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RESUMEN

El acero HT (ASTM 297) pertenece al grupo de los aceros austeniticos resistentes a
altas temperaturas (AARAT) y es uno de los aceros mas usados para fabricar componentes y
herramentales para la aplicacién de tratamientos térmicos de piezas automotrices. Estos
componentes estan sujetos a ciclos continuos de fatiga térmica que generan un deterioro
paulatino en sus propiedades mecéanicas. Para minimizar los gastos indirectos ocasionados por
dichas fallas, se puede maodificar la microestructura del acero HT mediante la adicién de ciertos
elementos aleantes que pueden contribuir a la estabilizacion de fases que favorecen el
incremento de la resistencia a la fatiga térmica, el retraso del agrietamiento y de esta manera
incrementen el tiempo de vida util. En la actualidad el uso de software para el calculo
termodindmico representa una herramienta importante para el disefio de la composicion

quimica y por la tanto para el desarrollo de nuevas aleaciones.

En este trabajo se disefié la compaosicién de un acero austenitico utilizando el software
Thermo-Calc con el que se calcularon diagramas de fases en equilibrio y de propiedades para
evaluar el efecto de la adicion de Mn y Nb sobre la estabilidad y cantidad de las fases presentes
tomando como referencia la composicion quimica de un acero tipo HT. Las simulaciones se
realizaron para evaluar la adicion de Nb en intervalos de 0.5% hasta 3.5% en masa y del Mn en
intervalos de 1% en masa de manera individual y en forma conjunta. El analisis de las
simulaciones termodinamicas mostré que la mejor propuesta quimica es la adicién de solo 3.5%
de Nb, ya que contribuye a disminuir la cantidad del carburo primario M7;Cs, desplaza la
temperatura de transformacién del mismo a M23Ce hasta 1300°C y ayuda a estabilizar la fase
NbC.

Para validar las simulaciones termodinamicas, se fundié y vacio un acero austenitico
modificado con 3.2% en peso de Nb. Se maquinaron muestras de dicho acero y de un acero HT
que se utilizaron para simular condiciones de fatiga térmica mediante la aplicacién de 100 ciclos
térmicos que consistieron en calentamientos a 1000°C durante 1h con un posterior enfriamiento
en agua corriente. Estas muestras junto con las correspondientes para un estado de colada
fueron caracterizadas microestructuralmente y evaluadas mecanicamente mediante ensayos de
compresion y dureza. La disminucién en la magnitud de los cambios microestructurales en el
acero austenitico modificado con Nb en comparacion con el acero HT mostré que la adicion de
Nb promueve la presencia de la fase NbC, la disminucién del carburo primario M;Cs y a su vez

retarda la precipitacion secundaria del carburo M23;Ce.



Estas modificaciones microestructurales hicieron que el acero austenitico modificado
con Nb presentara una mayor resistencia a la fatiga térmica, ya que tanto los carburos M;Cs y
el M23Cs representan sitios de nucleacion de grietas, lo cual se ve reflejado en una menor
cantidad de grietas y una velocidad de propagacion de estas relativamente baja. La
caracterizacibn mecanica mostré que existe un menor incremento en los valores de dureza y
esfuerzo de cedencia lo que sugiere que la adicién de Nb estabiliza las propiedades mecanicas
aun en condiciones de fatiga térmica. Ademas, se estimé una reduccion en los coeficientes de
expansion térmica por el efecto de la adicion del Nb. Las caracteristicas descritas podrian
significar un mayor tiempo de vida 0til del acero austenitico modificado con Nb por efecto de la
adicion 3.2% Nb.



ABSTRACT

HT steel (ASTM 297) belongs to the group of austenitic steels resistant to high
temperatures (AARAT) and it is one of the most used steels to manufacture components and
tools for the application of heat treatments to automotive parts. These components are subjected
to continuous thermal fatigue cycles that generate a gradual degradation in their mechanical
properties. To minimize the damage caused by such failures, the microstructure of HT steel can
be modified by adding certain alloying elements that can contribute to the chemical and thermal
stability of phases that promote the increase of thermal fatigue resistance, the delay of cracking
and thus increase the service life. Currently, the use of software for thermodynamic calculation
represents an important tool for the design of the chemical composition and therefore for the

development of new alloys.

In this work the composition of an austenitic steel was designed using Thermo-Calc
software with which equilibrium phase diagrams and properties were calculated to evaluate the
effect of the addition of Mn and Nb on the stability and quantity of the phases, taking as a
reference the chemical composition of a HT type steel. The simulations were performed to
evaluate the addition of Nb at intervals of 0.5% to 3.5% wt and of Mn at intervals of 1% wt
individually and together. The analysis of the thermodynamic simulations showed that the best
chemical composition is the addition of only 3.5% Nb, as it contributes to decrease the amount
of the primary carbide M-Cs, shifts the transformation temperature of the primary carbide to
M3Ce to 1300°C and promotes the stability of the NbC phase.

To confirm the thermodynamic simulations, an austenitic steel modified with 3.2% wt Nb
was produced at vacuum induction furnace. Samples of this modified and an HT steel were
machined and used to simulate thermal fatigue conditions by applying 25, 50 y 100 thermal
cycles consisting of heating at 1000°C for 1h with subsequent cooling in tap water. These
samples along with the corresponding samples for the as cast state were microstructurally

characterized and mechanically evaluated by compression and hardness tests in both steels.

The microstructural changes in the Nb-modified austenitic steel compared to HT steel
showed that the addition of Nb promoted the presence of the NbC phase, the reduction of the

primary carbide M;C; and also retarded the secondary precipitation of the carbide M23Ce.



These microstructural modifications made the Nb-modified austenitic steel to exhibit a
higher resistance to thermal fatigue, since both M7;Cs; and M.3Cs carbides represent crack
nucleation sites, which is reflected in a lower amount of cracks and a relatively low crack
propagation rate. The mechanical characterization showed that there was a minor increment in
hardness and yield stress values suggesting that the addition of Nb stabilized the mechanical
properties even under thermal fatigue conditions. In addition, a reduction in the coefficients of
thermal expansion due to the effect of Nb addition was observed. The described characteristics
could mean a longer service life of the Nb-modified austenitic steel due to the effect of the 3.2%wt
Nb addition.

Vi
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INTRODUCCION

Los tratamientos térmicos se llevan a cabo para conferir propiedades mecénicas especificas
a piezas automotrices. La eficiencia de los hornos utilizados para estos tratamientos depende en
gran medida de la calidad de sus componentes metalicos, los cuales requieren de aleaciones que
presenten una buena resistencia a fatiga térmica [1]. Debido a su valor de resistencia al choque
térmico, su resistencia a la oxidacién, corrosion y resistencia mecénica a altas temperaturas, estos
componentes son fabricados generalmente con aceros austeniticos resistentes a alta temperatura
(AARAT) [2,3]. Alrededor de una séptima parte de la produccion total de los AARAT es del tipo HT
con contenidos de 15-19% de Cry de 33-37 %Ni (ASTM 297), debido a su composicién, este grupo
de aceros poseen una microestructura preferentemente austenitica con algunas cantidades de
carburos [1]. Estos aceros generalmente son usados en condicién de colada, por lo que no es
necesario aplicarles algin tratamiento térmico para ajustar propiedades. Lo anterior implica que,
para componentes y herramentales fabricados en este tipo de acero, su microestructura y por lo
tanto sus propiedades, dependerdn enteramente de la composicion quimica y del proceso de
fundicién y solidificacion utilizado en su manufactura. Este acero se utiliza principalmente para la
fabricacion de accesorios funcionales como: herramentales, rejillas y canastas que se utilizan para

colocar, organizar y transportar lotes de piezas de hornos de tratamiento térmico [2].

Los accesorios funcionales en hornos de tratamiento térmico en servicio generalmente se
someten a calentamientos ciclicos, por lo que es importante considerar la resistencia a fatiga
térmica. El fallo por fatiga térmica implica el agrietamiento causado por los ciclos de calentamiento
y enfriamiento. Este tipo de falla es el resultado de una gran cantidad de esfuerzos térmicos
(compresion y tensién) que se acumulan en la pieza, a diferencia de la falla por fatiga mecanica, la
cual es causada por cargas o esfuerzos fluctuantes aplicados externamente [5,8]. Este tipo de fallo
obliga al reemplazo periédico de los componentes y herramentales, lo cual implica paros
programados y no programados que incrementan los consumos de energia y generan tiempos
muertos, que a su vez se traducen en incrementos en los costos de produccion. Una manera de
contribuir a la disminucién de estos costos de produccion es incrementando la vida Gtil de los
herramentales a través de la mejora de la Ingenieria del producto; la cual implica el disefio de su
configuracion geométrica, de su microestructura y procesos de solidificacion, asi como el de su

composicion quimica.



Para el disefio de una nueva composicion quimica, se puede utilizar herramientas
computacionales como el software Thermo-Calc® para evaluar el efecto de la adicion de ciertos
elementos aleantes en aleaciones de referencia como lo es el acero HT. Estos aleantes modifican
la microestructura para favorecer termodindmicamente la presencia de fases mas resistentes y
estables que a su vez pueden incrementar la resistencia a fatiga térmica. Lo anterior puede permitir
lograr ciclos de tratamiento térmico mas cortos, al tener la posibilidad de elevar las temperaturas de
operacién por la relacion tiempo/temperatura. Ademas, la adicion de ciertos elementes aleantes
puede generar microestructuras libres de precipitados intermetalicos y carburos especificos que
fragilizan de la microestructura en los AARAT; y cuyos efectos se intensifican después de cierto
namero de ciclos térmicos continuos. Estas modificaciones de la microestructura podrian reflejarse
en un retraso en el inicio de micro-fisuras en componentes y herramentales y en la cinética de
crecimiento de estas. Esto Ultimo incrementaria en general la vida atil de los componentes y

herramentales.

Hipotesis

La aplicacion de la simulacion termodindmica permitira proponer una modificacion a la
composicion quimica tomando como referencia un acero tipo HT comercial mediante la adicién de
elementos tales como el Niobio y/o el Manganeso, que resultara en el incremento de la cantidad de
NbC, la reduccién de la cantidad del carburo primario M+Cs y el retraso de la precipitacién secundaria
del carburo M23Cs. Estas modificaciones promoveran un retraso en la aparicion de grietas y
mejoraran la resistencia a la fatiga térmica. Por lo tanto, esta modificacion en la microestructura
podria incrementar la vida util de los componentes y herramentales fabricados a partir de este acero

modificado durante su servicio.

Objetivo
Utilizar simulacion termodinamica para disefiar la composicién quimica de un acero fundido
austenitico con elementos aleantes para incrementar su resistencia a la fatiga térmica y producirlo

experimentalmente para verificar los resultados de la simulacion.



Capitulo 1

Aceros austeniticos fundidos resistentes al calor.

1.1 Introducciéon

En este capitulo se presentan conceptos referentes a los aceros austeniticos resistentes a
altas temperaturas (AARAT), aspectos tales como: relacion de la composicion quimica con las fases
presentes en su microestructura, resistencia a la fatiga térmica y agrietamiento. El capitulo concluye
con una breve descripcion de la simulacion termodindmica como herramienta para el disefio de

nuevas aleaciones.

1.2 Aspectos generales

Los AARAT son aleaciones ternarias Fe-Cr-Ni que cuentan con una buena resistencia
mecanica, ductilidad y resistencia a la corrosién en diversas atmoésferas para ser utilizados en
condiciones de servicio a temperaturas por encima de 650°C [1-4]. La clasificacion y la composicion
guimica de estas aleaciones se presenta en la Tabla 1 segun el ACI (Alloy Casting Institute), la
ASTM (American Society for Testing and Materials) y el UNS (Unified Numbering System) [4].
Especificamente, las designaciones de ACI utiliza la letra "H" para indicar las aleaciones con
aplicaciones donde la temperatura del metal supera los 650° C y una segunda letra que indica el

contenido nominal de niquel [2].

Tabla 1. Composiciones de AARAT ACI, UNS, ASTM [1,2].

ACI Nllmgo ASTM %C %Cr %Ni (:f;'()
HA A 217 020 max | 8- 100 1
HC 192605 A 297, A608 050 max | 2630 | 4 max 2
HD 193005 A 297, A 608 050 max | 26-30 4-7 2
HE 193403 A 297, A 608 020050 | 2630 | 811 2
HF 192503 A 297, A 608 020040 | 1923 | 912 2
HH 193603 A 297, A 608, A 447 020050 | 24-28 | 11-14 2
HK 194224 A 297, A567, A 608 020060 | 24-28 | 1822 2
HL 194604 A 297, A 608 020060 | 2832 | 1822 2
HN 194213 A 297, A 608 020050 | 1923 | 2327 2
HP A 297 0350.75 | 2428 | 3337 | 25
HT J94605 | A 297, A351,A267,A608 | 0.35-0.75 | 13-17 | 17-33 | 25

HT30 A 351 025035 | 13-17 | 3337 | 25
HU A 297, A 608 035075 | 17-21 | 3741 | 25
HW A 297, A 608 0350.75 | 10-14 | 5862 | 25




Cuando se elige una aleacion de este tipo, se debe tomar en cuenta cuales seran las
condiciones de operacion, para determinar si las propiedades mecanicas y fisicas son adecuadas
para su aplicacion, como se muestra en la Tabla 2 [5]. Los AARAT tienen una buena resistencia a
la corrosion y a la fatiga térmica [6,7], por lo que se utilizan ampliamente para aplicaciones a altas
temperaturas por encima de 650°C y que estan sujetas a calentamiento ciclico y gradientes de
temperatura [5,6]. Debido a su valor de resistencia al choque térmico, su resistencia a la oxidacion,
a corrosién y resistencia mecéanica a temperaturas relativamente altas, alrededor de una séptima

parte de la produccién total de los AARAT es del tipo HT [5].

Tabla 2. Relacién entre condiciones de funcionamiento y propiedades para la seleccién de
aleaciones [5].

Condiciones de funcionamiento Propiedad relacionada
Tiempo de servicio y temperatura maxima e Propiedades de tension a corto plazo.
de operacion e Resistencia al creep.
e Propiedades de ruptura por estado de
esfuerzos.

e Ductilidad en caliente.

Tipo y tamafio de la carga maxima e Propiedades de tension.

e Resistencia al creep.

e Propiedades esfuerzo maximo a
tension.

e Ductilidad en caliente.

Ciclo térmico. e Propiedades de la fatiga térmica.
a. Intervalo de temperatura del ciclo.
b. Frecuencia de los ciclos térmicos.

c. Velocidad de enfriamiento.

Condiciones corrosivas. e Resistencia a la oxidacion.
e Resistencia a la carburacion.
e Resistencia a la sulfuracion.

o Estabilidad de la superficie.

El tamafio y geometria de la pieza e Gradientes de temperatura

El procesamiento posterior, como la soldadura

y el mecanizado e Datos de fabricacion

Condiciones abrasivas o de desgaste

Costo
Facilidad de reemplazo

Este tipo de acero se utiliza principalmente para la fabricacion de accesorios funcionales
como: herramentales, rejillas y canastas que se utilizan para colocar, organizar y transportar lotes

de piezas a hornos de tratamiento térmico [5,6,7].



En muchas aplicaciones, estos aceros se someten a calentamientos ciclicos, por lo que se
deben considerar las condiciones de funcionamiento y evaluar las propiedades de fatiga térmica
como se menciond antes. Esta aleacion que generalmente es usada en condicion de colada
presenta una microestructura dendritica con matriz austenitica estabilizada a temperatura ambiente
por su composicion quimica (35Ni-17Cr), ademdas presenta carburos primarios en los limites

interdentriticos [8].

El efecto de la temperatura sobre las propiedades mecanicas del acero HT se puede observar
en las Figuras 1y 2, mientras que en las Tablas 3 y 4, se presentan sus valores del coeficiente de
conductividad térmica y de expansion térmica, respectivamente. El ensayo de tensién convencional,
gue se determina bajo carga constante a temperatura constante, es de gran utilidad para predecir la
vida de la aleacion (tiempo antes de la fractura) en condiciones especificas y también para comparar
aleaciones que estan sujetas a una carga que podria producir una falla en un tiempo relativamente
corto [4]. Estos ensayos pueden ser de gran utilidad para evaluar la resistencia a las sobrecargas

momentaneas y se incluyen en algunas especificaciones [4].
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Figura 1. Efecto de la temperatura en las propiedades de los ensayos de tension y Charpy del acero tipo HT
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Figura 2. Efecto de la temperatura en el mddulo de elasticidad del acero tipo HT [8].

Tabla 3. Valores del coeficiente de conductividad térmica en funcién de la temperatura para el acero
HT convencional [8].

Coeficiente de
conductividad térmica

°F °C Btu/(ft.h.°F) kKW/mk | W/mk
212 100 7 0.012 | 12.11
600 315.55 8.9 0.015 | 15.40
1000 537.77 10.8 0.018 | 18.69
1200 648.88 11.9 0.020 | 20.59
1400 760 12.9 0.022 | 22.32
1600 871.11 14 0.024 | 24.23
1800 982.22 234.09 0.405 |405.14
2000 1093.33 265.69 0.459 |459.83

Tabla 4. Valores del coeficiente medio de expansion térmica en funcién de la temperatura para
acero HT convencional [7].

Coeficiente medio de
°F °c expansion térmica lineal

20 a g in(in.°F) g in(in.°C)
68-200 20-93.33 7.9 14.22
68-400 204.44 8.14 14.65
68-600 315.55 8.37 15.066
68-800 426.66 8.61 15.498
68-1000 537.77 8.85 15.93
68-1200 648.88 9.09 16.362
68-1800 982.22 9.33 16.794
68-2000 1093.33 9.56 17.208
1200-1600 648.88-871.11 10.75 19.35
1200-1800 648.88-982.22 11 19.8




1.3 Fatiga térmica en AARAT

En muchas aplicaciones de alta temperatura, las aleaciones resistentes al calor en servicio
se someten a ciclados térmicos, por lo que es importante considerar la resistencia a la fatiga térmica
[9]. La fatiga térmica es el resultado de deformaciones y esfuerzos térmicos que se acumulan en el
material debido a la aplicacion de ciclos térmicos [10,11]. La relacion para determinar el parametro
de resistencia a la fatiga térmica (ecuacion 1), muestra que un valor elevado de conductividad
térmica (k) minimiza el gradiente de temperatura dentro del material y de esta manera disminuye la
expansion térmica. Del mismo modo, un valor elevado para el esfuerzo de cedencia (o) disminuira
la deformacion plastica que se produce en el calentamiento y el enfriamiento. Entre menor sea el
valor del médulo elastico (E) menor serd la deformacién producida por el esfuerzo térmico. El
término (1 - v) toma en cuenta un estado de esfuerzo de tension biaxial. Por ultimo, entre menor sea
el valor del coeficiente de expansion térmica, serd menor la acumulacion de los esfuerzos térmicos.
La mayoria de los metales tienen un coeficiente de Poisson (v) de alrededor de 0.3, por lo que

cuando se comparan diferentes materiales, este término puede ser ignorado [11].

(k) (ay)

C=H@a-v

(1)

Durante su aplicacibn como herramental, el acero es expuesto a ciclos que son
acompafiados por cambios abruptos de temperatura que generan esfuerzos térmicos. Estos
esfuerzos se pueden clasificarse en dos tipos [12]: microesfuerzos, causados por las diferentes
propiedades fisicas de los microconstituyentes (densidad, coeficiente de expansiéon térmica, médulo
de elasticidad, etc) y por transformaciones de fase como la precipitacion de carburos secundarios
[13]; y macroesfuerzos, que son causados, por los gradientes de temperatura que se producen entre
las diferentes secciones (longitudinal- transversal, nucleo-superficie) y por las restricciones de la
libre expansion de los elementos [12,13]. Se ha encontrado que los macroesfuerzos no son lo
suficientemente grandes para la iniciacion de la grieta que conduciria a la fractura [13]. Por lo tanto,
se sugiere que los microesfuerzos residuales, resultantes de las diferencias en los valores de los
coeficientes de expansion térmica de las fases, son de mayor importancia en el comportamiento
térmico [12,13].

Los carburos presentes en la matriz de estos aceros pueden generar regiones de
deformacion plastica, como se muestra en la Figura 3a. El proceso de precipitacién por efecto de la
temperatura promovera un aumento en la cantidad y el tamafio de los carburos, lo cual a su vez

incrementara los campos de deformacion plastica a su alrededor [12].



Lo anterior puede generar que una region de deformacion plastica originada por un
precipitado individual pueda superponerse con el campo creado por otro precipitado, como se

observa en la Figura 3b, y asi superar el limite elastico o crear deformaciones plasticas mayores
[12].

areas of plastic stram
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Figura 3. Regiones de deformacidn plastica alrededor de los carburos a) estado inicial, b) después de un
tiempo prolongado a altas temperaturas [12].

La principal fuente de microesfuerzos son los esfuerzos térmicos que se forman como
resultado de las diferencias entre los valores del coeficiente de expansion térmica a, densidad p y

mddulo elastico (E) de la matriz y los carburos, cuyos valores para las fases presentes en AARAT
se pueden presentan en la Tabla 5 [12].

Tabla 5. Valores de coeficiente de expansion térmica, densidad y médulo de elasticidad para las
fases presentes en AARAT [13 -14].

E, N/mm?2
Fase |a,x10%°C | p,glcm® | (x10%)
Austenita 15.1 7.8 1.730
M23Ce 10.5 7 1.998
M7Cs 10.9 6.9 2.94
NbC 6.7 7.6 4.38

La mejora de la resistencia a la fatiga térmica es importante para el desarrollo de AARAT en
estado de colada que resistan las condiciones de alta temperatura [12-15]. Por lo tanto, para estos
aceros es necesario mejorar dicha resistencia y disminuir el coeficiente de expansion térmica, por lo
gue es importante conocer el efecto de los elementos de aleacién en dichas propiedades. Los

elementos Ni, C, W, Cry Nb disminuyen el coeficiente de expansion térmica como se puede observar
en la ecuacion 2 [15].



Qs 1000°c ¥1076(1/K) = 21.281 — 0.046Ni — 0.044Cr — 0.135W + 1.656Nb —
0.192[NbC] — 0.082[My5Cy] 2)

Una medida cuantitativa de la resistencia a la fatiga térmica en AARAT en estado de colada
es la evaluacion del numero y la longitud de las grietas generadas durante la fatiga térmica. Ha sido
reportado que existe una relacion del contenido de carbono y cromo en el nimero de grietas (N¢) y
en la velocidad de propagacion del agrietamiento (S¢), como se muestra en las ecuaciones 3y 4,

respectivamente [12].

N, = 43.72(%C) + 0.27(%Cr) 3)
S, = 31.673(%C) — 0.349(Ni)(%C) 4)

1.4 Agrietamiento en los AARAT

La fatiga térmica a la cual se someten los AARAT en estado de colada conduce al deterioro
por agrietamiento y con ello al reemplazo de componentes fabricados con estos aceros. Para su
estudio, el fendmeno del agrietamiento puede dividirse en las etapas de nucleacién y propagacion
de la grieta. La primera etapa se puede dividir a su vez en nucleacion y el crecimiento a nivel
microestructural, mientras que la propagacion se lleva a cabo hasta que el tamafio de la grieta es lo

suficientemente grande como para no ser influenciada directamente por la microestructura [16-20].

La nucleacion de una grieta por fatiga térmica se desarrolla primero a nivel microestructural
por la acumulacién de los esfuerzos térmicos residuales [18]. Esta iniciacion suele producirse en la
superficie del acero y generalmente es causada por concentradores de esfuerzos, lo que da lugar a
una deformacion plastica local o al agrietamiento y desprendimiento de precipitados fragiles [13,19].
La concentracion local de esfuerzo-deformacion en sitios que impidan el deslizamiento y promuevan
la acumulacién de dislocaciones, puede atribuirse a que la microestructura no es homogénea y
presenta defectos interfaciales debido a la anisotropia elastica y plastica de los materiales

policristalinos, como lo son:

- Rugosidad de la superficie debido al proceso de solidificacion.
- Inclusiones no metalicas.
- Segundas fases, precipitados o poros.

- Limites de grano y de fase [16-18].



Al formarse una grieta se logra una reduccion de la energia interna y de la energia elastica
almacenada [19]. Sin embargo, la energia térmica producida por el efecto de la alta temperatura en
cada ciclo térmico impide el aumento de la densidad de dislocaciones, porque se llevan a cabo
procesos de difusién térmicamente activados como el ascenso de dislocaciones (recuperacion
dindmica), donde dislocaciones de sigho opuesto se aniquilan formando un arreglo en estado estable
que da lugar a otro sitio de nucleacion de grieta. Cabe destacar que este criterio se aplica en aceros
que han sufrido de un proceso termomecdanico donde la densidad de dislocaciones es mayor que la

que presenta un acero obtenido directo de colada [19].

Estudios previos en aceros austeniticos reportan que los limites de maclas son el factor
microestructural principal para la iniciacion de grietas en fatiga de alto ciclo (nUmero de ciclos antes
del fallo mayor a 106) [20], mientras que la iniciacion de grietas durante la fatiga de bajos ciclos
(numero de ciclos antes del fallo menor a 104) se debe a inclusiones [20]. Por lo anterior, es
importante para aceros austeniticos sometidos a fatiga de bajos ciclos, realizar analisis cuantitativos
de segundas fases, ya que los defectos interfaciales son responsables de la concentracién local de
esfuerzos, la deformacion plastica y eventualmente de la iniciacion y propagacién de grietas cortas
por fatiga. Los mecanismos de propagacion temprana de grietas estan fuertemente relacionados
con las caracteristicas microestructurales del material. Esencialmente, la naturalezay la distribucién
de los defectos interfaciales dictaran el comportamiento y velocidad de propagacion de las grietas
[21]. La propagacion de la grieta se lleva a cabo a lo largo del sistema de deslizamiento mas
compacto, con un maximo esfuerzo de corte resuelto, el cual difiere de un grano a otro, generando

asi la trayectoria caracteristica de una grieta [16,18].

Es importante sefialar que la velocidad de propagacién de grietas no es constante con el
criterio de la mecanica de fractura elastica-lineal, es decir, la ley de Paris (ecuacion 5) [16,22,23].
da

av

donde a es la longitud de grietas en micras y N corresponde al nimero de ciclos.

Por lo anterior con este criterio solo es posible caracterizar la velocidad de avance de las
grietas por ciclo cuando la magnitud de las grietas es mayor al tamafio de las caracteristicas
microestructurales antes mencionadas. En principio, la propagacion de grietas comienza en la fase
de iniciacion también llamada etapa |, que es principalmente una propagacion de grietas cortas;
posteriormente la propagacién continGa con la etapa Il, en la que se supone que esta se mantiene

en el régimen de la ley de Paris.
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Finalmente, el proceso continua hasta la etapa Ill, llamada propagacion de grietas rapidas,

que conduce al fallo por fractura como se muestra esquematicamente en la Figura 4 [21,22,23].

Longitud de grieta a

Fractura
Propagacion de

grietas largas 5 pa

Propagacion de microgrietas

Etapal

Etapall

Iniciacion de
grieta por fatiga.

Numero de Ciclos N

Figura 4. Evolucidn de grietas segun el numero de ciclos por fatiga en metales y aleaciones policristalinas
[21].

A lo largo de los afios se han propuesto modelos analiticos para entender y determinar el
crecimiento de grieta por fatiga, los cuales se clasifican en dos categorias principales basado en:
mecanica de la fractura del medio continuo y mecéanica de la dislocacién. En la Tabla 6 se presenta
un resumen de los principales modelos de crecimiento de grietas por fatiga basados en la teoria de
la mecanica de la fractura del medio continuo [16, 24-29], mientras que en la Tabla 7 se muestran

los ejemplos de modelos basados en la teoria de mecéanica de dislocaciones.

Tabla 6. Ejemplos de modelos de crecimiento de grietas por fatiga basados en
los conceptos de la mecéanica de la fractura [16].

Tipo Bases del modelo

Comportamiento elastico cerca de la grieta del material.
Elastico Linear criterio empirico para la caracterizacion del crecimiento
de grieta por fatiga.

Etapas de crecimiento de grieta segin su geometria.

Base geométrica . .
9 Deriva las constantes de la ley de Paris.

Consideracion elastoplastica del crecimiento de la grieta

Acumulacion plastica O
ciclica.
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Como se puede observar en la Tabla 7, los aspectos microestructurales como los limites de
granos, son sitios preferenciales para la nucleacién y propagacion de las grietas. En la fatiga térmica
el principal mecanismo de degradacion incluye los procesos de precipitacion de las fases

secundarias y los cambios en su morfologia [16].

Tabla 7. Ejemplos de modelos de crecimiento de grietas de fatiga basados en la
mecanica de dislocaciones [16].

Tipo de modelo Bases del modelo

Basado en el criterio de emisién de deslizamiento

Inicio de deslizamiento formulado en la etapa Il da/dN.

. . Bloqueo del deslizamiento emitido por los limites de
Bloqueo de deslizamiento

los granos.
Irreversibilidad de Consideracion elastoplastica del crecimiento de la
deslizamiento grieta. Papel de las interfases.

1.5 Efecto de los elementos aleantes en la microestructura.

Existe una relacién estrecha entre la composiciéon quimica, microestructura, procesamiento
y propiedades. Dicha relacion se debe de considerar para el disefio de una nueva aleacion, para ello
es necesario conocer el efecto de cada uno de los elementos presentes en los AARAT como se

muestra a continuacion.

Cromo

En los AARAT, este elemento esta presente en un intervalo entre 17-38%, para garantizar
una alta resistencia al calor de las estructuras que operan por encima de 650°C [1-4]. Al igual que
los aceros inoxidables, un contenido de Cr mayor a 10.5% en peso, causa la formacién espontanea
de una pelicula protectora, pasiva, estable y transparente que mejora la resistencia a la corrosion
[8]. Este elemento confiere a los AARAT resistencia a la oxidacion y promueve el endurecimiento

por precipitacion con la formacién de carburos [1-7].

El cromo reacciona con el carbono para formar diferentes carburos del tipo Cro3Ce, CrzCs,
CreC [15]. La presencia de estos carburos puede modificar las propiedades mecénicas iniciales y
finales del acero [4]. El criterio principal en este tipo de aleaciones es la resistencia a la fatiga térmica,

para ello se recomienda tener una relacion cromo-carbono de 18/0.3% en peso [5].
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Sin embargo, cuando el acero se expone a elevadas temperaturas se lleva a cabo la
precipitacién de carburo de cromo M23Cs en los limites de granos y el empobrecimiento de este
elemento en la matriz, fendmeno denominado como sensitizaciéon, dando como resultado un

pronunciado agrietamiento por corrosién intergranular bajo tension y el fallo por fractura fragil [27].

Niquel

Ademds del cromo, el niquel es otro elemento esencial de los AARAT, porque estabiliza las
propiedades mecanicas aun a temperaturas mayores de 650°C [4]. Este elemento esta presente en
aleaciones resistentes al calor en cantidades de hasta un 70% en peso [1-3]. Los principales efectos
de este elemento en este tipo de aceros son: endurecimiento de la matriz, estabilizacién de la
austenita, promocion de una alta resistencia a la corrosion, oxidacién y a la nitruracién a altas

temperaturas e incremento de la resistencia a la fatiga térmica [1,8,30].

Carbono

El contenido de este elemento en los AARAT es del 0.20 al 0.75% en peso [1-7]: Los
principales efectos de la adicion de carbono son: favorecer al endurecimiento por precipitacion a
través de la formacion de carburos y contribuir a la resistencia mecanica a las altas temperaturas y
la resistencia a la termofluencia lenta (creep) [4,8,31,32]. Cuando el contenido de carbono es mayor
a 0.2% precipitan carburos primarios en los limites de grano y precipitados secundarios mas finos
[4,31,32]. Es necesario un contenido de carbono alrededor del 0.4-0.5% cuando se espera que el
acero austenitico fundido soporte altas cargas mecdanicas y cuando sus superficies estan expuestas

a desgaste [4].

Silicio
El contenido de este elemento en AARAT es de 1 a 2.5% [1-4]. Es un elemento estabilizador
de ferrita, este elemento incrementa la resistencia a la corrosién y carburizacién a altas temperaturas

[4]. No se ha observado ningln efecto negativo en la resistencia a la fatiga térmica [8].

Manganeso

En los AARAT su contenido es de aproximadamente 1-2% [1-3]. Es un elemento
gammageno, es decir, estabiliza a la fase austenita y tiene poco o ningun efecto sobre las
propiedades mecénicas o la resistencia a la corrosion cuando esta presente en cantidades
moderadas [8]. Investigadores polacos reportaron la adicion de Mn como sustituto de niquel en
aceros austeniticos para piezas en hornos de tratamiento térmico [8,13]. La presencia de Mn

favorece la formacion de la fase sigma en aceros con alto contenido de Cr [31].
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Niobio

La adicion de este elemento es importante para el disefio de los aceros resistentes al calor,
ya que puede evitar la oxidacion y la corrosién intergranular formando NbC/Nb(C,N) en lugar del
carburo Crz3Cg, evitando de esta manera el empobrecimiento de Cr en la matriz [33,34]. Este
elemento se utiliza para mejorar la resistencia al creep en los AARAT por que cambia el tipo y la
morfologia de los carburos [4] y evita el empobrecimiento de cromo en la matriz [8,31].
Especificamente la adicion de 1- 2.5% Nb en un acero en estado de colada 24Cr-24Ni tuvo como
efecto un incremento significativo en la vida util del material al estar sometido a esfuerzo de tension
[35]. En el mismo estudio se sefialé que el Nb proporcionaba tanto resistencia a la fluencia como
ductilidad a un acero fundido de 26 %Cr resistente al calor [35]. Otros estudios demuestran también
que la adicion de Nb en AARAT temperaturas promueve la precipitacion de Nb(C,N) y NbC [36]. Se
demostré que este elemento disminuye el dafio por choque térmico [37].

1.6 Fases presentes

Como se mencion6 anteriormente, la exposicion prolongada a altas temperaturas modificara
la microestructura de los aceros austeniticos, como consecuencia de ello habra un cambio en las
propiedades mecanicas. El principal mecanismo de degradacién incluye los procesos de
precipitacion de las fases secundarias y los cambios en su morfologia [38]. A continuacién, se
presenta un resumen de las fases que pueden precipitar durante el servicio a altas temperaturas a
largo plazo. Es importante mencionar que la cinética se vera afectada por la composicién quimica y

el tiempo en funcionamiento del acero [31,38].

Austenita

La matriz de los aceros austeniticos en estado de colada resistentes a altas temperaturas
esta compuesta por una matriz de austenita que es una solucién sélida altamente sobresaturada C-
Fe-Ni-Cr [31,38]. Esta fase ofrece un mayor grado de resistencia a altas temperaturas en
comparacion con la fase ferritica, debido a que son menores las velocidades de difusion a través de
la estructura FCC por su mayor factor de empaquetamiento atoémico (74%). Los elementos

gammagenos son expresados en la ecuacién 6 como niquel equivalente [21,31].

Nigq = %Ni + 30(%C) + 0.5(%Mn) + 26(%N — 0.02) + 2.77 (6)
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Carburos

Los carburos precipitan a partir de la fase matriz o en los limites de los granos durante el
enfriamiento y el tratamiento térmico de los AARAT. Como este tipo de aceros tienen una mayor
cantidad de elementos de aleacion formadores de carburos como Cr, Mn, Ti y Nb, es posible la
precipitacién de varios carburos. A continuacion, se describen los posibles carburos, los cuales se
denotan quimicamente como MC donde M puede ser cualquier metal de transicion y parte del

carbono (C) podria ser reemplazado por nitrégeno (N) [21,31].

Tipo M7Cs

Este carburo contiene 9.0 % de C en peso (a = 1.398nm, ¢ = 0.4506 nm), se encuentra
comunmente en los aceros inoxidables resistentes a altas temperaturas ACI [21,31,32]. Se forma
durante la solidificacion de estos aceros junto con la austenita en un intervalo de temperatura de
1000 a 1200°C [20]. El M7;Cs se descompondra en M23Cs durante el servicio a temperaturas mas
bajas entre 750 y 1000°C dando lugar a cambios microestructurales que modifican el desempefio
del material [38-40].

Tipo M23Cs

En este carburo, que es el mas comun en los aceros inoxidables, el metal M es mayormente
Cr con pequefias adiciones de Fe. Generalmente presenta una estructura cristalina FCC (a=1.057-
1.068) [21, 31,32], aunque se ha reportado que el pardmetro de red cambia durante el tratamiento
térmico; lo que indica que el carburo no es termodinAmicamente estable durante la formacién inicial

y libera hierro durante el tratamiento térmico [21].

Los sitios preferentes de precipitacién del carburo M23Cs son los limites de los granos de
angulo alto, seguidos por los limites de maclas; ademas se ha reportado su precipitacion en forma
de carburos secundarios a lo largo de los defectos en los granos austeniticos [21,31,32,41]. Los
carburos secundarios precipitan como cuboides o cilindros con una relacion de orientacion
{100}y//{100},,c, < 010 >y//< 010 >y, ¢ [21,31].

La precipitacion del carburo M23Ce a lo largo de los limites de los granos conduce al
empobrecimiento de Cr en la matriz, lo cual se conoce cominmente como sensitizacion al ataque
intergranular, ya que reduce la resistencia a la corrosion del acero inoxidable [21,31]. Estos carburos
finamente dispersos incrementan la resistencia a la termofluencia (creep) e inhiben la recristalizacién

secundaria [42].
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La transformacién M7Cs — M23Ce
Esta transformacion se lleva a cabo practicamente en todos los AARAT. Se ha reportado que
para un acero austenitico tipo HP (0.48C-25.4Cr-35.3Ni-1.72Nb) se llevé a cabo después de

tratamiento térmico a 1150°C durante 2 h [40]. La cinética de esta transformacion es relativamente
rapida como se puede observar en la Figura 5 [36].
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Figura 5. Efecto del tiempo y la temperatura en la transformacion de los carburos M7Cs en carburos M23Cs
para un acero en estado de colada 0.4C-25Cr-20Ni [36].

Los atomos de carbono que se encuentran en el carburo M;Cz; migran a la intercara
precipitado-matriz y luego estos atomos se disuelven en la fase austenitica. Los &tomos de carbono
que quedan libres son la fuente para la formacién de los carburos secundarios M23Cs dispersos

dentro de la matriz, principalmente alrededor de carburos primarios M;Cs; [40] como se puede
observar en la Figura 6.

Figura 6. Microestructura del AARAT a) en estado de colada 0.4C-17Cr-34Ni fundido y b) después
tratamiento térmico a 900°C por 100 h [32].
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Precipitado MX

Este tipo de precipitado presenta una estructura cristalina FCC con un parametro de red
reportado de 0.447nm [30]. Se forma en aleaciones con adiciones de elementos formadores de
carburo como el Ti 6 el Nb [43]. Las adiciones de estos elementos suprimen la precipitacion
perjudicial M23Cs a lo largo de los limites de grano y durante un tratamiento térmico de estabilizacion
a 840-900°C pueden forman carburos MX en el interior de los granos [41,42]. El carbonitruro MX

tiene un pardmetro de red ambiguo debido a la solucidn sélida entre el nitrégeno y el carbono [42].

Los precipitados del tipo MX forman barreras muy eficaces para el libre desplazamiento de
las dislocaciones, fijando e inhibiendo el posible movimiento de ellas. Precipitan dentro de los granos
preferentemente en las dislocaciones y limites de maclas [30,43]. Contribuyen con el endurecimiento
por precipitacion, aumentan las propiedades de dureza y resistencia a la tension e incrementan la
resistencia a la termofluencia [42]. Sin embargo, se ha reportado que en la intercara de la
matriz/precipitado primario MX, puede ocurrir la nucleacién y el crecimiento de agrietamiento por
creep [41].

Fases intermedias

Fase Sigma o

Una de las fases precipitadas mas conaocidas en los aceros inoxidables es la fase sigma,
conduce a una mayor fragilidad de los aceros inoxidables cuando se exponen a temperaturas
elevadas entre 600 y 1000°C [21,31]. La fase sigma es una fase rica en Cr-Fe con estructura

tetragonal de 30 atomos, con diferentes composiciones de aleacion dependiendo del material de

origen [31].
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Figura 7. Efecto del tiempo y la temperatura en la precipitacién de la fase sigma en acero en estado de
colada 0.4C-25Cr-20Ni [32].
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Sin embargo, se ha encontrado que en AARAT la cinética de formacion de esta fase es lenta,
como se puede observar en la Figura 7 [32]. La fase sigma precipita en limites de granos, limites de
maclas incoherentes y dentro del grano [42]. Esta fase es estabilizada por elementos alfagenos y
desestabilizada por elementos estabilizadores de austenita [21,41]. El Cr, que es un estabilizador
de ferrita, promueve la precipitacién de la fase sigma [21,31]. La presencia de esta fase deteriora

las propiedades de resistencia a la tensién y reduce la resistencia a la termofluencia [38,40].

Fase Z.

Esta fase con composicion reportada NbCrN con una estructura cristalina tetragonal
(a=0.3037, c=0.7391 nm), se localiza en las dislocaciones dentro de los granos. Contribuye con el
endurecimiento por precipitacion, aumenta la dureza y la resistencia a la tensién e incrementa la

resistencia a la termofluencia, sin embargo, promueve la desaparicion los precipitados MX [31,38].

Fase G.

Es una fase rica en silicio Niig(Nb,Ti)sSiz que precipita en los limites de grano y presenta una
estructura cristalina FCC con un parametro de red a = 1.12nm [21,31]. La fase recibe su nombre
porque precipita lo largo de los limites de los granos entre 500 y 850°C, [21,41]. El intervalo de
temperatura de formacién es de 750 - 800°C con un tiempo de 2 horas en recocido isotérmico [38].

La presencia de esta fase retrasa la recristalizacion secundaria, sin embargo, reduce la

resistencia a la termofluencia y disminuye la resistencia a la corrosion [42]. En la Figura 8 se muestra

un ejemplo de la presencia de esta fase en la microestructura de un acero 30-Nil18-Cr-1Ti [32].

R
i <D

Figura 8. Micrografia de un AARAT 30-Nil8-Cr-1Ti tratado térmicamente a 900°C por 300 h [32].
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Fase Laves

Presenta una estructura cristalina hexagonal Fez(Nb,Ti) (a=0.473, ¢=0.772) con una
temperatura de formacién entre 650-800°C [31, 38, 42]. Precipita con morfologia esférica a lo largo
de los limites de los granos donde se ha demostrado que causan un endurecimiento significativo por
precipitacion [42]. Aumenta la resistencia a la termofluencia y la resistencia a la fatiga, sin embargo,
se ha informado que reduce la ductilidad y su presencia significa un decremento en las propiedades

de resistencia a la alta temperatura [42].

1.7 Simulacion termodinamica

Los diagramas de fase se utilizan en la investigacion e ingenieria de materiales para
comprender la correlaciéon de la composicion, la microestructura y las condiciones de los procesos
[44]. Métodos computacionales como CALPHAD (calculo de diagramas de fase), se emplean para
modelar las propiedades termodindmicas de cada fase y simular el comportamiento de las fases
presentes en sistemas de multiples componentes también llamados sistemas complejos [6,44,45].

Esta metodologia nace a partir de combinar datos termodinamicos, diagramas de fase y
propiedades atomisticas como el magnetismo en un modelo unificado y consistente. EI modelo de
energia de Gibbs se utiliza para calcular propiedades y simular transformaciones de fases en
materiales multicomponentes reales. Los valores de potencial quimico y las segundas derivadas de
la energia de Gibbs se utilizan en simulacién de procesos de difusion. En las simulaciones de
solidificacién se utilizan las fracciones molares de las fases soélidas y la segregacién de los
componentes, asi como las energias libres de Gibbs de los estados metaestables, observados

experimentalmente [44,45].

Para identificar el tipo de estructura cristalina de las fases se utilizan varios sistemas de
nomenclatura, los cuales son: prototipo es el nombre de la fase para la cual esta estructura cristalina
fue determinada por primera vez, Strukturbericht utiliza letras para clasificar las estructuras
cristalinas, Pearson es una breve descripcion de la estructura que denota la red de Bravais por dos
letras (ejemplo ¢ para cubico y P para primitivo) y el nimero de &tomos en la celda unitaria. Aunque
se debe mencionar que, en algunas bases de datos termodinamicas, los nombres de las fases
utilizadas para varias estructuras cristalinas importantes no pertenecen a ninguno de los sistemas

de nomenclatura mencionados [44].
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Thermo-Calc®

La relacién entre los datos experimentales y tedricos permitié la construccién de bases de
datos que hoy en dia se usan en diferentes programas de simulacion termodindmica. Uno de estos
es el Thermo-Calc®, el cual contiene una base de datos potente y flexible para todo tipo de célculos
de fases en equilibrio, diagrama de fase, transformaciones de fase y evaluaciones termodinamicas;

con su interfaz orientada a aplicaciones [45].

Thermo-Calc® puede calcular innumerables tipos de diagramas ya que tiene la posibilidad
de establecer por separado cada condicién 6 propiedad termodinamica para ser usada como
variable en un eje. Thermo-Calc® se disefi6 originalmente para sistemas de componentes multiples
y las bases de datos cuentan con mas de 40 componentes [45,46]. Para la identificacion de
estructuras cristalinas este software utiliza el sistema de nomenclatura propuesto por Strukturbericht,

en el cual se representa una breve descripcion de la estructura cristalina de las fases [46,47].

Este software ha sido utilizado ampliamente en el disefio y desarrollo de nuevas aleaciones.
Sin embargo, para aceros resistentes a altas temperaturas existen pocos trabajos, un ejemplo
reciente, es una investigacion donde se utilizé dicho software en la prediccion las cantidades de
diferentes precipitados en AARAT [36,39,43,48-51].

20



Capitulo 2

Metodologia para el disefio de un acero austenitico resistente a fatiga térmica

2.1 Introduccioén

En este capitulo se describe la metodologia realizada para el disefio de AARAT resistente a
fatiga térmica incluyendo las etapas de simulacion termodinamica, vaciado de aleaciones,
tratamiento térmico, la caracterizacion microestructural y evaluacion mecanica antes y después del

proceso de fatiga térmica.

En la Figura 8 se muestra esquematicamente la metodologia experimental general para este
trabajo. A continuacion, se describe de manera méas detallada cada una de las etapas.

Acero HT fundido

[ |
Ciclos térmicos Simulacién termodinamica

—1 0,25,50y100 | Evaluar lefecto de Nb

[ Propuesta de
1 composicién quimica

Evaluacion de Evaluacion de
longitud y cantidad propiedades Caracterizacion
promedio de grietas mecanicas microestructural —
-Fundicién
-Maquinado de
-Preparacion -Ensayo de -Rayos X probetas
metalografica compresion -Andlisis quimico
-Medicion mediante -Egsayo de -Microscopia 6ptica
i ia Opti ureza . .
microscopia 6ptica. -Microscopia
electronica de barrido

Figura 9. Esquema de la metodologia experimental general.
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2.2 Eleccion del material de referencia

El acero HT es uno de los aceros comerciales mas utilizados para la fabricaciéon de
accesorios funcionales para hornos de tratamiento térmico, por lo que se utiliz6 como referencia
para este trabajo. Se ingresd al software ThermoCalc® la composicién quimica del acero HT

tomando el promedio de los intervalos que indica la horma ASTM A297 la cual se muestra en la
Tabla 8.

Tabla 8. Composicién quimica de un acero HT.

Composicién quimica en % en peso
Fe C Ni Cr Si
Ba 0.5 35 18 1.5

2.3 Evaluacion del efecto de la adicion de elementos de aleacion mediante simulaciéon
termodinamica

Las simulaciones termodinamicas realizadas para el disefio quimico de un acero austenitico
fundido resistente a fatiga térmica se realizaron con la ayuda del software Thermo-Calc® y de la

base de datos TCFE9-Steel/Fe-Alloying v9.0. Se utilizé el médulo Property Diagram para realizar los
diagramas de propiedades termodinamicas (Figura 10).
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Figura 10. Ejemplo de la Pantalla de inicio donde se indica la opcién Property Diagram y de la secuencia
predeterminada para realizar un diagrama de propiedades.
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Con el objetivo de evaluar el efecto de la adicién de elementos aleantes (Nb, Mn) en la
cantidad y estabilidad termodindmica de las fases presentes en el acero en funcién de la
temperatura, se realizdé un estudio de simulacién termodinamica utilizando la metodologia que se
muestra en la Figura 11. Usando la composicién quimica de referencia del acero HT (ver Tabla 8),
se modificaron los contenidos de los elementos los elementos Nb y Mn de manera individual

reduciendo proporcionalmente la cantidad de Ni, dejando los demas elementos fijos.

Los porcentajes de Nb a evaluar fueron: 0.25%, 0.5%, 1.0%, 1.5%, 2.0%, 2.5%, 3.0%, 3.5%
en peso y para Mn fueron: 1%, 2%, 3%, 4%, 5% en peso. Después del analisis efectuado de manera

individual, se evallo la adicién en conjunto de diferentes cantidades de Nb y Mn.

Ingresar al Software Thermo-Calc® composicion quimica de un acero HT

Simulaciones Termodinamicas variando tipo y cantidad de elementos |«

.

No

¢Las fases obtenidas
son benéficas parala
resistencia a la fatiga
térmica?

Nueva simulacion

Propuesta para fundir y vaciar
nueva composicion quimica

Figura 11. Diagrama de flujo para la metodologia de la simulacién termodinamica

2.4 Fusién y vaciado del acero modificado

Para corroborar el resultado de las simulaciones termodinamicas, se decidié fundir sélo el
prototipo cuya composicion representara en teoria la mejor opcion para incrementar la resistencia a

la fatiga térmica del acero.
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Se procedié a fundir una nueva aleacion partiendo de un acero HT convencional (como
materia base) y afiadiendo ferro-nobio (66.6Fe-33.3Nb) hasta llegar a una composicién aproximada
a la planteada. La fusion se realiz6 en un horno de induccidon de alta frecuencia al vacio marca
Consarc de 10 kg de capacidad (ver Figura 12). La finalidad de llevar a cabo la fusién en vacio es
minimizar la formacién de inclusiones no metalicas y minimizar la oxidacion de los elementos
aleantes. El acero liquido fue vaciado en un molde permanente para obtener una barra de
11.5x17x4cm, la cual fue posteriormente cortada en secciones transversales que fueron maquinadas
para la obtencion de probetas. Las probetas fueron utilizadas para la caracterizacion microestructural

y para la evaluacién mecanica de la aleacion. El lingote obtenido y las probetas maquinadas se

pueden observar también en la Figura 12.

Figura 12. Horno de induccion de alta frecuencia al vacio marca Consarc, lingote de acero austenitico
modificado con Nb y probetas maquinadas.

2.5 Ciclado térmico

Para simular las condiciones de fatiga térmica, se realizaron ciclos continuos de
calentamiento y enfriamiento utilizando tanto probetas de un acero HT comercial como probetas del
acero HT modificado. Para realizar los ciclos térmicos se utilizé6 una mufla marca Thermo Scientific
modelo Thermoline. Cada ciclo térmico consistié en introducir las probetas con un termopar tipo K a
la mufla y efectuar un calentamiento con una velocidad de calentamiento de 22.2°C/min a una
temperatura de 1000°C. Después de un tiempo de permanencia de 1 hora a dicha temperatura, las
probetas fueron enfriadas en agua corriente agitada a temperatura ambiente. Las probetas fueron
sometidas de 25, 50 y 100 ciclos de tratamiento térmico. En la Figura 13 se muestra,

esquematicamente los ciclos térmicos.
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Figura 13. Esquema del ciclo térmico empleado para simular condiciones de fatiga térmica.

2.6 Composicion quimicay caracterizacion microestructural

La determinacién de la composicion quimica tanto de un acero HT y del acero austenitico
modificado con Nb, fueron realizadas utilizando un Espectrofotémetro de Emisién Optica por Chispa

marca Espectrolab.

La caracterizacion microestructural se realizé al acero HT comercial y al acero austenitico
modificado con Nb en estado de colada y después de la aplicacion de 25, 50 y 100 ciclos térmicos.
Para lo anterior, las muestras en dichas condiciones se prepararon metalograficamente, mediante
etapas sucesivas de desbaste y pulido. Para el desbaste se utilizaron lijas de SiC namero 120, 220,
320, 400, 600y 1000 y posteriormente el pulido fue efectuado con pasta de diamante de 3y 1 micras.
Para revelar la microestructura las muestras fueron atacadas durante 30 segundos con el reactivo
MARBEL (25 ml HCI + 25 ml H20 desionizada+ 5g CuSOa).

Para la caracterizaciébn microestructural se utiliz6 un microscopio Optico de la marca
OLYMPUS modelo GX51 y un microscopio electrénico de barrido JEOL modelo JSM-6610LV,
operado con un voltaje de aceleracion de 20 KV, el cual cuenta con un Espectrémetro de Rayos X
de Energia Dispersiva (EDS) para el andlisis de la composicién quimica. La cuantificacion de los
carburos se realiz6 mediante microscopia electrénica de barrido siguiendo la norma ASTM E 562
[53].

25



Para identificar las fases presentes en ambos aceros en las condiciones de colada, y con 25,
50 y 100 ciclos térmicos se realiz4 la técnica de difraccion de rayos X. El andlisis se realizé en un
difractdmetro marca Rigaku, modelo D-Max 2200, con una fuente de Cu con una longitud de onda
Ka de 1.54059 nm. Las condiciones utilizadas para la difraccién fueron las siguientes: angulo de 26
de 10 a 120, velocidad de barrido 3°/min, voltaje 40kV, corriente 36 mA y tiempo de barrido total de

50 minutos.

2.7 Determinacion de dafio por fatiga térmica

Para evaluar el dafio por fatiga térmica se estimé un promedio de la longitud y cantidad de
grietas en las muestras sometidas a 25, 50 y 100 ciclos térmicos del acero HT y del acero austenitico
modificado con Nb, utilizando un microscopio 6ptico de la marca OLYMPUS modelo GX51. Se
promedio la cantidad de grietas observadas en 30 campos de visién, cada campo con una
magnificacién de 5X y un area de 5.91 mm?, dando como resultado un area total de medicién de
168mm? asi mismo, se midié y promedio la longitud en micras de las grietas observadas en cada

campo para cada condicion de ciclado térmico como se muestra en la Figura 14.
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Figura 14. Esquema de la medicién del promedio de longitud y cantidad de grietas para el acero HT y acero
austenitico modificado con Nb
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2.8 Evaluacién de propiedades mecanicas

Se realizaron ensayos de compresion por duplicado utilizando probetas maquinadas segun
la norma ASTM E9 [53] para la evaluacion del esfuerzo de cedencia en una maquina de ensayos
universales Shimadzu modelo AG100 con capacidad de 100 kN usando una velocidad de 1 mm/min.
El ensayo de dureza en escala Vickers se realiz6 utilizando un durémetro modelo Hoytom en
muestras del acero HT y acero austenitico modificado con Nb en condiciones de 0, 25, 50 y 100

ciclos térmicos segun la norma ASTM E384 [54].
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Capitulo 3

Discusion de los resultados de la simulacién

3.1 Introduccién

En este capitulo se presentan los resultados de las simulaciones termodindmicas realizadas
mediante el software Thermo-Calc® y la base de datos aceros y aleaciones de hierro TCFE9 v9.0,
asi como la discusién del efecto de la adicion de Nb y Mn tomando como referencia el acero HT.
Con base en este analisis se determind y se propuso la composicién quimica nominal de un acero

austenitico modificado con Nb para fabricarse experimentalmente.

3.2 Efecto de la adicién de Nb

En las Figuras 15 y 16 se muestran los diagramas de propiedades del acero HT y del acero
austenitico modificado con 0.5%Nb. Los dos diagramas muestran un comportamiento
termodinamico similar, ya que se puede observar como las fases austenita, el carburo primario
(Cr,Fe);Cs y el carburo NbC se forman a partir del liquido entre 1290°C y 1350°C.

En la Figura 15 se puede observar que el carburo eutéctico primario (Fe,Cr);Cs precipita a
1300°C con una cantidad de 3% en masa e incrementa hasta 4.5% a 1000°C, donde ocurre la
transformacion (Fe,Cr);Cs a CrxCs. Es evidente que el carburo primario no es estable
termodinamicamente por lo que aun en equilibrio, éste desaparece para formar el carburo Cry3Cs.
Esta transformacion se lleva a cabo practicamente en todos los AARAT durante la exposicion a altas
temperaturas y se le conoce como precipitacion secundaria de carburo de cromo Cr3Cs
[36,40,55,56].

La cantidad maxima del carburo Cr,3Cs es de 8% en peso en un intervalo de temperatura de
950-300°C, siendo que por debajo de los 300°C decrece un 2%, sin embargo, este precipitado esta
asociado con la sensitizacién (proceso de precipitacion de carburos ricos en cromo en los limites de
granos en aceros inoxidables, haciendo que la aleacidn sea susceptible a la corrosién intergranular)

y el decremento de la resistencia al choque térmico [31,37,55].

En la simulacion se muestra que a una temperatura menor a 300°C precipita la fase sigma
en cantidades de 1.3%, no obstante, como ya se mencion0 en el capitulo 1, esta fase requiere de
un tratamiento isotérmico de entre 600 a 1000°C con un tiempo de permanencia superior a 1000 h
[32].
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Figura 15. Diagrama de propiedades obtenido mediante el software Thermo-Calc® que muestra el % en
masa de la cantidad de fases escala logio en funcion de la temperatura para acero HT.

Se puede observar que, por debajo de 350°C, el software predice que en condiciones de
equilibrio habra una variante en composicién quimica por lo que cambia la nhomenclatura a FeNi
(FCC), que es una austenita estabilizada Gnicamente con Ni. Este proceso donde elementos como
Cr y Fe migran para formar 9% de ferrita a temperatura de 450°C, depende de la descomposicion
de la austenita [30,57].

En la Figura 16 se muestra la cantidad en porcentaje en peso de las diferentes fases en
estado de equilibrio en funcién de la temperatura para el acero austenitico modificado con 0.5% Nb.
Al afadir esta cantidad de Nb se observa como principal efecto la precipitacion del NbC a 1300°C

en una cantidad de 0.4%, que se mantiene hasta 600°C donde aumenta hasta 0.5%.
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Figura 16. Diagrama de propiedades obtenido mediante el software Thermo-Calc® que muestra el % en
masa de fases escala logio en funcion de la temperatura para adicion de 0.5%Nb.

En varias investigaciones se ha demostrado que este tipo de carburo incrementa las
propiedades mecanicas de la aleacion [37] y la resistencia al choque térmico que contribuye a
disminuir el coeficiente de expansion térmica en AARAT, incrementando de esta forma la resistencia
a la fatiga térmica [43]. Como consecuencia de esta adicion, un 0.5% de la fase G (Ni;sNbgSi;)
precipita a 620°C y se incrementa a 1.1% hasta temperatura ambiente. La presencia de esta fase
en aceros inoxidables es indeseable, ya que su formacién contribuye a un deterioro en las
propiedades mecanicas [32,34,58]. Otro efecto de esta adicion es que el carburo CrsCs en el
intervalo de temperatura de 1000 a 650°C disminuye un 7% en masa, mientras que a partir de 650°C
y hasta 100°C, se incrementa a 8%. En la Figura 17 se puede observar que el principal efecto de la
adicion de 2% de Nb, es que el carburo NbC aumenta hasta un 2%, siendo estable en un intervalo

de 1300-700°C.
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A la temperatura de 550°C, inicia la transformacion del NbC a la fase G, la cual concluye a

690°C con una cantidad de 6% de la fase G [55]. La fase intermetalica NbNis precipita a 550°C en

una cantidad de 0.7%, no obstante, se ha reportado que esta fase sélo se encuentra después de

tratamientos de envejecido por encima de 100 h [31].

Por otro lado, la adicion de 2%Nb modifica la cantidad de Cr,3Cs hasta un 5% en un intervalo

de 1000 a 700°C y para temperaturas inferiores se mantiene en una cantidad de 9%. El resto de las

fases no presentan cambios significativos. Recientes investigaciones en AARAT reportan una

adicion menor a 2.16% en peso de Nb [36, 37], por lo que podria ser interesante observar la variacion

de las fases en equilibrio con mayores cantidades de Nb.
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Figura 17. Diagrama de propiedades obtenido mediante el software Thermo-Calc® que muestra el % en

masa escala logio de fases en funcion de la temperatura para 2% Nb.
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En la Figura 18 se puede observar que el efecto principal de la adicion de 2.5% de Nb, es el
aumento del NbC hasta un 2.5%, la modificacion de la temperatura (1270°C) y cantidad de
precipitacion (1.5%) del carburo (Fe,Cr),Cs; asi como la ocurrencia del carburo Cr3Csen un intervalo
de temperatura de 1050 a 700°C de 3% hasta 9 % en masa por debajo de 700°C, mientras que la
fase intermetalica NbNis incrementa de 0% a 2% en masa en el intervalo de temperatura de 0 a
570°C. Cabe mencionar que esta tendencia se mantiene con la adicion de hasta 3% de Nb por lo
que no se presentan los resultados para estos contenidos. Se ha reportado que en los AARAT en
los que se ha afiadido Nb, éste modifica el tipo y la morfologia de los carburos [35,37,43,48] debido

a una mayor afinidad por el carbono.

Para este trabajo no se considera el contenido de nitrégeno en la composicién quimica, sin
embargo, es importante mencionar que, en presencia 0.1% en peso de dicho elemento, es propenso

a formar carbunitruros.
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Figura 18. Diagrama de propiedades obtenido mediante el software Thermo-Calc® que muestra el % en
masa de la cantidad de fases escala logio en funcidn de la temperatura para 2.5%Nb.
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En la Figura 19 se observa el resultado de la simulacion termodinamica, el efecto de afiadir
3.5% de Nb. Es interesante observar la disminucion de la fase (Fe,Cr);Cs; de 2% (acero HT) hasta
un 0.2%, con ésta adicién también se modifica la temperatura de precipitacién de esta fase a 1160°C.
Se puede observar que la trasformacion (Fe,Cr);Cs; a Cr23Cs ocurre a 1100°C e incrementa esta
tltima fase hasta 1.5% a 700°C, para luego aumentar a 9% y mantenerse hasta temperatura

ambiente.

El carburo NbC precipita a una temperatura de 1290°C y es estable en una cantidad de 3.5%
hasta 800°C, donde comienza la precipitacion de la fase G la cual llega a una cantidad de 7.5% y se
mantiene hasta temperatura ambiente. Se han reportado varios estudios acerca de la precipitacion
de esta fase en AARAT con una estequiometria NbeNi1sSiz [31,32,58].
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Figura 19. Diagrama de propiedades obtenido mediante el software Thermo-Calc® que muestra el % en
masa de la cantidad de fases escala logio en funcién de la temperatura para 3.5%Nb.
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Es necesario mencionar que en la aplicacion de estos aceros como accesorios funcionales
para hornos de tratamientos térmicos, donde se requiere una alta resistencia a la fatiga térmica, este
tipo de fases (fase sigma y fase G) no tendrian condiciones necesarias para precipitar, ya que como
se menciond anteriormente, su cinética de formacién es lenta y los intervalos de temperatura en la
que ambas se forman es evitada por la velocidad de enfriamiento tan alta con la que se llevan a

cabo los tratamientos térmicos como el temple.

En la Figura 20 se muestra la distribucién de 3.5% Nb en peso en las fases en funcién de la
temperatura. Como se puede observar, todo el contenido de Nb est& presente en el carburo NbC en
un intervalo de temperatura de 800 a 1300°C, unicamente el 0.01% se encuentra en la austenita. A
750°C el Nb comienza a difundir a la fase G y por debajo de los 600°C interactia con el Ni para
formar el intermetalico NbNis, lo que corresponde con lo descrito en otro trabajo [59].

Nb EN FASE G / 3

Nb EN N3

Cantidad de Nb en fases [%]
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Figura 20. Diagrama de propiedades obtenido mediante el software Thermo-Calc® que muestra la
distribucion del % en masa de Nb en las fases escala logio en funcion de la temperatura para el acero HT
modificado con 3.5%Nb.
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3.3 Efecto de la adicién de Mn

Se sabe que el Ni es un elemento gamageno, es decir, que estabiliza la fase gamma

(austenita) [60]. Como ya se mencioné anteriormente el Ni se aflade a los aceros resistentes a altas

temperaturas para mejorar la resistencia a la fatiga térmica, sin embargo, es uno de los elementos

que mas eleva el precio del acero. Por otro lado, el manganeso estabiliza la austenita y se ha

utilizado como sustituto parcial de Ni con el fin de reducir costos [4,8,60]. Sin embargo, en el caso

particular de aceros inoxidables convencionales modificados con Mn, se ha reportado que, aunque

se consigue la estructura austenitica no exhiben la misma resistencia a la corrosion que un acero

18Cr-8Ni [4]. Por lo tanto, el siguiente grupo de simulaciones fueron realizadas pensando en reducir

los costos de aleacién del acero HT sustituyendo el Mn por el Ni. Para evaluar esta propuesta, se
decidi6 evaluar adiciones de hasta 5% de Mn con una reduccién correspondiente en el contenido de

Ni de hasta un 30%.
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5% Mn.
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Las simulaciones mostraron que solo adiciones del orden de 5% de Mn generan un cambio
significativo en las fases que se pueden presentar. Por lo anterior, a continuacion, se presenta en la
Figura 21 el resultado de la simulacion con la propuesta de modificacion del acero HT con 5% de
Mn. El sustituir parcialmente el 5% en peso de Ni por Mnh mejora las propiedades de resistencia a la

tension a alta temperatura en AARAT [30].
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Figura 22. Diagrama de propiedades obtenido mediante el software Thermo-Calc® que muestra la
distribucion del % en masa escala logio de Mn en las fases en funcién de la temperatura para el
acero HT modificado con 5%Mn.

Sin embargo, en la Figura 22 se puede observar que la adicién de Mn contribuye a estabilizar
la fase sigma hasta 10% en el intervalo de temperatura de 0 a 450°C, ya que como se encontrd en
la literatura, este elemento promueve la formacion de dicha fase en aceros con alto contenido de Cr
[16]. Comparando con el acero HT presentado en la Figura 15, se puede observar que no hay un

efecto importante en la cantidad de los carburos Cr;Csz y Cr23Ce.
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Aunque la cantidad de ferrita estimada por la simulacion es de 11.5% a temperatura

ambiente, su presencia no se ha reportado en microestructuras de AARAT [30,61].

En la Figura 22 se muestra el efecto que tiene la distribucion del 5% en peso de Mn en las
fases en funcién de la temperatura. Se puede observar que a partir de 1300°C toda la cantidad de
Mn se encuentra completamente en solucion solida dentro de la matriz austenitica, lo cual se
mantiene hasta 690°C, donde debido a la disminucién de la temperatura, una porcién de este
elemento migra de la matriz para contribuir a la formacion del carburo Cr23Ce. Este proceso continda
hasta 480°C, donde el porcentaje restante de Mn contribuye a la formacion de la fase sigma. En el
intervalo de temperatura de 210 a 380°C, el Mn interviene en la formacion de la fase G, sin embargo,
este efecto no es tan significativo ya que la cantidad formada es menor a 0.1%.

3.4 Efecto de la adicion en conjunto de Nb y Mn

El analisis por separado del efecto de la adicion de Nb y Mn mostré tanto ventajas como
desventajas en la estabilidad de las fases presentes en el sistema de aleacién. Con base en dicho
andlisis, se realizaron simulaciones para evaluar el efecto de la adicibn en conjunto de ambos

elementos.

En la Figura 23 se muestra el efecto de una propuesta de modificacion de la composicién
quimica del acero HT, la cual consisti6 en una disminucién de Ni del 35 al 30 % en peso, un
incremento de Mn hasta un 5% y la adicién de Nb hasta un 3.5%. Se puede observar en la Figura

23, que la temperatura de precipitacion la fase NbC es 1290°C.

El comportamiento de los carburos (Cr,Fe);Cs y Cr23Cs es similar al descrito para el acero HT
mostrado en la Figura 17, ademas de que se observa una disminucion de la fase G. Sin embargo,
el contenido de NbC es de 1% en peso, este valor es menor al reportado en la Figura 19, donde se
muestra que el efecto de la adicion de solo 3.5%Nb es promover casi un 4% de esta fase. Lo anterior
implica que la adicion en conjunto de Nb y Mn podria no ser tan benéfica debida a la menor cantidad

del NbC que se tendria en la microestructura.
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Figura 23. Diagrama de propiedades obtenido mediante el software Thermo-Calc que muestra el %
en masa de la cantidad de fases escala logio en funcion de la temperatura para el acero HT
modificado con 5% Mn, 30%Ni y 3.5%Nb.

3.5 Diagramas de Fases Pseudo-binarios

Los diagramas de fase en equilibrio no describen las microestructuras obtenidas de fundiciéon
porque la solidificacién no ocurre en estado de equilibrio [43], sin embargo, son de utilidad para

predecir la temperatura de fusion de la aleacion y comprender las transformaciones de fases que

podrian ocurrir en la misma [39,62].

Considerando que la propuesta de modificacion de composicion mas viable sera la que
implique solo la adicion de Nb, en las Figuras 24 y 25 se muestran los diagramas de fases pseudo
binarios obtenidos de la simulacién termodinamica para el acero HT y el acero austenitico modificado

con Nb; las composiciones de las aleaciones (ver Tabla 9) son sefialadas con una linea roja

punteada.
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Figura 24. Diagrama de fases pseudobinario obtenido mediante el software Thermo-Calc® para el acero HT
convencional.

El comportamiento termodinamico para el acero HT, como se puede observar en la Figura
24, muestra que durante la solidificacion la austenita se forma a partir del liquido a 1300°C junto con
la precipitacion del carburo eutéctico primario (Cr,Fe);Cs [32,41]. En equilibrio ocurre la
transformacion de fase CrsCs a Cr23Cs a 950°C, lo cual concuerda con lo reportado en este tipo de
aceros en condiciones de operaciéon, donde esta reaccién se lleva a cabo en un intervalo de
temperatura de 650 a 1000°C.

Es importante mencionar que debido a que el carburo Cr;Cs es inestable por bajo de esta
temperatura, da lugar a la formacién del carburo Cr23Cs, el cual es estable [12,32]. A la temperatura
de 650°C se precipita la fase G, la cual es una fase rica en silicio con estequiometria Ni1gNbeSiz que

se precipita en la interfaz carburo/matriz.
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Se ha reportado que en AARAT (0.4C-25Cr-20Ni), esta fase precipita en un intervalo de 750
a 800°C después de dos horas de recocido [31]. Por debajo de la temperatura de 375°C es estable
la fase Sigma (FesoCrsp), la cual es indeseable para cualquier acero austenitico, ya que lo fragiliza
por el empobrecimiento de cromo y hierro en la matriz, sin embargo, es poco probable encontrar
esta fase ya que su cinética es muy lenta (en un intervalo de temperatura de 600 a 800°C se forma
en un tiempo mayor a 1000 horas de recocido) [17,18]. Finalmente, por debajo de 425°C precipita

la fase ferrita, la cual también es indeseable para este tipo de aceros [4,31,38].
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Figura 25. Diagrama de fases pseudobinario obtenido mediante el software Thermo-Calc® para el acero
austenitico modificado con 3.5%Nb.
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En la Figura 25 se puede observar el diagrama de fases pseudo binario para el acero
austenitico modificado con 3.5%Nb. En estado de equilibrio a 1300°C se forma la austenita a partir
del liquido durante la solidificacion, mientras que el carburo NbC comienza a formarse por encima
de los 1300°C debido al aumento de la cantidad de Nb, que es un fuerte formador del carburo
primario NbC [43]. A 1250°C precipita el carburo primario (Cr,Fe);Csy en el intervalo de temperatura

de 1050 a 950°C se lleva a cabo su transformacion a Cr,3Ce,

Como se puede observar en este diagrama, las fases Austenita, NbC y Cr23Cs son estables
termodindmicamente por debajo de 950°C. La formacién de la fase G se da a partir de los 620°C,
mientras que la fase NbNiz aparece por debajo de 580°C; este Ultimo es un compuesto intermetéalico
gue se forma por envejecido a tiempos que van de 10 a 100 horas [31], aunque no se ha reportado
en AARAT temperaturas [31,38]. Otra importante diferencia es que la adicion de Nb desplaza las
lineas de estabilidad de las fases G y sigma aproximadamente 100°C en comparacién con el acero
HT. Finalmente, la fase ferrita precipita a 400°C, mientas que la fase sigma es estable a partir de
300°C.
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Capitulo 4
Discusion de los resultados de la caracterizacion y evaluacion de la fatiga

térmica del acero modificado

4.1 Introduccién

Considerando el analisis de las simulaciones termodindmicas mostradas en el capitulo
anterior se propuso la composicién quimica de un acero austenitico modificado con Nb, con la cual
se busca optimizar la resistencia a la fatiga térmica de la aleacion. En este capitulo se presenta la
discusion de los resultados de la caracterizacion microestructural, cuantificacion de los carburos,
evaluacién de la longitud, asi como la cantidad promedio de grietas y la evaluacion de las
propiedades mecanicas del acero HT y del acero modificado con Nb en condiciones de 0, 25, 50 y

100 ciclos térmicos para evaluar la resistencia a la fatiga térmica.

4.2 Resultados de la caracterizacion microestructural

En la Tabla 9 se muestran los resultados de la determinacién de la composicién quimica del

acero HT y del acero austenitico modificado con Nb.

Tabla 9. Composicién quimica de acero HT y acero austenitico modificado con Nb.

Elementos Acero

% en peso Acero HT Alrjnséznll\?tfo
Fe 41.67 47.85
C 0.51 0.63
Ni 35.6 32.32
Cr 18.2 13.61
Si 1.91 0.91
Mn 1.72 0.91
Mo 0.13 0.36
Nb 0.042 3.27
W 0.02 0.03
Al 0.011 0.05
Cu 0.16 0.02
Ti 0.0075 0.0392
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Microscopia optica
A continuacién, se presentan los resultados de la caracterizacion microestructural mediante
microscopia optica (MO) del acero HT y del acero austenitico modificado con Nb en las cuatro

condiciones mencionadas anteriormente.

En las Figuras 26 y 27 se presentan las micrografias del acero HT en condiciones de estado
de coladay después de la aplicacién de 25, 50 y 100 ciclos térmicos. En los incisos a) y b) se observa
una microestructura dendritica con una matriz austenitica y segregaciones en los limites
interdentriticos, los cuales podrian tratarse del carburo eutéctico primario (Cr,Fe);Cs. Esta
microestructura es caracteristica de los AARAT y se debe a que, durante la solidificacién, primero
se forma la austenita a partir del liquido, y posteriormente en las regiones interdendriticas queda un
liquido remanente que reacciona con la fase austenita para formar carburos eutécticos primarios del
tipo M7Cs [39,63]. A mayores aumentos se puede observar que estos carburos presentan una

morfologia tipo “escritura china o hueso de pescado” [60] y diferencias en el tamafio.

El efecto de los ciclos térmicos en la microestructura del acero HT convencional se puede
observar en la Figura 26 c) y d), donde se presentan las micrografias de la muestra sometida a 25
ciclos térmicos. En estas figuras se observa que los ciclos térmicos causaron un refinamiento de la
red dendritica, debido a lo que podria ser la precipitacion secundaria, ya gue se observa la presencia
de fases obscuras en el interior de las dendritas que podrian ser carburos secundarios del tipo M23Cs
y debido a que los carburos primarios M;C3 no son estables en el intervalo de temperatura de 650 a
1000°C, que es, la temperatura a la cual se aplicaron los ciclos térmicos, por lo que existe la
transformacion de fase M;Cs; a M23Cs siendo este dltimo un carburo estable [32,64,65]. Esta
transformacion se ha descrito como una precipitacién de carburos secundarios en este tipo de
aceros [66-68]. A mayores aumentos (Figura 26 c)) se puede observar que los carburos secundarios
(Cr23Cs) estan distribuidos de una manera homogénea en toda la matriz. Lo anterior podria traer
como consecuencia un endurecimiento por precipitacion de segunda fase y una mayor resistencia a

la tensién [63].

Se ha demostrado que los carburos secundarios juegan un papel muy importante, ya que
mejoran significativamente la resistencia al creep al dificultar el deslizamiento de las dislocaciones
[39]. Sin embargo, este carburo secundario Cr,3Cs también se encontré en las proximidades de
microfisuras observadas en AARAT sometidos a choque térmico, siendo estos los principales

responsables del dafio por fatiga térmica [37].
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Figura 26. Micrografias del acero HT a) y b) en estado de colada, c) y d) 25 ciclos térmicos obtenidas
mediante microscopio optico con una magnificacién de 50X y 1000X respectivamente.

Las micrografias mostradas en la Figura 27 a) y b) corresponden al acero HT sometido a 50
ciclos térmicos, se puede observar que la cantidad de los carburos secundarios aumenta con el
incremento de los ciclos térmicos. En la Figura 27 ¢) y d) se muestra la microestructura del acero HT
con a 100 ciclos térmicos, se puede observar que a medida que incrementan los ciclos térmicos, los
carburos muestran un cambio en tamafio, morfologia y cantidad.

Se puede observar que existe un incremento de tamafio debido a un engrosamiento de
dichos carburos, los cuales tienden a presentar una morfologia tipo rodillo [65], acompafiado de un
decremento en la cantidad, asi mismo se puede notar que cerca de los carburos primarios M-Cs
existe una zona libre de precipitados.
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Figura 27. Micrografias del acero HT a) y b) 50 ciclos térmicos, c) y d) 100 ciclos térmicos obtenidas
mediante microscopio 6ptico con una magnificacion de 50X y 1000X respectivamente.

Estudios reportan que al incrementar el contenido de Nb en AARAT se pueden obtener
precipitados para mejorar las propiedades a alta temperatura, y por lo tanto es posible incrementar
la temperatura de servicio de la aleacion [69]. En las Figuras 28 y 29 se presentan las micrografias
obtenidas de la caracterizacion microestructural mediante microscopia Optica del acero austenitico

modificado con Nb.

En la Figura 28 a) y b) se observa una microestructura dendritica, con una matriz austenitica
y fases intermetalicas tanto en los limites dendriticos como en el interior de las dendritas. A mayores
aumentos se puede observar que estas fases podrian tratarse del carburo eutéctico primario
(Cr,Fe);Cs, ademas se observan particulas poligonales equiaxiadas dispersas en la matriz, las
cuales podrian tratarse del carburo NbC, ya que los elementos estabilizadores como el Nb reducen
la solubilidad del carbono en la austenita y tienden a formar este tipo de precipitados [57, 59].
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A medida que se incrementa la cantidad de los elementos aleantes, estos pueden volverse
insolubles y formar precipitados. En los aceros, estos precipitados suelen ser carburos o nitruros. El
producto de solubilidad [M][X], es el principal parametro que influye en la formacién de carburos y
nitruros en los aceros, donde tipicamente M representa un elemento metélico y X representa un
elemento no metélico. Se ha demostrado que la adicién de M (Nb, Ti, V, W) y C por encima de sus
limites de solubilidad, da como resultado un precipitado grueso del tipo MC en la matriz [31]. Para
el acero austenitico modificado con Nb el producto de solubilidad calculado con la ecuacién 7 es de
2.19, que es menor a 3.9 (suma de C mas Nb) lo que garantiza la formacién de NbC en todo el

intervalo de temperaturas [57].

log[Nb][C] = 2.26 — @ (7)

En la Figura 28 a) se puede observar que la adicién de 3.27% en peso de Nb tiene como
consecuencia un refinamiento de la estructura dendritica directo de colada. Investigaciones en
AARAT con adiciones de Nb sefialan que la adicién de este elemento contribuye a una distribucién
mas uniforme de los precipitados secundarios Cr23Cs Yy a la formacion de una red menos continua
de carburos eutécticos Cr;Cs, ya que la adicién de Nb disminuye significativamente la precipitacion
de este carburo [12], como se puede observar en la Figura 28 b), la cual muestra la micrografia del
acero modificado con Nb sin ciclos térmicos.

Estudios en AARAT (0.4C-25Cr-20Ni) han demostrado que la adicién de Nb promueve la
precipitacion de carburos primarios NbC [41,58,60,70]. Ademas, debido al contenido de Nb y a la
solubilidad extremadamente baja que este elemento presenta en la austenita, solo pueden precipitar
dos fases, el NbC o Nb(C,N) y la fase Laves [39].

Estos precipitados suelen formarse en dislocaciones dentro de la matriz, en fallas de
apilamiento, en limites de maclas y de grano [64]; y su morfologia es cuboidal después de un
tratamiento térmico de envejecido [31]. En varios estudios se ha evaluado la adiciéon de elementos
(Nb, W, V, Ti) para lograr la formacién de carburos con la estequiometria MC, ya que este tipo de

fase es benéfica para las propiedades mecanicas de la aleacion [25].
En la Figura 28 c) y d) se puede observar el acero austenitico modificado con Nb sometido a

25 ciclos térmicos. La microestructura exhibe un mayor refinamiento de la red dendritica y la

dispersion de una fase obscura en la matriz que podria tratarse del carburo secundario M23Ce.
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Figura 28. Micrografias de acero austenitico modificado con Nb a) y b) en estado de colada, c) y d) a 25
ciclos térmicos, obtenidas mediante microscopio 6ptico con una magnificacion de 50X y 1000X
respectivamente.

Este refinamiento de la microestructura parece mantenerse hasta los 50 ciclos térmicos,
como se muestra en la Figura 28 a) y b). Después de los 100 ciclos térmicos existe una mayor
precipitacién secundaria de la fase Cr23Cs (ver Figura 29 c) y d). Estudios recientes han encontrado
gue la fase NbC es estable incluso en un entorno de choque térmico e impide temporalmente el
desarrollo de las microfisuras [37].

En general el control de la densidad, la fraccién en volumen y la distribucién de tamafio de

los carburos presentes en el AARAT es clave para mejorar las propiedades mecanicas, asi como la
resistencia a fatiga térmica en dichas condiciones [43, 71,72].
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Sin embargo, se requiere de mayores aumentos y técnicas de analisis quimico puntual para

afirmar que se trata de los precipitados antes mencionados.

R s )
e

Figura 29. Micrografias de acero austenitico modificado con Nb a) y b) con 50 ciclos térmicos, c) y d) con
100 ciclos térmicos, obtenidas mediante microscopio 6ptico con una magnificacion de 50X y 1000X
respectivamente.

Difraccién de Rayos X

En las Figuras 30 y 31 se presentan los resultados de la identificacion de las fases presentes
en el acero HT y en el acero austenitico modificado con Nb respectivamente, mediante la técnica de
difraccion de rayos X.

En la Figura 30 se puede observar la presencia de austenita, del carburo primario Cr;Cs y el
carburo primario Cr3Ce, mientras que Figura 31 corrobora que la adicion de Nb promueve la

precipitacion del carburo primario NbC como se observo en las Figuras 25 a 29.
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Figura 30. Difractograma de rayos X que muestra las fases presentes de un acero HT en condicién de
colada, 25, 50 y 100 ciclos térmicos.
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Figura 31. Difractograma de rayos X que muestra las fases presentes de un acero austenitico modificado
con Nb en condicion de colada, 25, 50 y 100 ciclos térmicos.
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Microscopia electrénica de barrido.

A continuacién, se presentan los resultados de la caracterizacion microestructural mediante
microscopia electrénica de barrido (MEB) del acero HT y del acero austenitico modificado con Nb
en estado de colada después de la aplicacién de 25, 50 y 100 ciclos térmicos, asi como los
resultados del analisis micro elemental por espectroscopia de energia dispersiva de rayos X (EDS)
con lafinalidad de identificar las fases presentes. En las Figuras 32 y 33 se muestran las micrografias
obtenidas mediante la sefal de electrones retrodispersados para el acero HT convencional en

condiciones de 0, 25, 50, y 100 ciclos térmicos.

AccY Spot Maqn Det WD ——— @llsccy  SpotMagn  Det W
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? Vi vk 2 & SR pe g
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Figura 32. Micrografias de acero HT convencional en estado de colada a), b), O ciclos térmicos c), d), 25
ciclos térmicos, obtenidas mediante microscopio electrénico de barrido magnificacion de 600x y 2000x,
respectivamente.

En la Figura 32 a) y b) se puede corroborar que la microestructura del acero HT convencional
en estado de colada presenta una matriz austenitica con presencia de carburos primarios (Cr,Fe);Cs
en los limites dendriticos. En los incisos c) y d) para el acero HT sujeto a 25 ciclos térmicos, se
observa la presencia de carburos secundarios Cr,3Cs dispersos en toda la matriz, ademas de un

decremento en la cantidad y el espesor del carburo primario (Fe,Cr)-Cs.
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En la Figura 33 a) y b) se puede observar una zona libre de precipitados alrededor de los
carburos primarios después de 50 ciclos térmicos; ademas, se observa una zona de alta densidad
de precipitados a pocos micrometros de distancia de puntos triples de carburos primarios y por ultimo
una zona de baja densidad de precipitados secundarios del tipo Cr23Cs en el interior de las dendritas.
Estas caracteristicas son similares a las microestructuras descritas para AARAT que han sido
envejecidos [39].

L5

<A pdi 3 2
BEC 20kV WD10mm  SS50 x500 50pum BEC 20kV WD10mm  SS50 x2,000 10pm
HT 100 HT 100

Figura 33. Micrografias de acero HT convencional en estado de colada a), b), 50 ciclos térmicos c), d), 100
ciclos térmicos, obtenidas mediante microscopio electrénico de barrido magnificacién de 500x y 2000x
respectivamente.

En la Figura 34 y Tabla 10 se presentan los resultados de SEM-EDS para el acero HT
convencional en la condicion de 50 ciclos térmicos. Se puede diferenciar entre dos tipos de
precipitados por composicion quimica y morfologia; el resultado del andlisis 1 corresponde al
precipitado primario (Cr,Fe);Cs mientras que el analisis 2 al precipitado secundario Cr.3Cs. La
presencia de estos precipitados se ha reportado en investigaciones de aceros similares [39, 56, 62,
72].
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Figura 34. El analisis micro elemental por espectroscopia de rayos X de energia dispersa mediante
microscopio electrénico de barrido (SEM-EDS) del acero HT convencional con 50 ciclos térmicos.

Tabla 10. Resultado del analisis (SEM-EDS) para acero HT convencional con 50 ciclos térmicos.

% en peso
Espectro C Cr Fe Ni Mn Si
1 1143 | 15.74 | 3791 | 316 | 1.39 | 1.93
2 14.47 | 67.02 | 14.53 | 3.98

Investigaciones en este tipo de aceros reportan que los carburos secundarios Crz3Cs
comienzan a nuclearse a una corta distancia de los carburos primarios, dejando una zona libre de
precipitados. Estos carburos secundarios nuclean en toda la matriz austenitica de forma
homogénea, pero los que estan cerca de los carburos primarios, es decir cerca de una fuente de
carbono, crecen rapidamente y son los Unicos visibles por microscopia electrénica de barrido para

una temprana etapa de envejecimiento.

En este tipo de aleaciones en estado de colada, existen gradientes quimicos dentro de la
microestructura debido al agotamiento del Cr en las proximidades de los carburos primarios
(Fe,Cr):Cs, estos gradientes minimizan la fuerza motriz local necesaria para la nucleacion y dan

lugar a las zonas libres de precipitados [38,65].
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Estudios demuestran que en la precipitacion secundaria del carburo M23Cs, €l exceso de
carbono difunde hacia la matriz austenitica dando lugar a una nucleacion homogénea y al
crecimiento del carburo M23Cs [56,65]. Esto se debe a que los carburos M2;Cs se caracterizan por
una estabilidad térmica bastante baja, lo que da lugar al aumento de tamafio de estos precipitados
y a la formacion una red continua en los limites de dendritas durante el servicio [38,40,64]. Estos
carburos exhiben una estructura cristalogréfica con una super red muy cercana a la estructura FCC
de la matriz austenitica (con un desajuste reticular promedio de 1.3 % paralelo a los planos {111}
con una relacion de orientacion {100}y//{100}y,,c, < 010 >y//< 010 >y, ¢, [31,56].
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Figura 35. El andlisis micro elemental por espectroscopia de rayos x de energia dispersa mediante
microscopio electrénico de barrido (SEM-EDS) del acero austenitico modificado, 50 ciclos térmicos.
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Tabla 11. Resultado del andlisis (SEM-EDS) para acero austenitico modificado con Nb a 50 ciclos

térmicos.
% en peso
Espectro C Cr Fe Ni Nb Ti Mo
1 2144 | 1.16 0.89 74.1 ] 0.89
2 17.66 | 57.02 | 18.34 | 4.79 2.19
3 7.04 | 459 | 32.35 | 15.7

Debido a las distorsiones elasticas resultantes de dicho desajuste, se ha demostrado que la
barrera energética de nucleacién podria reducirse en las proximidades de los carburos ya existentes,
dando lugar a algunos arreglos tipicos de los carburos del tipo M23Ce [39]. También se ha informado
que la nucleacion de los carburos M2:Cg es factible a lo largo de las dislocaciones en las que se
reduce la energia elastica asociada a la distorsion de la red [31, 56]. Estos carburos son sitios
preferenciales para la nucleacién de cavidades debido a la concentracion de esfuerzos de tensiéon
durante el ciclo de fatiga. Por lo tanto, la distribucién de estos carburos y su morfologia se consideran

factores importantes para determinar la propiedad de resistencia a la fatiga térmica [65].

En la Figura 35 y Tabla 11 se presentan los resultados del analisis micro elemental por
espectroscopia de energia dispersiva de rayos X mediante microscopia electronica de barrido (SEM-
EDS) del acero austenitico modificado con Nb en condicion de 50 ciclos térmicos. Se puede
diferenciar entre tres tipos de precipitados por composicion quimica y morfologia.

El resultado del analisis 1 muestra la presencia de 0.89% Ti en el precipitado que podria
corresponder al carburo primario NbC/ Nb(C,N), no obstante, para determinar si las particulas
analizadas son Nb(C,N), es necesario estimar su formula quimica, lo cual no es posible debido a la
poca precision del analisis cuantitativo EDS, sin embargo, el andlisis quimico y la morfologia
poligonal es similar a las caracteristicas de los precipitados de Nb(C,N) reportados en [31,42]. El
analisis 2 corresponde al precipitado primario Cr;C3 y por ultimo el andlisis 3 al carburo secundario
Cr23Cs, ya que la morfologia y composicion quimica coincide con lo reportado previamente en otros
estudios [28,32].

En las Figuras 36 y 37 se muestran las micrografias obtenidas para el acero austenitico
modificado con Nb en condiciones de 0, 25, 50, y 100 ciclos térmicos. En la Figura 36 a) y b) se
puede observar una microestructura en estado de colada mas refinada en comparacién con el acero
HT y a su vez carburos primarios del tipo Nb(C,N) dispuestos aleatoriamente dentro de la matriz,

similar a lo reportado en otro trabajo [38].
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Figura 36. Micrografias de acero austenitico resistente a altas temperaturas modificado con Nb
convencional en estado de colada a), b), 25 ciclos térmicos c), d), obtenidas mediante microscopio
electrénico de barrido magnificacién de 500x y 2000x respectivamente.

Se reportd recientemente que la formacion del carburo Nb(C,N) en AARAT contribuye a
refinar la microestructura directo de colada, ya que al precipitar primero el NbC de manera
homogénea por toda la matriz, existe una mayor cantidad de sitios de nucleacién para los carburos
primarios del tipo M;C5[73]. A diferencia del acero HT, para el acero modificado con Nb, una cantidad
parcial de los carburos de cromo complejos del tipo (Cr,Fe)7Cs y Cr23Cs es sustituida por carburos
simples del tipo NbC lo cual coincide con lo reportado previamente [61].

Los aceros austeniticos modificados con adiciones no mayores al 3% de Nb reportan que el
carburo primario NbC presenta una morfologia del tipo "escritura china" [15,59,73] con sitios
preferenciales de nucleacién en los limites interdendriticos [41]. Sin embargo, estudios previos
indican que el incremento de la cantidad de la adicién de elementos estabilizadores en conjunto (en
este caso Nb y Ti) ver Tabla 9, influye de manera significativa en el refinamiento de la microestructura

y cambia la morfologia de los carburos [35,42].
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En la Figura 36 c) y d) se muestra que la morfologia de los carburos Nb(C,N) en el acero
austenitico modificado con Nb varia entre cuboidal y poligonal en lugar de laminar, esto podria
deberse a un alto valor de la energia interfacial entre la austenita y los precipitados como se describe
en estudios previos [35]. Es importante recordar que la morfologia de los precipitados depende del
estado de energia del sistema, la ecuacion 8 expresa la energia total para un precipitado coherente

etapa correspondiente en la etapa de nucleacién del precipitado NbC [74,75].

Etotal = Edef + Esup + Eeiqs €))

donde E,.; es la energia de deformacion elastica producida por el desajuste de la red entre
el precipitado y la matriz, Es,,, es la energia interfacial (a/8) del precipitado y por ultimo E,;s €s la
energia de interaccion elastica entre los precipitados. La forma del precipitado individual se
determina minimizando la suma de Eg4.r + Es,;,. Ademas, se ha demostrado que la forma de los
precipitados varia con el grado de desajuste de la red: la forma cambia de una esfera a un cuboide,
aguja y/o placa con un grado creciente de desajuste de la red, es decir, mientras que mayor sea el

valor de desajuste de la red la morfologia tiende a ser mas parecido a una aguja [74].

En la Figura 36 c) y d) se presenta la micrografia del acero austenitico modificado con Nb
después de 25 ciclos térmicos. Al igual que en el acero HT se observa la presencia del carburo
secundario Cr23Cg debido a la transformacion del carburo (Cr,Fe);Cs, sin embargo la cantidad del
carburo secundario aparentemente es menor por el efecto de la adicibn de Nb. Después de la
exposicion a 25 ciclos térmicos, la morfologia y la cantidad de los carburos del tipo NbC permanecio
aproximadamente igual que en la microestructura directo de colada, lo cual concuerda con lo
reportado en [42] donde se sometié un acero austenitico modificado con Nb y Ti a un envejecido de
500h a 700°C.

El aspecto mas importante en los AARAT es la estabilidad de la microestructura durante la
exposicion a altas temperaturas, ya que la formacion de particulas en la matriz podria modificar de
manera negativa las propiedades de dichas aleaciones [76]. Este es el caso de los carburos Cr23Ce
que precipitan en los limites de grano y pueden dar lugar a la susceptibilidad a la corrosion
intergranular de los aceros austeniticos. Aunque se ha demostrado que en tamafios nanométricos
la precipitacion de este carburo también contribuye a mejorar la resistencia al creep porque

promueve la resistencia al deslizamiento de los limites de grano [76].
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Esto se debe a que los carburos M23Cs presentan baja estabilidad termodindmica que
contribuye a un aumento tanto en cantidad como en tamario, lo que da lugar a la pérdida de este
impacto favorable. El engrosamiento de los carburos M23Cs es perjudicial para las propiedades de

los aceros austeniticos ya que incrementa la fragilidad y decrementa la dureza del material [77].

En la Figura 37 a) y b) se puede observar que el carburo Cr23Cs incrementa de tamafio,
mientras que el carburo eutéctico (Cr,Fe);Cs disminuye, asi mismo el carburo NbC no presenta
cambios significativos en su tamafio y morfologia por efecto de 50 ciclos térmicos. Lo anterior
coincide con lo reportado en [18] donde se realiz6 un estudio de los procesos de precipitacion en los
aceros austeniticos resistentes al creep. Las investigaciones sefialan que los precipitados primarios
de carburo de NbC inhiben eficazmente el crecimiento del grano durante el tratamiento

termomecénico [38,48].

(Cr,Fe)7C3 i

BEC 20kv
Nb 50

BEC 20kV
Nb 100

Figura 37. Micrografias de acero austenitico resistente a altas temperaturas modificado con Nb, 50
ciclos térmicos a), b), y 100 ciclos térmicos c), d), obtenidas mediante microscopio electronico de barrido
magnificacion de 500X y 2000X respectivamente.
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Como se ha sefialado previamente existe un incremento en la demanda de aceros
austeniticos que contengan el carbonitruro de Nb(C,N), ya que mejora las propiedades de resistencia
al creep y termo-fatiga [48]. En AARAT con adiciones de Nb hasta un 3% se reporté un incremento
de la vida util de la aleacién fundida a 1311K por la presencia del carburo eutéctico NbC, sin
embargo, con adiciones menores al 3% de Nb la resistencia a la tension en alta temperatura

disminuyo debido a la ausencia del carburo Cr23Cs [4].

En la Figuras 37 c¢) y d) las micrografias muestran que por efecto de los 100 ciclos térmicos
los carburos Cr23Cs presentan una morfologia del tipo cilindro y exhiben un engrosamiento menor en
comparacion con el acero HT bajo las mismas condiciones. Como se describié anteriormente el
engrosamiento de los precipitados Cr3Cs es perjudicial para las propiedades de los materiales.
Como alternativa para contrarrestar este efecto en los AARAT, se les han afiadido elementos
microaleantes como niobio y boro obteniendo buenos resultados [77].

4.3 Cuantificacion de carburos mediante Microscopia Optica (MO) y Microscopia
Electronica de Barrido (MEB)

Los resultados de la cuantificacién de los carburos (Cr,Fe);Csy Cr23Ce presentes en el acero
HT se muestran en la Tabla 12 y la Figura 38 mientras que para el acero austenitico modificado con
Nb los resultados de la cantidad de los mismos ademas del carburo Nb se presentan en la Tabla 13
y Figura 39. Para ambos aceraos se reporta la cantidad de los carburos en % masa y volumen para
la condicién de colada y con la aplicacion de 25, 50 y 100 ciclos térmicos. Como se mencioné
anteriormente la exposicibon a altas temperaturas involucra la generacibn de cambios

microestructurales debido a transformaciones de fases y a la precipitacion de carburos.

Tabla 12. Resultado de la cuantificacién de los carburos en el acero HT convencional sometido a ciclos

térmicos.
Acero .HT % volumen % en masa
convencional
Ciclos
térrlnicos (Cr,Fe)703 CI’zaCe (Cr,Fe)7C3 Cr23C6
0 12.5 0 11.2 0
25 7.0 9.7 6.3 8.8
50 4.8 12.6 4.3 11.5
100 4.5 15.1 4.0 13.8
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Figura 38. Resultado de la cuantificacion del porcentaje en volumen de los carburos en el acero HT
sometido a ciclos térmicos.

En la Figura 38 se muestra la gréfica de los resultados de la cuantificacion del porcentaje en
volumen de los carburos para el acero HT en funcion de los ciclos térmicos, es claro que existe un
decremento de la cantidad del carburo primario (Cr,Fe);Cs conforme incrementa la cantidad del
carburo secundario Cr23Cs, ya que con el incremento del nimero de los ciclos térmicos, el acero
presenta el proceso de precipitacién secundaria discutido anteriormente [23,56]. Sin embargo, se ha
reportado que en aceros del tipo H13 sujetos a condiciones de fatiga térmica, los carburos ricos en
Cr del tipo M7C3 0 M23Cs son propensos al engrosamiento y con ello a la generacion de grietas [80].
En la Figura 39 se grafican los resultados de los carburos presentes en el acero austenitico
modificado con Nb en funcién de los ciclos térmicos. Se puede observar que la presencia de NbC
inhibe parcialmente la precipitacién del carburo primario (Cr,Fe);Cs desde el estado de colada como

se reportd en un trabajo previo [32].

Tabla 13. Resultado de la cuantificacién de los carburos en el acero austenitico modificado con Nb sometido
a ciclos térmicos.

Acero
AUSt.G.mt'CO % volumen % en masa
modificado
con Nb
Ciclos
térmicos NbC CI’nge (CI’,FE)7C3 NbC Cr23C6 (Cr,Fe)7C3
0 10.8 0 1.4 10.569 | 0.000 1.244
25 7.34| 257 1.41 7.196 | 2.321 1.255
50 7.3 | 2.56 1.5 7.157 | 2.321 1.335
100 479 | 5.76 1.61 4710 | 5.216 1.437
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Esto podria favorecer las propiedades mecanicas a alta temperatura, considerando que las
microestructuras deseadas en los AARAT requieren una matriz austenitica, con una dispersién de
precipitados NbC y Nb(C,N), eliminando al mismo tiempo las fases ricas en Cr, ya que estas afectan
negativamente las propiedades de resistencia al creep porque actilan como sitios de nucleacion de
grietas y aceleran la propagacion de éstas en dichas condiciones [43]. A diferencia del acero HT, en
el acero modificado con Nb la cantidad del carburo primario (Fe,Cr);Cs se mantiene estable conforme

el acero se somete a los ciclos térmicos, pero como ya se mencion6 en una cantidad muy baja.

—a— NbC
—e— Cr23C6
10.8 —a— (Cr,Fe)7C3

12 -

10

5.76

4.79

% Volumen

0=

L]
0 20 40 60 80 100

Ciclos Térmicos

Figura 39. Grafico que muestra el resultado de la cuantificacién de los carburos en el acero austenitico
modificado con Nb sometido a ciclos térmicos.

A continuacion, se presentan los resultados de la cuantificacion de las fases a 1000°C para
ambos aceros obtenidos mediante la simulacién termodindmica. Cabe destacar que dicha
cuantificacion considera condiciones de equilibrio, lo cual justifica la discrepancia con los valores
reportados experimentalmente. Sin embargo, estos datos se utilizaron para la estimacion de los
valores del coeficiente de expansion térmica para el acero HT y el acero austenitico modificado con
Nb que fueron calculados utilizando la ecuacion 2 y los datos mostrados en la Tabla 8 junto con los
datos del analisis quimico de la matriz obtenidos con el software Thermo-Calc® y mediante EDS-

SEM.
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Se puede observar que en estado de equilibro el coeficiente de expansion térmica para el
acero modificado con Nb presenta un valor ligeramente menor que el acero HT convencional a 1000
° C, ya que la adicion de Nb es efectiva para la disminucion de este coeficiente, como se reportd
previamente [37]. El valor del coeficiente de expansion térmica es importante porque a medida que

éste disminuya, se reducira la deformacion por esfuerzos térmicos en la matriz [11,13,78].

Los valores del resultado del célculo del coeficiente de expansion térmica de manera
experimental son similares a los valores predichos con la simulacién termodindmica para ambos
aceros. Cabe destacar que los valores de las diferencias determinadas para ambos aceros son

menores al 5%, lo cual sefiala un buen nivel de prediccion de la simulacién termodinamica.

Tabla 14. Resultado de la cuantificacion de los carburos en el acero HT convencional y en el acero
austenitico modificado con Nb sometidos a ciclos térmicos.

Cantidad Canet:]dad Co;apmgntedef(;(_?i?Ksmn Diferencia
Acero Nombre |enmasa | .~ eérmica (a,x )
(%) (%) | ThermoCalc | Experimental %
Austenita 96 95.53
Acero HT
convencional | (F&.C7Cs 2 4.47 19.060 18.976 0.4420
Cr23Cs 0 0
Acero Austenita 96 95.82
austenitico | (Fe,Cr)7Cs 0 0
modificado | CrzsCo 0.9 1 19.157 18.386 4.1948
con Nb NbC 3.1 3.18

4.4 Evaluacion del dafio por fatiga térmica.

Como ya se menciond, se dispone de poca informacién experimental sobre la fatiga térmica
en la que pueda basarse la comparacién de las diversas aleaciones, ademas de que no existe
ninguna prueba estandarizada para evaluar Gnicamente el dafio por esfuerzos térmicos [13]. En este

estudio se evalu6 el dafio por fatiga térmica en el acero HT y acero austenitico modificado con Nb.

A continuacién, en las Figuras 40, 41 y 42 se presentan los resultados de la medicion y
cuantificacion de las grietas superficiales del acero HT y del acero austenitico modificado con Nb en
condicion de 25, 50 y 100 ciclos térmicos respectivamente. Las mediciones se realizaron en 30
campos de observacion que representan un area total de 168mm?. En la Figura 40 a) y b) se muestra

la distribucién y la tabla de los valores medidos de la longitud de las grietas ambos aceros.
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Como se puede observar un 94% de la medida de las grietas para el acero HT con 25 ciclos
térmicos se encuentra entre 0 y 604 micras, mientras que para el acero modificado con Nb un 95%
de encuentra en un intervalo menor que va de 0 a 212 micras. Al comparar las micrografias de las
Figuras 40 c) y d) se puede observar que para 25 ciclos térmicos el acero HT presenta grietas que
se encuentran muy proximas entre si, en comparacion con el acero austenitico modificado con Nb
donde la distancia entre las grietas es mayor. Cabe destacar que para el acero HT en esta condicién
s6lo un 6% del tamafio de las grietas corresponde a la fase Il del crecimiento de grietas por fatiga
ya que la mayoria de los valores se encuentran por debajo de las 500 micras, en cambio en el acero

austenitico modificado con Nb todo el tamafio de las grietas corresponde a la fase | [16].

a) b) 25 ciclos Térmicos
50 —a— Acero HT Clases Acero HT Acero mod Nb
—e— Acero mod Nb micras |Frecuencia| micras | Frecuencia

40 4 1 1358-1514 1 477-530 1

2 1057-1359 0 424477 0

3 1057-1208 0 371-424 0

LA 4 906-1057 0 318-371 0
§ 5 T55-906 2 265-318 0
§ 209 6 504-755 3 212-265 1
" 7 453-8504 11 158212 4
10 4 3 302-453 23 106-159 13
9 151-302 48 53106 20

0 10 0-151 12 0-53 2

Ll L] Ll L) T

Figura 40. a) y b) Histograma y tabla de datos que muestra la frecuencia de la distribucién de la medida de
las grietas para ambos aceros, c¢) y d) micrografias del acero HT y del acero austenitico modificado con Nb
con 25 ciclos térmicos y magnificaciéon de 5X.
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En las Figuras 41 a) y b) se puede observar que por efecto de los 50 ciclos térmicos

incremento el tamafio de la longitud de las grietas en el acero HT ya que para esta condicién se

encuentra que un 84% de la longitud de las grietas esta en un intervalo de 0 a 891 micras, mientras

que para el acero modificado con Nb el 76% de las longitudes se encuentra en un intervalo de 148

a 444 micras lo cual indica que el crecimiento de las grietas es mayor para el acero HT. Es importante

mencionar que considerando que la fase | se limita hasta 500 micras, para el acero HT el 31% son

mayores a este valor y entran en la fase Il de crecimiento de grietas, mientras que en el acero

austenitico modificado con Nb solamente el 19 % corresponde a la fase Il [16,78]. Para esta

condicion de 50 ciclos térmicos, se puede observar en la Figura 41 c) que en el acero HT las grietas

continuaron propagandose hasta coalescer resultando en un incremento de su tamafio en

comparacion con el acero austenitico modificado con Nb (Figura 41 d)) como se describié

anteriormente.

a)

—a— Acero HT
—e— Acero Austenitico mod Nb

40 4

30 4

Frecuencia

20 4

b) 50 ciclos Térmicos
Acero HT Acero mod Nb
Clazas
micras Frecuencia micras Frecuencia
1 2673-2570 1 666.8-741 2
2 2376-2673 2 552 B-666.9 5
3 2075-2376 4] 518.7- 552§ 4
4 17582-2079 1 444 6-518.7 2
5 1435-1782 4 37054446 10
& 113&-1485 2 256.4-370.5 23
7 &91-1188 & 222.3-2%6.4 24
i 594-891 15 145.2-222.3 17
9 257- 554 39 74.1-148.2 3
10 0-257 30 741 1

Figura 41. a) y b) Histograma y tabla de datos que muestra la frecuencia de la distribucién de la medida de
las grietas para ambos aceros, ¢) y d) micrografias del acero HT y del acero austenitico modificado con Nb
con 50 ciclos térmicos y magnificacion de 5X.
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En las Figuras 42 a) y b) se presentan los resultados de las mediciones de la longitud de las
grietas en el acero HT y acero austenitico modificado con Nb con 100 ciclos térmicos. Como se
puede observar en la Figura 42 a) y b) para el acero HT el 84% de las mediciones de la longitud de
las grietas se encuentran en un intervalo de 0 a 1360 micras, mientras que para el mismo porcentaje
se encontré que la longitud de las grietas se encuentran un intervalo de 0 a 1099 micras para el

acero modificado con Nb.

Es importante destacar que el 48% de las mediciones de la longitud de las grietas se
encuentran en la fase Il de crecimiento ya que son mayores a 500 micras para el acero HT, mientras
gue para el acero austenitico modificado con Nb es de 54% de la longitud de las grietas medidas se
encuentra en la fase Il del crecimiento de grieta por fatiga [16].

Frecuencia

504 | @) e Acero AT b) 100 ciclos Térmicos
—e— Acero Austenitico mod Nb Acero HT Acero mod Nb
Clases

40 micras Frecuencia micras Frecuencia
1 3060-3401 1 24742745 1
30 4 2 2720-3080 1 21595-2474 o
3 2380-2720 2 1524-215% o
20 4 4 2040-2380 3 1645-1824 o
5 1700-2040 4 1374-164% 3
10 & 1380-1700 4 1089-1374 4
7 1020-1350 12 &24-1099 8
0d g &80-1020 17 545824 11
9 340580 42 274-545 14
0 2 H 6 8 10 10 0-340 12 0274 9

Clases

Figura 42. a) y b) Histograma y tabla de datos que muestra la frecuencia de la distribucion de la medida de
las grietas para ambos aceros, c¢) y d) micrografias del acero HT y del acero austenitico modificado con Nb
con 100 ciclos térmicos y magnificaciéon de 5X.
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En la micrografia obtenida del acero HT en la condicion de 100 ciclos térmicos mostrada en
la Figura 42 c), se puede observar que las grietas continuaron creciendo longitudinal y
transversalmente, a su vez presentan una coalescencia, asi mismo el acero modificado con Nb se
puede observar en la Figura 41 d) que las grietas continuaron creciendo y comenzaron a coalescer.
Sin embargo, el acero modificado con Nb presenta un menor tamafio en las todas las condiciones
antes mencionadas, lo cual podria indicar que la adicion de Nb fue efectiva para contrarrestar el
dafio por fatiga térmica, ya que ambos aceros fueron sometidos a las mismas condiciones de ciclado

térmico.

Los resultados muestran que la aplicacién de los ciclos de tratamiento térmico, llevan al
incremento de la longitud promedio de las grietas en ambos aceros, sin embargo, el acero con Nb
mostro valores mas bajos para todos los casos (de 25 a 37% de disminucion con respecto al acero
convencional). Aunque la cantidad de grietas también se increment6 es claro que el nimero de las
grietas fue mucho menor en el acero modificado con Nb, en particular hasta 50 ciclos, donde la

disminucion fue de aproximadamente un 85%.

A continuacién, en la Tabla 15, Figuras 42 y 43 se presentan los resultados de la
cuantificacion de las grietas encontradas en el acero HT y acero austenitico modificado con Nb a
25, 50 y 100 ciclos térmicos en 30 campos de observacion dando como resultado un area total de
168mm? y el promedio de la longitud de las grietas encontradas en dicha area.

El efecto de la aplicacién de 25 ciclos térmicos en el acero HT genero una cantidad de 201
grietas superficiales como se muestra en la Tabla 15 y Figura 43, las cuales presentan una longitud
promedio de 323.39. Los resultados para el acero austenitico modificado con Nb con 25 ciclos
térmicos son 32 grietas superficiales con un tamafio de longitud promedio de 120.65 micras.
Mientras que para 50 ciclos térmicos ambos aceros tuvieron un incremento en la cantidad de las
grietas, para el acero HT el valor reportado fue de 394 con un promedio de longitud de 564 micras,
por otro lado, para el acero austenitico modificado con Nb solo se encontraron 60 grietas con un
promedio de 326 micras. Finalmente, para la condicién de 100 ciclos térmicos en el acero HT se
encontré una cantidad de grietas de con un promedio de longitud de 952, a su vez para el acero
austenitico modificado con Nb se contabilizaron 70 grietas con un promedio de longitud de 695
micras, como se reporta en la Tabla 15 y las Figuras 43 y 44. Es importante sefialar que en el acero
HT el decremento de la cantidad de grietas después de los 50 ciclos térmicos podria indicar un
fendmeno de coalescencia, por otro lado el acero austenitico modificado con Nb continu6 con el

crecimiento de la cantidad de grietas lo que podria significar que aun no se presenta este fenémeno.
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Tabla 15. Resultado de la cantidad y longitud promedio de las grietas del ac ero HT convencional y del acero

austenitico modificado con Nb sometido a ciclos térmicos.

Acero HT Acero Austen,l\tllbco modificado
Técrlrzli?:zs Cantidad de Longitud Cantidad de Longitud
grietas en 168 promedio grietas en 168 promedio
mm? (micras) mm? (micras)
0 0 0 0 0
25 201 323.39 32 120.65
50 394 564.19 60 326.15
100 82 952.28 70 695.04
—a— Acero HT
—e— Acero austenitico mod Nb
1000 =
7 800
s
E
o 600 =
k5
=
g_ 400 =
E
E” 200
3
0 -
0 20 40 60 80 100

Numero de ciclos térmicos (N)

Figura 43. Gréafico que muestra el resultado de la longitud promedio de las grietas del acero HT
convencional y del acero austenitico modificado con Nb sometido a ciclos térmicos.
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Figura 44. Gréafico que muestra el resultado de la cantidad de grietas del acero HT convencional y del acero
austenitico modificado con Nb sometido a ciclos térmicos.
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Los accesorios funcionales en hornos de tratamiento térmico estan sujetos a choques
térmicos continuos que dan lugar a microesfuerzos residuales. Cuando estos choques térmicos se
repiten un cierto nimero de ciclos, puede inducirse la iniciacién y propagacion de una red de grietas
en la superficie de los componentes [19,79]. La iniciacion de una grieta comienza cuando se supera
localmente las fuerzas cohesivas interatémicas, llevando asi a la formacion de una nueva superficie
[19]. Generalmente, la propagacion de grietas es causada por concentradores de esfuerzos que da

lugar a una deformacion plastica local.

Dicha concentracién puede atribuirse a que la microestructura no es homogénea, ya que
puede presentar segundas fases, precipitados, poros, limites de grano y limites de fase; generando
asi diferencias en las propiedades fisicas [19]. Los mecanismos de propagacion temprana de estas
grietas estan relacionados con las caracteristicas microestructurales locales del material lo que
corresponde a la fase | [16]. Aunque en el presente proyecto no hay una carga externa y solo
intervienen los esfuerzos térmicos, para estimar la velocidad de propagacion de grietas, se tomara
como referencia la mecanica de fractura lineal-elastica (ley de Paris) [16,18] (da/dN), donde a es la
longitud de grietas y N es el nimero de ciclos térmicos, aunque esta solo es valida en la fase Il

donde las grietas tienen un tamafio de varios milimetros [16].

Utilizando los datos obtenidos experimentalmente mostrados en la Tabla 15 y Figura 43, se
estimo para el acero HT una velocidad de propagacién de grieta entre 25-50 ciclos térmicos de 9.63
micras/ciclo térmico, mientras que para el intervalo de 50-100 ciclos térmicos el valor disminuyo a
7.76 micras/ciclo térmico. En el caso del acero austenitico modificado con Nb los valores estimados
fueron 8.22 y 7.38 micras/ciclo térmico respectivamente. Se puede observar que para el acero
austenitico modificado con Nb la velocidad de propagacion de grieta es menor en ambos casos.

Esto podria explicarse debido a los cambios en la microestructura por la adicién de 3.2% de Nb.

A continuacion, se presentan en la Figura 45 las micrografias del acero HT y acero austenitico
modificado con Nb obtenidas mediante microscopia electrénica de barrido, en condicion de 50 ciclos
térmicos. En la Figura 45 a) se puede observar que para el acero HT la nucleacion de la grieta se
llevé a cabo en la interfaz matriz-carburo primario Cr7Cs, al igual que para el acero modificado con
Nb como se muestra en la Figura 45 b). En esta ultima figura también se observa como es que los
carburo NbC no son sitios de nucleacion de grieta. Considerando lo anterior, es claro que la adicion
de Nb promueve la formacion del carburo NbC disminuyendo asi la cantidad del carburo primario
CrsCs lo cual explicaria el retardo en aparicién, asi como la disminucién de la cantidad y la velocidad

de propagacion de las grietas.
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Figura 45. Micrografias obtenidas mediante microscopia electrénica de barrido que muestra el carburo Cr7Cs
como sitio de nucleacién de grieta, a) acero HT, b) acero austenitico modificado con Nb en condicién de 50
ciclos térmicos.

Esto concuerda con lo observado en estudios previos en aceros austeniticos modificados
con Nb y sujetos a choque térmico, donde se concluy6 que después del choque térmico, el carburo
Cr23Cs y CryCzactiian como un sitio de nucleacion de microfisuras mientras que el carburo primario
NbC es eficaz para suprimir el desarrollo de éstas, al disminuir la cantidad de carbono disponible

para la formacién de los otros carburos [37].

Por otro lado, se sabe que los elementos formadores de carburo como Nb modifican la
microestructura de los AARAT debido a que el NbC sustituye parcialmente los carburos de cromo
(M7Cs y M23Cs) [35,37,43,48]. Una de las razones por las que el acero austenitico modificado con
Nb presenta una menor cantidad y tamafio de grietas (ver Tabla 15) comparados con los valores
determinados para el acero HT, es que la adicién de niobio genera un fenémeno de fragmentacién
de lared del carburo primario M7Cs, como se puede observar en la Figura 35, y cuyo efecto aumenta
con el incremento del contenido de niobio. Se ha informado que este fenémeno de fragmentacién
es responsable de minimizar el crecimiento de grietas en las interfaces de carburo/matriz por creep
[81].

4.5 Resultados pruebas mecanicas

A continuacion, se presentan los resultados de los ensayos de compresion y de micro dureza
Vickers realizados a temperatura ambiente para el acero HT y el acero austenitico modificado con
Nb en condicion de 0, 25, 50 y 100 ciclos térmicos. En las Figuras 46 y 47 se presentan las curvas

esfuerzo-deformacioén reales de ambos aceros.
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Figura 46. Grafico que muestra las curvas esfuerzo-deformacion del acero HT sometido a 0, 25, 50
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Figura 47. Gréfico que muestra los resultados del ensayo de compresion del acero austenitico
modificado con Nb sometido a 25, 50 y 100 ciclos térmicos.
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En la Figura 47 muestra que conforme incrementa el nimero de ciclos térmicos las curvas
se modifican, esto se debe principalmente a los cambios microestructurales en los respectivos
aceros, ya que al someter las probetas a compresion el efecto de las microgrietas no tiene una

influencia relevante.

En la Figura 48 se presentan los valores del esfuerzo de cedencia en funcién de los ciclos
térmicos para el acero HT y el acero austenitico modificado con Nb. El valor del esfuerzo de cedencia
en el acero HT crece conforme se incrementan el ciclado térmico, aumentando de 202 MPa en
estado de colada a 368 MPa con 100 ciclos térmicos. Es importante mencionar que, en condiciones
de colada, el esfuerzo de cedencia del acero modificado con Nb es 48 unidades mayor que el
correspondiente para el acero HT. En la condicién de 25 ciclos térmicos el acero modificado con Nb
presenta un esfuerzo de cedencia de 300 MPa y a medida que se incrementan los ciclos térmicos
(hasta 100), se observa una ligera disminucion en el esfuerzo de cedencia (290 MPa). A partir del
comportamiento observado en la Figura 48 se puede inferir que el acero HT es un material mas fragil
ya que presenta una menor capacidad de deformacion en comparacion con el acero austenitico

modificado con NDb.

Como se explico anteriormente la exposicion de los AARAT a altas temperaturas conduce a
un fendmeno de precipitacion secundaria, que a su vez puede conducir al incremento en las
propiedades mecanicas [81], por lo que esto podria justificar el incremento en el esfuerzo de

cedencia del acero HT.

Sin embargo, la adicién de niobio retrasa el engrosamiento, asi como la precipitacion
secundaria y los precipitados siguen siendo mas finos y menos coalescentes [81] en comparacién
con los del acero HT, en otras palabras, los cambios microestructurales del acero austenitico
modificado con Nb durante el ciclado térmico son menores por lo que el valor del esfuerzo de

cedencia no se modifica significativamente a partir de 25 ciclos térmicos.

En la Figura 48 se presentan los resultados del ensayo de microdureza Vickers del acero HT
y del acero modificado con Nb en condicion de 0, 25, 50 y 100 ciclos térmicos. La variacién en las
propiedades mecanicas se asocia con el cambio en la cantidad y morfologia de los precipitados
interdendriticos presentes en la microestructura por efecto de la exposicion prolongada a alta

temperatura.
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Figura 48. Grafico que muestra la comparacion entre los valores del esfuerzo de cedencia en el acero HT y
el acero modificado con Nb en funcién de 0, 25, 50 y 100 ciclos térmicos.

Como se muestra en dicha figura el valor de la dureza Vickers del acero HT se incrementa
al aumentar los ciclos térmicos, lo cual podria deberse al efecto del endurecimiento por la
precipitacion secundaria de los carburos Cr,3Ce.

El comportamiento de la microdureza en funcién de los ciclos térmicos en el acero austenitico
modificado con Nb es diferente, ya que a partir de 25 y 50 ciclos térmicos el acero exhibe un
decremento en el valor de la dureza, lo cual podria atribuirse a la disminuciéon de la fraccion
volumétrica de la precipitacién secundaria por efecto de la adicién de 3.27 %Nb. Sin embargo, a 100
ciclos térmicos se observa un incremento en el valor de la dureza que puede estar asociado al
aumento en la fraccion en volumen del precipitado Cr.3Ce por efecto de la precipitacion secundaria
como se observa en la Figura 37.

Se puede observar que el acero modificado con Nb presenta un incremento de 112 unidades
en el valor de la dureza en comparacion con el acero HT en estado de colada. Lo anterior podria
deberse la formacion preferente del NbC en lugar de la formacion del carburo de cromo, cuyo efecto
endurecedor es menor en comparacion con el NbC, llevando asi al incremento de las propiedades

mecanicas observadas [59, 81].
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Figura 49. Dureza Vickers en funcion de los ciclos térmicos para un acero HT y acero austenitico modificado
con Nb.

Por lo tanto, la exposicién a diferentes nimeros de ciclos térmicos modifica las propiedades

mecanicas de ambos aceros, especialmente la dureza y el esfuerzo de cedencia.

Las variaciones en las propiedades mecanicas se deben los cambios microestructurales que
se producen durante los ciclos térmicos como se describi6 previamente. Este tipo de
comportamiento concuerda con lo reportado para otros aceros austeniticos donde las variaciones
mecanicas se atribuyen a cambios microestructurales que incluyen la disolucion del carburo de
cromo primario, el cambio en la morfologia del carburo de cromo primario Cr23Cs y la formacion de
la fase G (condicionada por el contenido de Tiy por el tiempo de exposicion a elevada temperatura)
[59]. Adicionalmente en el caso particular de este estudio, la precipitacion en estado de colada del
NbC y su posterior disolucién parcial también son dos fenémenos que modifican de manera
significativa las propiedades mecéanicas, cambios microestructurales y desempefio del acero en

aplicaciones de alta temperatura.
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CONCLUSIONES

En este trabajo se evalué mediante simulacion termodinamica, el efecto de la adicién de Nb
y Mn sobre la cantidad y estabilidad de fases de un acero HT para disefiar una aleacién con una
microestructura que promueva una mayor resistencia a la fatiga térmica en comparacion con el acero
HT convencional. El andlisis de las simulaciones permitié proponer una composicién que después
de ser vaciada, fue caracterizada microestructuralmente y evaluada mecanicamente en estado de
colada y después de sufrir un proceso de fatiga térmica mediante la aplicacién de ciclos sucesivos
de calentamiento-enfriamiento. El analisis de los resultados obtenidos para el acero modificado, que

fueron comparados con los generados para el acero convencional, permitié concluir lo siguiente:

1. El andlisis de las simulaciones termodindmicas mostr6é que la adicion de solo 3.5% en
masa de Nb promueve a elevada temperatura la disminucién del carburo primario Cr,Csde 2 a 0.25
% y el aumento del carburo secundario Cr23Cs de 0 a 5 %. La adicién de Nb también favorece la
formacion de 3% de NbC, el cual, junto con la austenita, son estables de 0 °C a 1300°C.

2. La adicion de 5%Mn no modifica la cantidad de los carburos Cr2sCs y (Cr,Fe);Cs y
disminuye la cantidad de la fase austenita un 2% con respecto al acero HT convencional. Ademas,
comparada con el acero modificado con solo Nb, el Mn disminuye la temperatura de la
transformacion de Cr;Cs a Cr23Cs, lo cual podria repercutir en la resistencia a la fatiga térmica. Al
agregar un 3.5% de Nb a esta propuesta solo se formé adicionalmente 1% de NbC. Por lo anterior

se seleccioné la propuesta con adicion de solo Nb como la mas viable para ser vaciada y evaluada.

3. La caracterizacion microestructural del acero modificado con Nb mostré que, en condicién
de colada, la adicion de 3.2% Nb refiné la microestructura dendritica y promovié la precipitacion de
la fase NbC, el cual se observa disperso en toda la matriz y presenta una morfologia equiaxiada, a
diferencia del acero HT donde este carburo no fue observado. Ademas, la presencia del NbC
suprime parcialmente la precipitacién del carburo (Cr,Fe);Cs, que se observé principalmente en los

limites interdendriticos y que disminuyo de 11.2 a 1.2%.

4. La aplicacion de hasta 25 ciclos térmicos promovio la precipitacion secundaria del carburo
Cr23Ce para ambos aceros. En el acero HT convencional se observa un engrosamiento de dichos
carburos a partir de 50 y hasta 100 ciclos térmicos. Para el acero modificado con Nb, estos cambios
se observan hasta los 100 ciclos térmicos. Lo anterior indica que el acero modificado con Nb

presenta una microestructura mas estable con respecto al acero HT convencional.
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5. La aplicacién de hasta 100 ciclos térmicos en el acero HT disminuyd la cantidad del carburo
primario (Fe,Cr);Cs de 12.5 a 4.52% en volumen e incrementé el carburo secundario Cr.3Cs de 0 a
15.16%. Para el acero modificado con Nb la cantidad del carburo primario (Fe,Cr)7Cs; se mantuvo
estable en un 1.5% vy el carburo secundario Cr23Ce se incrementd de 0 a 5.76%; mientras que el

carburo primario NbC, que exhibié una morfologia equiaxiada disminuy6 de 10.8 a 4.79 %.

6. La cantidad y longitud promedio de las grietas medidas en funcién del incremento de los
ciclos térmicos fue menor en el acero modificado con 3.2 % de Nb debido a que se suprimié
parcialmente la formacion del carburo Cr23Cs, €l cual sirve como sitio de nucleacion preferente de
grietas. La adicion de Nb también redujo en un 15% la velocidad de propagacion de grietas estimada
tedricamente entre 0-50 ciclos térmicos y un 5% entre 50-100 ciclos térmicos.

7. Los valores del coeficiente de expansion térmica (a) calculados tanto experimentalmente
(18.386 x10°y 18.976 x10° 1/K) como a partir de la informacion obtenida por el Software Thermo-
Calc (19.060 y 19.157 x10°% 1/K) para el acero austenitico modificado y el acero HT convencional
respectivamente, mostraron la eficiencia de la adicion del 3.2% de Nb en la reduccién de este

coeficiente.

8. La adicién de 3.2%Nb en estado de colada incremento los valores de microdureza y del
esfuerzo de cedencia en comparaciéon con el acero HT. Sin embargo, estos valores se modificaron
en funcién de la cantidad de ciclos térmicos lo cual se relacioné con los cambios microestructurales
descritos. El acero modificado con Nb exhibié una estabilizacion en el valor del esfuerzo de cedencia
a partir de 25 ciclos térmicos, mientras que el acero HT convencional mostro un incremento continuo

de este valor con el incremento de los ciclos.

9. En general, la adicién de 3.2% de Nb en un acero HT convencional promovié cambios en
la microestructura del acero, que incluyeron la disminucién de fases que promueven la nucleacion
de grietas y el incremento de fases estables que incrementan la resistencia mecéanica del acero en
alta temperatura; ademas de promover la disminucién del namero, longitud y velocidad de
propagacion de grietas y de los coeficientes de expansiéon térmica. Por lo anterior, se puede
establecer que el acero austenitico modificado con Nb es mas resistente a la fatiga térmica en

comparacion con el acero HT convencional.
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