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Resumen 
 

Las aleaciones base níquel han sido diseñadas para operar en entornos corrosivos. La 

filtración de partículas del ambiente o las generadas por el proceso de combustión se depositan 

sobre las superficies y propician la corrosión, principalmente cuando se encuentran a alta 

temperatura. La corrosión a alta temperatura es generalmente severa cuando se forman depósitos 

líquidos. Se ha investigado que previo a la fusión de los depósitos de aluminosilicatos de calcio-

magnesio (CMAS por sus siglas en inglés), sus componentes individuales pueden atacar y 

favorecer la degradación por corrosión de las aleaciones; especialmente cuando su punto de 

fusión se modifica debido a la presencia de sales en su composición. Los procesos de corrosión 

se clasifican en tipo I (HTHT) y tipo II (LTHC) que dependen de las temperaturas de trabajo. 

En la presente investigación se ha estudiado el comportamiento de corrosión a alta 

temperatura por depósito inducido de CMAS + Na2SO4 para la aleación Inconel 625® fabricada 

por manufactura aditiva en condición 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 aleación de ambas condiciones para la caracterización del material 

de partida; así mismo de las muestras que se expusieron a corrosión por depósito inducido a alta 

temperatura. La caracterización se llevó a cabo mediante el uso de microscopía óptica, 

difracción de rayos-X y microscopía electrónica de barrido con espectroscopía de rayos-X de 

energía dispersa. 

Se compararon las tendencias del crecimiento de las capas de los productos de corrosión, 

seguido se asociaron las fases formadas sobre la aleación; por último, se describe el efecto del 

depósito inducido CMAS + Na2SO4. Se determinó por los resultados, que la tendencia del daño 

por corrosión del depósito inducido para la aleación en condición de MA es mayor respecto a 

TTS de acuerdo con el estudio de las cinéticas; las principales fases asociadas corresponden a 

Cr2O3, NiO y NiCr2O4. El efecto del depósito inducido se asoció principalmente a la fusión de 

Na2SO4 dando lugar a la formación del fundente básico Na2MoO4, dejando el compuesto SO3 

liberado que da como resultado una masa ácida líquida (𝑇𝑓 𝑁𝑎2𝑀𝑜𝑂4
= 687 °𝐶)). El proceso 

anterior sugiere una corrosión tipo I inducida por la aleación, principalmente relacionado con el 

contenido de Mo y la formación de las fases ” y  cercanas o en los límites de grano.  
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CAPÍTULO 1 

 

Introducción 

Las aleaciones base níquel se caracterizan por su excelente resistencia a la corrosión y 

son utilizadas en componentes de turbina de la industria aeronáutica. 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 degradación de las aleaciones, la cual depende 

de las variables que se consideren; por ejemplo, temperatura, tiempo y ambiente. Una de las 

principales formas de degradación de las aleaciones base níquel es la oxidación a alta 

temperatura. Estudios previos coinciden en que el principal producto de oxidación consiste en 

la formación de la capa de óxido cromia (Cr2O3), este óxido es considerado protector, ya que el 

transporte de iones y la conductividad electrónica a través de él es lento respecto de otros óxidos 

como los espineles [1-5].  

Generalmente en la realidad este tipo de aleaciones están expuestas a entornos que 

involucran la filtración y deposición de partículas provenientes de los desechos silíceos como 

el polvo, arena o cenizas volcánicas. Las concentraciones y tipos de partículas son variadas en 

el ambiente e influyen en el crecimiento de la capa de óxido protectora (Cr2O3) y modificar los 

mecanismos de corrosión [6-8]. Por lo que, además de la oxidación, también pueden presentar 

un modo agresivo de ataque asociado con la formación de depósitos sobre la superficie del metal 

u óxido. Esta oxidación acelerada inducida por depósitos se denomina corrosión a alta 

temperatura.  

Este tipo de corrosión a alta temperatura en las aleaciones es especialmente severo 

cuando la fase condensada es líquida, aunque no se descarta el ataque individual de cada 

compuesto involucrado. Existen dos tipos de corrosión a alta temperatura: la primera, tipo II o 

corrosión a baja temperatura (LTHC) se da entre 600 y 800 °C; a estas temperaturas hay 

reacciones entre los sulfatos de metales básicos y los sulfatos de metales alcalinos, estas dan 

como resultado la formación de eutécticos de bajo punto de fusión, lo que inhibe el crecimiento 
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de óxidos protectores. Se caracteriza por el ataque por picaduras y hay poca formación de sulfuro 

sin propiciar el agotamiento de cromo, lo que significa que, en este tipo de corrosión el azufre 

no penetra en la aleación. La segunda, corrosión tipo I o corrosión a alta temperatura (HTHC) 

se da entre los 800 a 950 °C; en esta generalmente hay modificación de la química del depósito 

de sulfato de sodio (Na2SO4 fundente), permite que el azufre penetre en la aleación y como 

resultado propicia el agotamiento del contenido de Cr en la matriz de la aleación. Debido a este 

agotamiento, se favorece el crecimiento de óxido poroso. Aunque también existen diferentes 

variables que pueden modificar el proceso, como la composición química de la aleación, 

factores ambientales y la temperatura [9-12]. 

Por lo tanto, este trabajo de investigación describe los mecanismos y crecimiento de los 

productos debido a la corrosión de aleaciones base níquel bajo el ataque de partículas de SiO2-

CaO-MgO-Al2O3 que pueden llegar a formar depósitos de aluminosilicatos de calcio-magnesio 

(CMAS) con adición de la sal Na2SO4. Los mecanismos e interacciones químicas 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 corrosión CMAS de aleaciones fabricadas por manufactura aditiva. 

Hipótesis 

El tratamiento térmico aplicado a la aleación base níquel Inconel 625® fabricada por 

manufactura aditiva disminuirá la rapidez de corrosión a alta temperatura por partículas CMAS 

+ Na2SO4. 

Objetivo general 

Determinar los mecanismos de corrosión a alta temperatura por la influencia de depósito 

inducido de CMAS + Na2SO4 de la aleación base níquel Inconel 625® fabricada por manufactura 

aditiva. 

Objetivos específicos 

− Analizar y describir la influencia del tratamiento térmico en el cambio microestructural 

de la aleación. 

− Identificar las fases y morfologías de los productos de corrosión mediante el uso de DRX 

y MEB-EDX. 
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− Identificar las reacciones químicas que se llevan a cabo en la corrosión a alta temperatura 

por partículas de CMAS + Na2SO4 sobre las superficies de las aleaciones expuestas a corrosión. 

− Analizar la influencia de partículas de CMAS + Na2SO4 en el proceso de crecimiento de 

la o las capas de los productos debido a la corrosión. 

− Identificar el tipo de corrosión a alta temperatura que se propicia bajo las condiciones 

del estudio. 

A medida que avanza el desarrollo de las aleaciones base níquel, es crucial seguir 

investigando, desarrollando técnicas y métodos que puedan describir eficazmente el fenómeno 

de corrosión a alta temperatura, para profundizar en las soluciones técnicas que buscan proteger 

y prolongar la vida útil de los componentes expuestos a condiciones extremas  
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CAPÍTULO 2 

Marco teórico 
 

En este capítulo se presentan los principales fundamentos teóricos que ayudan a una 

mejor comprensión del presente trabajo de investigación. Primero, se aborda la manufactura 

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

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

corrosión a alta temperatura.  

2.1 Manufactura aditiva (MA) 

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

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

es una sección transversal delgada de la pieza derivada de los datos CAD originales; cuanto más 

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

los pasos para la fabricación en manufactura aditiva [1] 

Figura 2.1. Secuencia para fabricación por manufactura aditiva [1]. 
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2.1.1 Tipos de sistemas 

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

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

sistemas de alimentación de alambre, (ii) sistemas de alimentación de polvo y (iii) sistemas de 

capa de polvo. 

(i) Sistemas de alimentación de alambre: La materia prima es alambre y la fuente de energía 

para estas unidades puede incluir un haz de electrones, un haz de láser y un arco de 

plasma. Inicialmente, se deposita un solo cordón de material y, en las pasadas 

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

[2]. 

 

(ii) Sistemas de alimentación de polvo: En estos sistemas, los polvos se transportan a través 

de una boquilla sobre la superficie de construcción. Se utiliza un láser para fundir una 

monocapa o más del polvo en la forma deseada. Este proceso se repite para crear un 

componente tridimensional sólido. Hay dos tipos dominantes de sistemas en el mercado. 

1. La pieza de trabajo permanece estacionaria y el cabezal de deposición se mueve. 2. El 

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

 

(iii) Sistemas de cama de polvo: Se crea una cama de polvo rastrillando el polvo a lo largo 

del área de trabajo. La fuente de energía (haz de electrones o haz de láser) está 

programada para suministrar energía a la superficie de la cama, fundiendo o sinterizando 

el polvo en la forma deseada. Se rastrilla polvo adicional a lo largo del área de trabajo y 

se repite el proceso para crear un componente tridimensional sólido. Las ventajas de este 

sistema incluyen su capacidad para producir características de alta resolución, 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 Fusión 

selectiva por láser (SLM) por la cual se fabricó la aleación Inconel 625® del presente 

estudio. 
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Figura 2.2. Sistemas de alimentación de materia prima de manufactura aditiva. a) De alambre. b) De polvo. 

c) Cama de polvo [2]. 

2.1.2 Parámetros del proceso 

Para el proceso SLM, hay más de 50 parámetros de proceso que afectan la calidad final de 

la pieza terminada, lo que crea un desafío significativo en la comprensión de la física del proceso 

y el desarrollo de una estrategia de control de proceso efectiva. Estos parámetros se pueden 

colocar en una de cuatro categorías: (1) parámetros de escaneo y láser, (2) propiedades del 

material en polvo, (3) propiedades del lecho de polvo y parámetros de recubrimiento, y (4) 

parámetros del entorno de construcción. Algunos parámetros se pueden manipular durante el 

proceso de construcción y otros son predefinidos al comienzo de una construcción 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 producción convencionales, 

debido a una variedad de variables del proceso de MA. Para SLM, las variables del proceso más 

variadas incluyen la potencia del láser, la velocidad de escaneo, la distancia de trama y el espesor 

de la capa (todos los cuales se varían típicamente mediante un proceso de prueba y error para 

optimizar la densidad del componente). A continuación, en la Figura 2.3 se muestra un diagrama 

breve de los defectos inducidos por la influencia de los parámetros del proceso de manufactura 

aditiva en la naturaleza de la microestructura [4]. En la Figura 2.4, se muestran ejemplos gráficos 

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

microestructura [4]. 

Figura 2.4. Ejemplos de defectos influenciados por los parámetros del proceso MA [4]. 
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alteran significativamente la composición, distribución y tamaño de las partículas de segunda 

fase, sino que también tienen el potencial de modificar las propiedades electroquímicas de las 

aleaciones producidas por MA. En la Tabla 2.1, se enumeran diferentes variables de 

procesamiento de la fabricación aditiva y se analiza su influencia en la susceptibilidad a la 

corrosión. En esta sección, se cubren las variables clave informadas en la literatura [4]. 
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Tabla 2.1. Efectos de las variables del proceso MA y su influencia en la susceptibilidad a la corrosión de los 

sistemas de aleación estudiados [4]. 

Variables de 

proceso 

Efecto sobre la susceptibilidad a la corrosión 

 

Sistemas que 

se han visto 

afectados 

Rugosidad de 

la superficie 

Se informó que la rugosidad de la superficie causa un 

aumento en la susceptibilidad a la corrosión de las 

aleaciones de aluminio (Al) y el acero inoxidable al 

promover el estancamiento del electrolito en las zonas 

cóncavas, lo que supuestamente influye en la corrosión 

localizada. 

SLM 

AlSi10Mg, 

SLM 17-4 PH 

Porosidad 

Se ha informado que la porosidad es un sitio de 

iniciación de picaduras preferencialmente si es mayor al 

1%. 

SLM316L 

SLM 17-4 PH 

Segregación de 

solutos 

El acoplamiento micro-galvánico entre la matriz 

agotada y el área rica en soluto (es decir, Si para 

aleaciones de Al o Mo y Cr para SLM 316L) provoca 

corrosión localizada en el borde de los charcos de 

fusión. 

También se sugirió que la segregación de solutos puede 

influir en 316L en un entorno presurizado y caliente. 

SLM316L 

SLM AlSi10Mg 

SLM 

AlCoCrFeNi 

aleación de alta 

entropía 

Óxidos atípicos 

inclusiones 

Las inclusiones típicas de MnS formadas en 316L 

forjado fueron sustituidas por óxidos de Mn-Si en SLM 

316L. La ausencia de inclusiones de MnS en SLM 316L 

podría reducir la susceptibilidad a picaduras. 

Un aumento en el espesor del óxido (Fe2O3y Cr2O3) en 

el contexto de SLM 316L. 

SLM316L 

Direccionalidad 

del grano 

Se ha demostrado que la estructura de grano alargado 

en la dirección de construcción 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 llamadas 

estructuras "columnares" en la dirección de 

construcción, aún queda por estudiar la influencia que 

esto tiene sobre la corrosión. 

SLM/DLD316L 

Tamaño de 

grano refinado 

Se informó que el tamaño fino de grano y las 

microestructuras equiaxiales tienen un efecto 

beneficioso sobre la fatiga por corrosión en el caso de 

SLM 316L. 

SLM316L 
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Si bien el proceso SLM generalmente da como resultado 

microestructuras más finas que las contrapartes 

producidas convencionalmente, hasta la fecha, el efecto 

del tamaño de grano no se ha estudiado de manera 

exclusiva para muestras preparadas con MA. 

Tensión 

residual 

No se informó que la tensión residual estuviera 

correlacionada con la susceptibilidad a la corrosión en 

aleaciones Ti6Al4V; sin embargo, la susceptibilidad a 

la corrosión aumentó cuando se encontró tensión 

residual en SLM 316L . 

Ti6Al4V 

SLM/DLD316L 

La gran mayoría de las aleaciones anteriores revelaron que la corrosión se vio afectada en 

por el proceso de fabricación por manufactura aditiva y no son idénticas a las de fabricación por 

forja. En general hay una gran variedad de sistemas, equipos, parámetros y consideraciones a 

tomar en cuenta para la fabricación por manufactura aditiva. Las ventajas o desventajas para 

cada tipo de sistema dependen de las aplicaciones previstas, que están altamente ligadas a las 

microestructuras obtenidas por manufactura aditiva. 

2.2 Aleaciones base níquel 

Las aleaciones base níquel pueden ser reforzadas por solución sólida o por precipitación. 

Para las aplicaciones más exigentes, como los álabes de turbinas de alta presión, se requieren 

aleaciones reforzadas por precipitación. 

2.2.1 Componentes microestructurales 

a)  amma (γ):  a matri  continua (llamada  amma), es una fase austen tica a base de 

níquel fcc que generalmente contiene un alto porcentaje de elementos de solución sólida 

como Co, Cr, Mo y W. 

b) Gamma primera (γ′):  a fase de fortalecimiento primaria en las superaleaciones a base 

de níquel es Ni3(Al, Ti), y se denomina gamma primera (γ′).  l aluminio   el titanio son 

los principales elementos de aleación en γ′,   se a aden en cantidades   proporciones 

mutuas para precipitar una fracción de  olumen alta de γ′ en la matri . La fase gamma 

primera-γ′ es una fase de precipitación co erente con la matriz. 

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

reactivos y refractarios como el titanio, el tántalo y el hafnio para formar carburos (p. 
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ej., TiC, TaC o HfC). Durante el tratamiento térmico y el servicio, estos comienzan a 

descomponerse y forman carburos inferiores como M23C6 y M6C, que tienden a formarse 

en los límites 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 frágiles indeseables que se pueden formar 

durante el tratamiento térmico o el servicio. Las TCP son potencialmente dañinas por 

dos razones principales: contienen elementos de refuer o γ   γ' en una forma no útil, 

reduciendo así la resistencia general a la fluencia, y pueden actuar como iniciadores de 

grietas debido a su naturaleza frágil. 

2.2.2 Función de la adición de elementos 

Las adiciones elementales en las aleaciones base níquel pueden clasificarse como (i) 

formadores de γ (elementos  ue tienden a repartirse en la matriz), es decir, fortalecedores de 

solución sólida, (ii) formadores de γ′ (elementos  ue se reparten en el precipitado γ′), (iii) 

formadores de carburo y (iv) finalmente, los elementos que se segregan en los límites de grano. 

Las funciones de los elementos de aleación en la formación de varias fases se describen en la 

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

Tabla 2.2. Elementos de aleación en superaleaciones a base de níquel y su función [5]. 

Elemento Función 

Ni Estabiliza la matriz fcc, forma γ′ (Ni3(Al, Ti)) e inhibe la formación de fases 

perjudiciales. 

Cr Imparte resistencia a la oxidación y a la sulfuración, así como fortalecimiento de la 

solución sólida, y forma carburos de límite de grano. 

Co Aumenta la temperatura de solvus de γ′   reduce la ener  a de falla de apilamiento (lo 

que dificulta el deslizamiento cruzado de las dislocaciones de tornillo). 

Mo, Ta y W Fortalecimiento de la solución sólida y formación de carburos de tipo MC. 

Ti Forma γ′ (Ni3(Al, Ti)) y carburos de tipo MC. 

Al Forma γ′ (Ni3(Al, Ti)) y mejora la resistencia a la oxidación. 

B y Zr Mejoran las propiedades de ruptura por tensión y retardan la formación de Ni3Ti en el 
límite de grano. 

La y Y Mejoran la resistencia a la oxidación. 

C Formación de carburos (MC, M23C6, etc., tipo). 

Nb y Ta Forma g′′ (Ni3Nb) y carburos tipo MC. 
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Figura 2.5. Clasificación de las aleaciones base níquel [6]. 

2.2.3 Diagrama Tiempo-Temperatura-Transformación de delta- en Inconel 625. 

El diagrama de tiempo-temperatura- transformación (TTT) en la Figura 2.6, la curva TTT 

(línea discontinua) representa las combinaciones de tiempo-temperatura para las cuales se ha 

formado la fase . Los círculos rellenos en la figura indican las combinaciones de tiempo-

temperatura para las cuales se observó  en MEB y DRX. Los círculos abiertos indican las 

combinaciones de tiempo-temperatura para las cuales se observó  solo con DRX. También, se 

incluye la curva TTT medida para la formación de  en un material IN625 fabricado por método 

convencional (línea continua) para comparar con MA. Se ha observado una precipitación 

acelerada de  durante los tratamientos térmicos posteriores de las soldaduras Inconel 625. 

Muchos de los procesos físicos en la fabricación 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 fusión selectiva por láser, la 

microestructura de Inconel 625 tal como se construyó exhibe una estructura dendrítica celular 

alargada en la que se observan claramente los límites del baño de fusión (Figura 2.7 a). Después 

del tratamiento térmico a 1038 °C/1 h, la microestructura se homogeneiza eliminando los límites 

del baño de fusión y la estructura dendrítica (Figura 2.7 b). Zang y col. [9], observaron una 

 uperaleaciones base n  uel

 ortalecidas por solución sólida  ortalecidas por precipitación

 nconel    ,  nconel  25,

 nconel  1 ,  astello N.

 nconel   3, Nimonic,  nconel

 1 ,  nconel    

Precipitados intermet licos con

este uiometr a Ni  

Precipitados de part culas de la

fase Ni3( l,  i)-    nconel   3,

Nimonic.

Precipitados de part culas de la

fase Ni3(Nb, Mo)-     nconel  1 ,

en e ecido  25  

Resistencia principalmente por
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microestructura similar con estructuras dendríticas finas típicas con brazos dendríticos 

secundarios clásicos en las dendritas columnares; también observaron una escasa cantidad de 

fases secundarias en las regiones interdendríticas enriquecidas con Nb, Mo. Además, observaron 

porosidad asociada a los parámetros de fabricación. 

 
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 fracción de volumen de 1 pct de fase  en 

MA IN625 (línea discontinua) en comparación con IN625 forjado (línea continua) [7]. 

 

Figura 2.7. Sección transversal vertical de muestras de Inconel 625, (a) microestructura en estado tal como 

se construyó, (b) microestructura después del tratamiento térmico. La flecha muestra la dirección de construcción 

[8]. 
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Brenne y col. [10] encontraron que para la aleación Inconel 718 fabricada por MA/SLM, 

la microestructura tal como se procesó presentó granos alargados con una textura fuerte con 

respecto a la dirección de construcción. Además, encontraron partículas de fase Laves 

incoherentes con estructuras de subgrano paralelas a la dirección de construcción de las 

muestras. Las fases de Laves frágiles son generalmente el resultado de la segregación de Nb en 

las regiones dendríticas durante la solidificación [11]. En la Figura 2.8, se muestran las 

micrografías para la aleación Inconel 718 fabricada por manufactura aditiva mediante la técnica 

de fusión selectiva por láser; esta microestructura es muy similar a la obtenida para Inconel 625. 

 
Figura 2.8. Micrografías Inconel 718 MA/SLM. a) microscopio óptico (MO). b) microscopio electrónico de 

barrido (MEB) de la muestra fabricada en la superficie vertical (plano YZ). c) y d) Vista ampliada de C y D en b) 

respectivamente [11]. 

2.2.5 Efecto del tratamiento térmico en la fabricación por manufactura aditiva 

De acuerdo con las Figuras 2.9, se puede indicar que el tratamiento de solución es esencial 

para eliminar algunas de las características perjudiciales derivadas de la fabricación por 

manufactura aditiva. Es particularmente importante liberar los elementos de segregación (Nb y 

Mo) y reducir las estructuras de dislocaciones enredadas. El envejecimiento realizado después 

de la solución o directamente después de la fabricación MA promueve la formación de carburos 
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M23C6 intergranulares y fases gamma dos-γ” intergranular metaestables finas. El acoplamiento 

del tratamiento térmico de solubilizado y el envejecimiento también es capaz de inducir la 

precipitación de una estructura de carburos secundarios finos, que es particularmente 

prometedora en términos de efectos de fortalecimiento [12]. 

Muestra fabricada (AB) 

• Estructura columnar y celular 
dendrítica. 

• Granos columnares en la dirección de 

fabricación “Z”. 

• Carburos MC ricos en Nb. 

Segregación de áreas ricas en Nb y Mo. 

Envejecido directo (DA) 24 h/700 °C. 

• Estructura dendrítica (misma que en AB). 

• Granos columnares (mismos que en AB) 

• Estructuras de dislocaciones enredadas 

ligeramente más densas 

• Carburos MC ricos en Nb. 

• Carburos intergranulares M23C6 ricos en Cr. 

• Precipitación heterogénea de ”. 

 

Solubilizado (S) 2h/1150°C. 

• Estructura de recristalización 

austenítica de granos equiaxiales. 

• Estructura de dislocación relajada. 

• Carburos primarios gruesos MC ricos 

en Nb-Ti. 

• Carburos secundarios 
inter/intragranular (aún ricos en Nb-

Ti). 

Solubilizado + envejecido (SA) 2h/1150 °C + 

24h/700°C. 

• Estructura de granos equiaxiales austeníticos. 

• Carburos MC ricos en Nb-Ti (mismos que en 

AB). 

• Carburos intergranulares M23C6 ricos en Cr. 

• Precipitación homogénea de ”. 

 

 

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 análisis 

de los resultados de propiedades mecánicas como la resistencia a la tensión y las características 

de las superficies de fractura relacionadas. 

2.3 Corrosión a alta temperatura 

2.3.1 Termodinámica básica 

Cuando se considera la reacción química total entre un metal y el gas oxígeno para 

formar el óxido metálico, la oxidación de los metales puede parecer una de las reacciones 

químicas más simples siguiendo la siguiente reacción: 

 𝑎𝑀𝑒 +
𝑏

2
𝑂2 → 𝑀𝑒𝑎𝑂𝑏 Reac. (2.1) 

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

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

La fuerza impulsora general de las reacciones metal-oxígeno es el cambio de energía 

libre asociado con la formación del óxido de los reactivos. Dado que las condiciones que se 

encuentran con mayor frecuencia en las reacciones de alta temperatura son temperatura y 

presión constantes, la segunda ley se escribe más convenientemente en términos de la energía libre 

de Gibbs (ΔG) de un sistema, dada por la siguiente expresión matemática: 

 ΔG =  ΔH –  TΔS Ec. (2.1) 

donde ΔH es la entalpía, ΔS la entropía (respectivamente cuando el sistema sufre un cambio de 

un estado a otro) y T la temperatura absoluta. Cuanto más negativa sea el ΔG la reacción ocurrirá 

con mayor facilidad [14]. 

Para algunos óxidos, el diagrama de la Figura 2.10, muestra las relaciones G−T para 

reacciones de oxidación que involucran un mol de oxígeno gaseoso; dicha figura se denomina 

diagrama de Ellingham-Richardson. Este determina la posibilidad de formar una fase de óxido 

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

Termodinámicamente, el óxido se formará solo si la presión de oxígeno ambiental es 

mayor que la presión de disociación del óxido en equilibrio con su metal. Por lo tanto, debe 

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

Una vez que se ha formado una película de óxido, las reacciones pueden proceder solo 

a través de la difusión en estado sólido de los reactivos a través del óxido. La difusión en estado 

sólido tiene lugar debido a la aparición de imperfecciones o defectos. Los defectos en los sólidos 

pueden dividirse en dos: 

a) Defectos puntuales o de red: incluyen vacantes, átomos intersticiales y átomos fuera 

de lugar. En un compuesto MO los defectos puntuales puedes escribirse como; VO vacancia de 

anión, VM vacancia de catión, Oi intersticial de anión y Mi intersticial de catión. Los átomos en 

posiciones normales de la red se escriben OO y MM [13]. 

b) Defectos de línea o superficie: incluyen dislocaciones, límites de grano y superficies 

interiores y exteriores. 

En compuestos con composición estequiométrica se forman defectos puntuales 

complementarios para conservar la equivalencia entre los átomos de M y O. Las dos estructuras 

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

 
Figura 2.11. Ilustración esquemática de defectos en la estructura de MO. a) Defecto de Schottky. b) Defecto de 

Frenkel [13]. 

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

defectos están principalmente confinados al oxígeno o la red metálica. 

a) Óxidos con defecto de anión: estos pueden tener un déficit o un exceso de oxígeno 

en relación con la composición estequiométrica. 
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b) Óxidos con defectos de catión: estos pueden tener un déficit o un exceso del metal 

en relación con la composición estequiométrica. 

La difusión tiene lugar debido a la presencia de imperfecciones o defectos en los sólidos. 

En los materiales policristalinos los tipos de difusión son una función de la temperatura, presión 

parcial de los componentes, el tamaño del grano, porosidad, etc. La difusión en los límites de 

grano tiene una energía de activación más pequeña que la difusión del volumen, y, como 

resultado se vuelve más importante cuanto más baja es la temperatura [13]. 

2.3.3 Formas de corrosión 

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

esta última existen diferentes formas de ataque. 

Corrosión uniforme: Corrosión uniforme es una forma de corrosión que se produce en 

toda la superficie expuesta y, a menudo, deja una incrustación o depósito. En un sentido 

microscópico, las reacciones de oxidación y reducción ocurren aleatoriamente en la superficie. 

Las formas más comunes de corrosión localizada son: 

a) Picaduras: Es un ataque de corrosión muy localizado en el que se forman 

pequeñas picaduras o agujeros. Por lo general, penetran desde la parte superior de una superficie 

horizontal hacia abajo en una dirección casi vertical. Una picadura puede ser iniciada por un 

defecto superficial localizado, como una raya o una ligera variación en la composición. De 

hecho, se ha observado que las muestras que tienen superficies pulidas presentan una mayor 

resistencia a la corrosión por picaduras [16, 17]. 

b) Corrosión intergranular: Se produce preferentemente a lo largo de los límites de 

los granos para algunas aleaciones y en entornos específicos. El resultado neto es que una 

muestra macroscópica se desintegra a lo largo de sus límites de grano. Este tipo de corrosión es 

especialmente frecuente en algunos aceros inoxidables; cuando se calientan a temperaturas entre 

los 500 y 800 ºC se cree que ocurre la reacción entre el cromo y el carbono, dando lugar a la 

formación de carburos del tipo Cr23C6 que se forman en los límites de grano. La difusión de 

estos elementos hacia los límites de grano deja zonas adyacentes empobrecidas de cromo que 

son susceptibles a la corrosión [16, 17]. 
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c) Oxidación selectiva: La oxidación selectiva se encuentra en aleaciones en 

solución sólida y ocurre cuando un elemento o constituyente se elimina preferentemente como 

consecuencia de procesos de corrosión [16, 17]. 

2.3.4 Cinéticas de corrosión 

Aunque una reacción determinada puede ser espontánea, no necesariamente se produce 

a una velocidad rápida. De hecho, la reacción puede avanzar lentamente, pero no se puede 

determinar esta diferencia solo con la termodinámica [14]. 

La velocidad de corrosión dada para un metal o aleación en su ambiente es crucial para 

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

2.3.4.1 Unidades para las tasas de corrosión 

Varias unidades han sido utilizadas para expresar la velocidad de corrosión. Estas 

incluyen pérdida de peso por unidad de área en función del tiempo, velocidad de penetración y 

velocidad electroquímica. No hay un estándar 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 corrosión [14].

 

2.3.4.2 Métodos para determinar la tasa de corrosión 

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

determinar mediante cualquiera de los siguientes métodos [14]: 

a. Pérdida de peso 

b. Ganancia de peso 
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c. Análisis químico de solución 

d. Medición de espesor 

e. Técnicas electroquímicas 

Uno de los métodos más utilizados para determinar la ruta de corrosión uniforme es medir 

la ganancia o pérdida de peso por unidad de área en función del tiempo como lo describe la 

siguiente ecuación: 

∆𝑚

𝐴
=

𝑚𝑓 − 𝑚𝑖

𝐴
   

𝑚𝑔

𝑐𝑚2 
Ec. (2.2) 

2.3.5 Corrosión a alta temperatura 

La corrosión es un ataque destructivo en el metal por su reacción con el ambiente. Elías 

y col. [4], definen la corrosión a alta temperatura como una corrosión acelerada por la presencia 

de sales contaminantes como Na2SO4, NaCl y V2O5 que se combinan para formar depósitos 

fundidos que dañan el óxido protector de la superficie. La corrosión a alta temperatura puede 

dividirse en dos tipos, tipo I y tipo II. 

Tipo I o corrosión a alta temperatura (HTHC): Este tipo de corrosión es principalmente 

observada en un rango de temperaturas de 800-950 ºC y comienza con la condensación de sales 

de metales alcalinos líquidos en la superficie del componente. Esto lleva a un ciclo de reacciones 

químicas en donde inicialmente ataca la capa de óxido protectora del material y genera el 

agotamiento del elemento (formador del óxido protector) del sustrato del material. El 

agotamiento de este elemento acelera la oxidación del metal base y comienza a formarse una 

capa porosa [18]. Además, puede dar lugar a la formación de una capa no protectora o a 

inclusiones de óxidos que pueden generar desprendimientos o agrietamientos.  

Tipo II o corrosión a baja temperatura (LTHC): Esta forma de corrosión es 

principalmente observada en un rango de temperaturas de 600-800 ºC y las picaduras son la 

forma más típica; resulta de la formación de mezclas de baja fusión o eutécticos. Cada depósito 

podría retenerse y permitir que se produzcan cambios locales en la composición de sal [18]. 
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Las aleaciones utilizadas en entornos prácticos, en particular las que involucran 

productos de combustión de combustibles fósiles, sufren un modo agresivo de ataque asociado 

con la formación de un depósito de sal (generalmente un sulfato) sobre la superficie del metal u 

óxido. Esta oxidación acelerada inducida por depósitos se denomina corrosión a alta 

temperatura. Este tipo de degradación de las aleaciones es especialmente grave cuando la fase 

condensada es líquida. Dependiendo del entorno se pueden formar varias fases condensadas. Se 

ha demostrado que la severidad de este tipo de ataque puede llegar a ser catastrófico y es sensible 

a una serie de variables que incluyen, la composición y cantidad del depósito, la composición 

del gas, los ciclos de temperatura y temperatura, la erosión, la composición de la aleación y la 

microestructura de la aleación [17]. 

Así mismo, estudios demuestran que, durante el funcionamiento de los componentes de 

las turbinas a alta temperatura, también suelen formarse depósitos de CMAS [5]. Lee K y col. 

[6], en su patente define un CMAS como un depósito de aluminosilicato calcio-magnesio 

resultante de la ingestión de minerales silíceos (polvo, arena, cenizas volcánicas, escombros de 

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

En los depósitos por sales fundidas como por CMAS la secuencia de degradación de una 

aleación puede describirse de la siguiente manera. 

2.3.5.1 Secuencia de degradación de la corrosión a alta temperatura 

La corrosión a alta temperatura de prácticamente todas las aleaciones susceptibles se 

produce en dos etapas (Figura 2.12): una etapa de inicio durante la cual la velocidad de corrosión 

es lenta y similar a la que se produce en ausencia del depósito, y una etapa de propagación en la 

que la corrosión es rápida y puede llegar a ser catastrófica [17]. 
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Figura 2.12. Diagrama representativo de las etapas de iniciación y propagación en el ataque de corrosión a alta 

temperatura [19]. 

a) Etapa de iniciación: La aleación y el depósito se modifican para hacer que la 

aleación sea susceptible de un ataque rápido. Esta alteración puede incluir el agotamiento del 

elemento responsable de formar la capa protectora en la aleación, la incorporación de un 

componente del depósito (por ejemplo, azufre) en la aleación, la disolución de óxidos en la sal 

y el desarrollo de grietas o desprendimiento de óxidos. Esta alteración generalmente da como 

resultado cambios en la composición del depósito hacia condiciones más corrosivas. La 

duración de esta etapa depende de factores propios de la aleación, el entorno, del depósito y 

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

Durante esta primera etapa, los elementos de la aleación se oxidan y los electrones se 

transfieren de los átomos metálicos a las especies reducibles en el depósito. Como se muestra 

en la Figura 2.13. Inicialmente, la especie reducible es el oxígeno que proviene del Na2SO4 y 

del ambiente gaseoso [17]. 
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Figura 2.13. Diagrama esquemático que ilustra el consumo de oxígeno de la aleación durante la etapa de 

iniciación de corrosión a alta temperatura [19]. 

La barrera del producto de reacción que se forma debajo del depósito en la superficie de 

la aleación a menudo presenta características similares a las de la reacción gas-aleación en 

ausencia del depósito. Sin embargo, existen diferencias porque el azufre también ingresa a la 

aleación desde el depósito. Como resultado de tales reacciones con la aleación, el Na2SO4 

especialmente adyacente a la aleación, comienza a cambiar de composición. El punto importante 

es que el depósito puede volverse más básico o ácido en comparación con la condición del 

depósito inicial. Los cambios en la composición del depósito comienzan a afectar la barrera del 

producto de reacción y puede verse comprometida por el depósito líquido [17]. 

El final de la etapa de iniciación sigue a la penetración local del depósito líquido a través 

de la barrera y la posterior propagación a lo largo de la interfaz de la barrera-aleación. La 

situación, en la que el depósito llega a sitios de baja actividad de oxígeno y está en contacto con 

una aleación empobrecida en Al o Cr, generalmente conduce al proceso de degradación o etapa 

de propagación rápida [17]. 

b) Etapa de propagación: Puede proceder de varios modos dependiendo de la 

aleación y las condiciones de exposición. Los modos de propagación se caracterizan por 

microestructuras bastante definitivas Figura 2.14 [17]. 
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Figura 2.14 Diagrama esquemático de los posibles productos de reacción en una capa de menor protección 

durante la corrosión a alta temperatura [19]. 

Por último, Después de la propagación, se produce la falla. Cada aleación está diseñada 

para una función en específico y las formas de protección contra la corrosión a altas 

temperaturas dependerá del campo de desempeño. El efecto de algunos se elementos de la 

aleación en el proceso se describe a continuación: 

• Efecto del contenido de Cromo (Cr): La resistencia a la corrosión depende del contenido 

de Cr. Cuanto mayor sea el porcentaje de cromo (Cr), mejor será la resistencia del material a la 

corrosión. Las aleaciones que tienen un contenido de Cr superior al 22% muestran un mejor 

rendimiento contra la corrosión 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]. 

• Efecto del molibdeno (Mo): El óxido de molibdeno puede reaccionar con Na2SO4 y dar 

lugar a la formación de un fundente ácido que, en última instancia, provoca la falla de los 

componentes. En la literatura, los autores han informado que el molibdeno acelera la corrosión 

a alta temperatura de las superaleaciones. Por lo tanto, se debe tener cuidado al usar aleaciones 

con altos niveles de Mo en su composición química [20, 21]. 

Para este trabajo de investigación se estudió la aleación base níquel Inconel 625® ya que 

es una de las más utilizadas en la industria aeroespacial, con la finalidad de comprender y 

caracterizar el comportamiento a la corrosión a alta temperatura.  
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CAPÍTULO 3 
Procedimiento experimental 

 

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

investigación del comportamiento a la corrosión a alta temperatura por CMAS + Na2SO4 

(alumino silicatos de calcio-magnesio + sulfato de sodio) de la aleación Inconel 625® fabricada 

por manufactura aditiva. Las muestras para los ensayos de corrosión a alta temperatura se 

trabajaron en condiciones de material recibido (MA) y con tratamiento térmico de solubilizado 

(TTS), este se describirá más adelante con mayor detalle en este mismo capítulo.  

3.1 Diagrama de trabajo 

En la Figura 3.1 se presenta el flujograma de trabajo que se siguió durante la investigación, 

en este se detallan las principales etapas desde la fabricación del material hasta la obtención de 

los resultados. 

 
Figura 3.1. Diagrama de trabajo.  
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3.2 Material 

El material utilizado en este estudio fue la aleación base níquel Inconel 625®. Esta 

aleación es ampliamente utilizada en la industria aeroespacial y aeronáutica.  

La aleación fue fabricada por manufactura aditiva por la técnica de fusión Selectiva por 

Láser (SLM por sus siglas en inglés) en el Centro de Ingeniería y Desarrollo Industrial (CIDESI) 

de Querétaro. Las especificaciones de fabricación y parámetros fueron brindadas por el 

fabricante; Pineda-Arriaga y col. [1] detallan los parámetros utilizados para la fabricación de la 

aleación Inconel 625®. En la Tabla 3.1 y 3.2 se presenta la composición química nominal y la 

composición de los polvos utilizados para la aleación Inconel 625®. La composición química 

que se presenta en la Tabla 3.2 fue obtenida mediante espectroscopía de rayos-X, la cual al ser 

una técnica semicuantitativa brinda un valor aproximado de la composición química real.  

Tabla 3.1 Composición química nominal de la aleación INCONEL625® [2]. 

 
 

Tabla 3.2 Composición química promedio evaluada mediante EDX de los polvos de la aleación Inconel 625®. 

 

El material recibido (Figura 3.2), consistió 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 geometría de 

10 𝗑 10 𝗑 3 mm. El corte se realizó utilizando un disco de diamante con espesor de 0.8 mm, por 

lo que se obtuvieron 4 muestras de cada barra. 
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Figura 3.2. Forma y 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 realizó 

siguiendo las especificaciones brindadas por ficha técnica otorgada por el fabricante de la 

aleación [1]. 

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

 

El tratamiento térmico se realizó en un horno tubular de radiación marca Thermo 

Scientific (Lindberg blueM) y se utilizó un generador de atmósfera inerte de argón (Ar). La 

finalidad del generador de atmósfera fue la de evitar la contaminación o posible formación de 

óxidos sobre la superficie de las aleaciones. 

3.3 Preparación de las muestras 

La preparación y limpieza de las muestras antes de los estudios de corrosión a alta temperatura 

se desarrolló con base en la norma ASTM G1-03 “Standard Practice for Preparing, Cleaning, 

and Evaluating Corrosión Test Specimens”. Para el desbaste de las muestras de prueba, se 
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utilizaron papeles abrasivos de SiC de diferente granulometría incluyendo 800, 1200 y 2400; 

después, las muestras se pulieron hasta acabado espejo utilizando suspensión de diamante de 6 

  1 μm. Después de los procedimientos de desbaste y pulido, las muestras se limpiaron en un 

baño de ultrasonido por 5 min usando alcohol etílico para eliminar las impurezas de la superficie. 

El procedimiento anterior se utilizó también para las muestras que serían utilizadas con fines de 

caracterización metalográfica. 

3.3.1 Ataque químico de las muestras  

El ataque químico se realizó siguiendo la norma ASTM 407-87 que sugiere el uso del 

reactivo Gliceregia (10 ml 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 NHO3 y 60 ml HCl. 

El primer reactivo se utilizó para revelar la microestructura de las muestras de la condición de 

material recibido, mientras que el segundo reactivo se utilizó para los mismos fines, pero en las 

muestras con TTS; esta decisión se tomó con base en la experiencia desarrollada durante la 

investigación y con lo cual se obtuvieron mejores resultados. 

3.4 Preparación del depósito inducido CMAS + Na2SO4 y pruebas de corrosión 

La composición del polvo para la creación del depósito inducido CMAS utilizado en esta 

investigación proviene de estudios previos [3-5]. Adicionalmente en esta investigación se 

añadió la sal Na2SO4, dando como resultado un polvo que contiene una mezcla CMAS + Na2SO4, 

la composición se muestra en la Tabla 3.4. La preparación del depósito inducido se realizó de 

manera sintética mediante la mezcla de polvos a base de óxidos individuales de SiO2, CaO, 

MgO y Al2O3 (de pureza comercial), y en cantidades estequiométricas que corresponden a un 

80% de CMAS y un 20% de sal (Na2SO4). Este último reactivo se añadió con grado de pureza 

de laboratorio. El tratamiento previo de los polvos se describe en la Figura 3.3. y básicamente 

incluyó procesos comunes de molienda, tamizado, secado y mezcla.  

Tabla 3.4 Composición del CMAS + Na2SO4, w% en peso. 
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Figura 3.3. Procedimiento del trabajo previo de los polvos utilizados. 

Este procedimiento se realizó con la finalidad de obtener un tamaño de partícula lo más 

homogéneo posible. 

Una vez obtenida la mezcla, se fabricó una pasta con ella, usando alcohol etílico (C2H6O). 

Las muestras previamente preparadas para corrosión se colocaron siguiendo un orden específico 

(Figura 3.4); las superficies superiores se recubrieron con 10 mg/cm2 con la pasta de CMAS + 

Na2SO4. Luego de recubrirlas se secaron en un horno tipo mufla a 100ºC, esto con el propósito de 

evitar la humedad al momento de exponerlas a la corrosión.  

 
Figura 3.4. Muestras de Inconel 625 ® recubiertas con la pasta de CMAS + Na2SO4. 

3.4.1 Pruebas de corrosión 

En este estudio, se realizaron pruebas isotérmicas de corrosión a 800, 900 y 1000 ºC, 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 ºC sin recubrimientos. En el caso de las industrias aeronáutica y aeroespacial 

se utilizan en un rango de temperatura que va desde los 700 ºC hasta aproximadamente 1000 

°C. 
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Las pruebas de corrosión se realizaron en un horno de radiación normal tipo mufla marca 

Thermolyne de Thermo Scientific. El horno se programó para llegar a la temperatura requerida a 

una razón de 20 ºC por minuto. Una vez alcanzada la temperatura, se verificó utilizando un termopar 

tipo-k conectado a un termómetro digital marca Fluke 51 II (Figura 3.5). 

 
Figura 3.5. Esquema de conexión 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 exposición (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 convección 

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 + Na2SO4 con el que las muestras se recubrieron. Posteriormente, se realizó una 

inspección visual del estado superficial utilizando un microscopio óptico con el propósito de 

seleccionar las muestras para el posterior análisis por medio de difracción de rayos-X (DRX) y 

microscopía electrónica de barrido con espectroscopía de rayos-X de energía dispersa (MEB-

EDX).  
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3.4.2 Crecimiento de las capas de corrosión 

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

realizó mediante la medición del espesor corroído sobre las muestras.  

La medición de los espesores de la capa de corrosión para cada muestra se obtuvo 

mediante el análisis de la sección transversal y se realizó en distintas zonas de la superficie. 

Posterior, se obtuvo un promedio del espesor de capa para cada muestra dependiendo del tiempo, 

temperatura y condición de trabajo (MA o TTS) al que fueron expuestas. 

Una vez obtenidos todos los valores promedio de espesor corroído, se procedió a 

graficarlos utilizando un programa de análisis de datos. Se graficaron los valores promedio de 

espesor (m) como función del tiempo de exposición a alta temperatura (horas); con lo cual se 

obtuvieron las gráficas de la tendencia de crecimiento. 

3.5 Caracterización metalográfica de las muestras y del fenómeno de corrosión  

Los análisis de la aleación en condición de material recibido (MA), con tratamiento 

térmico de solubilizado (TTS) y de las muestras expuestas a corrosión se realizaron utilizando 

técnicas de caracterización convencionales.  

Con la técnica de microscopía óptica (MO), se obtuvieron las microestructuras de las 

aleaciones en condiciones de material recibido y de tratamiento térmico; adicionalmente, para 

las muestras expuestas a corrosión por CMAS + Na2SO4 se realizó una inspección general del 

área de sección transversal de las probetas con el objetivo de identificar zonas de interés para su 

posterior análisis en el microscopio electrónico de barrido. 

Así mismo, se utilizó la técnica de difracción de rayos-X (DRX), con la finalidad de 

determinar los componentes microestructurales de las aleaciones y la composición química de 

los productos de degradación al ser las muestras metálicas expuestas a la corrosión a alta 

temperatura bajo la influencia de la mezcla CMAS + Na2SO4. En todos los casos se utilizó un 

difractómetro marca Bruker modelo D8 Advance el cual está equipado con una radiación de 

cobre (K= 1.5406 Å) la cual fue producida a 40kV and 30mA. Los análisis fueron desarrollados 

a lo largo de una longitud 2 de 20 a 80º a una velocidad de 0.02º/min con la finalidad de realizar 
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análisis con la mejor definición. 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 Difracción (ICDD por sus siglas en el idioma inglés)  

Así mismo y como fue mencionado con anterioridad, las muestras se analizaron utilizando 

microscopía electrónica de barrido (MEB). Más concretamente, esta técnica se utilizó para 

llevar a cabo el análisis superficial de las muestras, como el estudio de secciones metalográficas 

transversales de las mismas después de ser expuestas a las condiciones de corrosión. En todos 

los casos se utilizó un microscopio marca Tescan Vega 3. Durante los análisis se emplearon los 

detectores de electrones secundarios (SE) y retrodispersados (BSE) con diferentes voltajes de 

aceleración entre 10 y 20 kV y con distintas distancias de trabajo para lograr la mejor calidad 

de imagen. El análisis químico semicuantitativo en zonas de interés se realizó mediante 

espectroscopía de rayos-X de energía dispersiva (EDX) para identificar las características de los 

componentes microestructurales de la aleación en ambas condiciones, así como también la 

naturaleza química de los productos de corrosión mediante este análisis elemental. 
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CAPÍTULO 4 
Resultados 

 

En este capítulo se presentan los resultados obtenidos de la investigación del 

comportamiento a la corrosión a alta temperatura por la mezcla CMAS + Na2SO4 de la aleación 

base níquel Inconel 625® fabricada por manufactura aditiva. Se describe la caracterización de 

la aleación utilizada en condición de fabricación (MA) y con condición de tratamiento térmico 

de solubilizado (TTS). Posterior se muestran y explican los análisis correspondientes de la 

caracterización de las muestras expuestas a la corrosión.  

4.1 Caracterización del material recibido y con tratamiento térmico 

En las Figuras 4.1 a-b, se muestran las imágenes de las microestructuras obtenidas por 

microscopía óptica de la aleación Inconel 625®. La Figura 4.1 a, muestra la microestructura del 

material recibido en el plano XY; en donde se muestra que el ángulo de giro para la deposición 

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 

fabricación por forja o fundición y que es diferente a la microestructura inicial. 

 
Figura 4.1. Microestructuras de la aleación Inconel 625®. a) Material recibido (MA). b) Tratamiento térmico de 

solubilizado (TTS). 
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La caracterización también se llevó a cabo mediante difracción de rayos-X (DRX). La 

Figura 4.2, muestra los difractogramas para la aleación en condición de material recibido (MA) 

y en condición de tratamiento térmico (TTS). Los difractogramas corresponden a la matriz 

gamma- níquel de la aleación. Más específicamente, este componente microestructural difracta 

en los ángulos 2 de 43.6, 50.7 y 74.5º, para los planos (111), (200) y (202) respectivamente. 

Al comparar ambos difractogramas, se observa que en MA como en TTS la reflexión que 

presenta una mayor intensidad se da en el ángulo de 43.6º; lo anterior sugiere que la orientación 

preferencial de los granos se da en el plano (111). Por otra parte, las reflexiones del 

difractograma obtenido para la condición de TTS muestran una ligera disminución en el 

ensanchamiento de los picos; también, específicamente para los ángulos de 50.7 y 74.5º, se 

observa una disminución en la intensidad de las reflexiones respecto a la condición de material 

recibido. Lo anterior sugiere que al aplicar el tratamiento térmico de solubilizado a 1100 °C se 

logra una recristalización parcial de la microestructura del material. 

 
Figura 4.2. Patrones de difracción de rayos-X de la aleación Inconel 625® en condición de material recibido 

(MA) y con tratamiento térmico (TTS). 

Para complementar la caracterización de la aleación, en las Figuras 4.3 a-b, se muestran 

las micrografías obtenidas mediante microscopía electrónica de barrido para la aleación del 

material recibido (MA) y con tratamiento térmico (TTS).  
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En la Figura 4.3 a, se muestran las micrografías para la aleación en condición de MA. En 

estas, se puede apreciar que la microestructura obtenida por manufactura aditiva se compone de 

granos columnares con estructura generalmente dendrítica-celular. Las dendritas están 

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 círculo y 

que tienen morfología celular). Se ha reportado que en los límites interdendríticos se propicia 

una alta segregación de elementos como el Nb y Mo; esto da lugar a una distribución 

heterogénea de los elementos en la matriz [2]. Otra desventaja de las zonas con alta segregación 

de Nb o Mo es que las fases tipo “laves” siempre están presentes ya que están influenciadas por 

el grado de segregación [3]. Como consecuencia de lo anterior, la formación o crecimiento de 

la fase fortalecedora gamma segunda (”-Ni3(Nb, Mo)) o la fase delta (-Ni3(Nb, Mo)) puede 

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

En la Figura 4.3 b, se muestra la micrografía de electrones retro-dispersados para el 

material en condición de tratamiento térmico. En esta se aprecia al igual que en microscopía 

óptica 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 

logró una recristalización que consistió principalmente en disolver las fases “laves” y la fase 

delta (). 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 

recristalización parcial de la aleación Inconel 625®. 
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Figura 4.3. Micrografías MEB de la aleación Inconel 625®. a) Material recibido (MA). b) Tratamiento térmico 

(TTS). 

Además, se ha reportado que la aleación fabricada por manufactura aditiva requiere un 

tratamiento térmico no solo de solubilizado, sino también un envejecido que, aunque se conoce 

que esta aleación es endurecida por solución sólida, el envejecido como tratamiento térmico 

para MA aporta resultados que favorecen las propiedades mecánicas (como lo describe la norma 

ASTM B443) y de resistencia a la corrosión [6, 7]. Sin embargo, en esta investigación solo se 

estudia en el efecto del tratamiento térmico de solubilizado para seguir las recomendaciones del 

fabricante de la aleación. 

4.2 Resultados de los estudios de corrosión  

En esta sección se presentan los resultados de las pruebas de corrosión (CMAS + Na2SO4) 

a temperaturas de 800, 900 y 1000°C, obtenidos durante el estudio para la aleación Inconel 

625® fabricada por manufactura aditiva en condición de material recibido y con tratamiento 

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

En las Figuras 4.4 a-b, se presentan las gráficas de la tendencia del crecimiento de los 

espesores de capa de los productos de corrosión, que se formaron sobre las superficies de las 

muestras expuestas hasta 25 h a temperaturas de 800, 900 y 1000 °C. Las gráficas muestran un 

crecimiento de capa con tendencia de tipo parabólica hasta las 25 h de exposición a la corrosión 

CMAS + Na2SO4 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 corrosión en un 

proceso térmicamente activado y por ende al incrementar la temperatura la difusión, el 

movimiento iónico y electrónico que favorecen el crecimiento del producto de corrosión se 

facilita. Además, los espesores de capa para las temperaturas de 900 y 1000 °C crecen conforme 

aumenta el tiempo de exposición a la corrosión, mientras que a 800 °C el espesor se mantiene 

casi estable. 

Así mismo, para el material tratado térmicamente (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 corrosión 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 aleación son similares de aproximadamente 3 m al tiempo máximo 

de 25 h. Por el contrario, a 900 y 1000 °C estos espesores fueron menores para la aleación con 

tratamiento térmico de aproximadamente 5 y 20 m respecto a los obtenidos del material 

recibido de. 11 y 35 m respectivamente. Por lo tanto, los análisis de los datos anteriores 

permiten establecer que el proceso de corrosión es más acelerado para la condición de material 

recibido que con tratamiento térmico. 
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Figura 4.4. Cinéticas de corrosión a alta temperatura por depósitos de CMAS + Na2SO4 de la aleación 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 Ecuación 4.1 que rige la velocidad parabólica, las Figuras 4.5 a-c, muestran 

las curvas de los valores al cuadrado del cambio de espesor de capa en función del tiempo. Se 

puede apreciar que las curvas cinéticas de corrosión a alta temperatura de la aleación Inconel 

625® en condición 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 así a un comportamiento de ley parabólica. Mientras que, 

el ajuste para la condición de material recibido (MA) puede considerarse aproximado a que 

sigue un comportamiento parabólico. Los valores obtenidos de las constantes de velocidad 

parabólica para cada condición de la aleación y temperatura se presentan en la Tabla 4.1. 

 𝑥2 = 𝑘𝑝𝑡 (4.1) 

Donde 𝑥 (m) representa el espesor de la capa de los productos de corrosión formados 

sobre la superficie, 𝑘𝑝 (m2/h) es la constante de velocidad parabólica y 𝑡 (h) es el tiempo. 
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Figura 4.6. Relación entre el cuadrado del espesor de capa y el tiempo por corrosión a alta temperatura por 

depósitos de CMAS + Na2SO4 de la aleación Inconel 625® en condiciones de MA y TTS. a) 800 °C, b) 900 °C y 

c) 1000 °C. 

 

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

aleación en condición de tratamiento térmico fue corroída más rápido respecto a la de material 
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recibido; en mientras que, a 900 y 1000 °C, la condición de MA fue corroída más rápido respecto 

a TTS. 

Tabla 4.1. Constantes de velocidad de corrosión (kp) a alta temperatura por CMAS + Na2SO4 de Inconel 625®. 

 

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

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

de las energías de activación (𝑄) como se muestra en la Ecuación 4.2. 

 𝑄 = 𝑚 ∗ 𝑅 (4.2) 

Donde 𝑚 es la pendiente de la gráfica y 𝑅 es la constante universal de los gases 8.31 

J/mol*K. 

 
Figura 4.6. Gráfica de Arrhenius de la aleación Inconel 625® en condición de material recibido y con 

tratamiento térmico de solubilizado (MA y TTS). 

Las energías de activación sugieren que en el rango de temperaturas estudiado en esta 

investigación (800, 900 y 1000 °C) se requiere menor energía para activar la corrosión de la 
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aleación en condición de material recibido respecto a tratamiento térmico. Por lo tanto, se 

sugiere que la corrosión a alta temperatura por depósitos de CMAS +Na2SO4 será más rápida 

para MA en comparación con TTS. 

4.2.2 Difracción de rayos X. 

El análisis de difracción de rayos-X se llevó a cabo para identificar las fases que se 

formaron debido a la corrosión a alta temperatura por la mezcla de CMAS + Na2SO4, a 800, 900 

y 1000 °C de la aleación Inconel 625® en condición de material recibido (MA) y con tratamiento 

térmico (TTS). 

Los difractogramas obtenidos de las muestras expuestas al tiempo máximo de 25 h, que 

muestran la influencia de la temperatura en el comportamiento de corrosión 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 -gamma (Figuras 4.7 y 4.8), disminuyen 

con el incremento de la temperatura. Lo anterior indica que los productos de corrosión se están 

formando sobre la superficie de la aleación. Por otra parte, las señales relativas a la fase delta 

(-Ni3(Nb, Mo)), en ninguna de las condiciones aparece a 1000°C; lo anterior sugiere que a esta 

temperatura la fase delta- se disuelve en la matriz de acuerdo con el diagrama TTT por lo que 

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

Para el material recibido de acuerdo con la Figura 4.7, las principales reflexiones 

asociadas a los productos de corrosión que aparecen son relativas al óxido cromia (Cr2O3) en 

todas las temperaturas; por otra parte, las reflexiones que corresponden a los espineles NiCr2O4 

y CrNbO4 aparecen solo a 900 y 1000 °C. Al igual que para la condición de MA de la aleación, 

los patrones de DRX para el material con tratamiento térmico (Figura 4.8), presentan reflexiones 

relativas al óxido cromia (Cr2O3) a todas las temperaturas, pero a 900 y 1000 °C son 

acompañadas solamente de la fase de óxido NiCr2O4 como productos principales de corrosión.  

Es importante mencionar que, al comparar ambas condiciones de estudio de la aleación 

(Figuras 4.7 y 4.8), el número y la intensidad de las reflexiones que son relativas a los productos 

de corrosión para todas las temperaturas, son mayores para la aleación en condición de MA 

respecto a TTS. Lo anterior se asocia a los resultados obtenidos en las cinéticas de crecimiento 

de los productos de corrosión sobre la superficie de las muestras discutidos en la sección 1.2.1. 



44 
 

  
Figura 4.7. Patrones de difracción de rayos-X, tomados de las muestras del material recibido y corroídas a alta 

temperatura por 25 h a temperaturas de 800, 900 y 1000 °C. 

 
Figura 4.8. Patrones de difracción de rayos-X, tomados de las muestras del material con tratamiento térmico y 

corroídas a alta temperatura por 25 h a temperaturas de 800, 900 y 1000 °C. 
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Los siguientes patrones de difracción de rayos-X (Figuras 4.9, 4.10 y 4.11), muestran la 

influencia del tiempo en el comportamiento de corrosión de la aleación 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 difracción de rayos-X en función 

de los tiempos de exposición a corrosión, para la aleación del material recibido y con tratamiento 

térmico. En ambos casos el producto de corrosión consiste solamente en la fase de óxido cromia 

(Cr2O3); estas reflexiones tienden a incrementarse en número e intensidad para un tiempo de 

exposición de 25 h si se compara con respecto a 15 h. De igual manera, las reflexiones referentes 

a la matriz gamma- níquel se observan muy definidas para MA y TTS expuestas a 25 h. 

Específicamente para el material recibido (Figura 4.9 a), se observa que las reflexiones que 

corresponden a la matriz presentan un cambio en la orientación preferencial de los granos 

respecto al tiempo de exposición de 15 h. Este cambio puede asociarse a que la aleación presenta 

una microestructura susceptible a factores como la temperatura y tiempo debido al proceso de 

fabricación por manufactura aditiva. Se ha reportado, que a temperaturas cercanas a 800 °C la 

aleación reduce los esfuerzos residuales; además, se propicia la formación de precipitados de la 

fase delta- y laves desde las 5 h [8,9]. Esto también explica las reflexiones de esta fase delta- 

que se observan a 15 y 25 h.  

A diferencia de la aleación en condición de MA, en la de tratamiento térmico TTS (Figura 

4.9 b), las reflexiones de la matriz muestran un comportamiento más estable. Además, el número 

de reflexiones que corresponden a Cr2O3 son menores para todos los tiempos en comparación 

con las del material recibido. Las señales que difractaron de la fase delta- aparecen en el patrón 

para 15 h e incrementan en número e intensidad para el tiempo de exposición 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 corrosión similar tanto para la aleación 

en condición de MA como para la TTS. Este análisis también es asociado con la similitud que 

presentan las cinéticas de los espesores de capa a 800 °C de la sección 1.2.1. 
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Figura 4.9. Patrones de difracción de rayos X de las muestras corroídas a 800 ºC,.por tiempos de 15 y 25 h. a) 

Material recibido. b) Tratamiento térmico. 
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De igual manera, en las Figuras 4.10 a-b, se presentan los patrones de difracción de rayos-

X para el material recibido y con tratamiento térmico de la aleación corroída a 900 °C en función 

de los tiempos de exposición. Se identificaron tres tipos de fases como productos debido a la 

corrosión para la aleación en condición de material recibido (Figura 4.10 a); las principales 

reflexiones corresponden al óxido cromia Cr2O3, seguido del espinel NiCr2O4 y, por último, la 

fase CrNbO4. Al comparar las reflexiones de Cr2O3 y de NiCr2O4 a 25 h respecto a las obtenidas 

a 15 h, se puede apreciar que estas presentan una mayor intensidad, esto indica el crecimiento 

simultáneo de ambas fases respecto al tiempo de exposición. El caso contrario fue para la fase 

CrNbO4 en la cual se observa que sus reflexiones son similares a 15 y 25 h, este comportamiento 

se basa en el desarrollo de la fase de óxido cromia que es un óxido protector y reduce la tasa de 

difusión 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 Cr2O3, seguido 

del espinel NiCr2O4; la intensidad de estas reflexiones se incrementa con el tiempo de 

exposición; lo anterior indica el crecimiento de los productos de corrosión sobre la superficie 

de la aleación. 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 caracterización debido al espesor tan pequeño. Esta última la más probable, debido a 

que, si se comparan los espectros de MA con TTS se observa que estos últimos están más 

definidos y con menor intensidad. Además, de las cinéticas del crecimiento de los espesores de 

capa se asume que el proceso cinético de corrosión es más lento para TTS respecto de MA. 
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Figura 4.10. Patrones de difracción de rayos X de las muestras corroídas a 900 ºC,.por tiempos de 15 y 25 h. a) 

Material recibido. b) Tratamiento térmico. 
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Por último, los patrones de difracción de rayos-X obtenidos de las muestras en condición 

de material recibido y con tratamiento térmico expuestas a 1000 ºC en función del tiempo de 

corrosión se muestran en las Figuras 4.11 a-b. Al igual que a 900 ºC, a 1000 ºC para MA y TTS 

también el principal óxido detectado es relativo a la cromia Cr2O3 y, en segundo lugar, al espinel 

NiCr2O4 de las muestras expuestas a corrosión durante 15 y 25 h. Además, para la condición de 

la aleación recibida (Figura 4.11 a) se encontraron reflexiones relativas a CrNbO4 desde las 15 

h; es importante mencionar que estas reflexiones aumentan en cantidad a las 25 h, pero, su 

intensidad no varía respecto a las de 15 h, esto sugiere que la fase no presenta un mayor 

crecimiento respecto al tiempo de exposición. Es importante observar que las reflexiones de la 

matriz disminuyen de intensidad desde las 15 h respecto a la aleación sin corrosión, lo que 

sugiere un rápido crecimiento de los productos de corrosión sobre la superficie durante las 

primeras horas de exposición a la corrosión. 

Para la aleación tratada térmicamente (Figura 4.11 b), la fase CrNbO4 no fue detectada; 

su comportamiento puede ser similar al de las muestras de 900 ºC explicado de la Figura 4.10 

b. Las reflexiones referentes a la matriz a diferencia de MA, para TTS no muestran disminución 

en la intensidad a 15 h; sin embargo, a 25 h, aunque siguen siendo apreciables muestran 

disminución con el aumento al tiempo de exposición a la corrosión. Por otra parte, las señales 

delta- comunes para este tipo de aleaciones, no fueron detectadas en ninguna de las 

condiciones, que como se explicó anteriormente este fenómeno puede asociarse directamente al 

comportamiento propio de la aleación, que sugiere que la fase  no es estable a 1000 ºC y tiende 

a disolverse en la matriz por lo que mediante DRX se dificulta detectarla [8]. 
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Figura 4.11. Patrones de difracción de rayos-X de las muestras corroídas a 1000 ºC,.por tiempos de 15 y 25 h. a) 

Material recibido. b) Tratamiento térmico. 

 

 

  

  



51 
 

4.2.3 Análisis mediante microscopía electrónica de barrido (MEB) 

En esta sección primeramente se presenta un análisis general del efecto de la temperatura 

en las superficies de las muestras corroídas por el depósito CMAS + Na2SO4 para el material 

recibido y con tratamiento térmico. Seguido, se presenta un análisis detallado por cada 

temperatura de exposición 800, 900 y 1000 °C por tiempos de 15 y 25 h para ambas condiciones 

de la aleación, los cuales fueron los tiempos más representativos que pueden usarse para 

caracterizar el fenómeno de degradación.  

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

corroídas 

En las Figuras 4.12 y 4.13, se muestran las micrografías de electrones retro-dispersados 

obtenidas de las superficies de las muestras corroídas de la aleación Inconel 625® (tomadas a 

250x) en condición de material recibido (MA) y con tratamiento térmico de solubilizado (TTS) 

respectivamente, para las temperaturas de 800, 900 y 1000 °C, a tiempos de 15 y 25 h. En estas 

imágenes se muestran las superficies expuestas a corrosión y su cambio respecto al tiempo y 

temperatura de exposición. En ellas se pueden apreciar tres tipos de tonalidades, claras, grises y 

oscuras. Las tonalidades claras, están asociadas a elementos más 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 corroídas proviene del material, ya que su 

porcentaje de peso en la aleación es considerable respecto a otros elementos. Por último, las 

tonalidades oscuras se asocian a elementos ligeros (Al, Si, Mg y Ca) que sugieren la presencia 

de restos del depósito CMAS incrustados sobre las superficies, esto debido al crecimiento de los 

productos de corrosión. 

Específicamente en la Figura 4.12 a-f, se muestran las micrografías superficiales en 

función del tiempo y temperatura de exposición para las muestras de la aleación recibida. En las 

Figuras 4.10 a-b para la temperatura de 800°C, se logra apreciar que a 15 y 25h los productos 

de corrosión 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 formación de la fase de Cr2O3 

encontrada en los análisis de DRX (Figura 4.9 a). de igual manera se observan incrustaciones 

del depósito CMAS sobre las superficies para ambos tiempos. A 900 °C (Figuras 4.10 c-d), se 

observa el desprendimiento de productos de corrosión desde 15 h (Figura 4.12 c) que se marca 
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en la zona señalada. Además, ambas micrografías (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 aleación 

en general, debido a que, estos elementos son los responsables del endurecimiento por solución 

solida de la aleación y a la formación de la fase fortalecedora (”-Ni3(Nb, Mo) y de la fase - 

Ni3Nb que evita el deslizamiento de los granos. También en ambos casos se observan las 

incrustaciones del depósito CMAS. 

Siguiendo la descripción del análisis superficial de las muestras corroídas 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 corrosión tanto a 15 como a 25 h. En relación con 

las tonalidades de la capa superficial, estas son más claras (en la escala de grises) en las zonas 

donde no hay desprendimiento y se asocian a una mayor presencia de óxidos ricos en Nb y Mo 

acompañado de incrustaciones del depósito CMAS. Las zonas de desprendimiento se asocian a 

áreas ricas en óxidos de Cr y Ni. Lo anterior indica diferencia en las composiciones químicas y 

se relacionan con las fases de óxido encontradas en los análisis de DRX (Figura 4.11 a), Cr2O3 

y NiCr2O4 para las zonas con desprendimiento y, CrNbO4 para las zonas sin desprendimiento. 

Las micrografías del análisis superficial en función del tiempo y temperatura, de las 

muestras con tratamiento térmico corroídas se presentan en la Figura 4.13 a-f. A 800 °C (Figura 

4.13 a-b), las tonalidades de los productos de corrosión son similares a los encontrados en MA 

y relacionados a una mayor presencia de los elementos Cr y Ni; se sugiere principalmente la 

formación de la fase Cr2O3 como fue sugerido mediante la información obtenida por DRX 

(Figura 4.9 b). El análisis a 900 °C (Figuras 4.13 c-d), muestra el desprendimiento de óxidos a 

15h (Figura 4.13 c); las zonas de desprendimiento se marcan como zona A, B y C. La zona A, 

interactúa directamente con el depósito 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 próxima a la matriz de la aleación) que 

sugiere la presencia principalmente del elemento Cr por su tonalidad gris oscuro. Es importante 

mencionar que el desprendimiento que se presentó a 25 h (Figura 4.13 d) es mecánicamente 

similar al desprendimiento encontrado a 15 h. Las fases asociadas a esta temperatura de prueba 
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son los óxidos Cr2O3 y NiCr2O4 como lo sugieren los patrones de DRX obtenidos para esta 

condición (Figura 4.10 b). Por último, a 1000 °C (Figuras 4.13 e-f) las muestras en ambos 

tiempos de 15 y 25 h presentaron desprendimiento parcial de los óxidos superficiales en contacto 

directo con el depósito CMAS. Por las tonalidades grises se sugiere una mayor presencia de 

elementos como el Ni y Cr, esto se relacionan a las fases Cr2O3 y NiCr2O4 encontradas mediante 

DRX (Figura 4.11 b). Es importante mencionar que las incrustaciones del depósito CMAS se 

observan para todas las condiciones; las incrustaciones pueden propiciar el inicio de grietas y 

favorecer el desprendimiento de óxidos. 

 
Figura 4.12. Superficies observadas mediante MEB de muestras de Inconel 625® en condición de material 

recibido (MA) a temperaturas de 800, 900 y 1000 ºC a diferentes tiempos. 
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Figura 4.13. Superficies observadas mediante MEB de muestras de Inconel 625® en condición tratamiento 

térmico TTS a temperaturas de 800, 900 y 1000 ºC a diferentes tiempos. 

En ambas condiciones de la aleación Inconel 625® de material recibido y con tratamiento 

térmico, el desprendimiento de los productos de corrosión sobre la superficie es favorecido a 

900 y 1000°C.  

A partir de estos resultados, para comprender mejor el fenómeno de degradación por el 

depósito CMAS + Na2SO4, se realizó un análisis detallado por cada temperatura (800, 900 y 

1000 °C por tiempo de 15 y 25 h); cada análisis incluye dos aspectos importantes; el primero, 

caracterización morfológica superficial y, segundo, análisis de las secciones transversales para 

las condiciones especificadas anteriormente. 
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4.2.1.2 Análisis de muestras corroídas a 800 °C 

A continuación, se presentan los análisis de la caracterización de las morfologías 

superficiales y de las secciones transversales, realizados a las muestras de la aleación Inconel 

625®, para la condición de material recibido y con tratamiento térmico expuestas a 800 °C por 

15 y 25 h.  

A) Análisis morfológico superficial a 800 °C 

Como se mencionó en los análisis 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 micrografías 

mostraron diferentes tonalidades y no se observó desprendimiento de los productos de corrosión. 

El análisis detallado de las superficies en las micrografías de las Figuras 4.14 y 4.15 obtenidas 

mediante el uso del detector de electrones retro-dispersados, muestran las principales 

morfologías de los productos de corrosión superficial encontradas a 800°C por tiempos de 15 y 

25 h para ambas condiciones de la aleación. Los análisis elementales se asocian a las fases 

encontradas mediante DRX de la Figura 4.9. 

Las Figuras 4.14 a-d, muestran las morfologías de las muestras corroídas para la condición 

de material recibido MA expuesto a 800°C por 15 y 25h. Las principales morfologías 

encontradas a 15 h (Figura 4.14 a), corresponden a cristales, hojuelas y agujas (estas morfologías 

se pueden apreciar con mayor detalle en las Figuras 4.12 b-c). Además, se aprecian restos del 

depósito CMAS anclados en la superficie de la muestra. El análisis de EDX (P1), realizado a la 

zona de los cristales a 15 h; muestra que estas zonas son correspondientes a un óxido rico en el 

elemento Ni [NiO (% atómico de 53.67-Ni y 37.09-O)], estos cristales tienen un tamaño menor 

a 1m (Figura 4.14 b). También, hay zonas con una apariencia más compacta (indicada como 

punto P2 en la micrografía) de óxidos mixtos ricos en, Ni, Cr, Nb, Mo y Ti [Cr2O3 y NiO 

principalmente (% atómico de 8.36-Ni, 40.7-Cr y 37.01-O)]. En segundo lugar, el análisis para 

las morfologías de hojuelas (indicada con el punto P3), sugieren que estas contienen óxido rico 

en los elementos Mo y Ca. Por último, la morfología de agujas-hojas (indicada en el punto P4 

en la micrografía) contienen óxido rico en Nb y Ca. A 25 h (Figura 4.14 d), las morfologías son 

similares en la superficie respecto a las de 15h; sin embargo, la morfología de hojuelas no se 

observó a este tiempo de exposición a alta temperatura. 
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Figura 4.14. Micrografías BSE de las morfologías superficiales y EDX de muestras de Inconel 625® del material 

recibido (MA) corroídas a 800°C. a) 15 h. b) y c) 15 h a alta magnificación. d) 25 h. 

 



57 
 

Para la condición de tratamiento térmico en las Figuras 4.15 a-d, se muestran las 

morfologías encontradas a 15 y 25 h de las muestras expuestas a 800 °C. Se observa que las 

morfologías son similares a la condición de MA, cristales equiaxiales cubriendo la mayor parte 

de la superficie, hojuelas y agujas-hojas para ambos tiempos. Los análisis realizados a 15h 

(Figuras 4.15 a-b) demuestran que las composiciones elementales también son similares a las 

encontradas en MA. Los análisis semicuantitativos desarrollados en el MEB en distintas zonas 

indican que los cristales encontrados (indicados mediante el punto P1 en la micrografía), 

sugieren óxidos ricos en Ni [NiO (% atómico de 41.14-Ni y 44.52-O)], las hojuelas (indicadas 

mediante el punto P2 en la micrografía) contienen óxido rico en Mo y Ca y, las agujas-hojas 

(indicadas mediante el punto P3 en la micrografía) que contienen óxidos ricos en Nb y Ca. Con 

el incremento del tiempo a 25 h (Figura 4.15 c) se observa un mayor crecimiento de los óxidos 

que contienen los elementos Nb, Mo y Ca sobre la superficie. También, se observan restos del 

depósito CMAS anclados debido al crecimiento de los óxidos en ambos tiempos. 

No se detectó directamente un óxido rico solamente en Cr, esto podría deberse a que sobre 

la superficie durante las primeras horas se forma NiO por lo que no se detecta cromia Cr2O3 

directamente en los análisis de EDX desarrollados en modo puntual. 
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Figura 4.15. Micrografías BSE de las morfologías superficiales y EDX de muestras de Incone5l 625® con 

tratamiento térmico (TTS) corroídas a 800°C. a) 15 h. b) 15 h a alta magnificación. 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 corrosión, que se 

formaron sobre las superficies de la aleación en condición de MA y TTS expuestas a 800°C al 

tiempo máximo de 25 h. Las superficies de ambas condiciones se observan completamente 

cubiertas por óxidos. El mapeo elemental del material recibido (Figura 4.16 a), demuestra que 

los óxidos 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 Cr2O3). Seguido de óxidos 

ricos en los elementos Nb, Mo, Ca y S para las morfologías de agujas. Estas composiciones 

elementales son similares a las encontradas a 15 h de la Figura 4.14 a, a excepción de las 

morfologías de hojuelas que no se encontraron a 25 h. 

Para la condición de TTS (Figura 4.16 b), se observa que al igual que MA, la superficie 

se encuentra cubierta principalmente por cristales de óxidos que contienen los elementos Ni y 

Cr, y que se asocian con la presencia de los óxidos NiO y Cr2O3. Además de óxidos con 

morfología de agujas-hojas que contienen los elementos Nb, Ca y S seguido de hojuelas de 

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

Aunque el NiO no fueron detectados mediante los análisis de DRX, los análisis puntuales 

de composición elemental por medio de EDX (Figuras 4.14 y 4.15) sugieren su formación, y 

caso contrario, Cr2O3 no se detectó con los análisis puntuales, pero si mediante DRX (Figuras 

4.9 a-b) y el presente mapeo elemental. Las morfologías de hojuelas y agujas-hojas demuestran 

que, las primeras, se forman de óxidos de niobio y las segundas de óxidos ricos en molibdeno 

respectivamente y en ambos casos acompañados de los elementos Ca y S que puede partir de la 

reacción con el depósito CMAS. 
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Figura 4.16. Mapeos elementales de las superficies corroídas 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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 e los an lisis reali ados para las muestras e puestas a     C de ambas condiciones de 

la aleación  nconel  25® M        solamente se encontró e idencia de la presencia del 

elemento a ufre   asociado a Na2 O4.  sto puede e plicarse debido a  ue la se al Kα = 2.3   

del a ufre se traslapa con la se al  αMo= 2.2 3 del molibdeno, esta última tiende detectarse con 

ma or facilidad en los     puntuales por el alto contenido de Mo respecto al del a ufre. 

 dem s, no se espera la presencia de   en un ó ido,  a  ue el punto de fusión de Na2SO4 es 

cercano a 873°C, punto que está 73 grados arriba de la temperatura de trabajo para estas pruebas. 

B) Análisis de sección transversal a 800 °C 

En la Tabla 4.2, se muestran los datos del daño por corrosión en la aleación para la 

condición 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 corrosión fue mayor en 

las muestras contratamiento térmico; por el contrario, el daño por corrosión interna fue 0.3 m 

menor en TT respecto a la condición de MA. Por lo tanto, el daño total por corrosión a 800 °C 

es mayor para la condición de tratamiento térmico con 0.7 m arriba de la condición de material 

recibido. 

Tabla 4.2. Datos comparativos del daño por corrosión a 800 °C/25 h. 

 

Los análisis de la sección transversal para el material recibido expuesto a 800 °C por 15 y 

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 m y 

2.1 m respectivamente. En el análisis lineal tomado en la zona que se representa por el punto 

P1 en la imagen, se muestra que para aproximadamente los primeras 2 m de espesor de la capa 

se componen principalmente de óxido rico en níquel (asociado a NiO) acompañado de los óxidos 

que contienen los elementos Cr y Nb. Después, los valores de Ni disminuyen mientras los de Cr 



62 
 

se incrementan, alcanzando su punto máximo en aproximadamente 3 m de espesor que es valor 

cercano a la interfaz formada entre la capa de óxido y la matriz de la aleación (relacionado con 

el óxido Cr2O3) siempre acompañados del elemento Nb. Luego, los valores del elemento Cr 

disminuyen hasta 4 m de espesor y comienzan de nuevo a incrementarse, esto sugiere una zona 

de agotamiento de cromo de aproximadamente 2 m en la matriz de la aleación debido al 

crecimiento de la capa de óxido Cr2O3. Además de los óxidos mencionados, también se 

acompaña el crecimiento de óxidos ricos en los elementos Nb, Mo y Ca (hasta aprox. 3 m). De 

igual manera, se observa la presencia de azufre hacia adentro de la matriz de la aleación. Para 

la corrosión interna (zona indicada mediante el punto P2 en la micrografía) los óxidos contienen 

los elementos Al y Ti, los cuales se asocian con el desarrollo de los compuestos Al2O3 y TiO2 

[1, 10]; la presencia de los demás elementos puede deberse a que el área analizada también toma 

parte de la matriz la cual es captada por el volumen de interacción del haz de electrones y de los 

rayos-X durante el análisis. El incremento del tiempo de exposición 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 aleación dando lugar a los datos obtenidos en la zona 

de análisis; y, la segunda, puede deberse a que la capa exterior presenta desprendimiento debido 

al trabajo mecánico que se realizó para su posterior análisis en MEB-EDX puntual en la capa a 

(indicado con el punto P3 de la micrografía b), muestra que es un óxido rico en el elemento Ni 

acompañado de los elementos Nb y Cr igual que el obtenido a 15 h y la capa b (indicada en el 

punto P4 de la micrografía) contiene principalmente óxido rico del elemento Cr seguido de los 

elementos Ni.y Nb. Los óxidos asociados corresponden principalmente a NiO, Cr2O3 y el 

espinel NiCr2O4. Aunque mediante DRX (Figura 4.9 a) no se detectaron los óxidos NiO y 

NiCr2O4, el análisis indica que es posible su formación, ya que también fue encontrado durante 

los análisis de superficie (Figura 4.14). 
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Figura 4.17. Micrografías BSE de las secciones transversales y EDX de muestras de Inconel 625® del material 

recibido (MA) corroídas 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 

condición de tratamiento térmico expuestas a 800 °C por 15 y 25 h. En ambos tiempos se observa 

que se forman dos capas de óxido (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 m y 1.3 m para 15 



64 
 

y 25 h respectivamente. Sin embargo, la capa b muestra un crecimiento mayor de 0.6 m más a 

25 h respecto a 15 h. El daño total por corrosión se muestra en la Tabla 4.2. Los análisis 

puntuales muestran que, a 15 h (Figura 4.18 a) la capa a (indicada con el punto P1 en la 

micrografía) está formada por una variedad de óxidos mixtos que contienen los elementos Cr, 

Ni, Nb, Ti y Fe, acompañados de reflexiones que corresponden al depósito CMAS. Mientras que 

la capa b (indicada con el punto P2), contiene Principalmente al óxido que contiene cromo 

seguido de los elementos Ni y Nb. La corrosión interna (indicada con el punto P3) contiene 

principalmente óxidos que contienen elementos de Al y Ti; las señales de los elementos Cr, Ni, 

Nb y Mo en este punto se asocian a que es posible que el área analizada también alcanza señales 

de la matriz de la aleación. Al incrementar el tiempo de exposición a 25 h (Figura 4.18 b), se 

observa que el óxido que favorece su crecimiento en la capa a (indicada con el punto P4) a 800 

°C en la condición de TT, es el óxido 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 óxido 

que contiene principalmente los elementos Cr y Ni seguido del elemento Nb. Estos resultados 

son similares a los obtenidos en los análisis superficiales para esta condición (Figura 4.15). 

Al comparar ambas condiciones, a 15 h en MA el óxido de la capa a se asocia 

principalmente con el compuesto NiO, mientras que, para la condición de TT es una variedad 

de óxidos 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 

óxido rico en el elemento Cr. Ambas capas muestran la presencia del elemento Nb. Estos 

resultados son similares a los encontrados durante el análisis de superficies y que fueron 

mostrados en las Figuras 4.14 y 4.15. 



65 
 

 

 
Figura 4.18. Micrografías BSE de las secciones transversales y EDX de muestras de Inconel 625® con 

tratamiento térmico (TTS) corroídas a 800°C. a) 15 h. b) 25 h. 

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 óxidos principales, el primero rico en el elemento Ni asociado al 
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óxido NiO y el segundo contiene el elemento Cr que sugiere la formación de cromia Cr2O3 en 

la interfaz entre NiO y la matriz de la aleación. Ambos óxidos son acompañados de óxidos que 

contienen Nb, Al y Ti; en el caso de los óxidos ricos en aluminio y titanio, crecieron 

preferencialmente como óxidos internos; además, también se encontró que Cr2O3 se formó en 

zonas internas de la aleación. La fase delta -Ni3Nb con morfología de agujas se formaron en la 

matriz de la aleación, las de longitud mayor a 3 m tendieron a precipitar hasta 

aproximadamente 16 m debajo de la superficie. El material con tratamiento térmico (Figura 

4.19 b), mostró que a 25 h se forman dos capas densas en comparación 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 acompañadas de óxidos mixtos que contienen 

al elemento Nb, como también fue encontrado durante los análisis superficiales de la Figura 

4.16 b. Es importante destacar que la zona de agotamiento de cromo en la matriz de la aleación 

cercana a interfaz en contacto con los óxidos es mayor en el material recibido respecto a la de 

tratamiento térmico; las zonas con mayor agotamiento del elemento Cr (aproximadamente de 2 

a 4 m), se da en las zonas donde el Cr2O3 se forma como óxido interno y externo. 

En resumen, a 800 °C el daño por corrosión total fue mayor en el material con tratamiento 

térmico respecto a el material recibido; el caso contrario se presentó a 900 y 1000 °C. En ambas 

condiciones se formaron dos capas (a y b); la capa-a externa asociada al óxido NiO y la segunda, 

capa-b próxima a la matriz rica en el óxido Cr2O3, ambas capas contienen óxidos mixtos que 

contienen los elementos Nb, Al y Ti, pero principalmente niobio. La capa-b que contiene el 

óxido Cr2O3 se muestra más densa y uniforme para la condición de TT. Las morfologías 

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 

morfologías de agujas-hojas que contienen los elementos Nb, Mo y Ca. A 15 h en el material 

con tratamiento térmico estas morfologías presentaron una mayor aglomeración respecto a MA; 

esto pudo jugar un papel importante en el mayor espesor de capa para TT ya que al tener 

diferentes morfologías y una mayor aglomeración se tienen más fronteras o zonas preferenciales 

para la difusión de oxígeno y especies corrosivas hacia la matriz de la aleación o viceversa. Por 

el contrario, la corrosión interna fue tan solo de 0.3 m menor en TTS respecto a MA. 
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Figura 4.19. Mapeos elementales de las secciones transversales corroídas 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 Análisis de muestras corroídas a 900 °C 

 os an lisis superficiales   de sección trans ersal reali ados a las muestras de M        

corro das a      C por 15   25   se presentan en esta sección. 

A) Análisis morfológico superficial a 900 °C 

 as  i uras 4.2    4.21 se obtu ieron mediante el detector de electrones retrodispersados-

    para la aleación en ambas condiciones M       ,  ue se e puso a corrosión a     C por 

tiempos de 15   25 .  

 as morfolo  as   el an lisis de      ue se muestran en las  i uras 4.2  a-d, se 

obtu ieron de las muestras corro das de material recibido e puesto a     C. Para 15  ( i uras 

4.2  a-c), se aprecian tres tipos de morfolo  as, cristales,  arillas   a u as- o as.  os cristales   

las  arillas (indicado con el punto P1), son ó idos  ue contienen los elementos Ni   Cr asociados 

al espinel NiCr2O4  ue se encontró en los espectros de  R  ( i ura 4.1  a).  as morfolo  as 
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de a u as- o as (indicadas con el punto P2), contienen principalmente los elementos Nb, Mo, 

Ca   Cr.  n las  onas con desprendimiento ( i ura 4.2  c), se obser an dos tipos de tonalidades  

las  onas claras (indicadas con el punto P3)  ue contienen ó idos mi tos de los elementos Mo, 

Nb   Ca,  , las  onas  rises (indicadas con el punto P4) con ó idos ricos principalmente en el 

elemento Ni   Cr al i ual  ue el punto P1. Por lo tanto, las  onas representadas por los puntos 

P1   P4 corresponden a  onas de ó idos  ue contienen los elementos Ni   Cr, sin embar o, en 

la  ona  ue inclu e el punto P4 ( ona con desprendimiento) se obser a  ue las se ales relati as 

al elemento Ni disminu en mientras  ue, las se ales relati as al elemento Cr aumentan con 

respecto a la información  ue corresponde al punto P1   aun ue estas mediciones pueden 

asociarse con la presencia del  espinel NiCr2O4 tambi n pueden con la presencia del ó ido 

Cr2O3, su iriendo del desarrollo de una  ona de ó idos mi tos o el establecimiento de una 

interfa  ó ido ó ido, similar a lo encontrado en el an lisis superficial de las  i ura 4.12 b. 

   25   en la  i ura 4.2  d, la micro raf a muestra  ue las morfolo  as si uen siendo 

similares a las de 15  , con un ma or crecimiento de los ó idos con forma de a u as- o as   de 

 arilla orientados en distintas direcciones.  as fases asociadas en esta condición fueron 

obtenidas por  R  ( i ura 4.1  a) 
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Figura 4.20. Micrografías BSE de las morfologías superficiales y EDX de muestras de Inconel 625® del material 

recibido (MA) corroídas a 900°C. a) 15 h. b) y c) 15 h a alta magnificación. d) 25 h. 
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 os an lisis superficiales obtenidos por electrones retrodispersados       para las 

muestras en condición de tratamiento t rmico e puestas a     C, se aprecian en las  i uras 4.21 

a-c. Particularmente para esta condición a 15  ( i uras 4.21 a-b) las morfolo  as de cristales 

cubren la ma or parte de la superficie, se uido de las  onas  ue contienen, morfolo  as de 

a u as- o as.  l an lisis de     de estas  onas, demuestra  ue los cristales son ó idos ricos en 

los elementos Ni   Cr (indicado con el punto P1) , mientras  ue las a u as son ó idos ricos en 

los elementos Nb   Ca (punto P2).  as  onas de desprendimiento ( i ura 4.21 b), contiene el 

elemento Cr lo  ue su iere el desarrollo de un ó ido   como se muestra en la  ona (indicada 

con el punto P3).  as fase asociada en la superficie  ue se representa por el punto P1, 

corresponde al desarrollo del espinel NiCr2O4   en la  ona con desprendimiento a Cr2O3  ue se 

describen en el an lisis de  R  para     ( i ura 4.1  b).  as morfolo  as a 25   de la  i ura 

4.21 c, son similares a las de 15   como se indican en las im  enes.  n ambos tiempos  a  

desprendimiento    onas de a rietamiento.  dem s, en ambas condiciones (M       ) se 

encontraron restos del depósito      anclados esto, debido al crecimiento de los ó idos. 



71 
 

 

Figura 4.21. Micrografías BSE de las morfologías superficiales y EDX de muestras de Inconel 625® con 

tratamiento térmico (TTS) corroídas a 900°C. a) 15 h. b) 15 h a alta magnificación. c) 25 h. 
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Para una caracteri ación m s completa de acuerdo con la información de los     

superficiales, se reali aron complementariamente los mapeos elementales mediante 

espectroscop a de ra os-  (   ), con la finalidad de  erificar la distribución de los elementos 

sobre las superficies   morfolo  as encontradas a      C.  

 as  i uras 4.22 a-b, muestran las micro raf as obtenidas mediante el detector     para 

ambas condiciones M       , con sus respecti os mapeos elementales reali ados sobre las 

superficies corro das de las muestras e puestas a     C por 25 .  n el mapeo del material 

recibido de la  i ura 4.22 a, se puede apreciar  ue los productos de corrosión (cristales   

 arillas)  ue cubren la ma or parte de la superficie consiste principalmente en ó idos  ue 

contienen los elementos Ni   Cr  mientras  ue las a u as- o as consisten en ó idos mi tos ricos 

en los elementos Nb, Mo, Ca      el niobio   molibdeno pro enientes de la matri  de la aleación, 

el calcio pro iene del        el a ufre pro iene de descomposición de sal Na2 O4 a      C. 

Por otra parte, el mapeo de la  i ura 4.22 b, demuestra  ue para la condición de     la 

distribución de elementos de acuerdo con las morfolo  as es similar a la descrita para M  

(ó idos con forma de cristales    arillas ricos en los elementos Ni   Cr).  dem s, para     las 

morfolo  as de  o uelas ( i ura 4.22 b), son ricas en los elementos Mo, Ca      esta morfolo  a 

no se obser ó con tanta repetición sobre la superficie en    , sin embar o, si es posible  ue su 

formación.  

 s importante mencionar  ue, el elemento a ufre   no se detectó mediante los an lisis 

puntuales de    , posiblemente debido a las condiciones al momento de anali ar las muestras 

dado  ue, las se ales  α en 2.2 3  eV del Molibdeno   las se ales Kα en 2.3    eV del a ufre 

se empalmaron   en consecuencia el soft are indicó solo el molibdeno por su ma or porcenta e 

en peso al momento del an lisis  pero  ue se consideró al momento de los mapeos debido a  ue 

el punto de fusión de la sal es de   3  C   debe ser considerada la reacción al momento de los 

an lisis de las muestras corro das a temperaturas ma ores. 
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Figura 4.22. Mapeos elementales de las superficies corroídas 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 an lisis obtenidos mediante las t cnicas de difracción de ra os     microscop a 

electrónica de barrido-   , es posible su erir  ue el principal producto corrosi o formado 

sobre las superficies al interactuar con el depósito      Na2 O4, es el espinel NiCr2O4 para 

las muestras e puestas a corrosión a     C por 25    este ó ido se forma a partir de la reacción  

de los ó idos Cr2O3   NiO los cuales se forman durante las primeras etapas de corrosión en la 

aleación como se demostró en estos an lisis superficiales, principalmente en las  onas con 

desprendimiento.  ambi n, se obser aron ó idos ricos en los elementos Mo, Nb, Ca      cabe 

destacar  ue la morfolo  as de estos se forman en  onas  ue interactúan directamente con la sal 

 ue se adicionó al     . 

B Análisis de sección transversal a 900 C 

Los datos del daño por corrosión total obtenidos del análisis de sección transversal de las 

muestras expuestas a 900 °C por 25 h se presentan en la Tabla 4.3. Se encontró 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 aleación. Los datos muestran que el daño por corrosión a 900 °C es mayor para la 

condición de material recibido MA, con una diferencia de 13.1 m más en el espesor de capas 

y de 21.4 m más para el daño por corrosión interna respecto a los datos de la condición con 

tratamiento térmico TTS. 

Tabla 4.3. Datos comparativos del daño por corrosión a 900 °C/25 h. 

 

El análisis de sección transversal para las muestras de material recibido corroídas a 900 

°C por 15 y 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 está agrietada, esto puede ser debido a la tensión residual generada por el 

crecimiento de distintas fases de los óxidos y a sus diferencias en los coeficientes de expansión 

térmica. Los análisis de EDX puntuales muestran que la capa-a (indicada con el punto P1) se 
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compone de óxidos 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 

señales de cromo incrementan mientras que los elementos Ni y Nb disminuyen, indicando que 

para la capa-b las zonas más cercanas a la matriz se componen principalmente de óxido de 

cromo asociado a Cr2O3. La corrosión interna (indicada con el punto P4) se compone de óxidos 

mixtos que contienen los elementos Al y Ti. Se encontraron precipitados (indicado con el punto 

P5) que contienen señales de azufre-Kα   molibdeno- α, estos de relacionan con sulfuros de 

molibdeno; la formación de estos sulfuros puede darse debido a la fusión de Na2SO4. El 

incremento del tiempo a 25 h (Figura 4.23 b), muestra que se mantiene la formación de las dos 

capas, y su espesor aumenta 1.4 m para la capa-a, 5.4 m para la capa-b y 6.9 m para la 

corrosión interna; se encontraron sulfuros de molibdeno con morfología globular similar a los 

encontrados a 15 h. las composiciones encontradas en los análisis de sección transversal son 

similares a las encontradas en los análisis superficiales (Figura 4.20 y 4.22 b) y se relacionan a 

las fases Cr2O3, NiCr2O4 y CrNbO4 que difractaron mediante DRX (Figura 4.10 a). 

Al comparar el comportamiento de MA con las muestras corroídas 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 óxidos 

formadas debido a la corrosión son de menor espesor en comparación con las de MA como se 

presentó en la Tabla 4.3. Los análisis de EDX a 15 h (Figura 4.24 a), muestran que la capa-a 

(indicada con el punto P1 en la micrografía) contiene óxidos de los elementos Cr y Ni, mientras 

que la capa-b (indicada con el punto P2) contiene principalmente óxidos ricos en los elementos 

Cr y Ti. La corrosión interna (indicada con el punto P3) se compone de óxidos ricos en los 

elementos Ti y Al, las señales de los demás elementos se deben a el área de análisis que puede 

tomar área de la matriz de la aleación. En el punto P4 se indica la formación de la fase delta -

Ni3Nb cerca de la interfaz de la matriz de la aleación con el óxido. Las micrografías 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 

NiCr2O4 y la capa-b al óxido Cr2O3 que se encontraron en los análisis realizados mediante DRX 

(Figura 4.10 b) y los respectivos análisis superficiales (Figura 4.21 y 4.22 b). 
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Figura 4.23. Micrografías BSE de las secciones transversales y EDX de muestras de Inconel 625® del material 

recibido (MA) corroídas a 900°C. a) 15 h. b) 25 h. 
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Figura 4.24. Micrografías BSE de las secciones transversales y EDX de muestras de Inconel 625® con 

tratamiento térmico (TTS) corroídas a 900°C. a) 15 h. b) 25 h. 

Para identificar la distribución de los elementos en las muestras corroídas 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 análisis de la muestra corroída para el material recibido; se observa que los 

principales componentes de los óxidos formados sobre la superficie corresponden a los 

elementos Cr, Ni y Nb. La corrosión interna contiene al elemento Al y se acompaña de 

precipitados ricos en elementos como el S y Mo con morfología globular. En la muestra con 

tratamiento térmico el mapeo elemental de la Figura 4.25 b, indica que la composición de las 

capas de óxido contiene los elementos Cr, Ni y Nb al igual que en MA. La corrosión interna 

contiene elementos de Al y Ti. En esta condición no se encontraron precipitados relacionados a 

sulfuros. Es importante mencionar que los óxidos 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. Además, el niobio en ambas condiciones se encontró formando precipitados 

delta -Ni3Nb que se ubicaron preferencialmente en zonas cercanas con la formación de óxidos 

intergranulares; en MA los precipitados fueron finos menores a 3 m a una distancia de 

aproximadamente 15 m debajo de la superficie de la matriz, mientras que en TTS precipitados 

más gruesos de aproximadamente de 5m. 

En resumen, los análisis realizados mediante DRX, los análisis superficiales y de sección 

transversal MEB-EDX a las muestras del material recibido y con tratamiento térmico corroídas 

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

1- La formación de un producto de degradación que contiene dos capas en ambos casos; 

para MA la capa-a (óxidos mixtos) pero principalmente relacionada a NiO con 

incrustaciones de óxido rico en niobio que sugiere la formación posible de CrNbO4 y, 

la capa-b que se relaciona principalmente con la formación del oxido cromia Cr2O3, 

esta última cuenta con una zona intermedia que se asocia con la formación de la fase 

NiCr2O4. Por otra parte, para TTS la capa-a asociada al óxido NiO + el espinel 

NiCr2O4, con zonas sobre la superficie que contienen óxidos ricos en los elementos 

Nb y la capa-b a la cromia Cr2O3 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 

Cr2O3 contiene pequeñas 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 corroídas a 900°C por 25h, observadas mediante 

MEB de muestras de Inconel 625®. a) Material recibido (MA). b) Tratamiento térmico (TTS). 

2- Precipitación de la fase delta -Ni3Nb ubicadas preferencialmente en las zonas con 

corrosión intergranular; para MA con menor tamaño, de morfología globular y finas 

agujas en zonas más alejadas de la superficie de la matriz de la aleación, respecto a las 

de TTS que se encontraron en contacto con la capa-b de los óxidos superficiales y 

presentaron un mayor tamaño con morfología irregular. 

3- Formación de precipitados relacionados a sulfuros de molibdeno que se forman a partir 

de la fusión de Na2SO4 y sus respectivos productos que pueden difundir a través de 

zonas preferenciales como las fronteras o los límites de grano tanto de los óxidos como 

de la aleación hacia dentro de la matriz. 
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4.2.1.4 Análisis de las muestras corroídas a 1000°C 

Por último, la caracterización superficial y transversal de las muestras de Inconel 625®en 

condición de MA y TTS expuestas a corrosión a 1000 °C por 15 y 25 h se presentan en esta 

sección. 

A) Análisis morfológico superficial a 1000 °C 

Como se mencionó en las Figuras 4.12 y 4.13 del análisis superficial, para la temperatura 

de 1000°C en ambas condiciones de la aleación MA y TTS, se favorece el desprendimiento de 

una gran parte del producto de corrosión superficial; a pesar de este desprendimiento, la matriz 

de la aleación no quedó completamente expuesta. 

En las Figuras 4.26 a-d, se presentan las micrografías de electrones retro-dispersados en 

MEB tomadas de la superficie de las muestras de la aleación en condición de material recibido 

que fueron expuestas a corrosión a 1000 °C por 15 y 25 h. A 15 h (Figuras 4.26 a-c), se observa 

que las morfologías de cristales de diferentes formas (cubicas, rectangulares y esféricas); y 

también morfologías 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 depósito CMAS anclado, también 

agrietamiento y que la mayor parte de la zona está formada por cristales (indicados con el punto 

P1) de óxidos ricos en los elementos Ni y Cr de tamaños mayores a ±4m. Seguido, la zona B 

o zona intermedia de desprendimiento (indicada con el punto P2) es una zona rica en óxidos que 

contienen los elementos Ni y Cr, esta zona (Figura 4.26 b) está formada por cristales menores a 

2 m, varillas de longitud mayor a 2 m relacionados al espinel NiCr2O4 y por cristales esféricos 

ricos en elementos de Nb, Mo y Ca (P4). Por último, la zona C o zona más próxima a la aleación 

(indicada con el punto P3), el análisis elemental indica que contiene principalmente al elemento 

Cr y se conforma en su mayoría por cristales (Figura 4.26 c) relacionados a la fase Cr2O3 

menores a 1m y por varillas que indican el crecimiento de óxidos que sugieren la fase NiCr2O4 

con grosor mucho menor a 1m. 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 

señales del elemento níquel Ni disminuyen mientras que las del elemento cromo Cr se 

incrementan; indicando distintas zonas de formación preferencial de las fases de los productos 

de corrosión. 
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En la imagen de la Figura 4.26 d, se muestra la micrografía de la superficie obtenida a 25 

h. Se aprecian partículas del depósito CMAS ancladas, las morfologías de los óxidos formados 

corresponden también a cristales rectangulares cubriendo la mayor parte de la superficie, 

seguido de varillas y por último cristales esféricos principalmente formados en lo que semejan 

los límites de grano. Se aprecia agrietamiento, que deja zonas que favorecen la difusión de 

oxígeno y especies corrosivas hacia la matriz de la aleación. El cambio en el tamaño de los 

cristales se explica debido a que NiCr2O4 crece a expensas de los óxidos Cr2O3+NiO. Es 

importante mencionar que, las fases asociadas se encontraron durante el análisis de DRX (Figura 

4.11 a). 

De la misma manera, en las micrografías de las Figuras 4.27 a-d, se presentan los análisis 

superficiales para la condición de TTS de la aleación expuesta a 1000°C por 15 y 25h. Las 

imágenes de las Figuras 4.27 a-c para 15 h, muestran que la superficie está formada 

completamente por cristales. Los análisis elementales por medio de EDX en modo puntual 

(Figura 4.27 a), sugieren que la superficie está cubierta principalmente por óxidos ricos de los 

elementos Ni y Cr (indicado como punto P1 en la micrografía) y también de óxidos 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 morfologías de los cristales con tamaño mayor a 2 m para ambas 

composiciones. Al analizar las zonas de desprendimiento (Figura 4.27 c), se encontró que está 

cubierta por cristales con tamaños menores a 1 m que contienen principalmente al elemento 

cromo Cr (indicado con el punto P3) el cual se asocia con la formación de las fase Cr2O3; aunque 

también se encontraron cristales de óxidos de tamaño 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 formación de NiO. Estas dos fases son las que dan lugar a la formación del 

espinel NiCr2O4, tal como fue encontrado mediante DRX (Figura 4.11 b). 

La micrografía del análisis a 25 h de la Figura 4.27 d, muestra que la morfología de los 

cristales es semejante a la encontrada a 15 h; aunque, también se encontraron zonas con 

crecimiento de óxidos con forma de agujas además de cristales de forma globular que se asocian 

a óxidos ricos en los elementos Mo, Nb y Ca. 
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Figura 4.26. Micrografías BSE de las morfologías superficiales y EDX de muestras de Inconel 625® del material 

recibido (MA) corroídas a 1000°C. a) 15 h. b) y c) 15 h a alta magnificación. d) 25 h. 
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Figura 4.27. Micrografías BSE de las morfologías superficiales y EDX de muestras de Inconel 625® con 

tratamiento térmico (TTS) corroídas a 1000 °C. a) 15 h. b) y c) 15 h a alta magnificación. d) 25 h. 
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Para finalizar, los resultados obtenidos de los EDX puntuales y de área 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 imágenes de electrones retro-dispersados para ambas condiciones de la aleación 

(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 óxidos. 

Para el material recibido de la Figura 4.28 a, se observa que la superficie está cubierta 

principalmente por óxidos relacionados al espinel NiCr2O4 con adición del elemento Nb, en las 

áreas con desprendimiento asociados a Cr2O3 y en lo que semejan los límites de grano óxidos 

ricos en los elementos Nb, Mo, Ca y S. A diferencia de MA, para la condición de tratamiento 

térmico de la Figura 4.28 b, se aprecia que la mayor parte de la superficie se encuentra cubierta 

por óxido principalmente rico en el elemento Ni (relacionado a NiO) con adición del elemento 

Cr (relacionado a Cr2O3) posiblemente aún sin reaccionar para formar el espinel. También, en 

las zonas con crecimiento de agujas y cristales ricos esféricos se muestra que son zonas con 

óxidos ricos en los elementos Mo, Nb Ca y S como consecuencia de la interacción de la aleación 

con el CMAS a 1000 °C. 

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

parcial pero más catastrófico en comparación con las muestras expuestas a 800 y 900 °C. 
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Figura 4.28. Mapeos elementales de las superficies corroídas 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) Análisis de sección transversal a 1000 °C 

En la Tabla 4.4, se presentan los datos comparativos del daño por corrosión total de las 

muestras expuestas a 1000 °C por 25 h para la condición de material recibido y con tratamiento 

térmico. Los valores obtenidos para las capas-a y b, así como el de corrosión interna son 

mayores para la condición de material recibido, siendo estos 4.2 m, 20.7 m y 14 m 

respectivamente más que para la condición de tratamiento térmico. Es de gran importancia 

mencionar que los datos de corrosión interna pueden brindar información importante al 

momento de comparar las condiciones, debido a que este daño difícilmente puede pasar 

desapercibido en los análisis de sección transversal aun cuando puede presentar 

desprendimiento. Por el contrario, la corrosión superficial fácilmente puede presentar 

desprendimiento al momento de la preparación de muestras, lo que dificulta su posterior 

medición de espesor. 

Tabla 4.4. Datos comparativos del daño por corrosión a 1000 °C/25 h. 

 

Las Figuras 4.29 a-b, muestran las micrografías tomadas mediante MEB-BSE de las 

secciones transversales de las muestras del material recibido corroídas a 1000 °C por 15 y 25 h. 

Para la muestra analizada a 15 h de la Figura 4.29 a, se aprecia una sola capa de óxidos, la capa 

presenta huecos que pueden deberse al desprendimiento o a la rápida formación de la capa al 

estar expuesta a CMAS a 1000 °C. El espesor de la capa-a fue de 30.3 m y la corrosión interna 

(b) alcanzó una profundidad de aproximadamente 52.1 m. El análisis de área indicó que la 

capa-a (indicada con el punto P1 en la micrografía), sobre la superficie de la matriz de la 

aleación contiene óxidos mixtos de los elementos Cr, Ni, Ti y Nb. Mientras que en las zonas 

indicadas con el punto P2 más cercanas a la matriz (2 m) se componen principalmente de 

óxidos que contienen el elemento Cr. La corrosión interna (indicada con el punto P3) contiene 

óxidos de los elementos Al y Ti que se forman preferencialmente en los límites de grano de la 
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matriz. Al incrementar el tiempo de exposición a 25 h (Figura 4.29 b), se observa una capa 

compuesta por óxidos mixtos. La zona de la capa-a contiene principalmente óxidos que contiene 

al elemento Ni seguido de los elementos Cr y Nb (indicado con el punto P4), también de un área 

rica en óxidos que contienen los elementos Cr y Nb (indicado con el punto P5). La capa-b, se 

asocia al óxido Cr2O3 + óxidos mixtos ricos en los elementos Nb y Ni; estas zonas son propensas 

al desprendimiento de óxidos. Las fases que se asocian son los óxidos NiO, NiCr2O4, CrNbO4 

y Cr2O3 como las encontradas mediante DRX (Figura 4.11 a) y de lo encontrado en los análisis 

superficiales (Figura 4.26). Los productos de corrosión interna sugieren la formación de los 

óxidos Al2O3 y TiO2; además se encontraron precipitados (indicados con el punto P6) 

relacionados a compuestos de sulfuros de molibdeno. Con el incremento del tiempo de 

exposición, también se incrementan los espesores de capa y la profundidad de la corrosión 

interna, debido a que estos fenómenos son procesos termodinámicamente activados. 

Las micrografías obtenidas mediante el detector de electrones retro-dispersados obtenidos 

de los análisis de MEB-EDX de las muestras con tratamiento térmico se muestran en las Figuras 

4.30 a-b, corroídas a 1000 °C por 15 y 25 h. Cuando la aleación se corroe por 15 h, mediante 

los análisis superficiales (Figura 4.27) se encontró que la superficie contenía óxidos ricos en los 

elementos Ni y Cr y se presentaron agrietamientos en la capa superior; sin embargo, en el 

análisis transversal se dificultó 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 presentó desprendimiento durante el 

trabajo mecánico realizado en la preparación para el análisis de sección transversal de la 

muestra. La capa-a (indicada con el punto P1 en la micrografía) que quedó adherida a la aleación 

tiene un espesor de 10.3 mm y contiene principalmente óxido rico en el elemento Cr, este se 

relaciona a Cr2O3. La corrosión interna (indicada con el punto P2) a 15 h puede alcanzar una 

profundidad aproximada de 50.3 m, contiene óxidos ricos en el elemento Al relacionado a la 

fase Al2O3. 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 corroída 

a 25 h de la Figura 4.30 b, se observan dos capas de óxidos formadas sobre la superficie de la 

aleación, por las tonalidades y los análisis puntuales, la capa-a superior (indicada con el punto 

P4) contiene óxido rico en el elemento Ni relacionada a NiO. La capa-b (indicada con el punto 

P5) contiene óxido rico en cromo y se asocia a Cr2O3 como el encontrado a 15 h. y los óxidos 

formados por corrosión interna, se relacionan como en los casos anteriores, al óxido alúmina 
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Al2O3 y al óxido de titanio TiO2. Se observa que los valores del daño por corrosión para las 

capas y para la corrosión internan incrementan con el tiempo de exposición respecto a 15 h. 

 

 

 

 
Figura 4.29. Micrografías BSE de las secciones transversales y EDX de muestras de Inconel 625® del material 

recibido (MA) corroídas a 1000°C. a) 15 h. b) 25 h. 
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Figura 4.30. Micrografías BSE de las secciones transversales y EDX de muestras de Inconel 625® con 

tratamiento térmico (TTS) corroídas a 1000°C. a) 15 h. b) 25 h. 

Para un análisis más completo de la distribución de los elementos en las capas de óxidos 

formadas en las muestras corroídas 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 óxidos mixtos 
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ricos en los elementos Ni, Cr y Nb; Los óxidos ricos en níquel (NiO) se forman principalmente 

en la superficie y, en áreas cercanas formando posiblemente espinel NiCr2O4, debido a la 

presencia de óxidos ricos en el elemento Cr que se distribuyen en toda la capa de óxido. Seguido 

de esta capa principalmente de NiO, se alojan zonas de óxidos ricos en el elemento Nb sin 

formar una capa como tal. La zona próxima contiene los elementos Cr y Ni que sugiere el espinel 

NiCr2O4. Aunque el óxido de cromo tiende a formarse en la sección transversal de la capa, se 

observa el crecimiento preferencial de una capa densa (aprox. 8 m) y corrosión interna de 

Cr2O3 que está en contacto directo con la matriz de la aleación; a expensas de este crecimiento 

se forma una zona de agotamiento de cromo de aproximadamente 20 m en la matriz de la 

aleación. acompañada de la corrosión interna de óxido de cromo, también se observa el 

crecimiento de óxido rico en el elemento Ti y por último a mayor profundidad óxido rico en el 

elemento Al. Se detectaron precipitados ricos en los elementos S y Mo al igual que en los análisis 

puntuales, se asocian a sulfuros de molibdeno y que tienden a crecer a una profundidad mayor 

que los óxidos intergranulares en todas las condiciones estudiadas en la presente investigación. 

El mapeo elemental para la condición con tratamiento térmico de la aleación de la Figura 

4.31 b, muestra que se forman dos capas densas y más uniformes que en el material recibido. 

La capa-a contiene el elemento Ni con adición de el elemento Cr que se relaciona a NiO + 

NiCr2O4. La capa-b de aproximadamente 11 m, contiene óxido de cromo relacionado a Cr2O3. 

Los óxidos asociados difractaron mediante DRX (Figura 4.11 b) y se relacionan a lo encontrado 

en los análisis superficiales para estas condiciones (Figura 4.27). Adicionalmente se encontraron 

óxidos ricos en los elementos Nb, Mo y S debajo de la capa rica en óxido NiO. La corrosión 

interna al igual que en MA se asocia a la formación de los óxidos Al2O3 y a TiO2; aunque estos 

no se encontraron durante el análisis de rayos-X. Se ha demostrado que estos compuestos se 

forman con preferencia sobre otros óxidos como corrosión/oxidación intergranular para este tipo 

de aleaciones [1, 10]. En la zona analizada no se detectaron precipitados relacionados a sulfuros, 

sin embargo, los análisis a 15 h muestran que sí es posible la formación de estos compuestos. 

El elemento Nb se encontró formando la fase delta en zonas cercanas o en contacto con los 

óxidos en la matriz de la aleación. 
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Figura 4.31. Mapeos elementales de las secciones transversales corroídas 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. .  Resumen 

 a aleación de  nconel  25® en condición de material recibido   con tratamiento t rmico 

presentó un crecimiento superficial de ó idos superficiales con tendencia de tipo parabólico.  l 

comportamiento fue similar en ambas condiciones a      C mientras  ue a       1     C fue 

ma or para M  en comparación con    .  e i ual manera, el da o total por corrosión (capas 

superficiales   corrosión interna), fue similar a      C mientras  ue a       1     C fue ma or 

para el material recibido respecto al de tratamiento t rmico. 

  e cepción de      C  ue los cristales tienen un tama o similar, los cristales  ue cubren 

la ma or parte de las superficies corro das a       1     C parecen ser m s  randes en la 

condición de tratamiento t rmico respecto a los del material recibido. Por e emplo, a 1     C 

para M  fueron m s pe ue os o menores a 2 m respecto a los de la condición de      ue 

fueron ma ores a 2 m.  sto se e plica  ue mientras en M  el crecimiento de cristales de la 

fase del espinel NiCr2O4 crece a expensas de la reacción entre Cr2O3 + NiO, en     corresponde 

principalmente a NiO   Cr2O3 sin reaccionar, lo  ue e plica la diferencia de los tama os   caso 

similar a      C.  n ambas condiciones se  eneraron desprendimientos   a rietamientos en las 

superficies  estas fallas pueden ser fa orecidas por las distintas morfolo  as.  e i ual manera, 

las di ersas composiciones  eneran diferencias en los coeficientes de e pansión t rmica, 

causando esfuer os residuales sobre la superficie  ue fa orecen la formación de  rietas   en 

consecuencia el desprendimiento de los productos de corrosión. 

Se forman capas de óxidos mixtos y se asocian a tres principales fases de óxidos debido a 

la corrosión, la capa externa en contacto directo con el CMAS relacionada a NiO, una capa 

interna en contacto con la matriz asociada a Cr2O3 y una zona intermedia relacionada a NiCr2O4, 

También se encontraron óxidos ricos en Nb, Mo, Ca y S que estaban incrustados principalmente 

en la capa rica del elemento níquel o debajo de esta en todas las temperaturas. A 800 y 1000 °C 

se encontró también en la zona cercana a la matriz de la aleación; a 800 °C puede ser por el fino 

espesor de la capa, mientras que a 1000°C se asocia a la difusión de especies corrosivas hacia 

dentro de las capas de óxidos y de difusión hacia fuera de los elementos metálicos (Nb, Mo). 
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CAPÍTULO 5 

Discusión 
 

En este capítulo se discuten de los principales hallazgos de la presente investigación, con 

la finalidad de comprender el fenómeno de corrosión a alta temperatura por depósitos CMAS + 

Na2SO4 que sigue la aleación en condición 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, 

20 y 25 horas. 

 .  Corrosión superficial 

 as superficies de la aleación  nconel  25® en condiciones de material recibido   con 

tratamiento t rmico, e puestas a corrosión a alta temperatura por      Na2 O4, mostraron el 

crecimiento de capas de ó idos mi tos.  as fases  ue su ieren los an lisis del material recibido 

se asocian principalmente a Cr2O3 a      C, adicionalmente las fases NiCr2O4   CrNbO4 a     

  1     C. Para la condición de tratamiento t rmico al  ue i ual  ue en M  Cr2O3 a      C, 

mientras  ue, a       1     C la cromia Cr2O3 acompa ada solamente del espinel NiCr2O4, 

como se mostró en los an lisis reali ados mediante  R  de las  i uras 4.    4. .  n estos casos, 

las reacciones est n dadas por las Reacciones 1-4,  ue se presentan a continuación: 

 4Cr(s)   3O( ) → 2 Cr2O3(s) 

Ni(s)   
𝟏

𝟐
O2( ) → NiO(s) 

NiO   Cr2O3 → NiCr2O4 

CrO2   NbO2 → CrNbO4 

Reac.(5.1) 

Reac. (5.2) 

Reac. (5.3) 

Reac. (5.4) 

El crecimiento de la cromia Cr2O3 ha sido muy estudiado, presentando una tendencia de 

comportamiento parabólico que es gobernado por la difusión de cromo Cr+3 hacia afuera y de 

oxígeno O-2 hacia dentro de la capa de óxido una vez formada, dando como resultado la 

formación de este compuesto (Reacción 1). Las energías libres de Gibbs (𝛥𝐺) para la formación 

de Cr2O3 y NiO para cada temperatura se presentan en la tabla 5.1. 
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Tabla 5.1. Energías libres de Gibbs (𝛥𝐺) para la formación de Cr2O3 y NiO. 

Fase/Temperatura 800 °C 900 °C 1000 °C 

𝜟𝑮𝑪𝒓𝟐𝑶𝟑
 −560 𝑘𝐽𝑚𝑜𝑙−1 −520 𝑘𝐽𝑚𝑜𝑙−1 −510 𝑘𝐽𝑚𝑜𝑙−1 

𝜟𝑮𝑵𝒊𝑶 −300 𝑘𝐽𝑚𝑜𝑙−1 −250 𝑘𝐽𝑚𝑜𝑙−1 −255 𝑘𝐽𝑚𝑜𝑙−1 

En todas las temperaturas se favorece el crecimiento de cromia respecto al óxido de níquel, 

ya que el 𝛥𝐺𝐶𝑟2𝑂3
< 𝛥𝐺𝑁𝑖𝑂 . Además, el porcentaje en peso de Cr en la aleación favorecen su 

crecimiento sobre los demás óxidos que se forman al mismo tiempo [1,12-13]. Sin embargo, al 

formarse una capa de óxido rica principalmente en el elemento Ni, se supone un crecimiento de 

NiO (Reacción 2) externo paralelo al de Cr2O3 (capa interna) durante las primeras 25 h de 

corrosión a 800 °C como se mostró en los mapeos elementales de la Figura 4.19 y los respectivos 

EDX. A 900 y 1000 °C a partir de estos óxidos básicos (NiO + Cr2O3) se forma el espinel 

NiCr2O4 (óxido que crece entre la interfaz de NiO y Cr2O3) de la Reacción 3, como se muestra 

en los mapeos elementales de las Figuras 4.25 y 4.31 de ambas temperaturas respectivamente. 

También, se encontró evidencia de la difusión del elemento Nb hacia afuera de la capa de óxido, 

como lo revelan los análisis superficiales y de sección transversal en todas las temperaturas; los 

óxidos formados ricos en los elementos Nb y Mo, generalmente se formaron en los límites de 

grano como en la Figura 4.28.  

Se ha propuesto la difusión de los elementos Cr, Ni y Nb hacia la superficie, sin embargo, 

es importante mencionar que a 900 y 1000 °C la difusión de los elementos Ni y Nb parece ser 

mayor para la condición de material recibido respecto a la de tratamiento térmico. Dado que, la 

difusión metálica es un proceso termodinámicamente activado, se produce en zonas 

preferenciales como los defectos de estructura a través las vacantes de cationes y del movimiento 

electrónico. La nucleación y crecimiento de los óxidos se facilita en las zonas de mayor energía 

como los defectos superficiales y volumétricos, por ejemplo: los límites de grano, huecos, 

agrietamientos o en zonas de desprendimientos y combinados [14]. Aunque en ambas 

condiciones se presentaron este tipo de defectos, una explicación sencilla del porqué el daño por 

corrosión fue mayor en el material recibido se debe a que la capa de Cr2O3 formada en el material 

con tratamiento térmico parece ser más densa en comparación con la capa formada en el material 

recibido. Al ser una capa densa y por las características de óxido protector contribuye a una 

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

de óxidos. 

5.2 Efecto del CMAS + Na2SO4 

Los experimentos se realizaron siguiendo el procedimiento experimental que se expuso 

en el Capítulo 3. Krämer y col. [12], no encontraron evidencia de fusión, penetración o incluso 

adhesión de la composición CMAS en su estudio realizado a 1230 °C. Otros estudios reportaron 

 ue a 123   C se lo ra una fusión parcial, mientras  ue la fusión total se produce a 124   C o 

temperaturas superiores. Por el contrario, el punto de fusión de la sal Na2 O4 es de 

884 °𝐶 [13,15].  n las  i uras 5.1 a-c, se muestran las im  enes de las muestras antes   despu s 

de ser e puestas a corrosión isot rmica.  ntes de ser e puestas en la  i ura 5.1 a, se obser a 

 ue la capa de        Na2 O4 sobre las muestras de la aleación tienen una coloración 

completamente blanca. Cuando se e ponen a      C ( i ura 5.1 b), al unas  onas locali adas 

de la capa de recubrimiento      muestra una coloración amarilla. Y a 1     C ( i ura 5.1 c) 

muestra completamente un color amarillento.  l cambio de coloración se asocia a la liberación 

de  O3  ue se obtiene de la si uiente reacción. 

 Na2SO4 → SO3 + Na2O Reac. (5.5) 

  simple  ista   mediante microscop a óptica, no se encontraron  onas con apariencia 

  trea sobre las superficies e puestas a corrosión en nin una temperatura ni condición de la 

aleación, lo  ue indica  ue no  ubo fusión del     . Por lo tanto, para las temperaturas de 

traba o utili adas en esta in esti ación   de acuerdo con los resultados obtenidos se descarta la 

fusión de los pol os     . 

 
Figura 5.1. Muestras con CMAS + Na2SO4 sobre las superficies. a) Muestras antes de la corrosión. b) 800 °C y c) 

1000 °C. 
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Como se describió en el cap tulo e perimental, las muestras corro das fueron limpiadas 

utili ando aire comprimido con la finalidad de remo er los restos de la capa del recubrimiento 

para su posterior an lisis de M  -   .  n las superficies e ternas de las capas de ó idos se 

encontraron a lomerados de incrustaciones del depósito       ue  uedaron ancladas debido 

al crecimiento de los ó idos a su alrededor, como se mostró en los an lisis superficiales de las 

 i uras 4.12   4.13.  as morfolo  as son similares independientemente de la temperatura como 

se muestra en las  i uras 5.2 a-b.  

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

Pineda y col. [1], encontraron que, para la aleación Inconel 625® fabricada por 

manufactura aditiva sin tratamiento térmico, expuesta a oxidación isotérmica a 900 y 1000 °C 

por 25 h, solo se formó una capa de óxido de Cr2O3 y nódulos superficiales de NiCr2O4, las 

capas presentaron defectos de porosidad y agrietamiento. En el presente estudio como se 

mencionó en la sección anterior, las capas de óxidos están conformadas por óxidos mixtos que 

se asociaron a las fases de Cr2O3, NiO, NiCr2O4 para ambas condiciones de la aleación y con 

variación de acuerdo con la temperatura; adicionalmente para MA se encontró la fase CrNbO4.  

Sin embargo, a todas las temperaturas en ambas condiciones se formaron óxidos ricos en 

los elementos Mo, S y Na, este último elemento no tendió a presentar señales fuertes en los 

análisis por EDX en modo puntual o mapeos elementales. Por lo tanto, el análisis a detalle de 

las Figuras 5.3, muestran una zona considerada crítica debido a la corrosión. En ausencia de 

CMAS + Na2SO4 la aleación no presentó la formación de óxidos con los elementos Nb o Mo 
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[1]; por lo tanto, se supone que la interacción con el CMAS + Na2SO4 favorezca la formación 

de este tipo de óxidos durante las primeras horas de exposición a corrosión a alta temperatura. 

El mapeo elemental de la Figura 5.3 a, muestra el análisis de las zonas de interés marcadas 

con línea punteada para la condición de material recibido; estas zonas se encuentran totalmente 

oxidadas y contienen principalmente los elementos Mo, Na y S. En la condición de tratamiento 

térmico se muestra que las zonas ricas en óxido de molibdeno con morfología de agujas (como 

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

y S. 

 
Figura 5.3 Zonas críticas debido a la corrosión de muestras expuestas a 900 °C por 15 h. a) Material recibido y 

b) Tratamiento térmico. 

Es posible que se forme la fase MoO3 transitoria, que a su vez al reaccionar con la sal 

puede formar molibdato de sodio, liberando SO3 como se muestra en la siguiente reacción. 

 MoO3 + Na2SO4 → Na2MoO4 + SO3 Reac. (5.6) 

El problema de la formación de esta fase es su bajo punto de fusión (𝑇𝑁𝑎2𝑀𝑜𝑂4
= 687 °𝐶), 

que está por debajo de las temperaturas de trabajo de esta investigación. Además, con la 

formación de Na2MoO4 se acelera el consumo de Na2O, dejando liberado el SO3 dando como 

resultado una masa ácida fundida. Resultados similares fueron obtenidos por estudios anteriores 

realizados a 700 °C sin presencia adicional del gas SO3 para aleaciones con alto contenido de 

molibdeno. En aleaciones sin depósito de Na2SO4, pero ricas en Mo se formaron incrustaciones 

de óxidos ricos del elemento Mo [16-20]. 
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Las fases ricas en los elementos Nb y Mo a 800 °C se encontraron en zonas localizadas 

favorecidas por los límites de grano, distribuidas en todo el espesor de la capa de óxidos (aprox. 

3 m) en ambas condiciones (Figura 4.17). A 900 °C se encontraron formando una fina capa 

que además contenía los elementos Na y S entre la interfaz del NiO y NiCr2O4 + Cr2O3 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 contenían los elementos Na o S, estos 

resultados se mostraron en los mapeos de sección 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 aleación. Por otra parte, en 

tratamiento térmico formaron incrustaciones en zonas debajo de NiO que a diferencia de 900 

°C en estas se detectó con más facilidad la presencia de azufre. 

La fusión de Na2MoO4 para las temperaturas de estudio puede humedecer las zonas 

cercanas y propiciar a través de los límites de los cristales la rápida difusión de Ni hacia el 

exterior o de oxígeno hacia el interior. Esto explica la ubicación preferencial de los óxidos ricos 

en Nb y Mo debajo de la capa de NiO. Así mismo, el molibdato de sodio puede actuar como 

fundente básico y disolver Cr2O3 a tiempos mayores de exposición o con presiones mayores de 

SO3, dando lugar a un nuevo tipo de fundente y propiciar un proceso distinto de corrosión. El 

mecanismo sugerido se asocia al tipo de corrosión a alta temperatura (HTHC) de tipo I, que se 

conoce como corrosión a alta temperatura inducida por la aleación. Esta corrosión se da en 

aleaciones con alto contenido de molibdeno como la estudiada en esta investigación que tiene 

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

 e su iere  ue el       ue a un papel importante al acelerar durante las primeras  oras 

el crecimiento de ó idos mi tos ricos en los elementos Cr, Ni, Nb, Mo  ue interactúan 

principalmente con la sal Na2 O4   con CaO del     .  in embar o, la interacción con el CaO 

no est  del todo clara al momento de interactuar con el Nb o Mo se ún los resultados de los 

an lisis superficiales.  un ue, es con eniente mencionar  ue no se dió ma or atención en su 

interacción debido a  ue no se encontró e idencia de la infiltración o reacción de Ca  acia dentro 

de la capa de corrosión o de la aleación. 
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 a  ariedad de morfolo  as de los ó idos formados en las superficies  enera una ma or 

densidad de fronteras  ue facilitan el transporte de especies met licas  acia la superficie   de 

especies corrosi as  acia el interior de la aleación [14].  dem s, las distintas composiciones 

dan como resultado  ariedad de fases de ó idos,  enerando diferencias por los coeficientes de 

e pansión t rmica  ue propician el a rietamiento   desprendimiento de los ó idos sobre las 

superficies. 

5.3 Corrosión interna 

Los datos del daño por corrosión interna que se presentaron en los análisis de las secciones 

transversales para todas las temperaturas y tiempo de exposición fueron mayores para la 

condición de material recibido en comparación a la de material con tratamiento térmico. Las 

fases principales productos del fenómeno de degradación fueron los óxidos TiO2, Al2O3 y Cr2O3. 

Los dos primeros son los óxidos que comúnmente se forman en aleaciones base níquel; por el 

contrario, la corrosión interna de Cr no es común y se explica por la coalescencia continua de 

vacancias generadas debido al crecimiento de Cr2O3 u otros óxidos superficiales [21, 22]. 

 a formación de sulfuros en la matri  de la aleación en las  onas cercanas a la corrosión 

interna por ó idos se e plica por la difusión  acia dentro del metal del  O3 reaccionando con el 

molibdeno de la aleación.  stos compuestos presentaron morfolo  a  lobular con tama os 

apro imados de 2 a 3 m. 

 .4 Precipitación de la fase delta - i3( b, Mo) 

Cuando la aleación es e puesta a       1     C en condiciones de o idación en aire 

 uieto, esta fase tiende a formar una fina capa entre la interfa  de la aleación   la capa de ó ido, 

a su  e  a      C tambi n precipitan a u as  ue crecen preferencialmente en las  onas de los 

l mites de  rano a tra  s de la matri  de la aleación [1].  in embar o, cuando se e puso al 

depósito      Na2 O4, se detectaron precipitados finos en forma de a u as   pe ue os 

 lóbulos (apro . 3 m) para manufactura aditi a a            C.  n tratamiento t rmico no 

fueron detectados a      C  a      C presentaron una morfolo  a irre ular de apro imadamente 

5 m.   1     C no se encontraron en nin unas de las condiciones.  n nin una de las 

condiciones se detectó la formación de una capa fina o similar cercana a la interfa  en contacto 

con los productos de corrosión. 
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 a ausencia de la fase delta -Ni3(Nb, Mo) en las  onas cercanas a la interfa  de la aleación 

en contacto con la capa de los productos de corrosión se asocia a la formación de los ó idos 

ricos en elementos  ue la forman, como son el Nb   Mo.  l crecimiento   difusión constante, 

de estos elementos se fa orece en los l mites de  rano (lu ares preferenciales de nucleación   

crecimiento de la delta)   disminu e la precipitación de delta en la matri  de la aleación 

principalmente en las  onas cercanas o en contacto con la capa de los productos de corrosión. 

 s importante mencionar  ue, a 1     C, esta fase tiende a disol erse en la matri  de la aleación 

[23, 24] 
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CAPÍTULO 6 

Conclusiones 

 

6.1 Conclusiones 

De acuerdo con los resultados obtenidos del comportamiento a la corrosión CMAS + 

Na2SO4 de la aleación base níquel Inconel 625® fabricada por manufactura aditiva en condición 

de material recibido y con tratamiento, expuesta a 800, 900 y 1000 °C por 5, 10, 15, 20 y 25 h 

se concluye lo siguiente: 

1. Con el tratamiento térmico de solubilizado a 1100 °C aplicado a la aleación fabricada por 

manufactura aditiva se obtuvo una microestructura similar a la de la aleación obtenida 

mediante métodos tradicionales. 

2. De los análisis mediante DRX y MEB-EDX se encontró que las principales fases formadas 

debido a la corrosión fueron NiO y Cr2O3 a 800 °C en ambas condiciones; a 900 °C fueron 

NiO, Cr2O3 y NiCr2O4 para las dos condiciones de la aleación, adicionalmente para el 

material recibido se detectó CrNbO4. Estas fases fueron las mismas que se encontraron a 

1000 °C. Adicionalmente, se detectaron fases ricas que contenían los elementos molibdeno, 

azufre y sodio. 

3. La influencia de Na2SO4 sobre las superficies de la aleación expuestas a las temperaturas de 

trabajo de 800, 900 y 1000 °C, propicia la formación del fundente básico Na2MoO4 (dejando 

el compuesto SO3 liberado y dar como resultado un fundente masa ácida) de bajo punto de 

fusión respecto a las temperaturas de trabajo. El molibdenato de sodio puede humedecer las 

zonas cercanas y favorecer a su vez la difusión del elemento Ni hacia la superficie facilitando 

la consecutiva formación de NiO como óxido externo y a su vez propiciar la formación del 

espinel NiCr2O4. 

4. La interacción con los polvos CMAS propiciaron durante las primeras horas la formación de 

óxidos mixtos que contenían los elementos Cr, Ni, Nb y Mo. Los resultados mostraron que 

solo el óxido CaO tuvo interacción directa posiblemente con el elemento Nb, sin embargo, 

la reacción no está del todo clara. 
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5. Por las características observadas y los análisis realizados se concluye que la corrosión por 

el depósito CMAS + Na2SO4 de la aleación Inconel 625® al ser expuesta a 800, 900 y 1000 

°C por tiempo máximo de 25 h, propicia la corrosión a alta temperatura (HTHC) de tipo I. 

este tipo de corrosión es inducida por la aleación que depende del contenido del molibdeno. 

6.2.Trabajo a futuro 

1. Se recomienda realizar pruebas de corrosión solamente por CaO para 

comprender la interacción que presenta con el Nb y Mo, o descartar que se asocie a la 

fusión de Na2SO4. 

2. Realizar pruebas de corrosión en ambientes que contengan Na2SO4+SO3 y 

comparar los resultados con la presente investigación. 

3. Trabajar simultáneamente una aleación rica en Nb para comparar si el 

comportamiento es similar o diferente al encontrado en Inconel 625®. 

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

volatilización de cromia. 
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