorio. Por otro lado, en las pruebas
de campo, las aleaciones que tienen un contenido de Cr del 25% tienen un rendimiento
satisfactorio [20].

e Efecto del molibdeno (Mo): EI 6xido de molibdeno puede reaccionar con Na2SOs y dar
lugar a la formacion de un fundente acido que, en Gltima instancia, provoca la falla de los
componentes. En la literatura, los autores han informado que el molibdeno acelera la corrosion
a alta temperatura de las superaleaciones. Por lo tanto, se debe tener cuidado al usar aleaciones

con altos niveles de Mo en su composicién quimica [20, 21].

Para este trabajo de investigacion se estudid la aleacidn base niquel Inconel 625® ya que
es una de las mas utilizadas en la industria aeroespacial, con la finalidad de comprender y

caracterizar el comportamiento a la corrosién a alta temperatura.
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CAPITULO 3
Procedimiento experimental

En el presente capitulo se detalla el procedimiento experimental realizado durante la

investigacién del comportamiento a la corrosion a alta temperatura por CMAS + NaxSO4
(alumino silicatos de calcio-magnesio + sulfato de sodio) de la aleacién Inconel 625® fabricada
por manufactura aditiva. Las muestras para los ensayos de corrosién a alta temperatura se
trabajaron en condiciones de material recibido (MA) y con tratamiento térmico de solubilizado
(TTS), este se describird mas adelante con mayor detalle en este mismo capitulo.

3.1 Diagrama de trabajo

En la Figura 3.1 se presenta el flujograma de trabajo que se sigui6 durante la investigacion,

en este se detallan las principales etapas desde la fabricacién del material hasta la obtencién de

Material

‘ Seccionamiento de muestras ‘

| .
., \ Tratamiento
Preparacion de muestras e
termico

| Corrosion CMAS + Na,SO, |
¥ ¥

los resultados.

material

ETAPA 1
Preparacion del

Seleccion de composicion
CMAS + Na,SO, y
preparacion

Temperaturas de 800, 900 y
1000 °C de 5 a 25 horas.

corrosion
1

ETAPA 2
Proceso de

Obtencion y analisis de las cinéticas a
partir de los espesores de capa

ETAPA3
Analisis de
datos

Figura 3.1. Diagrama de trabajo.
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3.2 Material

El material utilizado en este estudio fue la aleacion base niquel Inconel 625®. Esta

aleacion es ampliamente utilizada en la industria aeroespacial y aerondutica.

La aleacion fue fabricada por manufactura aditiva por la técnica de fusion Selectiva por
Laser (SLM por sus siglas en inglés) en el Centro de Ingenieriay Desarrollo Industrial (CIDESI)
de Querétaro. Las especificaciones de fabricacion y parametros fueron brindadas por el
fabricante; Pineda-Arriaga y col. [1] detallan los parametros utilizados para la fabricacion de la
aleacion Inconel 625®. En la Tabla 3.1 y 3.2 se presenta la composicion quimica nominal y la
composicién de los polvos utilizados para la aleacién Inconel 625®. La composicidn quimica
que se presenta en la Tabla 3.2 fue obtenida mediante espectroscopia de rayos-X, la cual al ser

una técnica semicuantitativa brinda un valor aproximado de la composicion quimica real.

Tabla 3.1 Composicioén quimica nominal de la aleacion INCONEL625® [2].

Ni | Cr | Mo Nb Fe Co Al Ti ] Mn | Si P S
58.0| 20.0- | 8.0- | 3.15- 5.0 1.0 0.4 0.4 0.1 0.5 0.5 0.015 0.015
23.0 | 10.0 | 4.15 | max. | max. | max. | max. | max. | max. | max. max. max.

Tabla 3.2 Composicién quimica promedio evaluada mediante EDX de los polvos de la aleacion Inconel 625®.

Ni | Cr |Mo | Nb | Fe | Co | Al Ti C | Mn | Si P S

41.45 | 26.78 | 11.18 | 4.56 0.825 | 0.77 | 0.043 | 2.85 | 0.74. - 0.023 - -

El material recibido (Figura 3.2), consistio en barras rectangulares como se muestra en la
Figura 3.2 a, con las dimensiones de 10.5 x 10.5 x 18 mm (Figura 3.2-b). Mientras, que en la
Figura 3.2 c, se aprecia un ejemplo de una muestra del material seccionado a una geometria de
10 x 10 x 3 mm. El corte se realiz6 utilizando un disco de diamante con espesor de 0.8 mm, por

lo que se obtuvieron 4 muestras de cada barra.

27



3 mm de espesor

Figura 3.2. Formay dimensiones de las barras del material recibido y seccionado.
3.2.1 Tratamiento térmico

El tratamiento térmico utilizado se describe en la Tabla 3.3. Este tratamiento se realiz6
siguiendo las especificaciones brindadas por ficha técnica otorgada por el fabricante de la
aleacion [1].

Tabla 3.3. Tratamiento térmico utilizado en la aleacion de estudio.

Inconel 625®

|| Material | Tratamiento térmico de
recibido | solubilizado (TTS), a 1100
(MA) | °C por 1 hora, seguido de
enfriamiento en aire
laboratorio.

El tratamiento térmico se realizd en un horno tubular de radiacion marca Thermo
Scientific (Lindberg blueM) y se utiliz6 un generador de atmdsfera inerte de argon (Ar). La
finalidad del generador de atmosfera fue la de evitar la contaminacion o posible formacién de

oxidos sobre la superficie de las aleaciones.

3.3 Preparacion de las muestras
La preparacion y limpieza de las muestras antes de los estudios de corrosion a alta temperatura
se desarroll6 con base en la norma ASTM G1-03 “Standard Practice for Preparing, Cleaning,

and Evaluating Corrosién Test Specimens”. Para el desbaste de las muestras de prueba, se
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utilizaron papeles abrasivos de SiC de diferente granulometria incluyendo 800, 1200 y 2400;
después, las muestras se pulieron hasta acabado espejo utilizando suspension de diamante de 6
y 1 um. Después de los procedimientos de desbaste y pulido, las muestras se limpiaron en un
bafio de ultrasonido por 5 min usando alcohol etilico para eliminar las impurezas de la superficie.
El procedimiento anterior se utiliz6 también para las muestras que serian utilizadas con fines de

caracterizacion metalogréafica.

3.3.1 Atagque quimico de las muestras

El ataque quimico se realizé siguiendo la norma ASTM 407-87 que sugiere el uso del
reactivo Gliceregia (10 mlI NHO3, 20-50 ml HCl y 30 ml glicerina) y también utilizando la norma
ASTM 407-12 que sugiere el ataque con un reactivo preparado con 20 ml NHOs y 60 ml HCI.
El primer reactivo se utilizo para revelar la microestructura de las muestras de la condicion de
material recibido, mientras que el segundo reactivo se utilizé para los mismos fines, pero en las
muestras con TTS; esta decision se tomd con base en la experiencia desarrollada durante la

investigacion y con lo cual se obtuvieron mejores resultados.
3.4 Preparacion del deposito inducido CMAS + Na SOs y pruebas de corrosion

La composicion del polvo para la creacion del deposito inducido CMAS utilizado en esta
investigacion proviene de estudios previos [3-5]. Adicionalmente en esta investigacion se
afiadio la sal Na;SOs, dando como resultado un polvo que contiene una mezcla CMAS + NaxSOg,
la composicion se muestra en la Tabla 3.4. La preparacién del deposito inducido se realizo de
manera sintética mediante la mezcla de polvos a base de dxidos individuales de SiO2, CaO,
MgO y Al>Os (de pureza comercial), y en cantidades estequiométricas que corresponden a un
80% de CMAS y un 20% de sal (Na2SQOas). Este ultimo reactivo se afiadio con grado de pureza
de laboratorio. El tratamiento previo de los polvos se describe en la Figura 3.3. y basicamente
incluyd procesos comunes de molienda, tamizado, secado y mezcla.

Tabla 3.4 Composicién del CMAS + Na;SO4, W% en peso.

SiO, CaO MgO AL,O, Na,SO,
34.72 23.68 4.64 16.96 20
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Tamizado Secado

Se  mezclaron  los
polvos y se procedi6 a
realizar la pasta para
depositarla  sobre la
superficie superior de
las muestras.

En un horno tipo mufla
se seco cada polvo por
30 minutos a 100 °C
para evitar cualquier
humedad.

Se moli6 individualmente
cada polvo utilizando un
mortero de pistilo

Seguido se tamizaron
utilizando un tamiz de
malla #325.

Este procedimiento se realizé con la finalidad de obtener un tamafio de particula lo mas

homogéneo posible.

Una vez obtenida la mezcla, se fabricé una pasta con ella, usando alcohol etilico (C2HsO).
Las muestras previamente preparadas para corrosion se colocaron siguiendo un orden especifico
(Figura 3.4); las superficies superiores se recubrieron con 10 mg/cm? con la pasta de CMAS +
Na,SO,. Luego de recubrirlas se secaron en un horno tipo mufla a 100°C, esto con el propdsito de

evitar la humedad al momento de exponerlas a la corrosion.

- : - : o
» 1 p/ 0
e e S ~ ¥,
7 5 b i ~ y
‘ » .
~ ~ LD 3 3

Figura 3.4. Muestras de Inconel 625 ® recubiertas con la pasta de CMAS + Néuéd;.

3.4.1 Pruebas de corrosién

En este estudio, se realizaron pruebas isotérmicas de corrosion a 800, 900 y 1000 °C, por
tiempos de 5, 10, 15, 20 y 25 h. Estas condiciones se seleccionaron ya que las aleaciones en
condiciones de trabajo reales son utilizadas desde temperaturas criogénicas hasta temperaturas
cercanas a los 1050 °C sin recubrimientos. En el caso de las industrias aeronautica y aeroespacial
se utilizan en un rango de temperatura que va desde los 700 °C hasta aproximadamente 1000
°C.
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Las pruebas de corrosion se realizaron en un horno de radiacion normal tipo mufla marca
Thermolyne de Thermo Scientific. EI horno se programoé para llegar a la temperatura requerida a
una razén de 20 °C por minuto. Una vez alcanzada la temperatura, se verifico utilizando un termopar

tipo-k conectado a un termometro digital marca Fluke 51 Il (Figura 3.5).

Equipo de proteccion
(pinzas y guantes)

Termdmetro
digital
indicando
800 °C

Muestras para
exponer a corrosion

Figura 3.5. Esquema de conexion del termopar para verificar temperatura de trabajo y equipo utilizado.

El tiempo de calentamiento previo para que las muestras alcanzaran la temperatura de
trabajo una vez dentro del horno, fue de 10 min, esto con la finalidad de asegurar un
calentamiento uniforme de las muestras. Posteriormente, las muestras fueron expuestas a las

temperaturas y tiempo de trabajo definidos.

Luego de cumplidos los tiempos de exposicion (5, 10, 15, 20 y 25 h) de cada muestra,
éstas se retiraron del horno y se enfriaron en aire laboratorio en un régimen de conveccién
natural. Después de esto, la superficie de las muestras se expuso a una corriente de aire
comprimido a alta velocidad con la finalidad de limpiarla y remover el remanente del polvo
CMAS + NaxSO4 con el que las muestras se recubrieron. Posteriormente, se realizd una
inspeccion visual del estado superficial utilizando un microscopio Optico con el propdésito de
seleccionar las muestras para el posterior analisis por medio de difraccion de rayos-X (DRX) y
microscopia electrénica de barrido con espectroscopia de rayos-X de energia dispersa (MEB-
EDX).
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3.4.2 Crecimiento de las capas de corrosion

El comportamiento de crecimiento de las capas de los productos de corrosion formados se

realizé mediante la medicion del espesor corroido sobre las muestras.

La medicion de los espesores de la capa de corrosion para cada muestra se obtuvo
mediante el andlisis de la seccion transversal y se realiz6 en distintas zonas de la superficie.
Posterior, se obtuvo un promedio del espesor de capa para cada muestra dependiendo del tiempo,
temperatura y condicién de trabajo (MA o TTS) al que fueron expuestas.

Una vez obtenidos todos los valores promedio de espesor corroido, se procedié a
graficarlos utilizando un programa de andlisis de datos. Se graficaron los valores promedio de
espesor (um) como funcion del tiempo de exposicion a alta temperatura (horas); con lo cual se

obtuvieron las gréficas de la tendencia de crecimiento.
3.5 Caracterizacion metalografica de las muestras y del fenomeno de corrosion

Los analisis de la aleacion en condicion de material recibido (MA), con tratamiento
térmico de solubilizado (TTS) y de las muestras expuestas a corrosion se realizaron utilizando

técnicas de caracterizacion convencionales.

Con la técnica de microscopia dptica (MO), se obtuvieron las microestructuras de las
aleaciones en condiciones de material recibido y de tratamiento térmico; adicionalmente, para
las muestras expuestas a corrosion por CMAS + Na>SOs se realizé una inspeccion general del
area de seccion transversal de las probetas con el objetivo de identificar zonas de interés para su

posterior analisis en el microscopio electronico de barrido.

Asi mismo, se utilizo la técnica de difraccion de rayos-X (DRX), con la finalidad de
determinar los componentes microestructurales de las aleaciones y la composicion quimica de
los productos de degradacion al ser las muestras metélicas expuestas a la corrosion a alta
temperatura bajo la influencia de la mezcla CMAS + Na>SOa. En todos los casos se utilizd un
difractobmetro marca Bruker modelo D8 Advance el cual esta equipado con una radiacion de
cobre (Ke= 1.5406 A) la cual fue producida a 40kV and 30mA. Los analisis fueron desarrollados

a lo largo de una longitud 26 de 20 a 80° a una velocidad de 0.02°/min con la finalidad de realizar
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analisis con la mejor definicion. Los compuestos relativos a las reflexiones obtenidas fueron
determinados con el software del instrumento y con el programa comercial Match® el cual
contiene las bases de datos relativa a los compuestos presentes en las cartas generadas por el
Centro Internacional de Datos de Difraccion (ICDD por sus siglas en el idioma inglés)

Asi mismo y como fue mencionado con anterioridad, las muestras se analizaron utilizando
microscopia electronica de barrido (MEB). Mas concretamente, esta técnica se utilizd para
Ilevar a cabo el analisis superficial de las muestras, como el estudio de secciones metalograficas
transversales de las mismas después de ser expuestas a las condiciones de corrosion. En todos
los casos se utilizd un microscopio marca Tescan Vega 3. Durante los analisis se emplearon los
detectores de electrones secundarios (SE) y retrodispersados (BSE) con diferentes voltajes de
aceleracion entre 10 y 20 kV y con distintas distancias de trabajo para lograr la mejor calidad
de imagen. El andlisis quimico semicuantitativo en zonas de interés se realizd mediante
espectroscopia de rayos-X de energia dispersiva (EDX) para identificar las caracteristicas de los
componentes microestructurales de la aleacion en ambas condiciones, asi como también la

naturaleza quimica de los productos de corrosion mediante este analisis elemental.
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CAPITULO4

Resultados

En este capitulo se presentan los resultados obtenidos de la investigacion del
comportamiento a la corrosion a alta temperatura por la mezcla CMAS + Na>SOas de la aleacién
base niquel Inconel 625® fabricada por manufactura aditiva. Se describe la caracterizacion de
la aleacion utilizada en condicion de fabricacion (MA) y con condicién de tratamiento térmico
de solubilizado (TTS). Posterior se muestran y explican los analisis correspondientes de la

caracterizacion de las muestras expuestas a la corrosion.
4.1 Caracterizacion del material recibido y con tratamiento térmico

En las Figuras 4.1 a-b, se muestran las imagenes de las microestructuras obtenidas por
microscopia optica de la aleacion Inconel 625®. La Figura 4.1 a, muestra la microestructura del
material recibido en el plano XY; en donde se muestra que el angulo de giro para la deposicion
de una capa respecto a la otra es de 67°, la cual se discute a detalle en el estudio desarrollado
por Pineda-Arriaga y col. [1]. La Figura 4.1 b, muestra la microestructura del material con
tratamiento térmico de solubilizado a 1100 °C/1 h, en esta se aprecia que se obtiene una
microestructura con granos maclados equiaxiales, similares a los obtenidos con el método de

fabricacion por forja o fundicién y que es diferente a la microestructura inicial.

TT Solublllzgé ‘
i A

Figura 4.1. Microestructuras de la aleacion Inconel 625®. a) Materlal reC|b|do (MA) b) Tratamlento térmico de
solubilizado (TTS).
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La caracterizacion también se llevé a cabo mediante difraccion de rayos-X (DRX). La
Figura 4.2, muestra los difractogramas para la aleacion en condicion de material recibido (MA)
y en condicién de tratamiento térmico (TTS). Los difractogramas corresponden a la matriz
gamma-y niquel de la aleacion. Més especificamente, este componente microestructural difracta
en los angulos 26 de 43.6, 50.7 y 74.5°, para los planos (111), (200) y (202) respectivamente.
Al comparar ambos difractogramas, se observa que en MA como en TTS la reflexion que
presenta una mayor intensidad se da en el angulo de 43.6°; lo anterior sugiere que la orientacion
preferencial de los granos se da en el plano (111). Por otra parte, las reflexiones del
difractograma obtenido para la condicion de TTS muestran una ligera disminucion en el
ensanchamiento de los picos; también, especificamente para los angulos de 50.7 y 74.5°, se
observa una disminucion en la intensidad de las reflexiones respecto a la condicion de material
recibido. Lo anterior sugiere que al aplicar el tratamiento térmico de solubilizado a 1100 °C se

logra una recristalizacion parcial de la microestructura del material.
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Figura 4.2. Patrones de difraccion de rayos-X de la aleacién Inconel 625® en condicién de material recibido
(MA) y con tratamiento térmico (TTS).

Para complementar la caracterizacion de la aleacién, en las Figuras 4.3 a-b, se muestran
las micrografias obtenidas mediante microscopia electronica de barrido para la aleacién del

material recibido (MA) y con tratamiento térmico (TTS).
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En la Figura 4.3 a, se muestran las micrografias para la aleacion en condicién de MA. En
estas, se puede apreciar que la microestructura obtenida por manufactura aditiva se compone de
granos columnares con estructura generalmente dendritica-celular. Las dendritas estan
mayormente orientadas en distintas direcciones en el plano XY (marcadas con las flechas),
también es posible observar que hay algunas que salen de este plano (marcadas con el circulo y
que tienen morfologia celular). Se ha reportado que en los limites interdendriticos se propicia
una alta segregacion de elementos como el Nb y Mo; esto da lugar a una distribucion
heterogénea de los elementos en la matriz [2]. Otra desventaja de las zonas con alta segregacion
de Nb o Mo es que las fases tipo “laves” siempre estan presentes ya que estan influenciadas por
el grado de segregacion [3]. Como consecuencia de lo anterior, la formacién o crecimiento de
la fase fortalecedora gamma segunda (y”-Nis(Nb, Mo)) o la fase delta (6-Niz(Nb, Mo)) puede

verse limitada y afectar el desempefio de la aleacion en condiciones reales de trabajo [3,4].

En la Figura 4.3 b, se muestra la micrografia de electrones retro-dispersados para el
material en condicion de tratamiento térmico. En esta se aprecia al igual que en microscopia
Optica granos equiaxiales maclados que al comparar con MA son totalmente distintos. Marchese
y col [5] en su estudio demuestran que, para un tratamiento térmico desarrollado a 1080 °C se
logro una recristalizacion que consistio principalmente en disolver las fases “laves” y la fase
delta (8). Por lo tanto, al obtener este tipo de microestructura y asociando los patrones de DRX
con ella, se puede sugerir que con el tratamiento térmico desarrollado a 1100 °C se alcanza una

recristalizacion parcial de la aleacion Inconel 625®.
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Flgura 4.3. Mlcrograflas MEB de la aleacién Inconel 625®. a) Materlal reC|b|do (MA) b) Tratamiento térmico
(TTS).

Ademas, se ha reportado que la aleacién fabricada por manufactura aditiva requiere un
tratamiento térmico no solo de solubilizado, sino también un envejecido que, aunque se conoce
que esta aleacion es endurecida por solucion solida, el envejecido como tratamiento térmico
para MA aporta resultados que favorecen las propiedades mecanicas (como lo describe la norma
ASTM B443) y de resistencia a la corrosion [6, 7]. Sin embargo, en esta investigacion solo se
estudia en el efecto del tratamiento térmico de solubilizado para seguir las recomendaciones del

fabricante de la aleacion.

4.2 Resultados de los estudios de corrosion

En esta seccion se presentan los resultados de las pruebas de corrosion (CMAS + Na SQOa)
a temperaturas de 800, 900 y 1000°C, obtenidos durante el estudio para la aleacion Inconel
625® fabricada por manufactura aditiva en condicion de material recibido y con tratamiento

térmico de solubilizado.
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4.2.1 Crecimiento de las capas de los productos de corrosién sobre la superficie.

En las Figuras 4.4 a-b, se presentan las gréaficas de la tendencia del crecimiento de los
espesores de capa de los productos de corrosion, que se formaron sobre las superficies de las
muestras expuestas hasta 25 h a temperaturas de 800, 900 y 1000 °C. Las graficas muestran un
crecimiento de capa con tendencia de tipo parabdlica hasta las 25 h de exposicion a la corrosion
CMAS + Na»SO4 para todas las temperaturas de estudio. Como puede observarse en las cinéticas
del material recibido de la Figura 4.4 a, que a 1000 °C se obtienen los mayores espesores de
capa y a 800 °C los menores, este comportamiento es normal debido a que la corrosion en un
proceso térmicamente activado y por ende al incrementar la temperatura la difusion, el
movimiento iénico y electronico que favorecen el crecimiento del producto de corrosion se
facilita. Ademas, los espesores de capa para las temperaturas de 900 y 1000 °C crecen conforme
aumenta el tiempo de exposicion a la corrosion, mientras que a 800 °C el espesor se mantiene

casi estable.

Asi mismo, para el material tratado téermicamente (Figura 4.4 b) el comportamiento
respecto a la influencia de la temperatura en los espesores de capa es el mismo que para MA,
dado que los mayores espesores de corrosion fueron obtenidos a 1000 °C y los menores a 800
°C. De igual manera, al comparar cada temperatura, se observa que a 800 °C los espesores en
ambas condiciones de la aleacidn son similares de aproximadamente 3 um al tiempo maximo
de 25 h. Por el contrario, a 900 y 1000 °C estos espesores fueron menores para la aleacion con
tratamiento térmico de aproximadamente 5y 20 um respecto a los obtenidos del material
recibido de. 11 y 35 um respectivamente. Por lo tanto, los anélisis de los datos anteriores
permiten establecer que el proceso de corrosion es mas acelerado para la condicion de material

recibido que con tratamiento térmico.
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Figura 4.4. Cinéticas de corrosidn a alta temperatura por dep6sitos de CMAS + Na,SO, de la aleacién Inconel
625® a 800, 900 y 1000 °C por 25 h. a) Material recibido. b) Tratamiento térmico de solubilizado.
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Siguiendo la Ecuacién 4.1 que rige la velocidad parabdlica, las Figuras 4.5 a-c, muestran
las curvas de los valores al cuadrado del cambio de espesor de capa en funcion del tiempo. Se
puede apreciar que las curvas cinéticas de corrosion a alta temperatura de la aleacion Inconel
625® en condicion de tratamiento térmico (TTS) para todas las temperaturas, muestran un ajuste
adecuado a las relaciones lineales con los datos adquiridos de los espesores de capa de las
pruebas experimentales, obedeciendo asi a un comportamiento de ley parabdlica. Mientras que,
el ajuste para la condicion de material recibido (MA) puede considerarse aproximado a que
sigue un comportamiento parabolico. Los valores obtenidos de las constantes de velocidad

parabdlica para cada condicion de la aleacion y temperatura se presentan en la Tabla 4.1.

x? = kyt (4.2)
Donde x (um) representa el espesor de la capa de los productos de corrosion formados

sobre la superficie, k,, (um?/h) es la constante de velocidad parabdlicay t (h) es el tiempo.

a 14 4 A MA-800°C
W TTS-800°C A
12 4 P
—~ o
o s
i A
E 10 o 7/
3. /
- /
i s
* :
P
2 . :-
O 67 7
Q s A
(/)] /s A .
Ll s
N 4 T / A
) 4 A
&l g
) ¢
wy
O . T T T T T
0 5 10 15 20 25 30

Tiempo (horas)

40



b 140
® MA-900°C
120 ]| ¢ TTS-900°C "
s
o 100 s
e
& ‘/
3
~ 80 /
N /
5 7
®» 60 e
o e
o e
(/2] e ®
w40 4 S .
P T
20 » P
P e
Pt
0 ‘ T T T T T
0 5 10 15 20 25 30
Tiempo (horas)
€ | 1400
®  MA-1000 °C
v TTS-1000 °C n
1200 A e
7
— 4
O 1000 - '
& P
2 5
800 o
o >
B 600 A o
o &z
0 oz
LW 400 - o v
o it T
//
200 - o B .
A P
/0 _—g
L—" ol
0 . T T T T T
0 5 10 15 20 25 30

Tiempo (horas)

Figura 4.6. Relacion entre el cuadrado del espesor de capa y el tiempo por corrosién a alta temperatura por
depositos de CMAS + Na,SO. de la aleacion Inconel 625® en condiciones de MA'y TTS. a) 800 °C, b) 900 °C y

¢) 1000 °C.

El andlisis de los datos de la Tabla 4.1 sugiere que, para esta investigacion, a 800 °C la

aleacion en condicién de tratamiento térmico fue corroida mas rapido respecto a la de material
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recibido; en mientras que, a 900y 1000 °C, la condicion de MA fue corroida mas rapido respecto

aTTS.

Tabla 4.1. Constantes de velocidad de corrosion (kp) a alta temperatura por CMAS + Na,SO, de Inconel 625®.

) o TTS-tratamiento térmico de
MA-Material recibido solubilizado
Temperatura i n2/h) i
i (1 kyris((um?/h)
800 °C 0.247 0.553
900 °C 4.444 1.268
1000 °C 55.922 14.727

Las constantes de velocidad de corrosion a alta temperatura kp fueron expresadas en las

gréficas de Arrhenius de la Figura 4.6. con los datos de las pendientes, se calcularon los valores

de las energias de activacion (Q) como se muestra en la Ecuacion 4.2,
Q=m=x*R

(4.2)

Donde m es la pendiente de la grafica y R es la constante universal de los gases 8.31
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Figura 4.6. Gréfica de Arrhenius de la aleacion Inconel 625® en condicion de material recibido y con
tratamiento térmico de solubilizado (MA 'y TTS).

Las energias de activacion sugieren

que en el rango de temperaturas estudiado en esta

investigacion (800, 900 y 1000 °C) se requiere menor energia para activar la corrosion de la
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aleacion en condicion de material recibido respecto a tratamiento térmico. Por lo tanto, se
sugiere que la corrosion a alta temperatura por depésitos de CMAS +Na>SO4 sera més rapida

para MA en comparacion con TTS.

4.2.2 Difraccion de rayos X.

El analisis de difraccion de rayos-X se llevd a cabo para identificar las fases que se
formaron debido a la corrosion a alta temperatura por la mezcla de CMAS + Na>SOs, a 800, 900
y 1000 °C de la aleacion Inconel 625® en condicion de material recibido (MA) y con tratamiento
térmico (TTS).

Los difractogramas obtenidos de las muestras expuestas al tiempo méaximo de 25 h, que
muestran la influencia de la temperatura en el comportamiento de corrosion para el material
recibido y con tratamiento térmico, se presentan en las Figuras 4.7 y 4.8 respectivamente. Para
ambas condiciones, las reflexiones relativas a la matriz y-gamma (Figuras 4.7 y 4.8), disminuyen
con el incremento de la temperatura. Lo anterior indica que los productos de corrosion se estan
formando sobre la superficie de la aleacion. Por otra parte, las sefiales relativas a la fase delta
(6-Ni3(Nb, Mo)), en ninguna de las condiciones aparece a 1000°C; lo anterior sugiere que a esta
temperatura la fase delta-6 se disuelve en la matriz de acuerdo con el diagrama TTT por lo que

es poco probable observarla mediante esta técnica de caracterizacion [8].

Para el material recibido de acuerdo con la Figura 4.7, las principales reflexiones
asociadas a los productos de corrosion que aparecen son relativas al 6xido cromia (Cr203) en
todas las temperaturas; por otra parte, las reflexiones que corresponden a los espineles NiCr,O4
y CrNbOg aparecen solo a 900 y 1000 °C. Al igual que para la condicion de MA de la aleacion,
los patrones de DRX para el material con tratamiento térmico (Figura 4.8), presentan reflexiones
relativas al oxido cromia (Cr203) a todas las temperaturas, pero a 900 y 1000 °C son

acompafadas solamente de la fase de 6xido NiCr.04 como productos principales de corrosion.

Es importante mencionar que, al comparar ambas condiciones de estudio de la aleacion
(Figuras 4.7 y 4.8), el nimero y la intensidad de las reflexiones que son relativas a los productos
de corrosion para todas las temperaturas, son mayores para la aleacion en condicion de MA
respecto a TTS. Lo anterior se asocia a los resultados obtenidos en las cinéticas de crecimiento

de los productos de corrosion sobre la superficie de las muestras discutidos en la seccion 1.2.1.
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Figura 4.7. Patrones de difraccion de rayos-X, tomados de las muestras del material recibido y corroidas a alta
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Los siguientes patrones de difraccion de rayos-X (Figuras 4.9, 4.10 y 4.11), muestran la
influencia del tiempo en el comportamiento de corrosion de la aleacion en ambas condiciones
(MA'y TTS) para cada una de las temperaturas (800, 900 y 1000 °C).

A 800 °C las Figuras 4.9 a-b, muestran los patrones de difraccion de rayos-X en funcion
de los tiempos de exposicion a corrosion, para la aleacion del material recibido y con tratamiento
térmico. En ambos casos el producto de corrosion consiste solamente en la fase de 6xido cromia
(Cr203); estas reflexiones tienden a incrementarse en nimero e intensidad para un tiempo de
exposicion de 25 h si se compara con respecto a 15 h. De igual manera, las reflexiones referentes
a la matriz gamma-y niquel se observan muy definidas para MA y TTS expuestas a 25 h.
Especificamente para el material recibido (Figura 4.9 a), se observa que las reflexiones que
corresponden a la matriz presentan un cambio en la orientacion preferencial de los granos
respecto al tiempo de exposicion de 15 h. Este cambio puede asociarse a que la aleacion presenta
una microestructura susceptible a factores como la temperatura y tiempo debido al proceso de
fabricacion por manufactura aditiva. Se ha reportado, que a temperaturas cercanas a 800 °C la
aleacion reduce los esfuerzos residuales; ademas, se propicia la formacion de precipitados de la
fase delta-6 y laves desde las 5 h [8,9]. Esto tambiéen explica las reflexiones de esta fase delta-6

que se observan a 15y 25 h.

A diferencia de la aleacién en condicion de MA, en la de tratamiento térmico TTS (Figura
4.9 b), las reflexiones de la matriz muestran un comportamiento mas estable. Ademas, el nUmero
de reflexiones que corresponden a Cr20z son menores para todos los tiempos en comparacion
con las del material recibido. Las sefiales que difractaron de la fase delta- aparecen en el patrén
para 15 h e incrementan en nimero e intensidad para el tiempo de exposicion de 25 h. Al
comparar los difractogramas de ambas condiciones, se puede apreciar que las intensidades son
casi similares, esto sugiere el desarrollo de un proceso de corrosion similar tanto para la aleacién
en condicion de MA como para la TTS. Este analisis también es asociado con la similitud que

presentan las cinéticas de los espesores de capa a 800 °C de la seccion 1.2.1.
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Figura 4.9. Patrones de difraccion de rayos X de las muestras corroidas a 800 °C,.por tiempos de 15y 25 h. a)
Material recibido. b) Tratamiento térmico.

46



De igual manera, en las Figuras 4.10 a-b, se presentan los patrones de difraccion de rayos-
X para el material recibido y con tratamiento térmico de la aleacion corroida a 900 °C en funcion
de los tiempos de exposicion. Se identificaron tres tipos de fases como productos debido a la
corrosion para la aleacion en condicion de material recibido (Figura 4.10 a); las principales
reflexiones corresponden al 6xido cromia Cr20s, seguido del espinel NiCr.04 y, por dltimo, la
fase CrNbOa4. Al comparar las reflexiones de Cr.O3 'y de NiCr.O4 a 25 h respecto a las obtenidas
a 15 h, se puede apreciar que estas presentan una mayor intensidad, esto indica el crecimiento
simultaneo de ambas fases respecto al tiempo de exposicion. El caso contrario fue para la fase
CrNbOg4 en la cual se observa que sus reflexiones son similares a 15y 25 h, este comportamiento
se basa en el desarrollo de la fase de éxido cromia que es un oxido protector y reduce la tasa de
difusion de Nb hacia la superficie o en su caso, el agotamiento de las fases primarias que forman
dicho espinel.

Por otra parte, para el material tratado térmicamente en la Figura 4.10 b, se puede apreciar
que de igual manera que para MA, la principal fase a 15 y 25 h corresponde a Cr20s3, seguido
del espinel NiCr204; la intensidad de estas reflexiones se incrementa con el tiempo de
exposicion; lo anterior indica el crecimiento de los productos de corrosion sobre la superficie
de la aleacion. A diferencia de MA, la fase CrNbO4 no aparece a ninguno de los tiempos en
TTS; lo cual puede explicarse mediante dos casos, el primero puede que no se haya formado
dicho espinel o caso contrario que se haya formado, pero no se logra detectar mediante esta
técnica de caracterizacion debido al espesor tan pequefio. Esta Gltima la mas probable, debido a
que, si se comparan los espectros de MA con TTS se observa que estos ultimos estan mas
definidos y con menor intensidad. Ademas, de las cinéticas del crecimiento de los espesores de

capa se asume que el proceso cinético de corrosion es mas lento para TTS respecto de MA.
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Figura 4.10. Patrones de difraccién de rayos X de las muestras corroidas a 900 °C,.por tiempos de 15y 25 h. a)
Material recibido. b) Tratamiento térmico.
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Por altimo, los patrones de difraccion de rayos-X obtenidos de las muestras en condicion
de material recibido y con tratamiento térmico expuestas a 1000 °C en funcion del tiempo de
corrosién se muestran en las Figuras 4.11 a-b. Al igual que a 900 °C, a 1000 °C para MA Yy TTS
también el principal 6xido detectado es relativo a la cromia Cr.0z y, en segundo lugar, al espinel
NiCr204 de las muestras expuestas a corrosion durante 15y 25 h. Ademas, para la condicion de
la aleacion recibida (Figura 4.11 a) se encontraron reflexiones relativas a CrNbO, desde las 15
h; es importante mencionar que estas reflexiones aumentan en cantidad a las 25 h, pero, su
intensidad no varia respecto a las de 15 h, esto sugiere que la fase no presenta un mayor
crecimiento respecto al tiempo de exposicion. Es importante observar que las reflexiones de la
matriz disminuyen de intensidad desde las 15 h respecto a la aleacién sin corrosion, lo que
sugiere un rapido crecimiento de los productos de corrosion sobre la superficie durante las

primeras horas de exposicion a la corrosion.

Para la aleacion tratada térmicamente (Figura 4.11 b), la fase CrNbO4 no fue detectada;
su comportamiento puede ser similar al de las muestras de 900 °C explicado de la Figura 4.10
b. Las reflexiones referentes a la matriz a diferencia de MA, para TTS no muestran disminucién
en la intensidad a 15 h; sin embargo, a 25 h, aunque siguen siendo apreciables muestran
disminucion con el aumento al tiempo de exposicion a la corrosion. Por otra parte, las sefiales
delta-6 comunes para este tipo de aleaciones, no fueron detectadas en ninguna de las
condiciones, que como se explicé anteriormente este fendmeno puede asociarse directamente al
comportamiento propio de la aleacion, que sugiere que la fase 6 no es estable a 1000 °C y tiende

a disolverse en la matriz por lo que mediante DRX se dificulta detectarla [8].
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4.2.3 Anélisis mediante microscopia electrénica de barrido (MEB)

En esta seccidn primeramente se presenta un analisis general del efecto de la temperatura
en las superficies de las muestras corroidas por el dep6sito CMAS + Na,SO4 para el material
recibido y con tratamiento térmico. Seguido, se presenta un analisis detallado por cada
temperatura de exposicién 800, 900y 1000 °C por tiempos de 15y 25 h para ambas condiciones
de la aleacion, los cuales fueron los tiempos més representativos que pueden usarse para

caracterizar el fendmeno de degradacion.

4.2.1.1 Analisis general del efecto de la temperatura en las superficies de las muestras

corroidas

En las Figuras 4.12 y 4.13, se muestran las micrografias de electrones retro-dispersados
obtenidas de las superficies de las muestras corroidas de la aleacion Inconel 625® (tomadas a
250x) en condicion de material recibido (MA) y con tratamiento térmico de solubilizado (TTS)
respectivamente, para las temperaturas de 800, 900 y 1000 °C, a tiempos de 15y 25 h. En estas
imagenes se muestran las superficies expuestas a corrosion y su cambio respecto al tiempo y
temperatura de exposicion. En ellas se pueden apreciar tres tipos de tonalidades, claras, grises y
oscuras. Las tonalidades claras, estan asociadas a elementos mas pesados como el Nb 'y Mo; las
tonalidades grises, se asocian a elementos menos pesados como el Cr y Ni. En ambos casos, la
presencia de estos elementos sobre las superficies corroidas proviene del material, ya que su
porcentaje de peso en la aleacion es considerable respecto a otros elementos. Por ultimo, las
tonalidades oscuras se asocian a elementos ligeros (Al, Si, Mg y Ca) que sugieren la presencia
de restos del depodsito CMAS incrustados sobre las superficies, esto debido al crecimiento de los

productos de corrosion.

Especificamente en la Figura 4.12 a-f, se muestran las micrografias superficiales en
funcién del tiempo y temperatura de exposicion para las muestras de la aleacién recibida. En las
Figuras 4.10 a-b para la temperatura de 800°C, se logra apreciar que a 15y 25h los productos
de corrosion sobre las superficies son uniformes y sin desprendimiento; las tonalidades grises
se asocian a la presencia de los elementos Cr y Ni; se sugiere la formacion de la fase de Cr,03
encontrada en los analisis de DRX (Figura 4.9 a). de igual manera se observan incrustaciones
del deposito CMAS sobre las superficies para ambos tiempos. A 900 °C (Figuras 4.10 c-d), se
observa el desprendimiento de productos de corrosion desde 15 h (Figura 4.12 ¢) que se marca
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en la zona sefialada. Ademas, ambas micrografias (c-d) muestran diferencias en las tonalidades,
esto depende de los elementos presentes sobre la superficie, siendo a 25h (Figura 4.12 d) la que
presenta una mayor presencia de zonas claras que se asocian a los elementos Nb y Mo; o a la
fase CrNbO4 encontrada mediante DRX (Figura 4.10 a). Esto no es favorable para la aleacion
en general, debido a que, estos elementos son los responsables del endurecimiento por solucion
solida de la aleacién y a la formacion de la fase fortalecedora (y”’-Ni3(Nb, Mo) y de la fase 5-
NizNb que evita el deslizamiento de los granos. También en ambos casos se observan las
incrustaciones del depdsito CMAS.

Siguiendo la descripcién del analisis superficial de las muestras corroidas del material
recibido, las Figuras 4.12 e-f muestran las superficies de las muestras expuestas a 1000 °C. Se
observa desprendimiento de los productos de corrosion tanto a 15 como a 25 h. En relacién con
las tonalidades de la capa superficial, estas son més claras (en la escala de grises) en las zonas
donde no hay desprendimiento y se asocian a una mayor presencia de 0xidos ricos en Nb y Mo
acompafiado de incrustaciones del depdsito CMAS. Las zonas de desprendimiento se asocian a
areas ricas en oxidos de Cr y Ni. Lo anterior indica diferencia en las composiciones quimicas y
se relacionan con las fases de 6xido encontradas en los analisis de DRX (Figura 4.11 a), Cr.O3

y NiCr204 para las zonas con desprendimientoy, CrNbO4 para las zonas sin desprendimiento.

Las micrografias del andlisis superficial en funcion del tiempo y temperatura, de las
muestras con tratamiento térmico corroidas se presentan en la Figura 4.13 a-f. A 800 °C (Figura
4.13 a-b), las tonalidades de los productos de corrosion son similares a los encontrados en MA
y relacionados a una mayor presencia de los elementos Cr y Ni; se sugiere principalmente la
formacion de la fase Cr.O3 como fue sugerido mediante la informacion obtenida por DRX
(Figura 4.9 b). El andlisis a 900 °C (Figuras 4.13 c-d), muestra el desprendimiento de 6xidos a
15h (Figura 4.13 ¢); las zonas de desprendimiento se marcan como zona A, By C. La zona A,
interactlia directamente con el deposito CMAS y se asocia a la presencia de elementos como el
Nb y Mo por su tonalidad; zona B, o zona intermedia del desprendimiento asociada a la
presencia de los elementos Cr y Ni; y, zona C (zona préxima a la matriz de la aleacion) que
sugiere la presencia principalmente del elemento Cr por su tonalidad gris oscuro. Es importante
mencionar que el desprendimiento que se presentd a 25 h (Figura 4.13 d) es mecanicamente

similar al desprendimiento encontrado a 15 h. Las fases asociadas a esta temperatura de prueba
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son los 6xidos Cr,03 y NiCr2O4 como lo sugieren los patrones de DRX obtenidos para esta
condicion (Figura 4.10 b). Por ultimo, a 1000 °C (Figuras 4.13 e-f) las muestras en ambos
tiempos de 15y 25 h presentaron desprendimiento parcial de los 6xidos superficiales en contacto
directo con el depdsito CMAS. Por las tonalidades grises se sugiere una mayor presencia de
elementos como el Ni y Cr, esto se relacionan a las fases Cr.O3 y NiCr204 encontradas mediante
DRX (Figura 4.11 b). Es importante mencionar que las incrustaciones del deposito CMAS se
observan para todas las condiciones; las incrustaciones pueden propiciar el inicio de grietas y
favorecer el desprendimiento de Oxidos.

a) | MA-15h/800 °C ': b) | MA-25h/800 °C

 c) | MA-15h/ 900 °C |

100 pm g

m MA-15h/1000 °C [

Zonade
- desprendimiento

Figura 4.12. Superficies observadas mediante MEB de muestras de Inconel 625® en condicion de material
recibido (MA) a temperaturas de 800, 900 y 1000 °C a diferentes tiempos.
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Figura 4.13. Superficies observadas mediante MEB de muestras de Inconel 625® en condicién tratamiento
térmico TTS a temperaturas de 800, 900 y 1000 °C a diferentes tiempos.

En ambas condiciones de la aleacién Inconel 625® de material recibido y con tratamiento
térmico, el desprendimiento de los productos de corrosién sobre la superficie es favorecido a
900 y 1000°C.

A partir de estos resultados, para comprender mejor el fendmeno de degradacion por el
deposito CMAS + NaxSOs, se realizé un andlisis detallado por cada temperatura (800, 900 y
1000 °C por tiempo de 15y 25 h); cada analisis incluye dos aspectos importantes; el primero,
caracterizacion morfoldgica superficial y, segundo, andlisis de las secciones transversales para

las condiciones especificadas anteriormente.
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4.2.1.2 Analisis de muestras corroidas a 800 °C

A continuacion, se presentan los andlisis de la caracterizacion de las morfologias
superficiales y de las secciones transversales, realizados a las muestras de la aleacion Inconel
625®, para la condicion de material recibido y con tratamiento térmico expuestas a 800 °C por
15y 25h.

A) Analisis morfologico superficial a 800 °C

Como se menciono en los analisis superficiales de las Figuras 4.12 a-b y en las Figuras
4.13 a-b, para MA 'y TTS respectivamente, de las muestras expuestas a 800 °C, las micrografias
mostraron diferentes tonalidades y no se observo desprendimiento de los productos de corrosion.
El analisis detallado de las superficies en las micrografias de las Figuras 4.14 y 4.15 obtenidas
mediante el uso del detector de electrones retro-dispersados, muestran las principales
morfologias de los productos de corrosion superficial encontradas a 800°C por tiempos de 15y
25 h para ambas condiciones de la aleacion. Los analisis elementales se asocian a las fases

encontradas mediante DRX de la Figura 4.9.

Las Figuras 4.14 a-d, muestran las morfologias de las muestras corroidas para la condicion
de material recibido MA expuesto a 800°C por 15 y 25h. Las principales morfologias
encontradas a 15 h (Figura 4.14 a), corresponden a cristales, hojuelas y agujas (estas morfologias
se pueden apreciar con mayor detalle en las Figuras 4.12 b-c). Ademas, se aprecian restos del
depdsito CMAS anclados en la superficie de la muestra. El analisis de EDX (P1), realizado a la
zona de los cristales a 15 h; muestra que estas zonas son correspondientes a un 0xido rico en el
elemento Ni [NiO (% atémico de 53.67-Ni y 37.09-0)], estos cristales tienen un tamafio menor
a lum (Figura 4.14 b). También, hay zonas con una apariencia mas compacta (indicada como
punto P2 en la micrografia) de 6xidos mixtos ricos en, Ni, Cr, Nb, Mo y Ti [Cr.03 y NiO
principalmente (% atémico de 8.36-Ni, 40.7-Cr y 37.01-O)]. En segundo lugar, el analisis para
las morfologias de hojuelas (indicada con el punto P3), sugieren que estas contienen éxido rico
en los elementos Mo y Ca. Por ultimo, la morfologia de agujas-hojas (indicada en el punto P4
en la micrografia) contienen éxido rico en Nb 'y Ca. A 25 h (Figura 4.14 d), las morfologias son
similares en la superficie respecto a las de 15h; sin embargo, la morfologia de hojuelas no se

observo a este tiempo de exposicion a alta temperatura.
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Figura 4.14. Micrografias BSE de las morfologias superficiales y EDX de muestras de Inconel 625® del material
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Para la condicion de tratamiento térmico en las Figuras 4.15 a-d, se muestran las
morfologias encontradas a 15 y 25 h de las muestras expuestas a 800 °C. Se observa que las
morfologias son similares a la condicion de MA, cristales equiaxiales cubriendo la mayor parte
de la superficie, hojuelas y agujas-hojas para ambos tiempos. Los analisis realizados a 15h
(Figuras 4.15 a-b) demuestran que las composiciones elementales también son similares a las
encontradas en MA. Los analisis semicuantitativos desarrollados en el MEB en distintas zonas
indican que los cristales encontrados (indicados mediante el punto P1 en la micrografia),
sugieren oxidos ricos en Ni [NiO (% atémico de 41.14-Ni y 44.52-0)], las hojuelas (indicadas
mediante el punto P2 en la micrografia) contienen éxido rico en Mo y Cay, las agujas-hojas
(indicadas mediante el punto P3 en la micrografia) que contienen 6xidos ricos en Nb y Ca. Con
el incremento del tiempo a 25 h (Figura 4.15 c) se observa un mayor crecimiento de los 6xidos
que contienen los elementos Nb, Mo y Ca sobre la superficie. También, se observan restos del
deposito CMAS anclados debido al crecimiento de los 0xidos en ambos tiempos.

No se detectd directamente un oxido rico solamente en Cr, esto podria deberse a que sobre
la superficie durante las primeras horas se forma NiO por lo que no se detecta cromia Cr203

directamente en los anélisis de EDX desarrollados en modo puntual.
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Figura 4.15. Micrografias BSE de las morfologias superficiales y EDX de muestras de Incone5l 625® con
tratamiento térmico (TTS) corroidas a 800°C. a) 15 h. b) 15 h a alta magnificacién. c) 25 h.
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Los mapeos elementales que se muestran en las Figuras 4.16 a-b, se realizaron con la
finalidad de verificar las composiciones elementales de los productos de corrosion, que se
formaron sobre las superficies de la aleacion en condicion de MA 'y TTS expuestas a 800°C al
tiempo méaximo de 25 h. Las superficies de ambas condiciones se observan completamente
cubiertas por 6xidos. ElI mapeo elemental del material recibido (Figura 4.16 a), demuestra que
los Oxidos que cubren la mayor parte de la superficie son cristales que se componen
principalmente de los elementos Ni y Cr (asociados a las fases NiO y Cr.03z). Seguido de 6xidos
ricos en los elementos Nb, Mo, Ca y S para las morfologias de agujas. Estas composiciones
elementales son similares a las encontradas a 15 h de la Figura 4.14 a, a excepcion de las

morfologias de hojuelas que no se encontraron a 25 h.

Para la condicion de TTS (Figura 4.16 b), se observa que al igual que MA, la superficie
se encuentra cubierta principalmente por cristales de 0xidos que contienen los elementos Ni y
Cr, y que se asocian con la presencia de los 6xidos NiO y Cr.O3. Ademas de Oxidos con
morfologia de agujas-hojas que contienen los elementos Nb, Ca y S seguido de hojuelas de

oxidos que contienen los elementos Mo, Ca y S principalmente.

Aunque el NiO no fueron detectados mediante los analisis de DRX, los anélisis puntuales
de composicion elemental por medio de EDX (Figuras 4.14 y 4.15) sugieren su formacion, y
caso contrario, Cr203 no se detectd con los anélisis puntuales, pero si mediante DRX (Figuras
4.9 a-b) y el presente mapeo elemental. Las morfologias de hojuelas y agujas-hojas demuestran
que, las primeras, se forman de 6xidos de niobio y las segundas de 6xidos ricos en molibdeno
respectivamente y en ambos casos acompafiados de los elementos Ca y S que puede partir de la

reaccion con el deposito CMAS.
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Figura 4.16. Mapeos elementales de las superficies corroidas a 800°C por 25 h, observadas mediante MEB de
muestras de Inconel 625®. a) Material recibido (MA). b) Tratamiento térmico (TTS).
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De los analisis realizados para las muestras expuestas a 800°C de ambas condiciones de
la aleacién Inconel 625® MA y TTS solamente se encontré evidencia de la presencia del
elemento azufre S asociado a Na,;SOs. Esto puede explicarse debido a que la sefial Kos= 2.306
del azufre se traslapa con la sefial Lomo= 2.293 del molibdeno, esta tltima tiende detectarse con
mayor facilidad en los EDX puntuales por el alto contenido de Mo respecto al del azufte.
Ademas, no se espera la presencia de S en un 6xido, ya que el punto de fusiéon de Na>SOj4 es

cercano a 873°C, punto que esta 73 grados arriba de la temperatura de trabajo para estas pruebas.
B) Andlisis de seccion transversal a 800 °C

En la Tabla 4.2, se muestran los datos del dafio por corrosion en la aleacion para la
condicion de material recibido y con tratamiento térmico expuesta a 800 °C por 25 h. Los datos
indican que el crecimiento de las capas (a y b) superficiales debido a la corrosion fue mayor en
las muestras contratamiento térmico; por el contrario, el dafio por corrosion interna fue 0.3 um
menor en TT respecto a la condicion de MA. Por lo tanto, el dafio total por corrosion a 800 °C
es mayor para la condicion de tratamiento térmico con 0.7 um arriba de la condicion de material

recibido.

Tabla 4.2. Datos comparativos del dafio por corrosion a 800 °C/25 h.

800 °C/25 horas Mafe.”al Trat’am!ento
recibido térmico
Capa-a (um) 1 1.3
Capa-b (um) 1.6 2.3
Corrosion Interna (um) 4.9 4.6
Dafio total por 7.5 8.2
corrosién (um)

Los analisis de la seccion transversal para el material recibido expuesto a 800 °C por 15y
25 h que se muestran en las Figuras 4.17 a-b. A 15 h (Figura 4.17 a) indica que se forman dos
posibles capas marcadas como a y b, estas capas pueden llegar a tener un espesor de 1.3 umy
2.1 um respectivamente. En el analisis lineal tomado en la zona que se representa por el punto
P1 en la imagen, se muestra que para aproximadamente los primeras 2 um de espesor de la capa
se componen principalmente de éxido rico en niquel (asociado a NiO) acompafiado de los éxidos

que contienen los elementos Cr y Nb. Después, los valores de Ni disminuyen mientras los de Cr
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se incrementan, alcanzando su punto maximo en aproximadamente 3 um de espesor que es valor
cercano a la interfaz formada entre la capa de 6xido y la matriz de la aleacion (relacionado con
el oxido Cr203) siempre acompafiados del elemento Nb. Luego, los valores del elemento Cr
disminuyen hasta 4 um de espesor y comienzan de nuevo a incrementarse, esto sugiere una zona
de agotamiento de cromo de aproximadamente 2 um en la matriz de la aleacion debido al
crecimiento de la capa de Oxido Cr.0s. Ademaés de los 6xidos mencionados, también se
acompafia el crecimiento de 6xidos ricos en los elementos Nb, Mo y Ca (hasta aprox. 3 um). De
igual manera, se observa la presencia de azufre hacia adentro de la matriz de la aleacion. Para
la corrosion interna (zona indicada mediante el punto P2 en la micrografia) los 6xidos contienen
los elementos Al y Ti, los cuales se asocian con el desarrollo de los compuestos Al2Oz y TiO>
[1, 10]; la presencia de los demés elementos puede deberse a que el area analizada también toma
parte de la matriz la cual es captada por el volumen de interaccion del haz de electrones y de los
rayos-X durante el analisis. El incremento del tiempo de exposicion a 25 h (Figura 4.17 b),
muestra valores de espesor de capa menores que los encontrados a 15 h. Este comportamiento
puede explicarse de dos maneras, la primera, sugiere que la capa que se forma no tiene un
espesor uniforme sobre la superficie de la aleacion dando lugar a los datos obtenidos en la zona
de andlisis; y, la segunda, puede deberse a que la capa exterior presenta desprendimiento debido
al trabajo mecanico que se realizd para su posterior analisis en MEB-EDX puntual en la capa a
(indicado con el punto P3 de la micrografia b), muestra que es un déxido rico en el elemento Ni
acompariado de los elementos Nb y Cr igual que el obtenido a 15 h y la capa b (indicada en el
punto P4 de la micrografia) contiene principalmente 6xido rico del elemento Cr seguido de los
elementos Ni.y Nb. Los éxidos asociados corresponden principalmente a NiO, Cr.03 y el
espinel NiCr.04. Aunque mediante DRX (Figura 4.9 a) no se detectaron los o0xidos NiO y
NiCr204, el andlisis indica que es posible su formacion, ya que también fue encontrado durante

los analisis de superficie (Figura 4.14).
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Figura 4.17. Micrografias BSE de las secciones transversales y EDX de muestras de Inconel 625® del material
recibido (MA) corroidas a 800°C. a) 15 h. b) 25 h.

En las Figuras 4.18 a-b, se muestran los resultados obtenidos para las muestras en
condicion de tratamiento térmico expuestas a 800 °C por 15y 25 h. En ambos tiempos se observa
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que se forman dos capas de oxido (a 'y b); la capa a que se forma no muestra ser uniforme en

ninguno de los tiempos, estas pueden alcanzar espesores similares de 1.4 um y 1.3 um para 15



y 25 h respectivamente. Sin embargo, la capa b muestra un crecimiento mayor de 0.6 um mas a
25 h respecto a 15 h. El dafio total por corrosion se muestra en la Tabla 4.2. Los anélisis
puntuales muestran que, a 15 h (Figura 4.18 a) la capa a (indicada con el punto P1 en la
micrografia) estd formada por una variedad de 6xidos mixtos que contienen los elementos Cr,
Ni, Nb, Tiy Fe, acomparfiados de reflexiones que corresponden al depésito CMAS. Mientras que
la capa b (indicada con el punto P2), contiene Principalmente al 6xido que contiene cromo
seguido de los elementos Ni y Nb. La corrosion interna (indicada con el punto P3) contiene
principalmente éxidos que contienen elementos de Al y Ti; las sefiales de los elementos Cr, Ni,
Nb y Mo en este punto se asocian a que es posible que el &rea analizada también alcanza sefiales
de la matriz de la aleacion. Al incrementar el tiempo de exposicion a 25 h (Figura 4.18 b), se
observa que el 6xido que favorece su crecimiento en la capa a (indicada con el punto P4) a 800
°C en la condicion de TT, es el 6xido que contiene principalmente al elemento Ni asociado a
NiO. Mientras que en la capa b (indicada con el punto P5), se favorece el crecimiento de 6xido
que contiene principalmente los elementos Cr y Ni seguido del elemento Nb. Estos resultados

son similares a los obtenidos en los anélisis superficiales para esta condicion (Figura 4.15).

Al comparar ambas condiciones, a 15 h en MA el éxido de la capa a se asocia
principalmente con el compuesto NiO, mientras que, para la condicion de TT es una variedad
de 6xidos mixtos principalmente que contienen los elementos Cr y Ni; en ninguno de los casos
la capa es uniforme. Para la capa b a 15 h en ambas condiciones, se favorece el crecimiento de
oxido rico en el elemento Cr. Ambas capas muestran la presencia del elemento Nb. Estos
resultados son similares a los encontrados durante el analisis de superficies y que fueron

mostrados en las Figuras 4.14 y 4.15.
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tratamiento térmico (TTS) corroidas a 800°C. a) 15 h. b) 25 h.
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Para estudiar el comportamiento a 25 h, se realizaron los mapeos elementales de secciones
transversales de las Figuras 4.19 a-b, para el material recibido y con tratamiento térmico
expuesto a 800 °C por 25 h. En el material recibido de la Figura 4.19 a, se observa que

efectivamente se forman dos Oxidos principales, el primero rico en el elemento Ni asociado al
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oxido NiO y el segundo contiene el elemento Cr que sugiere la formacion de cromia Cr20s3 en
la interfaz entre NiO y la matriz de la aleacion. Ambos 0xidos son acompafiados de dxidos que
contienen Nb, Al y Ti; en el caso de los Oxidos ricos en aluminio y titanio, crecieron
preferencialmente como Oxidos internos; ademas, también se encontré que Cr.0O3 se formo en
zonas internas de la aleacion. La fase delta 3-NisNb con morfologia de agujas se formaron en la
matriz de la aleacién, las de longitud mayor a 3 um tendieron a precipitar hasta
aproximadamente 16 um debajo de la superficie. EI material con tratamiento térmico (Figura
4.19 b), mostrd que a 25 h se forman dos capas densas en comparacion con MA, la capa-a
superior contiene principalmente el elemento Ni y la capa-b contiene el elemento Cr. Al igual
que para la muestra fabricada por MA ambas son acompafiadas de 6xidos mixtos que contienen
al elemento Nb, como también fue encontrado durante los analisis superficiales de la Figura
4.16 b. Es importante destacar que la zona de agotamiento de cromo en la matriz de la aleacién
cercana a interfaz en contacto con los 6xidos es mayor en el material recibido respecto a la de
tratamiento térmico; las zonas con mayor agotamiento del elemento Cr (aproximadamente de 2

a4 um), se da en las zonas donde el Cr.O3 se forma como 0xido interno y externo.

En resumen, a 800 °C el dafio por corrosion total fue mayor en el material con tratamiento
térmico respecto a el material recibido; el caso contrario se present6 a 900 y 1000 °C. En ambas
condiciones se formaron dos capas (a y b); la capa-a externa asociada al 6xido NiO y la segunda,
capa-b proxima a la matriz rica en el 6xido Cr.0O3, ambas capas contienen dxidos mixtos que
contienen los elementos Nb, Al y Ti, pero principalmente niobio. La capa-b que contiene el
oxido Cr,03 se muestra més densa y uniforme para la condicion de TT. Las morfologias
superficiales fueron similares en ambas condiciones, siendo las principales los cristales que
contienen los elementos Cr y Ni, hojuelas ricas en el elemento Mo y Ca y, por ultimo las
morfologias de agujas-hojas que contienen los elementos Nb, Mo y Ca. A 15 h en el material
con tratamiento térmico estas morfologias presentaron una mayor aglomeracion respecto a MA;
esto pudo jugar un papel importante en el mayor espesor de capa para TT ya que al tener
diferentes morfologias y una mayor aglomeracidn se tienen mas fronteras o zonas preferenciales
para la difusién de oxigeno y especies corrosivas hacia la matriz de la aleacién o viceversa. Por

el contrario, la corrosion interna fue tan solo de 0.3 um menor en TTS respecto a MA.
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Figura 4.19. Mapeos elementales de las secciones transversales corroidas a 800 °C por 25 h, observadas
mediante MEB de muestras de Inconel 625®. a) Material recibido (MA). b) Tratamiento térmico (TTS).

4.2.1.3 Analisis de muestras corroidas a 900 °C

Los analisis superficiales y de seccion transversal realizados a las muestras de MA y TTS

corroidas a 900 °C por 15 y 25 h se presentan en esta seccion.
A) Analisis morfologico superficial a 900 °C

Las Figuras 4.20 y 4.21 se obtuvieron mediante el detector de electrones retrodispersados-
EDX para la aleacion en ambas condiciones MA 'y TTS, que se expuso a corrosioén a 900°C por

tiempos de 15 y 25h.

Las morfologias y el andlisis de EDX que se muestran en las Figuras 4.20 a-d, se
obtuvieron de las muestras corroidas de material recibido expuesto a 900°C. Para 15h (Figuras
4.20 a-c), se aprecian tres tipos de morfologias, cristales, varillas y agujas-hojas. Los cristales y
las varillas (indicado con el punto P1), son 6xidos que contienen los elementos Niy Cr asociados

al espinel NiCr204 que se encontrd en los espectros de DRX (Figura 4.10 a). Las morfologias
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de agujas-hojas (indicadas con el punto P2), contienen principalmente los elementos Nb, Mo,
Cay Cr. En las zonas con desprendimiento (Figura 4.20 c), se observan dos tipos de tonalidades;
las zonas claras (indicadas con el punto P3) que contienen 6xidos mixtos de los elementos Mo,
Nb y Ca, y, las zonas grises (indicadas con el punto P4) con 6xidos ricos principalmente en el
elemento Ni y Cr al igual que el punto P1. Por lo tanto, las zonas representadas por los puntos
P1 y P4 corresponden a zonas de 6xidos que contienen los elementos Ni y Cr, sin embargo, en
la zona que incluye el punto P4 (zona con desprendimiento) se observa que las senales relativas
al elemento Ni disminuyen mientras que, las sefiales relativas al elemento Cr aumentan con
respecto a la informacion que corresponde al punto P1 y aunque estas mediciones pueden
asociarse con la presencia del espinel NiCr,Os también pueden con la presencia del oxido
Cr203, sugiriendo del desarrollo de una zona de 6xidos mixtos o el establecimiento de una

interfaz 6xido/6xido, similar a lo encontrado en el analisis superficial de las Figura 4.12 b.

A 25 h en la Figura 4.20 d, la micrografia muestra que las morfologias siguen siendo
similares a las de 15 h, con un mayor crecimiento de los 6xidos con forma de agujas-hojas y de
varilla orientados en distintas direcciones. Las fases asociadas en esta condicion fueron

obtenidas por DRX (Figura 4.10 a)
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Figura 4.20. Micrografias BSE de las morfologias superficiales y EDX de muestras de Inconel 625® del material
recibido (MA) corroidas a 900°C. a) 15 h. b) y ¢) 15 h a alta magnificacion. d) 25 h.

69



Los andlisis superficiales obtenidos por electrones retrodispersados y EDX para las
muestras en condicion de tratamiento térmico expuestas a 900°C, se aprecian en las Figuras 4.21
a-c. Particularmente para esta condicion a 15h (Figuras 4.21 a-b) las morfologias de cristales
cubren la mayor parte de la superficie, seguido de las zonas que contienen, morfologias de
agujas-hojas. El andlisis de EDX de estas zonas, demuestra que los cristales son 6xidos ricos en
los elementos Ni y Cr (indicado con el punto P1) , mientras que las agujas son 6xidos ricos en
los elementos Nb y Ca (punto P2). Las zonas de desprendimiento (Figura 4.21 b), contiene el
elemento Cr lo que sugiere el desarrollo de un 6xido y como se muestra en la zona (indicada
con el punto P3). Las fase asociada en la superficie que se representa por el punto PI,
corresponde al desarrollo del espinel NiCr,O4 y en la zona con desprendimiento a Cr2O3 que se
describen en el analisis de DRX para TTS (Figura 4.10 b). Las morfologias a 25 h de la Figura
4.21 c, son similares a las de 15 h como se indican en las imagenes. En ambos tiempos hay
desprendimiento y zonas de agrietamiento. Ademas, en ambas condiciones (MA y TTS) se

encontraron restos del deposito CMAS anclados esto, debido al crecimiento de los 6xidos.
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Figura 4.21. Micrografias BSE de las morfologias superficiales y EDX de muestras de Inconel 625® con
tratamiento térmico (TTS) corroidas a 900°C. a) 15 h. b) 15 h a alta magnificacién. c) 25 h.
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Para una caracterizacion mas completa de acuerdo con la informaciéon de los EDX
superficiales, se realizaron complementariamente los mapeos elementales mediante
espectroscopia de rayos-X (EDX), con la finalidad de verificar la distribucion de los elementos

sobre las superficies y morfologias encontradas a 900 °C.

Las Figuras 4.22 a-b, muestran las micrografias obtenidas mediante el detector BSE para
ambas condiciones MA y TTS, con sus respectivos mapeos elementales realizados sobre las
superficies corroidas de las muestras expuestas a 900°C por 25h. En el mapeo del material
recibido de la Figura 4.22 a, se puede apreciar que los productos de corrosion (cristales y
varillas) que cubren la mayor parte de la superficie consiste principalmente en 6xidos que
contienen los elementos N1y Cr; mientras que las agujas-hojas consisten en 6xidos mixtos ricos
en los elementos Nb, Mo, Ca y S; el niobio y molibdeno provenientes de la matriz de la aleacion,
el calcio proviene del CMAS y el azufre proviene de descomposicion de sal NaxSO4 a 900 °C.
Por otra parte, el mapeo de la Figura 4.22 b, demuestra que para la condicion de TTS la
distribucion de elementos de acuerdo con las morfologias es similar a la descrita para MA
(6xidos con forma de cristales y varillas ricos en los elementos Ni y Cr). Ademas, para TTS las
morfologias de hojuelas (Figura 4.22 b), son ricas en los elementos Mo, Ca y S; esta morfologia
no se observo con tanta repeticion sobre la superficie en TTS, sin embargo, si es posible que su

formacion.

Es importante mencionar que, el elemento azufre S no se detectdé mediante los andlisis
puntuales de EDX, posiblemente debido a las condiciones al momento de analizar las muestras
dado que, las sefiales La en 2.293 keV del Molibdeno y las senales Ka en 2.306 keV del azufre
se empalmaron y en consecuencia el software indic6 solo el molibdeno por su mayor porcentaje
en peso al momento del analisis; pero que se considerd al momento de los mapeos debido a que
el punto de fusion de la sal es de 873 °C y debe ser considerada la reaccion al momento de los

analisis de las muestras corroidas a temperaturas mayores.
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Figura 4.22. Mapeos elementales de las superficies corroidas a 900°C por 25h, observadas mediante MEB de
muestras de Inconel 625®. a) Material recibido (MA). b) Tratamiento térmico (TTS).
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Con los analisis obtenidos mediante las técnicas de difraccion de rayos X y microscopia
electronica de barrido-EDX, es posible sugerir que el principal producto corrosivo formado
sobre las superficies al interactuar con el deposito CMAS+NaxSOy, es el espinel NiCr,O4 para
las muestras expuestas a corrosion a 900°C por 25 h; este 6xido se forma a partir de la reaccion
de los 6xidos Cr203 + NiO los cuales se forman durante las primeras etapas de corrosion en la
aleaciéon como se demostrd en estos analisis superficiales, principalmente en las zonas con
desprendimiento. También, se observaron 6xidos ricos en los elementos Mo, Nb, Ca y S; cabe
destacar que la morfologias de estos se forman en zonas que interactian directamente con la sal

que se adicion6 al CMAS.
B Analisis de seccién transversal a 900 C

Los datos del dafio por corrosion total obtenidos del analisis de seccion transversal de las
muestras expuestas a 900 °C por 25 h se presentan en la Tabla 4.3. Se encontré que se forman
dos capas en ambas condiciones, la capa-a o capa externa y la capa-b o capa en contacto con la
matriz de la aleacion. Los datos muestran que el dafio por corrosion a 900 °C es mayor para la
condicion de material recibido MA, con una diferencia de 13.1 um mas en el espesor de capas
y de 21.4 um mas para el dafio por corrosion interna respecto a los datos de la condicion con

tratamiento térmico TTS.

Tabla 4.3. Datos comparativos del dafio por corrosion a 900 °C/25 h.

900 °C/25 horas Material | Tratamiento
recibido térmico
Capa-a (um) 4.8 2.3
Capa-b (um) 13 2.4
CorrosionInterna (um) 35.2 13.8
Dano totalpor 53 18.5
corrosion (um)

El andlisis de seccion transversal para las muestras de material recibido corroidas a 900
°C por 15y 25 h se presenta en las Figuras 4.23 a-b. A 15 h (Figura 4.23 a) se observa que la
capa-a externa esta agrietada, esto puede ser debido a la tension residual generada por el
crecimiento de distintas fases de los 6xidos y a sus diferencias en los coeficientes de expansion

térmica. Los andlisis de EDX puntuales muestran que la capa-a (indicada con el punto P1) se
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compone de 6xidos que contienen los elementos Nb y Ni; la zona intermedia de la capa-b
(indicada con el punto P2) contiene principalmente el elemento Cr seguido de los elementos del
elemento Cr y de los elementos Ni y Nb; mientras que en la base de la capa-b (punto P3), las
sefiales de cromo incrementan mientras que los elementos Ni y Nb disminuyen, indicando que
para la capa-b las zonas mas cercanas a la matriz se componen principalmente de 6xido de
cromo asociado a Cr.Oz. La corrosion interna (indicada con el punto P4) se compone de 6xidos
mixtos que contienen los elementos Al y Ti. Se encontraron precipitados (indicado con el punto
P5) que contienen sefiales de azufre-Ko y molibdeno-La, estos de relacionan con sulfuros de
molibdeno; la formacion de estos sulfuros puede darse debido a la fusién de Na>SOa. El
incremento del tiempo a 25 h (Figura 4.23 b), muestra que se mantiene la formacion de las dos
capas, y su espesor aumenta 1.4 um para la capa-a, 5.4 um para la capa-b y 6.9 um para la
corrosion interna; se encontraron sulfuros de molibdeno con morfologia globular similar a los
encontrados a 15 h. las composiciones encontradas en los analisis de seccion transversal son
similares a las encontradas en los andlisis superficiales (Figura 4.20 y 4.22 b) y se relacionan a
las fases Cr.03, NiCr204 y CrNbO4 que difractaron mediante DRX (Figura 4.10 a).

Al comparar el comportamiento de MA con las muestras corroidas con tratamiento
térmico expuestas a 900 °C por 15 y 25 h de las Figuras 4.24 a-b tomadas mediante MEB en
modo BSE a diferentes magnificaciones; se observa que para TTS las capas-a y b de 0xidos
formadas debido a la corrosion son de menor espesor en comparacion con las de MA como se
presento en la Tabla 4.3. Los analisis de EDX a 15 h (Figura 4.24 a), muestran que la capa-a
(indicada con el punto P1 en la micrografia) contiene 6xidos de los elementos Cr y Ni, mientras
que la capa-b (indicada con el punto P2) contiene principalmente 6xidos ricos en los elementos
Cr y Ti. La corrosion interna (indicada con el punto P3) se compone de 6xidos ricos en los
elementos Ti y Al, las sefiales de los demas elementos se deben a el area de analisis que puede
tomar area de la matriz de la aleacion. En el punto P4 se indica la formacion de la fase delta 5-
NizNb cerca de la interfaz de la matriz de la aleacion con el oxido. Las micrografias MEB
tomadas a 25 h (Figura 4.24 b), muestran el incremento en los espesores de capa respecto a los
obtenidos a 15 h; presentando de igual manera dos capas, la capa-a relacionada al espinel
NiCr204 Yy la capa-b al 6xido Cr.03 que se encontraron en los analisis realizados mediante DRX

(Figura 4.10 b) y los respectivos analisis superficiales (Figura 4.21 y 4.22 b).
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Para identificar la distribucién de los elementos en las muestras corroidas a 900 °C por 25
h del material recibido y con tratamiento térmico, se realizaron los mapeos elementales de las
Figuras 4.25 a-b tomados mediante MEB-EDX. La Figura 4.25 a, muestra el mapeo elemental
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en la zona de andlisis de la muestra corroida para el material recibido; se observa que los
principales componentes de los 6xidos formados sobre la superficie corresponden a los
elementos Cr, Ni y Nb. La corrosién interna contiene al elemento Al y se acompafia de
precipitados ricos en elementos como el S y Mo con morfologia globular. En la muestra con
tratamiento térmico el mapeo elemental de la Figura 4.25 b, indica que la composicion de las
capas de dxido contiene los elementos Cr, Ni y Nb al igual que en MA. La corrosion interna
contiene elementos de Al y Ti. En esta condicion no se encontraron precipitados relacionados a
sulfuros. Es importante mencionar que los Oxidos de niobio en las capas se formaron
preferencialmente sobre la capa-a; en MA formaron una fina capa mientras que en TTS no forma
una capa como tal. Ademas, el niobio en ambas condiciones se encontré formando precipitados
delta 8-NizNb que se ubicaron preferencialmente en zonas cercanas con la formacion de 6xidos
intergranulares; en MA los precipitados fueron finos menores a 3 um a una distancia de
aproximadamente 15 um debajo de la superficie de la matriz, mientras que en TTS precipitados

mas gruesos de aproximadamente de 5um.

En resumen, los analisis realizados mediante DRX, los analisis superficiales y de seccion
transversal MEB-EDX a las muestras del material recibido y con tratamiento térmico corroidas

a 900 °C; se puede resumir que existen tres fenomenos principales que son:

1- La formacion de un producto de degradacion que contiene dos capas en ambos casos;
para MA la capa-a (O0xidos mixtos) pero principalmente relacionada a NiO con
incrustaciones de 6xido rico en niobio que sugiere la formacién posible de CrNbO, y,
la capa-b que se relaciona principalmente con la formacién del oxido cromia Cr20s,
esta Ultima cuenta con una zona intermedia que se asocia con la formacién de la fase
NiCr204. Por otra parte, para TTS la capa-a asociada al 6xido NiO + el espinel
NiCr204, con zonas sobre la superficie que contienen 0xidos ricos en los elementos
Nb y la capa-b a la cromia Cr20s con presencia del elemento Ti. En ninguna de las
condiciones se forma una capa totalmente protectora a 25 h, ya que en ambos casos el
Cr203 contiene pequefas adiciones de otros elementos, lo que puede fragilizar la capa

que se forma.
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Figura 4.25. Mapeos elementales de las secciones transversales corroidas a 900°C por 25h, observadas mediante
MEB de muestras de Inconel 625®. a) Material recibido (MA). b) Tratamiento térmico (TTS).

2- Precipitacion de la fase delta 5-NisNb ubicadas preferencialmente en las zonas con
corrosion intergranular; para MA con menor tamario, de morfologia globular y finas
agujas en zonas mas alejadas de la superficie de la matriz de la aleacion, respecto a las
de TTS que se encontraron en contacto con la capa-b de los éxidos superficiales y
presentaron un mayor tamario con morfologia irregular.

3- Formacién de precipitados relacionados a sulfuros de molibdeno que se forman a partir
de la fusion de Na>SOa y sus respectivos productos que pueden difundir a través de
zonas preferenciales como las fronteras o los limites de grano tanto de los 6xidos como
de la aleacion hacia dentro de la matriz.
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4.2.1.4 Andlisis de las muestras corroidas a 1000°C

Por Gltimo, la caracterizacion superficial y transversal de las muestras de Inconel 625®en
condicion de MA y TTS expuestas a corrosion a 1000 °C por 15y 25 h se presentan en esta

seccion.
A) Analisis morfoldgico superficial a 1000 °C

Como se menciond en las Figuras 4.12 y 4.13 del analisis superficial, para la temperatura
de 1000°C en ambas condiciones de la aleacion MA 'y TTS, se favorece el desprendimiento de
una gran parte del producto de corrosion superficial; a pesar de este desprendimiento, la matriz
de la aleacion no qued6 completamente expuesta.

En las Figuras 4.26 a-d, se presentan las micrografias de electrones retro-dispersados en
MEB tomadas de la superficie de las muestras de la aleacion en condicion de material recibido
que fueron expuestas a corrosion a 1000 °C por 15y 25 h. A 15 h (Figuras 4.26 a-c), se observa
que las morfologias de cristales de diferentes formas (cubicas, rectangulares y esfericas); y
también morfologias de varillas. Se aprecian 3 zonas de interés (Figura 4.26 a): en primer lugar,
la zona A o zona superficial, en esta se pueden observar al depdsito CMAS anclado, también
agrietamiento y que la mayor parte de la zona esta formada por cristales (indicados con el punto
P1) de oxidos ricos en los elementos Ni y Cr de tamafios mayores a £4um. Seguido, la zona B
0 zona intermedia de desprendimiento (indicada con el punto P2) es una zona rica en 6xidos que
contienen los elementos Ni y Cr, esta zona (Figura 4.26 b) esta formada por cristales menores a
2 um, varillas de longitud mayor a 2 um relacionados al espinel NiCr2O4Yy por cristales esféricos
ricos en elementos de Nb, Mo y Ca (P4). Por altimo, la zona C o0 zona mas proxima a la aleacion
(indicada con el punto P3), el analisis elemental indica que contiene principalmente al elemento
Cr y se conforma en su mayoria por cristales (Figura 4.26 c) relacionados a la fase Cr.03
menores a 1um y por varillas que indican el crecimiento de 6xidos que sugieren la fase NiCr204
con grosor mucho menor a 1um. Al comparar los EDX de los puntos P1, P2 'y P3, de las zonas
A, B y C respectivamente, se observa que conforme se incrementa el desprendimiento las
sefiales del elemento niquel Ni disminuyen mientras que las del elemento cromo Cr se
incrementan; indicando distintas zonas de formacidn preferencial de las fases de los productos

de corrosion.
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En la imagen de la Figura 4.26 d, se muestra la micrografia de la superficie obtenida a 25
h. Se aprecian particulas del deposito CMAS ancladas, las morfologias de los 6xidos formados
corresponden también a cristales rectangulares cubriendo la mayor parte de la superficie,
seguido de varillas y por ultimo cristales esféricos principalmente formados en lo que semejan
los limites de grano. Se aprecia agrietamiento, que deja zonas que favorecen la difusion de
oxigeno y especies corrosivas hacia la matriz de la aleacion. El cambio en el tamafio de los
cristales se explica debido a que NiCr.O4 crece a expensas de los o0xidos Cr,Os+NiO. Es
importante mencionar que, las fases asociadas se encontraron durante el analisis de DRX (Figura
4.11 a).

De la misma manera, en las micrografias de las Figuras 4.27 a-d, se presentan los analisis
superficiales para la condicion de TTS de la aleacion expuesta a 1000°C por 15 y 25h. Las
imagenes de las Figuras 4.27 a-c para 15 h, muestran que la superficie estad formada
completamente por cristales. Los anélisis elementales por medio de EDX en modo puntual
(Figura 4.27 a), sugieren que la superficie esta cubierta principalmente por 6xidos ricos de los
elementos Ni y Cr (indicado como punto P1 en la micrografia) y también de 6xidos que forman
zonas que contienen los elementos Nb, Ni y Cr (indicadas con el punto P2); en la Figura 4.27 b,
se muestran las morfologias de los cristales con tamafio mayor a 2 um para ambas
composiciones. Al analizar las zonas de desprendimiento (Figura 4.27 c), se encontr0 que esta
cubierta por cristales con tamafios menores a 1 um que contienen principalmente al elemento
cromo Cr (indicado con el punto P3) el cual se asocia con la formacion de las fase Cr.O3; aunque
también se encontraron cristales de 6xidos de tamafio similar a los de la superficie, pero con
forma compacta que contienen solamente el elemento Ni (indicado con el punto P4) y que se
relaciona con la formacion de NiO. Estas dos fases son las que dan lugar a la formacion del

espinel NiCr204, tal como fue encontrado mediante DRX (Figura 4.11 b).

La micrografia del andlisis a 25 h de la Figura 4.27 d, muestra que la morfologia de los
cristales es semejante a la encontrada a 15 h; aunque, también se encontraron zonas con
crecimiento de 6xidos con forma de agujas ademas de cristales de forma globular que se asocian

a Oxidos ricos en los elementos Mo, Nb y Ca.
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Para finalizar, los resultados obtenidos de los EDX puntuales y de &rea a 15 h se refuerzan
con los mapeos elementales realizados para las muestras expuestas a 25 h. Las Figuras 4.28 a-
b, muestran las imagenes de electrones retro-dispersados para ambas condiciones de la aleacion
(MA'y TTS) expuesta a 1000 °C por 25 h con sus respectivos mapeos elementales.

En ambas condiciones, se observan las superficies cubiertas completamente por 6xidos.
Para el material recibido de la Figura 4.28 a, se observa que la superficie estd cubierta
principalmente por oxidos relacionados al espinel NiCr204 con adicién del elemento Nb, en las
areas con desprendimiento asociados a Cr2Os y en lo que semejan los limites de grano éxidos
ricos en los elementos Nb, Mo, Cay S. A diferencia de MA, para la condicion de tratamiento
térmico de la Figura 4.28 b, se aprecia que la mayor parte de la superficie se encuentra cubierta
por oxido principalmente rico en el elemento Ni (relacionado a NiO) con adicion del elemento
Cr (relacionado a Cr.QOz3) posiblemente aln sin reaccionar para formar el espinel. También, en
las zonas con crecimiento de agujas y cristales ricos esféricos se muestra que son zonas con
oxidos ricos en los elementos Mo, Nb Ca 'y S como consecuencia de la interaccion de la aleacion
con el CMAS a 1000 °C.

Ambas condiciones de la aleacion expuesta a 1000 °C presentaron un desprendimiento

parcial pero mas catastrofico en comparacion con las muestras expuestas a 800 y 900 °C.
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Figura 4.28. Mapeos elementales de las superficies corroidas a 1000°C por 25h, observadas mediante MEB de
muestras de Inconel 625®. a) Material recibido (MA). b) Tratamiento térmico (TTS).
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B) Analisis de seccion transversal a 1000 °C

En la Tabla 4.4, se presentan los datos comparativos del dafio por corrosién total de las
muestras expuestas a 1000 °C por 25 h para la condicién de material recibido y con tratamiento
térmico. Los valores obtenidos para las capas-a y b, asi como el de corrosion interna son
mayores para la condicion de material recibido, siendo estos 4.2 um, 20.7 um y 14 um
respectivamente mas que para la condicién de tratamiento térmico. Es de gran importancia
mencionar que los datos de corrosion interna pueden brindar informacion importante al
momento de comparar las condiciones, debido a que este dafio dificilmente puede pasar
desapercibido en los andlisis de seccion transversal aun cuando puede presentar
desprendimiento. Por el contrario, la corrosion superficial facilmente puede presentar
desprendimiento al momento de la preparacion de muestras, lo que dificulta su posterior

medicion de espesor.

Tabla 4.4. Datos comparativos del dafio por corrosion a 1000 °C/25 h.

1000 °C/25 horas Material | Tratamiento
recibido térmico
Capa-a (um) 8.3 4.1
Capa-b (um) 29.7 9
Corrosion Interna (um) 60 46
Dafio total por 98 59.1
corrosion(um)

Las Figuras 4.29 a-b, muestran las micrografias tomadas mediante MEB-BSE de las
secciones transversales de las muestras del material recibido corroidas a 1000 °C por 15y 25 h.
Para la muestra analizada a 15 h de la Figura 4.29 a, se aprecia una sola capa de 6xidos, la capa
presenta huecos que pueden deberse al desprendimiento o a la rapida formacion de la capa al
estar expuesta a CMAS a 1000 °C. El espesor de la capa-a fue de 30.3 um y la corrosién interna
(b) alcanzé una profundidad de aproximadamente 52.1 um. El andlisis de area indico que la
capa-a (indicada con el punto P1 en la micrografia), sobre la superficie de la matriz de la
aleacion contiene 6xidos mixtos de los elementos Cr, Ni, Ti y Nb. Mientras que en las zonas
indicadas con el punto P2 maés cercanas a la matriz (2 um) se componen principalmente de
oxidos que contienen el elemento Cr. La corrosion interna (indicada con el punto P3) contiene

oxidos de los elementos Al y Ti que se forman preferencialmente en los limites de grano de la
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matriz. Al incrementar el tiempo de exposicion a 25 h (Figura 4.29 b), se observa una capa
compuesta por 6xidos mixtos. La zona de la capa-a contiene principalmente 6xidos que contiene
al elemento Ni seguido de los elementos Cr y Nb (indicado con el punto P4), también de un area
rica en oxidos que contienen los elementos Cr y Nb (indicado con el punto P5). La capa-b, se
asocia al 6xido Cr,03 + 6xidos mixtos ricos en los elementos Nb y Ni; estas zonas son propensas
al desprendimiento de dxidos. Las fases que se asocian son los 6xidos NiO, NiCr204, CrNbO4
y Cr203 como las encontradas mediante DRX (Figura 4.11 a) y de lo encontrado en los analisis
superficiales (Figura 4.26). Los productos de corrosion interna sugieren la formacion de los
oxidos AlOs y TiO2; ademas se encontraron precipitados (indicados con el punto P6)
relacionados a compuestos de sulfuros de molibdeno. Con el incremento del tiempo de
exposicion, también se incrementan los espesores de capa y la profundidad de la corrosion

interna, debido a que estos fendmenos son procesos termodindmicamente activados.

Las micrografias obtenidas mediante el detector de electrones retro-dispersados obtenidos
de los anélisis de MEB-EDX de las muestras con tratamiento térmico se muestran en las Figuras
4.30 a-b, corroidas a 1000 °C por 15 y 25 h. Cuando la aleacién se corroe por 15 h, mediante
los andlisis superficiales (Figura 4.27) se encontré que la superficie contenia 6xidos ricos en los
elementos Ni y Cr y se presentaron agrietamientos en la capa superior; sin embargo, en el
analisis transversal se dificulté encontrar zonas ricas en el elemento Ni y por la forma irregular
de la superficie de la Figura 4.30 a, se sugiere que la capa presentd desprendimiento durante el
trabajo mecanico realizado en la preparacion para el analisis de seccion transversal de la
muestra. La capa-a (indicada con el punto P1 en la micrografia) que quedo adherida a la aleacién
tiene un espesor de 10.3 mm y contiene principalmente éxido rico en el elemento Cr, este se
relaciona a Cr20s. La corrosion interna (indicada con el punto P2) a 15 h puede alcanzar una
profundidad aproximada de 50.3 um, contiene oxidos ricos en el elemento Al relacionado a la
fase Al2Os. Al igual que en MA, se encontraron precipitados (indicados con el punto P3) que
contienen los elementos S y Mo, relacionados a sulfuros de molibdeno. En la muestra corroida
a 25 h de la Figura 4.30 b, se observan dos capas de 6xidos formadas sobre la superficie de la
aleacion, por las tonalidades y los analisis puntuales, la capa-a superior (indicada con el punto
P4) contiene 6xido rico en el elemento Ni relacionada a NiO. La capa-b (indicada con el punto
P5) contiene Oxido rico en cromo y se asocia a Cr.O3 como el encontrado a 15 h. y los 6xidos

formados por corrosion interna, se relacionan como en los casos anteriores, al éxido alimina
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Al>;O3 y al 6xido de titanio TiO2. Se observa que los valores del dafio por corrosion para las

capas y para la corrosion internan incrementan con el tiempo de exposicion respecto a 15 h.

Oxidos mixtos ricos en Ni y Cr

m Oxidos mixtos ricos en Cr y Nb
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Figura 4.29. Micrografias BSE de las secciones transversales y EDX de muestras de Inconel 625® del material
recibido (MA) corroidas a 1000°C. a) 15 h. b) 25 h.
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Figura 4.30. Micrografias BSE de las secciones transversales y EDX de muestras de Inconel 625® con
tratamiento térmico (TTS) corroidas a 1000°C. a) 15 h. b) 25 h.

Para un analisis mas completo de la distribucion de los elementos en las capas de 6xidos
formadas en las muestras corroidas a 1000 °C por 25 h del material recibido y con tratamiento
térmico, se realizaron los mapeos elementales tomados mediante MEB EDX de las Figuras 4.31
a-b. Para el material recibido (Figura 4.31 a) se observa una capa formada por 6xidos mixtos
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ricos en los elementos Ni, Cr y Nb; Los 6xidos ricos en niquel (NiO) se forman principalmente
en la superficie y, en areas cercanas formando posiblemente espinel NiCr.Os, debido a la
presencia de éxidos ricos en el elemento Cr que se distribuyen en toda la capa de éxido. Seguido
de esta capa principalmente de NiO, se alojan zonas de 6xidos ricos en el elemento Nb sin
formar una capa como tal. La zona préxima contiene los elementos Cr y Ni que sugiere el espinel
NiCr204. Aunque el 6xido de cromo tiende a formarse en la seccion transversal de la capa, se
observa el crecimiento preferencial de una capa densa (aprox. 8 um) y corrosion interna de
Cr203 que esta en contacto directo con la matriz de la aleacion; a expensas de este crecimiento
se forma una zona de agotamiento de cromo de aproximadamente 20 um en la matriz de la
aleacion. acompafada de la corrosion interna de 6xido de cromo, también se observa el
crecimiento de oxido rico en el elemento Ti y por Gltimo a mayor profundidad 6xido rico en el
elemento Al. Se detectaron precipitados ricos en los elementos S y Mo al igual que en los analisis
puntuales, se asocian a sulfuros de molibdeno y que tienden a crecer a una profundidad mayor

que los oxidos intergranulares en todas las condiciones estudiadas en la presente investigacion.

El mapeo elemental para la condicion con tratamiento térmico de la aleacion de la Figura
4.31 b, muestra que se forman dos capas densas y mas uniformes que en el material recibido.
La capa-a contiene el elemento Ni con adicion de el elemento Cr que se relaciona a NiO +
NiCr20.. La capa-b de aproximadamente 11 um, contiene 0xido de cromo relacionado a Cr20:s.
Los oxidos asociados difractaron mediante DRX (Figura 4.11 b) y se relacionan a lo encontrado
en los analisis superficiales para estas condiciones (Figura 4.27). Adicionalmente se encontraron
oxidos ricos en los elementos Nb, Mo y S debajo de la capa rica en 6xido NiO. La corrosion
interna al igual que en MA se asocia a la formacion de los 6xidos Al,O3z y a TiO; aunque estos
no se encontraron durante el analisis de rayos-X. Se ha demostrado que estos compuestos se
forman con preferencia sobre otros 6xidos como corrosion/oxidacion intergranular para este tipo
de aleaciones [1, 10]. En la zona analizada no se detectaron precipitados relacionados a sulfuros,
sin embargo, los analisis a 15 h muestran que si es posible la formacidn de estos compuestos.
El elemento Nb se encontré formando la fase delta en zonas cercanas o en contacto con los

oxidos en la matriz de la aleacion.
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Figura 4.31. Mapeos elementales de las secciones transversales corroidas a 1000°C por 25h, observadas
mediante MEB de muestras de Inconel 625®. a) Material recibido (MA). b) Tratamiento térmico (TTS).
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4.2.2 Resumen

La aleacion de Inconel 625® en condicion de material recibido y con tratamiento térmico
present6 un crecimiento superficial de 6xidos superficiales con tendencia de tipo parabodlico. El
comportamiento fue similar en ambas condiciones a 800 °C mientras que a 900 y 1000 °C fue
mayor para MA en comparacion con TTS. De igual manera, el dafio total por corrosion (capas
superficiales y corrosion interna), fue similar a 800 °C mientras que a 900 y 1000 °C fue mayor

para el material recibido respecto al de tratamiento térmico.

A excepcion de 800 °C que los cristales tienen un tamafio similar, los cristales que cubren
la mayor parte de las superficies corroidas a 900 y 1000 °C parecen ser mas grandes en la
condicion de tratamiento térmico respecto a los del material recibido. Por ejemplo, a 1000 °C
para MA fueron mas pequeiios o0 menores a 2 um respecto a los de la condicion de TTS que
fueron mayores a 2 um. Esto se explica que mientras en MA el crecimiento de cristales de la
fase del espinel NiCr204 crece a expensas de la reaccion entre Cr203 + NiO, en TTS corresponde
principalmente a NiO y Cr203 sin reaccionar, lo que explica la diferencia de los tamafios y caso
similar a 900 °C. En ambas condiciones se generaron desprendimientos y agrietamientos en las
superficies; estas fallas pueden ser favorecidas por las distintas morfologias. De igual manera,
las diversas composiciones generan diferencias en los coeficientes de expansion térmica,
causando esfuerzos residuales sobre la superficie que favorecen la formacion de grietas y en

consecuencia el desprendimiento de los productos de corrosion.

Se forman capas de 6xidos mixtos y se asocian a tres principales fases de dxidos debido a
la corrosion, la capa externa en contacto directo con el CMAS relacionada a NiO, una capa
interna en contacto con la matriz asociada a Cr.Oz y una zona intermedia relacionada a NiCr20s4,
También se encontraron 6xidos ricos en Nb, Mo, Cay S que estaban incrustados principalmente
en la capa rica del elemento niquel o debajo de esta en todas las temperaturas. A 800 y 1000 °C
se encontrd también en la zona cercana a la matriz de la aleacion; a 800 °C puede ser por el fino
espesor de la capa, mientras que a 1000°C se asocia a la difusién de especies corrosivas hacia

dentro de las capas de 6xidos y de difusion hacia fuera de los elementos metalicos (Nb, Mo).
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CAPITULOS5

Discusion

En este capitulo se discuten de los principales hallazgos de la presente investigacion, con
la finalidad de comprender el fenémeno de corrosion a alta temperatura por depésitos CMAS +
Na>SOs que sigue la aleacion en condicion de material recibido y con tratamiento térmico de
solubilizado cuando es expuesta a temperaturas de 800, 900 y 1000 °C por tiempos de 5, 10, 15,
20y 25 horas.

5.1 Corrosion superficial

Las superficies de la aleacion Inconel 625® en condiciones de material recibido y con
tratamiento térmico, expuestas a corrosion a alta temperatura por CMAS+Na,SO4, mostraron el
crecimiento de capas de 6xidos mixtos. Las fases que sugieren los analisis del material recibido
se asocian principalmente a Cr,O3 a 800 °C, adicionalmente las fases NiCr204 y CrNbO4 a 900
y 1000 °C. Para la condicion de tratamiento térmico al que igual que en MA Cr03 a 800 °C,
mientras que, a 900 y 1000 °C la cromia Cr,O3 acompanada solamente del espinel NiCr2Os,
como se mostro en los analisis realizados mediante DRX de las Figuras 4.7 y 4.8. En estos casos,

las reacciones estan dadas por las Reacciones 1-4, que se presentan a continuacion:

4Crs) + 30 — 2 Cr20ss) Reac.(5.1)

Nig) + %OZ(g) — NiOg) Reac. (5.2)
NiO + Cr:03 — NiCrOq4 Reac. (5.3)
CrOz + NbOz — CrNbO4 Reac. (5.4)

El crecimiento de la cromia Cr203 ha sido muy estudiado, presentando una tendencia de
comportamiento parabdlico que es gobernado por la difusion de cromo Cr*® hacia afuera y de
oxigeno O2 hacia dentro de la capa de 6xido una vez formada, dando como resultado la
formacion de este compuesto (Reaccion 1). Las energias libres de Gibbs (4G) para la formacion

de Cr,03 y NiO para cada temperatura se presentan en la tabla 5.1.
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Tabla 5.1. Energias libres de Gibbs (4G) para la formacion de Cr,03 y NiO.

Fase/Temperatura 800 °C 900 °C 1000 °C
AG¢r,o, —560 kjmol™1 —520 kjmol™? —510 kjmol™1
AGyio —300 kJmol™? —250 kJmol™?! —255 kJmol™?!

En todas las temperaturas se favorece el crecimiento de cromia respecto al 6xido de niquel,
ya que el AG¢y,o, < AGy;o. Ademas, el porcentaje en peso de Cr en la aleacion favorecen su
crecimiento sobre los demas 6xidos que se forman al mismo tiempo [1,12-13]. Sin embargo, al
formarse una capa de 6xido rica principalmente en el elemento Ni, se supone un crecimiento de
NiO (Reaccion 2) externo paralelo al de Cr.Os (capa interna) durante las primeras 25 h de
corrosion a 800 °C como se mostrd en los mapeos elementales de la Figura 4.19 y los respectivos
EDX. A 900 y 1000 °C a partir de estos oxidos basicos (NiO + Cr203) se forma el espinel
NiCr204 (0xido que crece entre la interfaz de NiO y Cr203) de la Reaccion 3, como se muestra
en los mapeos elementales de las Figuras 4.25 y 4.31 de ambas temperaturas respectivamente.
También, se encontro evidencia de la difusion del elemento Nb hacia afuera de la capa de 0xido,
como lo revelan los andlisis superficiales y de seccion transversal en todas las temperaturas; los
oxidos formados ricos en los elementos Nb y Mo, generalmente se formaron en los limites de

grano como en la Figura 4.28.

Se ha propuesto la difusion de los elementos Cr, Ni y Nb hacia la superficie, sin embargo,
es importante mencionar que a 900 y 1000 °C la difusion de los elementos Ni y Nb parece ser
mayor para la condicion de material recibido respecto a la de tratamiento térmico. Dado que, la
difusion metalica es un proceso termodinamicamente activado, se produce en zonas
preferenciales como los defectos de estructura a traves las vacantes de cationes y del movimiento
electronico. La nucleacion y crecimiento de los 6xidos se facilita en las zonas de mayor energia
como los defectos superficiales y volumétricos, por ejemplo: los limites de grano, huecos,
agrietamientos o0 en zonas de desprendimientos y combinados [14]. Aunque en ambas
condiciones se presentaron este tipo de defectos, una explicacion sencilla del porqué el dafio por
corrosion fue mayor en el material recibido se debe a que la capa de Cr.O3 formada en el material
con tratamiento térmico parece ser mas densa en comparacion con la capa formada en el material
recibido. Al ser una capa densa y por las caracteristicas de éxido protector contribuye a una

mejor resistencia a la corrosion, dando como resultado menores espesores en las capas de 6xidos
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y menor zona de agotamiento de los elementos en la zona de la matriz en contacto con la capa

de o6xidos.

5.2 Efecto del CMAS + NaySOq4

Los experimentos se realizaron siguiendo el procedimiento experimental que se expuso
en el Capitulo 3. Krdmer y col. [12], no encontraron evidencia de fusion, penetracion o incluso
adhesion de la composicion CMAS en su estudio realizado a 1230 °C. Otros estudios reportaron
que a 1230 °C se logra una fusion parcial, mientras que la fusion total se produce a 1240 °C o
temperaturas superiores. Por el contrario, el punto de fusion de la sal Na;SOs es de
884 °C [13,15]. En las Figuras 5.1 a-c, se muestran las imagenes de las muestras antes y después
de ser expuestas a corrosion isotérmica. Antes de ser expuestas en la Figura 5.1 a, se observa
que la capa de CMAS + Na;SO4 sobre las muestras de la aleacion tienen una coloracion
completamente blanca. Cuando se exponen a 800 °C (Figura 5.1 b), algunas zonas localizadas
de la capa de recubrimiento CMAS muestra una coloracion amarilla. Y a 1000 °C (Figura 5.1 ¢)
muestra completamente un color amarillento. El cambio de coloracion se asocia a la liberacion

de SO; que se obtiene de la siguiente reaccion.
Na;SOs — SOz + Na;0O Reac. (5.5)
A simple vista y mediante microscopia Optica, no se encontraron zonas con apariencia

vitrea sobre las superficies expuestas a corrosion en ninguna temperatura ni condicion de la

aleacion, lo que indica que no hubo fusion del CMAS. Por lo tanto, para las temperaturas de

trabajo utilizadas en esta investigacion y de acuerdo con los resultados obtenidos se descarta la

fusion de los polvos CMAS.

! ‘QQV"V‘

AL AV AV

i ; L""',' "k
Figura 5.1. Muestras con CMAS + Na,SO4 sobre las superficies. a) Muestras antes de la corrosion. b) 800 °Cy ¢)
1000 °C.
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Como se describio6 en el capitulo experimental, las muestras corroidas fueron limpiadas
utilizando aire comprimido con la finalidad de remover los restos de la capa del recubrimiento
para su posterior analisis de MEB-EDX. En las superficies externas de las capas de oxidos se
encontraron aglomerados de incrustaciones del depdsito CMAS que quedaron ancladas debido
al crecimiento de los 6xidos a su alrededor, como se mostro en los andlisis superficiales de las

Figuras 4.12 y 4.13. Las morfologias son similares independientemente de la temperatura como

se muestra en las Figuras 5.2 a-b.

. Particulas de
W 6xidos sobre el
CMAS

Figura 5.2. Incrustacién de CMAS sobre la superficie. a) 800 °C y b) 1000 °C.

Pineda y col. [1], encontraron que, para la aleacion Inconel 625® fabricada por
manufactura aditiva sin tratamiento térmico, expuesta a oxidacion isotérmica a 900 y 1000 °C
por 25 h, solo se formo una capa de oxido de Cr.Ozy nddulos superficiales de NiCr.Og, las
capas presentaron defectos de porosidad y agrietamiento. En el presente estudio como se
menciono en la seccion anterior, las capas de o0xidos estan conformadas por 6xidos mixtos que
se asociaron a las fases de Cr203, NiO, NiCr.04 para ambas condiciones de la aleacion y con

variacion de acuerdo con la temperatura; adicionalmente para MA se encontré la fase CrNbOa.

Sin embargo, a todas las temperaturas en ambas condiciones se formaron 6xidos ricos en
los elementos Mo, S y Na, este Gltimo elemento no tendid a presentar sefiales fuertes en los
analisis por EDX en modo puntual o mapeos elementales. Por lo tanto, el analisis a detalle de
las Figuras 5.3, muestran una zona considerada critica debido a la corrosién. En ausencia de

CMAS + NazSOq4 la aleacion no presentd la formacion de 6xidos con los elementos Nb o Mo
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[1]; por lo tanto, se supone que la interaccion con el CMAS + Na»SO4 favorezca la formacion

de este tipo de 6xidos durante las primeras horas de exposicion a corrosion a alta temperatura.

El mapeo elemental de la Figura 5.3 a, muestra el analisis de las zonas de interés marcadas
con linea punteada para la condicién de material recibido; estas zonas se encuentran totalmente
oxidadas y contienen principalmente los elementos Mo, Nay S. En la condicion de tratamiento
térmico se muestra que las zonas ricas en 0xido de molibdeno con morfologia de agujas (como

las encontradas en los andlisis superficiales), al contrario de MA no contienen los elementos Na

yS.

BSE-TTS625 [ %)

A

g 20 pm

50um ! 50um

Figura 5.3 Zonas criticas debido a la corrosion de muestras expuestas a 900 °C por 15 h. a) Material recibido y
b) Tratamiento térmico.

Es posible que se forme la fase MoOs transitoria, que a su vez al reaccionar con la sal

puede formar molibdato de sodio, liberando SOz como se muestra en la siguiente reaccion.

MoO3 + Na2SOs — NaoMoO4 + SO3 Reac. (5.6)

El problema de la formacion de esta fase es su bajo punto de fusion (Tyq,mo0, = 687 °C),
que esta por debajo de las temperaturas de trabajo de esta investigacion. Ademas, con la
formacion de Na2MoOs se acelera el consumo de Na2O, dejando liberado el SOz dando como
resultado una masa acida fundida. Resultados similares fueron obtenidos por estudios anteriores
realizados a 700 °C sin presencia adicional del gas SOz para aleaciones con alto contenido de
molibdeno. En aleaciones sin depdsito de Na>SOa4, pero ricas en Mo se formaron incrustaciones

de 6xidos ricos del elemento Mo [16-20].

97



Las fases ricas en los elementos Nb y Mo a 800 °C se encontraron en zonas localizadas
favorecidas por los limites de grano, distribuidas en todo el espesor de la capa de 6xidos (aprox.
3 um) en ambas condiciones (Figura 4.17). A 900 °C se encontraron formando una fina capa
que ademas contenia los elementos Na y S entre la interfaz del NiO y NiCr.04 + Cr.03 en el
material recibido.; mientras que, en tratamiento térmico solo se formaron en algunas zonas
ubicadas en la misma interfaz que en MA, pero estas no contenian los elementos Na o S, estos
resultados se mostraron en los mapeos de seccion transversal de la Figura 4.25. A 1000 °C
(Figura 4.31), el comportamiento del material recibido es similar al de 900 °C; adicionalmente,
se formaron incrustaciones en zonas cercanas a la matriz de la aleacion. Por otra parte, en
tratamiento térmico formaron incrustaciones en zonas debajo de NiO que a diferencia de 900
°C en estas se detectd con mas facilidad la presencia de azufre.

La fusion de Na:MoO. para las temperaturas de estudio puede humedecer las zonas
cercanas y propiciar a través de los limites de los cristales la rapida difusion de Ni hacia el
exterior o de oxigeno hacia el interior. Esto explica la ubicacion preferencial de los 6xidos ricos
en Nb y Mo debajo de la capa de NiO. Asi mismo, el molibdato de sodio puede actuar como
fundente basico y disolver Cr,Oz a tiempos mayores de exposicion o con presiones mayores de
SOs3, dando lugar a un nuevo tipo de fundente y propiciar un proceso distinto de corrosion. El
mecanismo sugerido se asocia al tipo de corrosion a alta temperatura (HTHC) de tipo I, que se
conoce como corrosion a alta temperatura inducida por la aleacion. Esta corrosion se da en
aleaciones con alto contenido de molibdeno como la estudiada en esta investigacion que tiene

segun el anélisis de EDX de la Tabla 3.2, un porcentaje en peso de %wt = 11.18 [18, 20].

Se sugiere que el CMAS juega un papel importante al acelerar durante las primeras horas
el crecimiento de oxidos mixtos ricos en los elementos Cr, Ni, Nb, Mo que interactiian
principalmente con la sal Na;SO4 y con CaO del CMAS. Sin embargo, la interaccion con el CaO
no estd del todo clara al momento de interactuar con el Nb o Mo segin los resultados de los
analisis superficiales. Aunque, es conveniente mencionar que no se did mayor atencion en su
interaccion debido a que no se encontr6 evidencia de la infiltracion o reaccion de Ca hacia dentro

de la capa de corrosion o de la aleacion.
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La variedad de morfologias de los 6xidos formados en las superficies genera una mayor
densidad de fronteras que facilitan el transporte de especies metalicas hacia la superficie y de
especies corrosivas hacia el interior de la aleacion [14]. Ademas, las distintas composiciones
dan como resultado variedad de fases de 6xidos, generando diferencias por los coeficientes de
expansion térmica que propician el agrietamiento y desprendimiento de los ¢xidos sobre las

superficies.

5.3 Corrosién interna

Los datos del dafio por corrosion interna que se presentaron en los analisis de las secciones
transversales para todas las temperaturas y tiempo de exposicion fueron mayores para la
condicion de material recibido en comparacion a la de material con tratamiento térmico. Las
fases principales productos del fendmeno de degradacion fueron los 6xidos TiO2, Al203y Cr20s.
Los dos primeros son los 0xidos que comUnmente se forman en aleaciones base niquel; por el
contrario, la corrosion interna de Cr no es comdn y se explica por la coalescencia continua de

vacancias generadas debido al crecimiento de Cr.O3 u otros Oxidos superficiales [21, 22].

La formacioén de sulfuros en la matriz de la aleacion en las zonas cercanas a la corrosion
interna por 6xidos se explica por la difusion hacia dentro del metal del SO; reaccionando con el
molibdeno de la aleacidon. Estos compuestos presentaron morfologia globular con tamafios

aproximados de 2 a 3 um.

5.4 Precipitacion de la fase delta 5-Ni3(Nb, Mo)

Cuando la aleacion es expuesta a 900 y 1000 °C en condiciones de oxidacion en aire
quieto, esta fase tiende a formar una fina capa entre la interfaz de la aleacion y la capa de 6xido,
a su vez a 900 °C también precipitan agujas que crecen preferencialmente en las zonas de los
limites de grano a través de la matriz de la aleacion [1]. Sin embargo, cuando se expuso al
deposito CMAS+Na,S0Os, se detectaron precipitados finos en forma de agujas y pequefios
glébulos (aprox. 3 um) para manufactura aditiva a 800 y 900 °C. En tratamiento térmico no
fueron detectados a 800 °C; a 900 °C presentaron una morfologia irregular de aproximadamente
5 um. A 1000 °C no se encontraron en ningunas de las condiciones. En ninguna de las
condiciones se detecto la formacion de una capa fina o similar cercana a la interfaz en contacto

con los productos de corrosion.
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La ausencia de la fase delta 5-Ni3(Nb, Mo) en las zonas cercanas a la interfaz de la aleacion
en contacto con la capa de los productos de corrosion se asocia a la formacion de los 6xidos
ricos en elementos que la forman, como son el Nb y Mo. El crecimiento y difusion constante,
de estos elementos se favorece en los limites de grano (lugares preferenciales de nucleacion y
crecimiento de la delta) y disminuye la precipitacion de delta en la matriz de la aleacion
principalmente en las zonas cercanas o en contacto con la capa de los productos de corrosion.
Es importante mencionar que, a 1000 °C, esta fase tiende a disolverse en la matriz de la aleacion

[23, 24]
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CAPITULOG®6

Conclusiones

6.1 Conclusiones

De acuerdo con los resultados obtenidos del comportamiento a la corrosion CMAS +
Na>SO4 de la aleacion base niquel Inconel 625® fabricada por manufactura aditiva en condicion
de material recibido y con tratamiento, expuesta a 800, 900 y 1000 °C por 5, 10, 15, 20y 25 h

se concluye lo siguiente:

1. Con el tratamiento térmico de solubilizado a 1100 °C aplicado a la aleacion fabricada por
manufactura aditiva se obtuvo una microestructura similar a la de la aleacion obtenida
mediante métodos tradicionales.

2. De los analisis mediante DRX y MEB-EDX se encontrd que las principales fases formadas
debido a la corrosion fueron NiO y Cr203 a 800 °C en ambas condiciones; a 900 °C fueron
NiO, Cr.03 y NiCr.04 para las dos condiciones de la aleacion, adicionalmente para el
material recibido se detectd CrNbOs. Estas fases fueron las mismas que se encontraron a
1000 °C. Adicionalmente, se detectaron fases ricas que contenian los elementos molibdeno,
azufre y sodio.

3. Lainfluencia de Na2SO4 sobre las superficies de la aleacion expuestas a las temperaturas de
trabajo de 800, 900 y 1000 °C, propicia la formacién del fundente basico NazMoQ4 (dejando
el compuesto SOs liberado y dar como resultado un fundente masa &cida) de bajo punto de
fusion respecto a las temperaturas de trabajo. EI molibdenato de sodio puede humedecer las
zonas cercanas Yy favorecer a su vez la difusion del elemento Ni hacia la superficie facilitando
la consecutiva formacion de NiO como Oxido externo y a su vez propiciar la formacién del
espinel NiCr20a.

4. Lainteraccion con los polvos CMAS propiciaron durante las primeras horas la formacion de
6xidos mixtos que contenian los elementos Cr, Ni, Nb y Mo. Los resultados mostraron que
solo el 6xido CaO tuvo interaccién directa posiblemente con el elemento Nb, sin embargo,

la reaccion no esté del todo clara.
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5. Por las caracteristicas observadas y los analisis realizados se concluye que la corrosion por
el depdsito CMAS + NaSO4 de la aleacion Inconel 625® al ser expuesta a 800, 900 y 1000
°C por tiempo maximo de 25 h, propicia la corrosion a alta temperatura (HTHC) de tipo |.
este tipo de corrosién es inducida por la aleacién que depende del contenido del molibdeno.

6.2.Trabajo a futuro

1. Se recomienda realizar pruebas de corrosion solamente por CaO para
comprender la interaccion que presenta con el Nb y Mo, o descartar que se asocie a la
fusion de NaxSOa.

2. Realizar pruebas de corrosién en ambientes que contengan NaSO4+SO3 y
comparar los resultados con la presente investigacion.

3. Trabajar simultaneamente una aleacion rica en Nb para comparar si el
comportamiento es similar o diferente al encontrado en Inconel 625®.

4. Ademas, se sugiere trabajar en ambientes con vapor de agua y evaluar la posible

volatilizaciéon de cromia.
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625® con tratamiento térmico (TTS) corroidas a 800°C. a) 15 h. b) 15 h a alta magnificacion.
c) 25h.

Figura 4.16. Mapeos elementales de las superficies corroidas a 800°C por 25 h, observadas
mediante MEB de muestras de Inconel 625®. a) Material recibido (MA). b) Tratamiento térmico
(TTS).

Figura 4.17. Micrografias BSE de las secciones transversales y EDX de muestras de Inconel
625® del material recibido (MA) corroidas a 800°C. a) 15 h. b) 25 h.

Figura 4.18. Micrografias BSE de las secciones transversales y EDX de muestras de Inconel
625® con tratamiento térmico (TTS) corroidas a 800°C. a) 15 h. b) 25 h.

Figura 4.19. Mapeos elementales de las secciones transversales corroidas a 800°C por 25 h,
observadas mediante MEB de muestras de Inconel 625®. a) Material recibido (MA). b)
Tratamiento térmico (TTS).

Figura 4.20. Micrografias BSE de las morfologias superficiales y EDX de muestras de Inconel
625® del material recibido (MA) corroidas a 900°C. a) 15 h. b) y ¢) 15 h a alta magnificacion.
d) 25 h.

Figura 4.21. Micrografias BSE de las morfologias superficiales y EDX de muestras de Inconel
625® con tratamiento térmico (TTS) corroidas a 900°C. a) 15 h. b) 15 h a alta magnificacion.
c) 25 h.

Figura 4.22. Mapeos elementales de las superficies corroidas a 900°C por 25 h, observadas
mediante MEB de muestras de Inconel 625®. a) Material recibido (MA). b) Tratamiento térmico
(TTS).

Figura 4.23. Micrografias BSE de las secciones transversales y EDX de muestras de Inconel
625® del material recibido (MA) corroidas a 900°C. a) 15 h. b) 25 h.

Figura 4.24. Micrografias BSE de las secciones transversales y EDX de muestras de Inconel
625® con tratamiento térmico (TTS) corroidas a 900°C. a) 15 h. b) 25 h.

Figura 4.25. Mapeos elementales de las secciones transversales corroidas a 900°C por 25 h,
observadas mediante MEB de muestras de Inconel 625®. a) Material recibido (MA). b)
Tratamiento térmico (TTS).

Figura 4.26. Micrografias BSE de las morfologias superficiales y EDX de muestras de Inconel
625® del material recibido (MA) corroidas a 1000°C. a) 15 h. b) y ¢) 15 h a alta magnificacion.
d) 25 h.

Figura 4.27. Micrografias BSE de las morfologias superficiales y EDX de muestras de Inconel

625® con tratamiento térmico (TTS) corroidas a 1000 °C. a) 15 h. b) y ¢) 15 h a alta
magnificacion. d) 25 h.
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Figura 4.28. Mapeos elementales de las superficies corroidas a 1000°C por 25 h, observadas
mediante MEB de muestras de Inconel 625®. a) Material recibido (MA). b) Tratamiento térmico
(TTS).

Figura 4.29. Micrografias BSE de las secciones transversales y EDX de muestras de Inconel
625® del material recibido (MA) corroidas a 1000°C. a) 15 h. b) 25 h.

Figura 4.30. Micrografias BSE de las secciones transversales y EDX de muestras de Inconel
625® con tratamiento térmico (TTS) corroidas a 1000°C. a) 15 h. b) 25 h.

Figura 4.31. Mapeos elementales de las secciones transversales corroidas a 1000°C por 25 h,
observadas mediante MEB de muestras de Inconel 625®. a) Material recibido (MA). b)
Tratamiento térmico (TTS).

Figura 4.32. Muestras con CMAS + NaxSO4 sobre las superficies. a) Muestras antes de la
corrosion. b) 800 °Cy ¢) 1000 °C.

Figura 4.33. Incrustacion de CMAS sobre la superficie. a) 800 °C y b) 1000 °C.

Figura 4.34 Zonas criticas debido a la corrosion de muestras expuestas a 900 °C por 15 h. a)
Material recibido y b) Tratamiento térmico.
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Abstract

The differences between the isothermal oxidation behavior of the Inconel 6252
superalloy fabricated by additive manufacturing and wrought conditions are pre-
sented. At 900 and 1000 °C, the oxidation kinetics of polished specimens exposed
o synthetic dry air followed the patabolic rate law. The values of the oxidation rate
constant k, were similar to values obtained for the same alloy and similar oxida-
tion conditions in different investigations and depended on both, oxidation tempera-
ture and aJ[or condition being kw=1.2x 10" mgiem™ h™" and k., =2.9% 107
mg” em™ for the alloys in wrou,hl and addLm-e ma.nulactunnnr conditions,
respectively, at 900 °C and k,,=16x10" mg?em™ h™! and £ ,,‘_?4><1[J"‘
mgiem™ ™! for the alloys m wrought and additive ma.nulactunnn conditions,
respectively, at 1000 “C. For both alloys, chromia Cry0y was the primary oxide
found on the surface of the alloy, together with nodules of NiCr,0, spinel. Met-
allographic cross sections of the specimens revealed the formation of Al- and Ti-
rich intergranular oxides below the metal-oxide interface. The amount of surface
and subsurface oxidation of the alloys depended on their microstructures and their

porosity.
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Abstract

The high-temperature axidation characteristics of Inconel 625 superalloy fabricated
by additive manufacturing were studied at 900 and 1000 °C in a mixture of dry air
and 12%vol water vapor. At 900 °C, oxidation in water vapor was slightly fasier
than oxidation in air (kp,, gq=34% 10 mglem™ h™ and kp g =29 107 mg’
em™ b At 1000 °C, exidation in air (kpgeoe=74% 10 mg’em™ h™") oceurred
fuster than oxidation in water vapor (kp,, o =45% 10~ mgem™ h™") although for
the early oxidation up to~ 14 h the opposite behavior was observed. Features like
crack and pore formation accounted for increasing the ionic mobility through the
oxide and the oxidation rate in water vapor at this temperature. Chromia CryCly was
the main oxide found on the surface of the alloy, but intergranular oxidation zones
having Ti- and Al-rich oxides were also formed below the metal-oxide interface.
Evidence of localized CrOy(OH), volatilization was also found.

Keywords Superalloys - Additive manufacturing - Water vapor - Oxidation

Introduction

Inconel 625 is a nickel-based superalloy known for its excellent corrosion resistance
and high-temperature  strength. However, it can stll experience considerable
degradation when subjected to high-temperature oxidation. It has been reported that
when the alloy is fabricated by additive manufacturing (AM) technigues, oxidation
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The high-temperature wear behavior of a Haynes 282° superalloy was studied at 625 °C in pin-sn-roll
diding tests with a load of 6% N for 7.5 km using pins of the alloy in heat-treated (T) and wrought (#)
conditions. Specific wear rate plots as a function of the sliding distance indicate that wear was more
siguificant for up to 3.8 km for heat-treated specimens (T); howeves, wear of the alloys in both metalurgical
conditions gave smilar values, which did not increase from 50 km onwards. Characterization of the wear
mechanisms supgests that e tallic wear was present, expressed as the phistic deformation at the surface and
subsurface regions of the alloys in both conditions. Oxidational wear was also found, which was more

for the W alloy.

the mixture of oxides and metallic particles favored the formation

of tribofilms that reduced friction and prevented further wear Tribofilms were als developed on the
surface of the counter rolls and particles from them were transferred to the surface of the nickel alloy pins

by adbegon.

Keywords  high temperamre, axidstion, superalloy, wear

tests. Akematively, Xu et al. (Ref 11) sudied the HTWE of
Inconel TIE under relative mation conditions. The

1. Introduction

Nickel superalloys are ofien used in components of power
generation twbines and aircraft engines. For these allays,
koeping 2 high gth ight mato, mi smbil-
iy, and cormsion resistance at various temperanures is manda-
o1y (Ref 1-3). Particularly, fhe Haynes 282% superalloy
includes a microstructure comprised by a y-nickel matrix that
is strengihened by fie precipitation of e gamma-prime -

main wear mechanisms acting on the mibosystern studied
included adhesion, abmsion from hard particles generated
during testing, and oxidational wear. They observed that high
friction was tesponsible for micoerack formation and propa-
gation into the alloy subsurface

Li ot al. (Ref 12) analyzed the HTWE of a single-crystal
superalloy at 600 and 700 °C, finding that wear was chamc-
terized by oxidation, adhesion, and abmasion. In their mvest-
gation, the alloy’s wear decreased due o the formation of a
tribofilm, which also reduced friction because acied as a solid
lubricant. The authors commenied that establishing three zones,
namely, the fomnation of a glaze layer, a subsurface region with
a highly defomed microstructure, and a region where the

MialALTi) In the
mentioned earlier, these alloys experience thermal fatigue and
hot wear under sliding and freting conditions (Ref 4-7)
Studies have been undertaken o explain superalloy wear at
high and moderak temperatures under operation and fabrica-
tion conditions {Ref 5-15). An example of the high-temperature
wear behavior (HTWB) of superalloys can be found in fie
work conducted by Abdel-Aal (Ref 9), which points out that
wear of superalloys at high is lled by the
oxidation rate of the alloy, the chemical composition of the
oxides formed and the ability © remove the ghre kyer
developed during testing, which reduces wear and friction. In a
different work, Lawen et al (Ref 10) studied the wear of a Ni-
Co sup at moderated temp in fretting conditi
finding that oxide formation also accounts for reducing fie
wear rate and the fiiction coefficient experienced during fhe
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does not i significant changes after
‘wear testing, could be expected for similar alloying systems. In
a similar work, Feng and Shao (Ref 13) studied the wear of a
Ni-160r-13Co-4Mo  superalloy under sliding conditions at
800 °C, finding that the wear and friction behaviors of the
alloy can be related to the formation and characteristics of a
tribofilm which results mainly from high-temperature oxida-
tion. Bayata and Alpas (Ref 14) presented similar findings.
They proposed that a tribofilm farmed by iron- and chromium-
rich oxides is responsible for wansitions between wear regimes
in a superalloy. Alternatively, they also stated that the
microstmetural components of the alloy also influence the
evalution of wear.
The wear of superalloys has heen studied under several
i ig ions and ional di Unfor-
tunately, no studics telated to the hot wear of fie Haynes 2827
superalloy can be found although this allaying system repre-
smE a current mawerial of use in many applications i the
aerospace and energy generation sectors. Given that using tis
alloy requires conducting operations in which can
be mereased cither during the fabrication of components or
during operational conditions, fhis work aims to sudy the
difference in wear under relative motion conditions at clevated
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