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RESUMEN

La mejora de la eficiencia de las centrales térmicas mediante el aumento
de la temperatura y la presion de trabajo permite reducir el consumo de
combustibles fosiles y las emisiones de CO,, pero requiere el desarrollo de

nuevos materiales capaces de soportar estas condiciones mas extremas.

En el presente trabajo se han estudiado nuevos aceros que podrian ser
utilizados para la fabricacion de componentes en centrales térmicas de alta
eficiencia y baja emision de CO,. Se han clasificado en dos grupos, Grupo I:
Aceros con 14 % Cr disefiados para aplicaciones hasta 650 °C y Grupo II: Aceros
con 2,25% Cr disefiados para aplicaciones hasta 600 °C.

Las distintas aleaciones fueron obtenidas por colada y laminadas a 900 °C.
Posteriormente se sometieron a un tratamiento térmico de solubilizacion y
revenido para la obtencién de una microestructura de martensita revenida

reforzada con particulas de segunda fase, finas y homogéneamente distribuidas.

La caracterizacion mecénica se realiz6 entre 540 y 650 °C mediante
ensayos de compresion con cambios en la velocidad de deformacion y ensayos
de fluencia. Para la identificacion de las fases presentes y el analisis de los
cambios microestructurales que se producen durante el tiempo de permanencia a
alta temperatura, las aleaciones fueron estudiadas tanto antes como después de
los ensayos mecanicos, mediante difraccion de rayos X, dureza Vickers,
microscopia oOptica y electronica de barrido y transmision (SEM y TEM) y

difraccion de electrones retrodispersados (EBSD).

Se detectdé un cambio de comportamiento entre las regiones de alta y baja
tension y una pérdida de resistencia asociada a la degradacion microestructural
sufrida durante el tiempo de permanencia a elevada temperatura. A pesar de esto,
algunas aleaciones alcanzan tensiones de rotura cercanas a los 100 MPa a
100.000 horas, debido a la gran interaccion existente entre las dislocaciones y las

particulas de refuerzo.






RESUM

La millora de la eficiéncia de les centrals térmiques mitjancant 1’augment
de la temperatura i la pressio de treball permet reduir el consum de combustibles
fossils i les emissions de CO, perd requereix el desenvolupament de nous

materials capacos de suportar aquestes condicions més extremes.

En el present treball s’han estudiat nous acers que podrien ser utilitzats per
a la fabricacid6 de components en centrals térmiques d’alta eficiéncia i baixa
emissio de CO,. S’han classificat en dos grups, Grup I: Acers amb 14 % Cr
dissenyats per a aplicacions fins 650 °C i Grup II: Acers amb 2,25 % Cr
dissenyats per a aplicacions fins 600 °C.

Els distints aliatges van ser obtinguts per colada y laminades a 900 °C.
Posteriorment van ser sotmesos a un tractament térmic de solubilitzacid i
reveniment, per a l’obtencié d’una microestructura formada per martensita
revinguda reforcada amb particules de segona fase, fines i homogéniament

distribuides.

La caracteritzacié mecanica es va realitzar entre 540 y 650 °C mitjancat
assajos de compressid amb canvis en la velocitat de deformacio i assajos de
fluéncia. Per a I’identificacio de les fases presents i I’analisi dels canvis
microestructurals que es produeixen durant el temps de permanéncia a alta
temperatura, els aliatges van ser estudiats, tant abans com després dels assajos
mecanics, mitjanant difraccid de rajos X, duresa Vickers, microscopia optica i
electronica de rastreig i de transmissié (SEM 1 TEM) i difraccié d’electrons
retrodispersats (EBSD).

Es va detectar un canvi en el comportament entre les regions d’alta i baixa
tensio i una pérdua de resisténcia associada a la degradacié microestructural
soferta durant el temps de permanéncia a elevada temperatura. A pesar d’aco,
alguns aliatges presenten tensions de ruptura properes als 100 MPa a 100.000
hores degut a la gran interaccié existent entre les dislocacions i les particules de

reforg.






ABSTRACT

Power plants efficiency improvement by increasing operating temperature
and pressure allows the reduction of fossil fuel consumption and CO, emissions
but requires the development of new materials capable of supporting more

extreme conditions.

In the present work, new steels have been studied with the aim of being
used in high efficiency and low CO, emissions power plants components
fabrication. They have been classified into two groups, Group I: 14 % Cr steels
designed for applications up to 650 °C and Group II: 2.25 % Cr steels designed
for applications up to 600 °C.

Different alloys were obtained by casting and they were rolled at 900 °C.
Subsequently, materials were subjected to a heat treatment of normalizing and
tempering in order to obtain a microstructure composed by tempered martensite

reinforced with fine and homogeneously distributed second phase particles.

Mechanical characterization was performed between 540 and 650 °C by
means of strain-rate-change tests in compression and creep tests. For phase
identification and analysis of microstructural changes suffered during high
temperature exposure, alloys were studied both before and after mechanical
testing by X-ray diffraction, Vickers hardness, optical microscopy, scanning and
transmission electronic microscopy (SEM and TEM) and electron backscatter
diffraction (EBSD).

It was detected a change in the mechanical behavior between high and low
stress regions and a resistance loss associated to de microstructural degradation
suffered during high temperature exposure. In spite of that, some alloys reach a
100.000 hours creep rupture strength of 100 MPa due to the high interaction

between dislocations and reinforcing particles.
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1. INTRODUCCION

1.1. MOTIVACION Y OBJETIVOS

La energia es esencial para todas las actividades humanas por lo que el
desarrollo de una poblacion y la mejora en su calidad de vida estan fuertemente

relacionados con su disponibilidad y consumo.

La mayor parte de la energia que se consume actualmente en el mundo se
genera en las centrales térmicas o termoeléctricas a partir de la combustion de
combustibles fosiles, como el petroleo, el carbon y el gas natural. Sin embargo,
este modelo es dificilmente sostenible por diversas razones. En primer lugar, por
su incidencia negativa sobre el medio ambiente debido a las elevadas emisiones
de gases contaminantes que se liberan a la atmosfera, principalmente CO,. En
segundo lugar, porque los combustibles fosiles son un recurso limitado y en

algiin momento serd necesario sustituirlos por fuentes de energia renovables. Y,
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finalmente, por el continuo aumento de la demanda de energia a nivel global a
causa del rapido crecimiento de paises emergentes, que provoca un continuo

incremento de los precios.

Las fuentes de energia alternativas se plantean como solucién a largo plazo
pero todavia no resultan econémicamente viables ni competitivas para su uso
generalizado. Mientras tanto, los combustibles fosiles seguiran siendo los mas
utilizados a corto plazo, por lo que es necesario implantar medidas para reducir
tanto su consumo como las emisiones de gases contaminantes provenientes de su
combustion. La principal via es la mejora de la eficiencia de las actuales
centrales térmicas a partir del aumento de la temperatura y presion de trabajo. Es
aqui donde surge la necesidad del desarrollo de nuevos materiales capaces de

soportar estas condiciones mas extremas.

Por estos motivos, en este trabajo se investigan nuevos aceros como
candidatos para la fabricacion de componentes de centrales térmicas de alta
eficiencia y baja emision de CO,. Los aceros estudiados se dividen en dos grupos
en funcidon de su contenido en Cr. El primer grupo estd compuesto por cuatro
aleaciones con 14 % de Cr disefiadas para ser utilizadas en aplicaciones hasta
650 °C y el segundo grupo consta de tres aleaciones con 2,25 % Cr, mucho mas
econdmicas y que podrian utilizarse hasta 600 °C.

El objetivo general del trabajo se centra en la caracterizacion
microestructural y el estudio de las propiedades mecanicas de estos siete nuevos
aceros en funcion de su composicion y del tratamiento térmico aplicado para

determinar su viabilidad en aplicaciones a alta temperatura.

1.2. PLANIFICACION DE LA INVESTIGACION

La investigacion se ha dividido en distintas etapas, orientadas a la
consecucion del objetivo anteriormente planteado, y que se resumen a

continuacion:
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Disefio y obtenciéon de las aleaciones. A partir de la busqueda
bibliografica y la experiencia previa del grupo de investigacion se ha
propuesto la obtencion por colada de cuatro aleaciones para el grupo I,
aceros con 14 % Cr y tres aleaciones para el grupo II, aceros con
2,25 % Cr. Los elementos aleantes se han seleccionado de forma que
se garantice una adecuada resistencia a la oxidacion a la temperatura
de servicio y se promuevan mecanismos de endurecimiento por
dislocaciones, solucion solida y precipitacion de particulas de segunda
fase.

Seleccion y aplicacion del tratamiento térmico. A partir del modelado
obtenido mediante el programa de calculo termodinamico Thermo-
Calc y de los resultados obtenidos mediante ensayos dilatométricos, se
ha seleccionado el tratamiento térmico a aplicar, consistente en una
solubilizaciéon y un revenido a distintas temperaturas con el fin de
obtener una microestructura compuesta, preferencialmente, por
martensita revenida y reforzada con particulas de segunda fase, de
pequeiio tamafio y homogéneamente distribuidas, que dificulte el
movimiento de las dislocaciones durante la deformacion a elevada

temperatura.

Caracterizacion después del tratamiento térmico. La identificacion de
las fases presentes y su caracterizacion se ha realizado mediante
analisis por difraccion de rayos X y por microscopia Optica y
electrénica, de barrido (SEM) y transmisién (TEM). La composicion
semicuantitativa de las distintas fases se ha obtenido mediante analisis
por dispersion de energia en SEM y TEM. Ademas, se ha obtenido la

dureza de las distintas aleaciones.

Caracterizacion mecanica a alta temperatura. La evaluacion del
comportamiento mecanico del material a alta temperatura se ha
realizado mediante ensayos de compresion con cambios en la
velocidad de deformacion, a distintas temperaturas proximas a la de

servicio. A partir de estos ensayos ha sido posible obtener los
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parametros n 'y O, que caracterizan el comportamiento en el rango de
temperaturas y tensiones de ensayo. Para determinar la vida en
servicio de las distintas aleaciones se han realizado ensayos de
fluencia en traccion a la temperatura prevista en servicio para cada
grupo y a distintas tensiones. A partir de los resultados obtenidos se ha
extrapolado la tension de rotura para unos tiempos en servicio de
referencia de 10.000 y 100.000 horas.

Caracterizacion después de los ensayos mecanicos. Las muestras
ensayadas han sido sometidas a la misma caracterizacion realizada
después del tratamiento térmico. Se han identificado las diferencias en
el tamafio de grano y placa, la morfologia y cantidad de precipitados
formados y las fases presentes entre ambos estados, antes y después de
la deformacion. Ademas, se ha estudiado la zona de fractura en el
material ensayado a fluencia. La relacion entre la microestructura
después del tratamiento térmico, la resistencia mecanica y la
degradacion sufrida durante los ensayos mecanicos permiten
determinar cudles son los factores mas influyentes en el

comportamiento a fluencia.
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2. ANTECEDENTES

2.1. GENERACION Y CONSUMO ENERGETICO

La energia es un bien estratégico cuya disponibilidad esta fuertemente
relacionada con la calidad de vida de la sociedad actual. Debido a su importancia,
en las ultimas décadas han surgido una serie de preocupaciones relacionadas con

la generacion y el consumo energético.

Desde los afios 70, muchos paises alertaron los problemas de la creciente
dependencia energética de suministradores extranjeros, unidas al miedo por un
inminente agotamiento de los combustibles fosiles, de los cuales proviene la
mayor parte de la energia que se consume a nivel mundial [1]. Estas
preocupaciones se agravaron a finales de los 90, con el aumento de la conciencia
sobre el calentamiento global y, ya en la ultima década, por el exponencial

incremento del consumo energético en paises con elevada densidad de poblacion
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como China o India, debido a que las nuevas generaciones presentan un consumo
per capita mucho mayor que el de las generaciones anteriores. Tal es el aumento
que, si se cumplen las expectativas, para satisfacer la demanda esperada, en las
proximas dos décadas seria necesaria la instalacion de tanta capacidad de

generacion de energia como fue instalada durante todo el siglo XX [2].

Sin embargo, debido a los recientes descubrimientos, en los ultimos afios
se ha observado un aparente retraso en el agotamiento de los combustibles fosiles
alertado en los afios 70. El ratio reservas/produccion, que indica el nimero de
afios que tardara una reserva en agotarse si la produccion continta al ritmo
actual, permanece bastante constante: 40 para petroleo, 60 para gas natural y mas
de 120 para carbdn, aunque su tendencia es al alza, con lo que probablemente
existe suficiente petroleo y gas para este siglo, y carbén para dos siglos o mas
[3]. Por otro lado, y a pesar de sus multiples ventajas, las energias renovables
todavia no son econdmicamente competitivas [4-5]. Su principal inconveniente
es su baja capacidad energética por lo que se requiere el uso de gran cantidad de
materiales y de extensas superficies para su desarrollo, con el consecuente
impacto tanto econdmico como ambiental. Estos factores, unidos a una mayor
conciencia de la vulnerabilidad frente a la energia nuclear a raiz del reciente
desastre en Japon (2011), hacen pensar que los combustibles fosiles seguiran
siendo la principal fuente de generacién de energia al menos en las proximas

décadas.

2.1.1. Centrales térmicas y combustibles fdsiles

La generacion de electricidad a partir de los combustibles fosiles tiene
lugar en las centrales térmicas. El diagrama de flujo basico de una central térmica
se muestra en la figura 2.1. En ellas, el combustible es almacenado en parques o
depositos adyacentes desde donde es suministrado a la caldera donde tiene lugar
la combustion. Una extensa red de tubos, por los que circula agua, rodean las
paredes de la caldera. El vapor generado es conducido a alta presion y
temperatura, haciendo girar los 4labes de una turbina cuyo eje rotor gira
solidariamente con el de un generador. La energia eléctrica producida por el
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generador se transporta mediante lineas de alta tension a los centros de consumo.
Por su parte, el vapor es enfriado en un condensador y convertido otra vez en
agua, que vuelve a los tubos de la caldera, comenzando un nuevo ciclo, mientras
que el calor extraido se expulsa a la atmosfera a través de las torres de
refrigeracion. De esta manera, la energia quimica almacenada por el combustible
fosil se transforma en energia térmica a partir de combustion y, posteriormente,

en energia eléctrica.

Para minimizar los efectos contaminantes de la combustion sobre el
entorno, las centrales disponen de una chimenea de gran altura y de unos
precipitadores que retienen las cenizas y otros volatiles de la combustion. Las
cenizas se recuperan para su aprovechamiento en procesos de metalurgia y en el

campo de la construccion, donde se mezclan con el cemento.

Salida de gases

v

Turbina de vapor

Generador

[ =

Entrada
de combustible

Entrada

Agua caliente
de aire &

Agua fria

Salida de cenizas Torre de refrigeracion

Figura 2.1. Diagrama de flujo bdsico de una central térmica.

La evolucién de los precios de los distintos combustibles fosiles determina
su rentabilidad para la generacion de energia. Actualmente, el carbon es el mas
utilizado por ser el mas abundante en las regiones con mayor consumo de energia

del mundo, tales como China, EEUU, Europa, India y Australia [5] y, segln las
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predicciones de la EIA (Energy Information Administration) [6], es muy
probable que siga siendo el principal combustible utilizado a nivel mundial en la
generacion de energia en las proximas décadas. Pero, independientemente del
combustible fosil empleado, el principal inconveniente de este modelo energético
es su elevado impacto ambiental, debido a la elevada emision de gases
contaminantes generados durante la combustion, principalmente CO, y que son

responsables del calentamiento global.

2.1.2. Desarrollo sostenible y eficiencia energética

Dada la situacion energética global, es fundamental establecer medidas
que permitan utilizar los combustibles fosiles de forma sostenible y limitar las
emisiones de CO,. Las mejoras necesarias incluyen la optimizacion de las
técnicas de captura y almacenamiento de CO, y el incremento del rendimiento de

las centrales térmicas.

Mediante la implantacion de tecnologias de captura y almacenamiento de
CO, (CCS) es posible una reduccion de las emisiones entre un 84 y un 90 % pero
supone una pérdida de la eficiencia de entre un 8 y un 12 % [6-7]. Compensar
esta reduccion y seguir aumentando la eficiencia total de las centrales térmicas es
posible, por una parte, mediante la optimizacién de las propias tecnologias de
captura y almacenamiento de CO,, que reduzcan las emisiones sin disminuir la
eficiencia. Por otra parte, mediante la implantacion de mejoras en el disefio
mecénico de los alabes de las turbinas y la eliminacion de las pérdidas entre las
distintas etapas del proceso, lo cual mejoraria el flujo de vapor y la eficiencia
aerodindmica y térmica general de la turbina. Por ultimo, y aunque estas medidas
son beneficiosas, se conseguirian aumentos realmente significativos unicamente

aplicando condiciones de trabajo (temperatura y presion) mas extremas [8].

Los principales componentes de una central térmica de vapor basica
funcionan con el ciclo Rankine. La eficiencia del proceso de conversion de la
energia de combustion o térmica a trabajo estd gobernada por las leyes de la
termodindmica y viene limitada por la eficiencia de Carnot (2.1)[9]:
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T,-T

n=-t @.1)
donde 7 es la eficiencia, T, es la temperatura absoluta del vapor en la entrada de
la turbina y T, es la temperatura absoluta en la salida. Cabe considerar que esta
eficiencia teodrica se reduce considerablemente en la practica debido a la friccion
y otras pérdidas [10]. Segun la ecuacion de Carnot, a mayor diferencia entre la
temperatura de vapor de salida y de entrada, mayor sera la eficiencia del proceso.
Debido a que la temperatura de salida viene determinada por la temperatura
ambiente, para conseguir mayores eficiencias es necesario aumentar la
temperatura de entrada [11]. De este modo, una central térmica que opere a
650 °C se obtendria una eficiencia un 3,4 % mayor que la que se obtendria
trabajando a 600 °C.

2.1.3. Avances en las centrales térmicas

A lo largo del siglo XX se consiguieron grandes avances en la mejora de
la eficiencia de las centrales térmicas mediante el aumento de la temperatura y
presion de trabajo. Las centrales de principios de siglo eran capaces de operar a
1,3 MPa y 275 °C, con una eficiencia del 5 % mientras que en los afios 20, se
consiguieron eficiencias de 20 % operando a 3,6 MPa y 450 °C. Los continuos
avances permitieron el desarrollo, durante los afios 50, de las centrales conocidas
como subcriticas, es decir, que trabajan por debajo del punto critico del agua en
el ciclo de Rankine (22,1 MPa y 374 °C). Estas centrales eran capaces de trabajar
aentre 15y 18 MPa y 540 °C con lo que se aumento la eficiencia hasta el 30 %
[12]. En la década de los 60 se desarrollaron las centrales supercriticas, con una
temperatura de trabajo entre 540 y 600 °C y presiones entre 22,1 y 25 MPa y una
eficiencia cercana al 42 %, mientras que en los 90, aparecieron las centrales
ultra-supercriticas (USC), capaces de operar por encima de los 25 MPa de

presion y 600 °C de temperatura y que alcanzaban eficiencias del 46 % [13].

Actualmente siguen en funcionamiento tanto plantas subcriticas como

supercriticas en todo el mundo, que han incrementado su eficiencia desde su
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Central térmica MW Parametros de vapor Combustible Ao Eficiencia
Carbén
0 0 - I~
Yuhuan 4x1000 | 26,2 MPa/605°C/603°C ouverizago | 2006-2007 45
Zouxian 2%1000 |  25MPa/600°C /600 °C Garbén 2007 ~ 44
pulverizado
Yingkou 2x600 |  25MPa/600°C /600 °C Carbdn 2007 ~ 44
pulverizado
Carbén
0 0, - I~
Kanshan 2x600 | 25 MPa/600°C/600°C ouverizado | 2007-2008 44
Taizhou 2x1000 | 25 MPa/600°C /600 °C Garbdn 2007-2008 ~ 44
pulverizado
Waigaogiao 2x1000 | 26 MPa/600°C /600 °C Carbdn 2007-2008 ~45
pulverizado
) Carbon
0 0
Torrevaldaliga Nord | 660 25MPa /600 °C / 610 °C oulverizado 2008 447
Tieling 2x600 |  25MPa/600°C /600 °C Carbon 2008 ~ 44
pulverizado
Wuhu 2x660 | 25 MPa/600°C/600°C Carbon 2008 ~ 44
pulverizado
Carbon -
Pucheng 2x660 | 25 MPa/600°C/600°C ulverizado 2008 ~ 44
Nigde 2x660 |  25MPa/600°C /600 °C Garbdn 2008-2009 ~ 44
pulverizado
Beilun 2x1000 | 26,2 MPa/600 °C /600 °C Carbdn 2008-2009 454
pulverizado
Carbén
0 0
Isogo 2 600 28 MPa / 600 °C / 620 °C oulverizado 2009 > 43
Haimen 2x1036 | 25 MPa/ 600 °C /600 °C Carbon 2009 ~ 44
pulverizado
Nighai 2x1036 | 26,2 MPa/600°C /600 °C Carbon 2009 ~45
pulverizado
; Carbon
0 0 ~
Beijang 2x1036 | 26,2 MPa/600°C /600 °C oulverizado 2009 ~45
Westfalen 2%800 | 27.5MPa/600°C/610°C Carbon 2011 ~ 46
pulverizado
Eemshafen 2x800 | 27,5MPa/600°C/610°C Carbdn 2012 > 46
pulverizado
. Carbén N
Linen 1x800 | 27 MPa/600°C/610°C ulverizado 2012 ~ 46
Mainz 1x800 | 27,3MPa/600°C/610°C Carbon 2013 ~ 46
pulverizado

Tabla 2.1. Caracteristicas de centrales térmicas recientes.

aparicion, junto con las plantas ultra-supercriticas. En la tabla 2.1 se recogen la
capacidad energética (MW), los parametros de vapor (presion, temperatura de

vapor y temperatura de vapor recalentado), afio de comercializacion y eficiencia
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de las principales centrales térmicas puestas en funcionamiento en los ultimos
afios [11, 14].

Estudios recientes apuntan que seria posible el desarrollo de centrales
térmicas capaces de operar hasta 650 °C en breve e incluso hasta 700-760 °C
durante las proximas décadas, con presiones de hasta 35 MPa, en las que se
conocen como centrales ultra-supercriticas avanzadas (A-USC) y que podrian

llegar a tener una eficiencia superior al 50% [15-18].

Pequefias mejoras en la eficiencia de las centrales térmicas mediante el
incremento de la temperatura y presion de trabajo suponen grandes beneficios. El
aumento de la eficiencia en un 1%, supone una reduccion de las emisiones en 2,4
millones de toneladas de CO,, 2000 toneladas de NO,, 2000 toneladas de SO, y
500 toneladas de particulas. Ademas se reducen los costes de combustible en un
2,4 % [19].

. Ultra
Ultra  Supercritica

Supercriticar Avanzada

Subcritica Supercritica (USC) 1 (A-USC)

Eficiencia neta (%)

41,9%"43,5%.44,2 %.45,3%' 46 % - 50 %

Figura 2.2. Clasificacion de las centrales térmicas en funcion de las condiciones de trabajo y la eficiencia.

En la figura 2.2 se muestra una clasificacion de distintas centrales térmicas
y las previsiones para el futuro y se recogen sus parametros de trabajo (presion y
temperatura de vapor) junto con la eficiencia alcanzada en términos de poder
calorifico bajo (low heat value “LHV”) y para carbén bituminoso.
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2.2. MATERIALES PARA CENTRALES TERMICAS

Los materiales utilizados en aplicaciones a alta temperatura en centrales
térmicas deben cumplir con una excelente resistencia frente a fluencia y frente a
oxidacion [20-21]. Ademds es conveniente que presenten una buena
conductividad térmica y un bajo coeficiente de expansion para evitar fallos por
fatiga térmica [22] asi como facilidad para la fabricacion (conformabilidad,

soldabilidad, etc.) y buena estabilidad microestructural [23].

Los elementos criticos en una central térmica, por las altas temperaturas
que soportan, son los componentes de la caldera y la turbina de vapor [24]. Las
aleaciones utilizadas para la fabricacion de la mayor parte de estos componentes
son los aceros ferriticos y/o martensiticos, los aceros austeniticos y las
superaleaciones base niquel. Los aceros ferriticos y/o martensiticos estan
limitados actualmente para aplicaciones a temperaturas por debajo de los 620 °C,
los aceros auténticos se utilizan entre 620 y 675 °C y, para temperaturas
superiores a 675 °C, son necesarias las superaleaciones de niquel [25]. La
combinacion de estos materiales en la fabricacion de los distintos componentes,
en funcion de los requerimientos especificos, hace posible la construccion de

centrales térmicas altamente eficientes y econdmicamente viables.

En cuanto a los aceros ferriticos y/o martensiticos, presentan una
estructura cubica centrada en cuerpo (BCC). Se trata de aleaciones de hierro cuyo
principal elemento aleante es el cromo junto con pequeias adiciones de otros
elementos como el tungsteno, manganeso, molibdeno, vanadio, niobio, silicio,
carbono y nitrogeno que se incluyen principalmente para conseguir un
endurecimiento por precipitacion, que otorga el buen comportamiento a alta
temperatura al material. Estos aceros son ampliamente utilizados por su coste
relativamente bajo y por su buena resistencia a la oxidacion, que depende
directamente del contenido en cromo [26]. Dentro de los aceros ferriticos y/o
martensiticos utilizados para alta temperatura se diferencian dos grupos en
funcién de la microestructura y el contenido de aleantes. Por una parte se
emplean los aceros de baja aleacion que contienen entre 1 y 3 % de Cr y un total

de elementos aleantes menor que 5 % Yy, por otra parte, los conocidos como
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9-12Cr, que contienen entre 9 y 12 % de Cr y un total de elementos de aleacién
en el rango de 10 a 20 %.

Con la suficiente adicion de niquel al sistema hierro-cromo la aleacion se
vuelve austenitica, con estructura cubica centrada en cara (FCC). Los aceros
austeniticos presentan mayor resistencia y ductilidad que los ferriticos y/o
martensiticos, ademas de una resistencia a fluencia mucho mayor por lo que
pueden utilizarse a temperaturas mas elevadas. Como inconvenientes, son
considerablemente més costosos debido a la mayor cantidad de elementos
aleantes que contienen, presentan un coeficiente de expansion térmica mayor y

peor soldabilidad.

De manera general, los aceros ferriticos y/o martensiticos se utilizan para
la fabricacion de tubos y componentes de seccidon gruesa. Aunque su resistencia
es menor, son preferidos frente a los austeniticos por su menor coeficiente de
expansion térmica y mayor conductividad dado que la mayoria de los fallos
tempranos en centrales térmicas pueden ser atribuidos al uso de aceros
austeniticos propensos a fatiga térmica [27]. Para componentes de seccidon
delgada, donde los efectos de la expansion térmica no son tan importantes, los
aceros austeniticos pueden dar mejor resultado que los ferriticos y/o
martensiticos, sobre todo por encima de los 620 °C, temperatura limite en

servicio actual de estos ultimos [28].

Para la fabricacion de los componentes mas criticos en las futuras centrales
térmicas capaces de trabajar a 700 °C, las propiedades de los aceros no son
suficientes, y sera necesario el empleo de superaleaciones de niquel, con mejor

resistencia a fluencia y a oxidacion [29-31].

Por su coste considerablemente menor al de los aceros austeniticos y a las
aleaciones de niquel, los aceros ferriticos y/o martensiticos han sido objeto de un
gran nimero de investigaciones en los Ultimos afios. Los estudios se centran en
aumentar la temperatura de aplicacion tanto de los aceros de baja aleacion como
de los de alta aleacion. En concreto, estos ultimos, aunque no pueden llegar a

competir con las aleaciones de niquel, si podrian remplazar a los aceros
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austeniticos en aplicaciones hasta 650 °C [32-38]. Los ultimos avances incluyen
la mejora en la resistencia a corrosion y a oxidacion, asi como la mejora de la
resistencia a fluencia mediante la optimizacion de la composicion quimica y

tratamientos térmicos.

2.2.1. Comportamiento a fluencia

Gran parte de los componentes criticos de las centrales térmicas trabajan
bajo condiciones de fluencia, que se define como la deformacidon plastica
dependiente del tiempo que sufren los materiales sometidos a una tension
constante. La velocidad de deformacion en fluencia no solamente depende de la
magnitud de la tension aplicada, sino también del tiempo y de la temperatura
[39]. En metales, la fluencia es un fenoémeno tipico de altas temperaturas que
sucede de manera general cuando T > 0,4T,, siendo T, la temperatura absoluta de

fusion del material y bajo cargas inferiores a las del limite elastico.

Fractura
'y X
’
/
Alta v
temperatura _/ Fractura
Carga
constante

erciario
—-

Secundario

‘_|n|<:|a| ,]Deformaci()n S

Deformacion

Tiempo —m

Figura 2.3. Comportamiento tipico a fluencia.

El comportamiento tipico de un material a fluencia queda representado en
la figura 2.3. En el momento de aplicar la fuerza se produce una deformacion
instantanea inicial y, si se mantiene la tension, el material continta alargandose a
una velocidad que disminuye con el tiempo. Esta etapa se conoce como fluencia

lenta transitoria o fluencia primaria y se caracteriza por un endurecimiento por
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deformacion, consecuencia de la formacion de marafias de dislocaciones que
impiden el aumento progresivo de la deformacion. A continuacion se llega a una
etapa de estabilidad conocida como fluencia secundaria o estado estacionario, en
la que se igualan los fenomenos de endurecimiento del material y los fenomenos
de recuperacion térmicamente activada de la estructura de las dislocaciones, tal
como han establecido Bailey y Orowan [40], por lo que la velocidad de
deformacion se mantiene constante. Si mantenemos la carga aplicada por mas
tiempo llegamos a la etapa de fluencia terciaria, donde vuelve a producirse un
incremento progresivo en la velocidad de deformacidn, consecuencia de la
disminucién de la seccion del material y del deterioro del material previo a la
rotura, que se produce debido a cambios microestructurales como la separacion
de los bordes de grano y la formacion de fisuras internas, cavidades y huecos
[41].

Los componentes que trabajan bajo condiciones de fluencia pasan la
mayor parte de su vida util dentro de la etapa secundaria por lo que se requieren
materiales con velocidades minimas de deformacién lo mas bajas posibles ya que
sera el factor que determinara la vida del componente. La siguiente ecuacion
relaciona la velocidad de deformacion en el estado estacionario con las variables

del proceso [40]:
E=Aexp (;TQTC) o 2.2)

donde ¢ es la velocidad de deformacion del material, A es una constante, o es la
tension aplicada, n es el exponente de la tension, O, es la energia de activacion
para la deformacion (creep), R es la constante universal de los gases (8,31
J/Kmol) y T la temperatura. Esta expresion se utiliza de manera generalizada para
la descripcién de los fendmenos de fluencia en materiales metalicos a alta
temperatura y se la conoce como Ley Potencial de la fluencia. En esta ecuacion
no existe una dependencia con el tamafio de grano y es tipica de la deformacion
por movimiento de dislocaciones. Bajo condiciones de bajas temperaturas y/o
altas tensiones puede producirse la rotura de la ley potencial de la fluencia y la
velocidad de deformacion pasa a tener una dependencia exponencial con la

tension.
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2.2.1.1. Mecanismos de deformacion en fluencia

A baja temperatura la deformacion ocurre por deslizamiento de
dislocaciones, y los fenomenos de endurecimiento tienen una importancia
fundamental por lo que no existen ecuaciones que describan la deformacion del
tipo representado en la ecuacion 2.2. Por el contrario, a temperatura elevada
tienen lugar fenomenos de difusion atdmica que asisten a los mecanismos de
deformacion. Algunos de los mecanismos de deformacion reconocidos son:
fluencia difusional, deslizamiento de fronteras de grano y fluencia por
movimiento de dislocaciones. Cada mecanismo de deformacion tiene valores
especificos tanto de n, exponente de la tension, como de O, energia de

activacion, que es constante en un cierto intervalo de temperaturas.
Fluencia difusional (n = 1)
La fluencia difusional consiste en el flujo de vacantes, inducido por

gradientes de tension, desde las proximidades de las fronteras de grano sujetas a

traccion hacia las sometidas a compresion, tal y como se muestra en la figura 2.4.

Esfuerzo

Difusion en
Vs frontera de grano

Figura 2.4. Deformacion por fluencia difusional.

Opera a temperaturas muy elevadas (T = 0,9T;) que permiten una alta
difusion y puede tener lugar a través de la red cristalina, segin propusieron
Nabarro [42] y Herring [43], o a lo largo de las fronteras de grano, segun Coble

[44]. En ambos casos el valor del exponente de la tension es » = 1 mientras que



2. ANTECEDENTES | 17

la energia de activacion para la deformacion, O, toma el valor de la energia de
activacion para la difusion en la red en el primer caso y el de la energia de

activacion para la difusion en borde de grano para el segundo caso.
Deslizamiento de fronteras de grano (n = 2)

El deslizamiento de fronteras de grano se produce por el movimiento de
granos individuales que se deslizan unos sobre otros a lo largo de su frontera

comun, tal y como se muestra en la figura 2.5.

O

:
FH A5

v

O
Figura 2.5. Deformacion por deslizamiento de frontera de grano.

Este mecanismo tiene lugar bajo ciertas condiciones de velocidad de
deformacion y temperatura, en materiales de grano fino (<15 um) y con alto
angulo de desorientacion y es el responsable de la deformacion superplastica. Se
caracteriza por un valor de n =2y O, puede corresponder a la difusion a lo largo

de las fronteras de grano o a través de la red, en funcion de la temperatura.
Fluencia por movimiento de dislocaciones (n = 3-8)

En este caso la deformaciéon estd controlada por el movimiento de las
dislocaciones, que tiene lugar en dos etapas secuenciales tal y como se muestra
en la figura 2.6. Por una parte se produce el deslizamiento de las dislocaciones a
lo largo de los planos de deslizamiento hasta que son frenadas por la presencia de

algun obstaculo. En este momento tiene lugar el trepado, que consiste en la
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superacion del obstaculo mediante el movimiento fuera del plano de

deslizamiento con ayuda de la difusion atomica.

El proceso mas lento es el que controla la deformacion por lo que se
pueden diferenciar dos fendmenos. Por una parte, se habla de “solute drag”, con
n = 3, cuando las dislocaciones son frenadas en los planos de deslizamiento
debido a la presencia de atmosferas de soluto y el deslizamiento es mas lento que
el trepado y, por otra parte, cuando la velocidad de trepado es menor que la de
deslizamiento, se habla de fluencia controlada por trepado, con n = 5. Este es el
caso mas comun para la mayoria de las aleaciones y metales puros. El valor de la
energia de activacion, O, en ambos casos es igual al correspondiente a la

autodifusion a través de la red.

1™ '1@ )
Deslizamiento T
J- % J_ Planos de deslizamiento

Trepado /I\ I ’ Obstaculos

Figura 2.6. Deformacion por la accion combinada del deslizamiento y trepado de dislocaciones.

2.2.2. Mecanismos de endurecimiento

La habilidad del material para deformar plasticamente depende de la
habilidad de las dislocaciones para moverse a través de la red cristalina.
Dificultando el movimiento de las dislocaciones es posible endurecer el material
de manera que se mejoran sus propiedades mecanicas [45]. Existen diferentes
mecanismos de endurecimiento que dificultan la movilidad de las dislocaciones y
pueden ser empleados en la mejora de la resistencia a fluencia: endurecimiento
por solucion soélida, endurecimiento por precipitacion, endurecimiento por borde
de grano o endurecimiento por dislocaciones [46]. La contrapartida a este
aumento de la resistencia suele ser la disminucién de la ductilidad, la cual se

debe tener siempre presente.
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Endurecimiento por solucion solida

Un atomo de impureza en solucion solida dentro de una matriz cristalina
suele causar una distorsion en la red que produce un campo de tension a su
alrededor. En el caso de 4tomos en solucion so6lida sustitucional la distorsion
tiene lugar cuando existen diferencias de tamafio entre los atomos de la matriz y
los atomos del soluto mientras que cuando se encuentran en solucién soélida
intersticial la distorsion se crea cuando los atomos de soluto son mayores que los
espacios intersticiales que ocupan. El campo de tension creado por los dtomos de
soluto interacciona con el campo de tension de una dislocacion y frena su

movimiento, dando lugar a un material mas duro y resistente [40].
Endurecimiento por precipitacion

El endurecimiento por precipitacion tiene lugar cuando los atomos en
solucion no se disuelven en la matriz sino que forman particulas de segunda fase
finas y homogéneamente dispersas. Estas particulas suelen ser mas resistentes
que la matriz y no pueden ser atravesadas por las dislocaciones por lo que frenan
su movimiento [45]. El endurecimiento por precipitacion es el mecanismo mas
importante para la obtencion de aceros con alta resistencia a fluencia. La
dispersion de precipitados finos estabiliza las dislocaciones libres y la estructura
de subgranos frente a los procesos de recuperacion de manera que contribuyen de
manera indirecta también al endurecimiento por dislocaciones y por frontera de

grano [47].
Endurecimiento por frontera de grano

Las fronteras de grano también actlian como barreras para el movimiento
de las dislocaciones. Las dislocaciones se apilan en las fronteras de grano debido
a la imposibilidad de atravesarlas y provocan la activacion de los sistemas de
deslizamiento de los granos adyacentes. Cuanto menor es el tamafio de grano,
menor es el nimero de dislocaciones apiladas y por tanto menor es la capacidad
de inducir la deformacién en los granos adyacentes. Este endurecimiento recibe

también el nombre de Hall-Petch [48-49]. En el caso de los aceros ferriticos y/o
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martensiticos este efecto se consigue con el temple del material que crea una
estructura de bloques y placas martensiticas equivalente a un tamafio de grano
fino [50].

Endurecimiento por dislocaciones

El aumento de la densidad de dislocaciones aumenta la resistencia del
material frente a la deformacion plastica ya que su movimiento se ve dificultado
debido a las interacciones que se producen entre ellas. Para mantener el efecto
del endurecimiento por dislocaciones es necesario mantener su densidad en la
microestructura, que se pierde cuando tienen lugar fendmenos de restauracion o
recristalizacion a alta temperatura. Por este motivo, el endurecimiento por
dislocaciones solo se produce para temperaturas intermedias y tiempos cortos de

permanencia bajo las condiciones de fluencia [47].

2.2.3. Metalurgia fisica de aceros para centrales térmicas
2.2.3.1. Composicion y microestructura

Los aceros ferriticos y/o martensiticos para aplicaciones en centrales
térmicas pueden presentar distintas microestructuras que dependen tanto de la
composicion como del tratamiento térmico aplicado. En la figura 2.7 se recoge el
diagrama de fases Fe-Cr [51] donde se muestran los diferentes constituyentes

presentes en el sistema, en funcion del contenido en Cr y la temperatura.

La adicion de elementos aleantes para promover distintos mecanismos de
endurecimiento produce variaciones en el diagrama de fases. Por ejemplo, tal
como se observa en la figura 2.8, con la adicion de pequefias cantidades de C
(0,1 %) se produce el desplazamiento del bucle austenitico (y) hacia mayores
concentraciones de Cr asi como un ensanchamiento de la region bifasica
ferritica-austenitica (o + y) [52-53]. Ademas tiene lugar la precipitacion de

particulas de segunda fase como M,C, o M,,C,, dependiendo del contenido en
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Cr. En la nomenclatura utilizada, M representa un atomo de un elemento

metalico mientras que X representa un atomo de carbono o nitréogeno.
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Figura 2.7. Diagrama de fases Fe-Cr.
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Los aceros ferriticos y/o martensiticos de alta resistencia a fluencia son

sometidos a un tratamiento de solubilizaciéon y revenido antes de su puesta en

servicio [54]. Durante la solubilizacidon el material es calentado a temperaturas
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elevadas (900 - 1200 °C) para permitir la puesta en solucidon de los elementos
aleantes y posteriormente se somete a un revenido a temperaturas inferiores
(500 - 800 °C) para favorecer la precipitacion fina y homogénea de particulas de

segunda fase.

En funcion del contenido en Cr, el tratamiento de solubilizacion tiene
lugar en la region austenitica o en la region bifasica ferritica-austenitica. Con un
enfriamiento lo suficientemente rapido desde estas temperaturas hasta la
temperatura ambiente se produce la transformacién de la fase austenitica a
martensita. La estructura de paquetes, bloques y placas martensiticas obtenida es,
junto a la precipitacion de particulas de segunda fase, un importante mecanismo
de endurecimiento. En el caso de los aceros solubilizados en una region bifésica,
se obtendra una estructura compuesta por islas de granos de ferrita d en una
matriz martensitica. La ferrita 6 presenta poca cantidad de precipitados, no tiene
estructura de subgranos y contiene baja densidad de dislocaciones [55] por lo que
es importante minimizar su contenido en favor de la formaciéon de martensita,

que ofrece mejores propiedades resistentes a alta temperatura.

Frontera
de blogue

Frontera de grano de

Frontera la austenita previa
de paguete

Figura 2.9. Estructura tipica de un acero 9 % Cr después del tratamiento térmico, a) vista general y b) vista ampliada.

Posteriormente, con el revenido de la martensita, se consigue una
estructura mucho mas estable frente a la temperatura. La martensita revenida
mantiene la estructura de paquetes, bloques y placas martensiticas y esta
reforzada con particulas de segunda fase que resultan muy efectivas para el

impedimento del movimiento de las dislocaciones. En la imagen 2.9 se muestra
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un esquema de la microestructura tipica para un acero con 9 % Cr, después de un
tratamiento de solubilizacidon y revenido. En la imagen de la derecha (2.9a) se
representa una vista general de la estructura martensitica mientras que la imagen
de la izquierda (2.9b) muestra una region ampliada donde se ha representado la
elevada precipitacion de particulas M,;C, y MX en frontera de grano y placa
[35].

2.2.3.2. Efecto de los elementos aleantes

Cada uno de los elementos aleantes es afiadido buscando un efecto
especifico en las propiedades de los aceros. El efecto combinado de todos ellos
determina el tipo de microestructura y particulas de segunda fase formadas. A
continuacion se recogen las propiedades que ofrecen al acero los principales

elementos de aleacion.
Efecto del cromo (Cr)

El cromo es un elemento estabilizador de la ferrita y formador de carburos.
Proporciona al acero resistencia frente a la corrosion y la oxidacion, que aumenta
de manera proporcional a su contenido [56]. Un contenido minimo del 12 % Cr
es necesario para asegurar buena resistencia a oxidacion a temperaturas por
encima de 600 y hasta 650 °C [34, 57-59]. Es formador de ferrita 8, que es
considerada generalmente perjudicial, por lo que debe ser compensado con la
adicion de elementos estabilizadores de la austenita.

Efecto del carbono (C) y el nitrogeno (N)

El carbono y el nitrogeno son elementos gammagenos, de pequefio radio
atomico y que ocupan espacios intersticiales en la red. Son estabilizadores de la
austenita y fundamentales en las reacciones de precipitacion. Promueven la
formaciéon de carburos, nitruros y carbonitruros, que mejoran la resistencia a
fluencia [60] aunque afiadidos en exceso pueden resultar perjudiciales debido a

que pueden empobrecer en Cr la matriz.
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Efecto del niobio (Nb), titanio (Ti) y vanadio (V)

El niobio, el titanio y el vanadio son elementos estabilizadores de la ferrita
e importantes formadores de carburos. Combinados con el C o N forman
carbonitruros finos que mejoran la resistencia a fluencia, sobre todo en el caso
del vanadio [61]. El niobio puede promover la formacion de fase Z [62]. Los
carburos de niobio y titanio son muy estables a elevada temperatura y se

necesitan altas temperaturas de solubilizacion para lograr su disolucion [35, 63].
Efecto del molibdeno (Mo) y wolframio (W)

El molibdeno y el wolframio son elementos estabilizadores de la ferrita.
Contribuyen al endurecimiento por soluciéon sélida y a la formacion de
precipitados M,;C, y fases Laves [56]. Ademas la adicion de wolframio reduce la
temperatura de inicio de la transformacion martensitica y promueve la formacion

de una estructura de subgrano fino [64].
Efecto del cobalto (Co), cobre (Cu) y manganeso (Mn)

El cobalto, el cobre y el manganeso son elementos estabilizadores de la
austenita y se afiaden para minimizar la formacion de ferrita 6. El cobre favorece
el endurecimiento por precipitacion al formar particulas en los bordes de las
placas martensiticas, retardando su coalescencia y promueve la formacion de
fases Laves [64]. El cobalto permanece en solucion sélida [65] y estabiliza los
pequeiios precipitados MX.

Efecto del boro (B)

La adicion de boro se considera beneficial para la mejora de la resistencia
a alta temperatura debido a su capacidad para estabilizar los precipitados M,;C, y
prevenir el deslizamiento de los bordes de grano [64, 66-67]. Sin embargo,
valores demasiado altos de boro pueden causar problemas en la soldadura y en el

conformado. Ademads, tiende a formar nitruros gruesos del tipo BN poco
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efectivos [68], reduciendo la cantidad de nitrogeno disponible para la formaciéon

de nitruros finos, como los VN.
Efecto del silicio (Si)

El silicio es un elemento estabilizador de la ferrita. Mejora la resistencia a
la oxidacion [64] y promueve la precipitacion de fases Laves [69] aunque

cantidades elevadas reducen la resistencia a fluencia.

Efecto del renio (Re)

El renio es un elemento interesante para la mejora de las propiedades a
fluencia debi6 a que retrasa la recuperacion de la subestructura de dislocaciones
en aceros ferriticos. La mayor parte del renio en los aceros ferriticos y/o
martensiticos se encuentra en solucion solida [64] y reduce la difusividad del
wolframio en la ferrita de modo que estabiliza los precipitados M,,C, y las fases
Laves [70].

2.2.3.3. Particulas frecuentes en aceros para centrales térmicas

Las particulas de segunda fase formadas durante el revenido determinan la
microestructura resultante y la resistencia a fluencia de un determinado acero. En
la tabla 2.2 se recogen algunos precipitados mas frecuentes presentes en aceros
para aplicaciones en centrales térmicas [71-72] y a continuacion se detallan sus

principales caracteristicas.

Particula Férmula Estructura Parr:?zm)de
Ma3Cg (Cr, Fe, W, Mo),3 Cg Cubica (FCC) a=1,057-1,068
MeC (Cr, Fe, Mo, Ni, Nb)s C Cubica (FCC) a=1,085-1,111
M,X (Cr, Fe, V),(C, N) Hexagonal a=0478;¢c = 0,446
MX (Ti, Nb, V) (C, N) Cubica (FCC) a=0,430-0,470
Fase Z (Nb, Cr)N Tetragonal a=0,303;,¢c=0,737
Fase Laves (Fe, Cr),(Mo, Nb, Ti, Si) Hexagonal a=0,470-0474,¢c=0,772-0,7725

Tabla 2.2. Caracteristicas de las particulas mds frecuentes presentes en aceros para centrales térmicas.
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Particulas M,,C,

Los M,,C, son los carburos méas abundantes en los aceros para centrales
térmicas. Precipitan en las intercaras austenita-ferrita § asi como en las fronteras
de grano y en el borde de las placas martensiticas. Estos carburos son ricos en Cr
y Fe y suelen contener W y Mo. Son muy importantes en la mejora de la
resistencia a fluencia a tiempos cortos debido a que retardan el crecimiento de
subgrano [69] aunque, a causa de la elevada difusividad del Fe y Cr, crecen
facilmente durante el tiempo de permanencia bajo condiciones de fluencia [73].

Particulas M ,C

Los carburos M/C son frecuentes en aceros con contenidos en Cr
relativamente bajos y aleados con Mo. Se forman en las fronteras de grano y en
los bordes de placa martensitica. Presentan composiciones muy variables y en
muchos casos aparecen unicamente después de largos tiempos de permanencia
bajo condiciones de fluencia [74]. Los M,C son muy efectivos para retardar el

crecimiento de subgrano y ademas son més estables que los M,,C [40].
Particulas MX

Estos carbonitruros suelen presentar tamafios finos y actGan como
obstaculos muy efectivos para el movimiento de las dislocaciones [69]. Aparecen
cuando se afiaden a los aceros elementos formadores de carburos y nitruros (Ti,
Nb, V, Ta, Zr, etc.) y precipitan principalmente en las dislocaciones, en el

interior de la matriz y en las fronteras de grano y subgrano [74].
Particulas M, X

Los precipitados M, X se forman principalmente en las dislocaciones y en
los bordes de placa martensitica cuando se aplican temperaturas de revenido en
torno a los 500 - 550 °C [57, 75]. Presentan tamafios pequefios y en algunas
ocasiones precipitan en forma de finas agujas paralelas a la direccion [100] [75].

Son muy efectivos en la mejora de la resistencia a fluencia aunque durante el
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tiempo de permanencia a alta temperatura se disuelven dando lugar a la

precipitacion de M,,C, ricos en Cr.
Fases Laves

Se trata de particulas intermetalicas en una proporcion 2 a 1. Son ricas en
Fe y W que suelen precipitar después de cierto tiempo de permanencia a elevada
temperatura [76-77]. En la mayoria de casos se forman tanto en frontera de grano
como en borde de placa, en las regiones adyacentes a los precipitados M,,C, con

menor contenido relativo en Cr [78].
Fase Z

La fase Z es una fase comun en los aceros con altos contenidos en Cr. Se
trata de un nitruro complejo, Cr(V,Nb)N, que forma particulas grandes,
consumiendo otros nitruros beneficiosos. Esta fase se forma normalmente tras
largas exposiciones a alta temperatura a partir de los carbonitruros MX, que
pierden su condicion de particulas estables. Su precipitacion tiene lugar de
manera muy rapida tanto en frontera de grano como en el interior de la matriz

[74] y produce una disminucion drastica de la resistencia del material [69].

2.2.3.4. Cambios microestructurales a alta temperatura

Las propiedades mecanicas de los aceros para alta temperatura se
deterioran cuando el material se expone a condiciones de fluencia durante largos
periodos de tiempo. La microestructura obtenida después del tratamiento térmico
esta endurecida por atomos en solucion soélida, precipitacion de particulas de
refuerzo, una fina estructura de placas martensiticas y una alta densidad de
dislocaciones. Se trata de un microestructura que no es estable a alta temperatura,
donde los fenomenos de difusidon ocurren con mayor facilidad [79], por lo que se
produce su degradacion hasta alcanzar un estado estable. Esta degradacion
microestructural esta directamente relacionada con la pérdida de resistencia a

fluencia y otras propiedades mecanicas.
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Los principales fendmenos de degradacion son el engrosamiento de
precipitados y transformaciones de fases que causan la pérdida de la densidad de
dislocaciones asi como la descomposicion de la microestructura original de

placas martensiticas [80].

Cuando los precipitados M,,C, sufren un engrosamiento, pierden su
capacidad para estabilizar las fronteras de subgrano. Del mismo modo, el
engrosamiento de los precipitados finos del tipo MX acelera la recuperacion de la
estructura de placas martensiticas por la disminucion de la densidad de
dislocaciones debido a que los precipitados pierden su efectividad para impedir

su movimiento [32].

Como hemos visto anteriormente, en muchas ocasiones se produce la
precipitacion de nuevas fases como la fase Laves o la fase Z. Segin algunos
autores, la precipitacion de fases Laves puede resultar efectiva en un primer
momento debido a su contribucién al endurecimiento por precipitacion, a pesar
de que consumen W en solucion solida, pero, por su elevada velocidad de
engrosamiento, pronto pierden su efectividad [69, 77]. En cuanto a los efectos de
la fase Z todos los autores coinciden en que se trata de una fase perjudicial para

la resistencia a fluencia de los aceros.

Mecanismos de
endurecimiento (soluciéon
sélida, precipitacion, etc.

Tension

Resistencia intrinseca

\j

Tiempo a rotura

Figura 2.10. Comportamiento de aceros de alta resistencia a fluencia.

Varios autores han observado un comportamiento sigmoidal [81-83] en la

evolucion de la resistencia a fluencia con el paso del tiempo, tal y como se
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observa en la figura 2.10. Cuando la degradacion microestructural provoca la
pérdida en la efectividad de los mecanismos de endurecimiento, la resistencia a
fluencia queda tunicamente condicionada por la resistencia intrinseca del

material.

Es posible mejorar la resistencia a fluencia, por una parte, aumentando la
estabilidad microestructural para retardar la pérdida de las propiedades
mecanicas y, por otra parte, aumentando la resistencia intrinseca del material
[82], para lo cual, algunos elementos aleantes, como Cr o Mo, se consideran

beneficiosos [83].
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3. DESARROLLO EXPERIMENTAL

3.1. DISENO Y OBTENCION DE LAS ALEACIONES

3.1.1. Composicion de las aleaciones

El disefio de las aleaciones se realizo a partir de los datos recogidos en la
bibliografia y la experiencia previa del grupo de investigacion en el estudio de la
influencia de los distintos elementos aleantes en las propiedades finales de los

aceros.

Del grupo I, aceros para aplicaciones hasta 650 °C, se prepar6 una aleacion
base (I-Base) con 14 % Cr, 3 % Co, 3 % W y pequefias cantidades de otros
elementos aleantes como Nb, V, C, N, B para favorecer la formacién de
carbonitruros como particulas de refuerzo. A partir de esta aleacion base se
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obtuvieron tres modificaciones, [-1Cu, 1-0,4Re y I-1Re afiadiendo pequefias
cantidades de Cu o Re.

Por otra parte, del grupo II para aplicaciones hasta 600 °C se prepararon
tres aceros, identificados como II-0,05Nb, II-0,05Nb0,8Ti y II-1,5Re, que
contienen 2,25 % Cr, 1,6 % W, 0,5 % Mn y pequefias cantidades de otros
elementos aleantes como Si, Mo, V, B y C, ademas de Nb y/o Ti o Re. En las
tablas 3.1, 3.2 y 3.3 del apartado 3.3 se recoge la composicion real después del

tratamiento térmico y se compara con la composicion nominal.

3.1.2. Proceso de obtencion por colada

Las coladas experimentales fueron preparadas en un horno de induccion
bajo atmosfera de Ar y coladas sobre moldes de acero. Las dimensiones iniciales
de los lingotes obtenidos fueron 50 x 30 mm de seccion y 150 mm de longitud. A
continuacion se fresaron para sanear la superficie con lo que se redujeron a 28
mm de espesor y, por ultimo, fueron laminados a 900 °C con el fin de eliminar la
microestructura inicial de colada y cerrar los posibles defectos internos. Este
proceso, del cual se obtuvieron chapas de 12 mm de espesor, supuso una

reduccion del 57 % respecto al espesor de los lingotes saneados.

3.2. SELECCION Y APLICACION DEL TRATAMIENTO TERMICO

3.2.1. Modelado con Thermo-Calc

Para la seleccion de la temperatura de los tratamientos de solubilizacion y
revenido a aplicar se utilizaron los resultados del modelado termodindmico
obtenido con Thermo-Calc. Este programa de calculo trabaja a partir de las
expresiones de la energia libre de Gibbs de cada fase del sistema y calcula el

minimo de estas funciones para determinar las fases estables en las diferentes
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condiciones impuestas, como por ejemplo, la composicion y la temperatura.
Ademas de la fraccion en volumen de las fases presentes, se obtiene la
composicion quimica de cada una de ellas en funcion de la temperatura.

La base de datos utilizada (TCFE6), especifica para aceros y aleaciones de
hierro, no cuenta con informacion relativa al renio. Por este motivo, los calculos
se realizaron Unicamente para las composiciones correspondientes a las
aleaciones I-Base y I-1Cu, del grupo Iy la II-0,5Nb, 11-0,05Nb-0,8Ti y 1I-1,5Re,
del grupo II, esta ultima sin considerar el Re como elemento aleante. No se
espera que el Re altere de manera significativa la microestructura ni las
temperaturas de transformacion de fase por lo que los resultados obtenidos para
las aleaciones modelizadas han sido suficientes como guia para la seleccion del
tratamiento térmico a aplicar en todas las aleaciones, incluidas las de Re, ademas

de muy til para la posterior identificacion de precipitados.

3.2.2. Tratamiento térmico

En funcion de los resultados del modelado termodinamico se selecciond el
tratamiento térmico consistente en una solubilizacion y un revenido en un horno

de mufla, con distintos parametros para cada uno de los grupos de aleaciones:

- Grupo I (14 % Cr):
- Tratamiento 1:
Solubilizacién: 1050 °C/ 1 hora — Enfriamiento al aire.
Revenido: 750 °C/ 1 hora — Enfriamiento al aire.

- Tratamiento 2:
Solubilizacion: 1200 °C/ 1 hora — Enfriamiento al aire.
Revenido: 750 °C/ 1 hora — Enfriamiento al aire.

- Grupo 11 (2,25 % Cr):
- Tratamiento 1:
Solubilizacion: 1050 °C/ 1 hora — Enfriamiento al aire.
Revenido: 700 °C/ 1 hora — Enfriamiento al aire.
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3.3. ANALISIS QUIMICO DE CONTROL

Después del tratamiento térmico, se realizé un analisis quimico de control
a las distintas aleaciones mediante espectrometria de fluorescencia de rayos X
por dispersion de longitud de onda (WDXRF). De manera general, la
espectrometria de fluorescencia de rayos X (XRF) utiliza radiacién primaria de
un tubo de rayos X para excitar &tomos presentes en una muestra. Si un foton de
rayos X incide con una energia tal que puede arrancar un electréon de un nivel
dado, se produce una vacante que sera llenada por un electrén de una capa
superior. En esa transicion se libera energia que puede emitirse como un foton de
rayos X (produccién de fluorescencia). Como la transicion corresponde a la
diferencia en energia entre los dos orbitales atomicos involucrados, el foton
emitido tiene una energia caracteristica de esa diferencia y por lo tanto, del
atomo. Una vez obtenido el espectro fluorescente, éste es descompuesto en sus
componentes monocromaticas en funciéon de sus longitudes de onda, al
difractarse en un monocristal de espaciado conocido. El haz difractado para cada
posicion angular del monocristal incide sobre el detector, y a partir de la

intensidad de la senal se determina la concentracion de cada elemento.

Para llevar a cabo estos andlisis se prepararon muestras de
aproximadamente 100 mm’ de superficie sobre las que se tomé la medida. Estas
muestras fueron desbastadas con papel de SiC de granulometria 240, 600 y 1200

para eliminar los posibles contaminantes superficiales.

En las tablas 3.3, 3.4 y 3.5 se recoge la composiciéon nominal (entre
paréntesis) y real de las distintas aleaciones obtenidas en los andlisis por
WDXRF. Las diferencias entre los valores nominales y reales no son
excesivamente grandes y entran dentro de los rangos de composicion admisibles
para este tipo de aleaciones, a excepcion de en la aleacion 11-0,05Nb0,8Ti, que
aunque fue originariamente disefiada para contener un 0,6 % en peso de titanio,
los analisis muestran que el contenido es considerablemente mayor y alcanza el
0,78 %.



Grupo | - Solubilizado a 1050 °C

3. DESARROLLO EXPERIMENTAL | 41

Fe Cr Co | W | Nb v Re | Cu C N B Otros
-Base 79,04 13,70 | 3,02 | 3,06 | 0,50 | 0,27 - - - - - Resto
(78,935) | (14) | (3) | () [(05) | (025 | () | () | (0.15) | (0,16) | (0,009) | (-)
77,50 14,29 |1 3,09 |2,76|047 | 024 - 11,04 - - - Resto
HCu (77,935) (14) | Q)| 3 [(05] (025 | (-) | (1) | (0,15 | (0,16) |(0,005) | (-)
H0.4Re 78,30 14,22 |3,03|3,01(049| 026 |035| - - - - Resto
(78,535) (14) | 3) | 3) [(05)| (0,25) | (0,4)| (-) | (0,15) | (0,16) | (0,005) | (-)
77,46 1454 12941262 (052| 019 [1,13| - - - - Resto
HiRe (77,935) (14) | @) | 3 [(05] (025 [ (1) | () | (0,15) | (0,16) |(0,005) | (-)

Tabla 3.1. Composicion quimica (% peso) nominal (entre paréntesis) y real por WDXRF de las aleaciones del grupo |
solubilizadas a 1050 °C.

Grupo | - Solubilizado a 1200 °C

Fe Cr Co | W | Nb Vv Re | Cu C N B Otros
76,17 13,60 | 2,84 |2,79|046| 0,26 - - - - - Resto
HBase (78,935) (14) | @) | 3 [(05] (025 | () | () | (0,15) | (0,16) |(0,005) | (-)
H1Cu 75,29 14,35 | 2,87 | 2,67 | 0,45 | 0,22 - 11,01 - - - Resto
(77,935) (14) | Q) | @) [(05)| (025 | (-) | (1) | (0,15) | (0,16) | (0,005) | (-)
H04Re 75,70 13,81 (289281045 029 |037| - - - - Resto
(78,535) (14) | @) | 3 [(0,5] (0,25) | (0,4)| (-) | (0,15) | (0,16) |(0,005) | (-)
74,78 1403 |1 2821235|046| 016 1,11 | - - - - Resto
H1Re (77,935) (14) | Q)| 3 [(05] (025 [ (1) | () | (0,15) | (0,16) |(0,005) | (-)

Tabla 3.2. Composicion quimica (% peso) nominal (entre paréntesis) y real por WDXRF de las aleaciones del grupo |
solubilizadas a 1200 °C.

Grupo |l

Cr W [Mn | Si |[Mo| V B C Nb | Re Ti
94,13 2,69 11441069035 02 | 027 - - - - -

11-0,05Nb
(94,545) | (2,25) | (1,6) | (0,5) | (0,6) | (0,1) | (0,25) | (0,005) | (0,1) | (0,05) | (-) ()
94,26 2,04 1093(0,71(047]012| 0,29 - - - - 0,78

11-0,05Nb0,08Ti

(93,795) | (2,25) | (1,6) | (0,5) | (0,6) | (0,1) | (0,25) | (0,005) | (0,25) | (0,05) | (-) (0,6)
1 5R 92,17 219 1207(077(062|014| 0,34 - - - 1,56 -
e (93,095) | (2,25) | (1,6) | (0,5) | (0,6) | (0,1) | (0,25) | (0,005) | (0,1) | (-) |(1,5) ()

Tabla 3.3. Composicion quimica (% peso) nominal (entre paréntesis) y real por WDXRF de las aleaciones del grupo Il.
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3.4. DILATOMETRIA

La dilatometria es una de las técnicas mas adecuadas para el estudio de las
transformaciones de fase sélido-sélido en aceros. Se basa en la variacion
volumétrica sufrida por el material cuando experimenta una transformacion en
estado solido, en especial un cambio de fase, debido a los cambios producidos en
su estructura cristalina. Se utiliza para el estudio del comportamiento durante las
transformaciones en calentamiento o enfriamiento continuo o transformaciones
isotérmicas. Los resultados obtenidos pueden ser representados graficamente,
mostrando las temperaturas de formacién de los diferentes constituyentes que

pueden ser obtenidos a partir de un determinado tratamiento térmico.

El equipo utilizado ha sido un Béhr DIL 805 A/D, que puede operar en un
rango de temperaturas entre 20 °C y 1300 °C y una precision de 0,5 °C. El equipo
trabaja con probetas cilindricas macizas de 4 mm de diametro y 10 mm de
longitud, que fueron mecanizadas a partir de los lingotes de partida. Para este
tipo de probeta, las velocidades maximas de calentamiento y enfriamiento son de
2500 °C/s y 250 °C/s respectivamente. La resolucion del equipo en la medida del

alargamiento es de 0,05 pum.

Para estudiar las transformaciones desde la temperatura de solubilizacion
hasta temperatura ambiente y analizar la influencia de la velocidad de
enfriamiento en la transformacion martensitica, se realizaron ensayos por
dilatometria para una aleacion representativa de cada uno de los grupos. Del
grupo I se tomo la aleacion [-Base y del grupo II la aleacion 11-0,05Nb. En un
primer momento se realizaron dos ensayos con un calentamiento hasta 1050 °C a
una velocidad de 5 °C/s, que se mantuvo durante 10 min y a continuacion se
aplicaron distintas velocidades de enfriamiento, 50 °C/s y 0,5 °C/s. De forma
general, y tal y como se muestra en la figura 3.1, velocidades altas (linea
punteada) no cortan la curva de inicio de transformacion perlitica y la austenita
transformard a martensita. Por este motivo, se tomo una velocidad elevada, 50
°C/s, comparable a la velocidad de temple en agua y otra mas lenta, 0,5 °C/s, que
se considera inferior a la velocidad de enfriamiento en aire desde la temperatura

de solubilizacion para las dimensiones de las chapas obtenidas.



3. DESARROLLO EXPERIMENTAL | 43

En el caso de la aleacion 11-0,05Nb y debido a que los resultados entre las
curvas obtenidas a ambas velocidades de enfriamiento presentaron pequefias

diferencias, se realizd un tercer ensayo a una velocidad de enfriamiento
intermedia de 10 °C/s.
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Figura 3.1. Diagrama TTT tipico de un acero.

A partir del ensayo dilatométrico es posible también determinar el
coeficiente de expansion térmica lineal, tanto en el calentamiento como en el
enfriamiento a partir de la expresion [1] (3.1):

1 [L(T)—Lo]
= —— 3.1
Ly (T-To) (-1

donde, para un rango de temperaturas en el que no existe transformacion de fase,
T,y T son la temperatura inicial y final mientras que L,y L son la longitud de la
probeta a la temperatura inicial y final.
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3.5. DIFRACCION DE RAYOS X

Para estudiar las fases presentes en las aleaciones se realizaron ensayos por
difraccion de rayos X (DRX). La técnica de DRX esta basada en las
interferencias Opticas que se producen cuando una radiacidon monocromatica
atraviesa una rendija de espesor comparable a la longitud de onda de la radiacion.
Los rayos X tienen longitudes de onda de Angstroms, del mismo orden que las
distancias interplanares de las redes cristalinas. Cuando un haz de rayos X incide
en un material solido, parte de este haz se dispersa en todas direcciones a causa
de los electrones asociados a los atomos o iones que encuentra en el trayecto.
Pero el resto del haz puede dar lugar al fendomeno de difraccion de rayos X, que
tiene lugar si existe una disposicion ordenada de atomos y si se cumplen las
condiciones que vienen dadas por la ley de Bragg. La ley de Bragg relaciona la
longitud de onda de los rayos X, 4, y la distancia interplanar, d, con el angulo de

incidencia del haz difractado, © segun la siguiente expresion (3.2):
nd = 2d sin6 (3.2)

donde n, es un numero entero.
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Figura 3.2. Representacion de la ley de Bragg.

Tal y como se representa en la figura 3.2, cuando se cumple la ley de
Bragg la interferencia es constructiva. Si no se cumple la ley de Bragg, la
interferencia es de naturaleza no constructiva y el campo del haz difractado es de
muy baja intensidad. Los difractogramas obtenidos por DRX representan una
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serie de picos a diferentes angulos y con una intensidad determinada. La
identificacion de fases cristalinas se realiza mediante comparacion de los

difractogramas con bases de datos.

El difractometro utilizado ha sido un Bruker AXS D8 discover con
configuracion ©-20. En la figura 3.3 se muestra un esquema basico de los
principales componentes de un difractometro de rayos X. Para que los diferentes
planos atomicos cumplan la ley de Bragg, se hace girar la muestra un angulo 8,
variando el angulo de incidencia de los rayos X con lo que el detector tendra que

girar un angulo 20O respecto al haz incidente.

Tubo de Rayos X
2 “:..

4 Filtro beta
A

Colimador

Detector

Figura 3.3. Esquema de los componentes de un difractrémetro de rayos X.

3.6. MICROSCOPIA OPTICA Y ELECTRONICA

La caracterizacion microestructural de las distintas aleaciones se llevo a
cabo mediante microscopia optica y electronica, tanto de barrido como de
transmision. Las muestras estudiadas por microscopia oOptica y electronica de
barrido a lo largo de la investigacion fueron preparadas de manera convencional,

siguiendo el método descrito en el apartado 3.6.1. Por otra parte, la preparacion
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de muestras para microscopia electrénica de transmision requiere preparacion

especifica, descrita en el apartado 3.6.5.

3.6.1. Preparacion metalografica convencional

La preparacion metalografica convencional se divide en tres etapas:
embuticion, desbaste y pulido. La embuticién se realizd6 en una prensa en
caliente. El material se introduce en la posicion deseada junto con una resina
sintética en polvo que polimeriza a alta temperatura. En los casos necesarios, se
utilizoé una resina conductora con carga de carbono para favorecer el paso de los
electrones en su posterior observacion por microscopia electronica. Para el resto
de los casos se utiliz6 resina no conductora. El proceso se realiza en dos etapas.
Primero se aplica una carga acompainada de temperatura durante un determinado
tiempo y después se enfria la muestra durante varios minutos antes de su
extraccion. A continuacion, fueron desbastadas y pulidas para obtener una
superficie plana y lisa a partir de la eliminacion de material por efecto de la
abrasion. El proceso se inicia con un desbaste con papel de SiC de granulometria
240. Posteriormente, se utiliza un disco equivalente que contiene SiC embutido
en resina al que se afiade un lubricante de base alcoholica. Después se pasa a los
discos de pafio en los que se utiliza pasta de diamante como abrasivo
acompafiada del mismo lubricante. Este proceso se realizd en cuatro etapas
diferentes, con pasta de 9, 6, 3 y 1 um, en los pafios correspondientes. Se utilizo
una pulidora automatica disminuyendo la presion ligeramente entre una etapa y
la siguiente. El ultimo paso para llegar al pulido espejo se realiza con silice
coloidal como abrasivo, utilizando un pafio adecuado. En este caso se utiliza
agua y jabon como lubricantes que ademas forman una espuma que ayudan a
retener la silice coloidal en el paflo. Entre cada etapa se realizé la limpieza de las
muestras por ultrasonidos en etanol, con especial cuidado en la limpieza después

del tltimo pulido con silice para eliminar todos los restos.

Para revelar la microestructura se utilizo un reactivo compuesto por 100
ml de 4cido picrico al 4 % en etanol (w/v) y 1,5 ml de acido clorhidrico al 37 %.

Las muestras se sumergen en el reactivo, sujetandolas en posicion horizontal y
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con la cara del material hacia arriba durante 3 minutos mientras se agitan
suavemente para eliminar las posibles burbujas de aire que puedan formarse

sobre la superficie.

3.6.2. Microscopia optica

Para la observacion microestructural a bajos aumentos se empleé un
microscopio optico Nikon Eclipse LV150, con un objetivo maximo de 1000x.
Este microscopio cuenta con una camara ProgRes C10 plus, que permite la
obtencion de imagenes digitales que han sido utilizadas para la medida tanto del
tamafio de grano como de la fraccién en volumen de las distintas fases y
precipitados con la ayuda de un programa de analisis de imagen, tal y como se
detalla en el apartado 3.6.6.

3.6.3. Microscopia electronica de barrido

Los estudios se ampliaron por microscopia electronica de barrido (SEM)
que utiliza electrones para la obtencion de imagenes de igual forma que el
microscopio Optico utiliza luz visible. Las ventajas de la microscopia electronica
frente a la microscopia Optica son, entre otras, que permite mayores aumentos, de
hasta 100.000x, y mayor profundidad de campo. El equipo utilizado fue un
HITACHI S-4800, con un filamento de emision de campo frio, equipado con
detectores de electrones secundarios y electrones retrodispersados asi como de
sistema de microanalisis por dispersion de energia (EDS) de Oxford Instruments,

capaz de detectar elementos ligeros.

En un SEM un delgado haz de electrones barre la superficie de la muestra
a determinada energia, creando una interaccion con el material. Debido a esta
interaccion se emiten varias formas de radiacion que pueden ser captadas por los
detectores adecuados. De todas ellas, las emisiones de electrones secundarios y
de electrones retrodispersados son las fundamentales en un SEM. Los electrones
secundarios tienen baja energia (< 50 eV) y resultan de la emision por parte de
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los 4tomos de la superficie del material y proporcionan una imagen de la
morfologia de la muestra. En cambio, los retrodispersados son de mayor energia
(> 50 eV) y provienen del haz incidente, que rebota en el material después de
diferentes interacciones. La intensidad de los electrones retrodispersados depende
del nimero atomico de la regién alcanzada por lo que es posible obtener
imagenes con diferencias de contraste en funcion de la composicion quimica, de
manera que las zonas con mayor nimero atomico se veran mucho mas brillantes

que las zonas con menor numero atémico.

Para el estudio por SEM las muestras se prepararon de manera
convencional y se embutieron en resina conductora. Ademas, se coloco cinta de
carbono con doble cara adhesiva conectando la superficie de la muestra con el
portamuestras para asegurar la correcta conduccion de los electrones. Se
observaron las muestras tanto antes como después del ataque y se realizaron
analisis por EDS de las zonas de interés, como particulas de segunda fase u otras

heterogeneidades microestructurales.

3.6.4. Difraccion de electrones retrodispersados

La técnica de difraccion de electrones retrodispersados o EBSD
(Electron Backscatter Diffraction) se ha utilizado para analizar la desorientacion
angular de las fronteras de grano y subgrano en el material antes y después de los
ensayos mecanicos como técnica para el estudio de la degradacion
microestructural que se produce durante la deformacion a alta temperatura. El
detector de EBSD utilizado se encuentra incorporado a un microscopio
electronico de barrido Jeol JSM 6500 con filamento de emision de campo tipo
Schottky.

En la figura 3.4 se representa un esquema del funcionamiento de la
técnica. Cuando el haz de electrones incide sobre un material cristalino, es
dispersado en todas las direcciones. La interaccion de estos electrones con
aquellos planos que cumplan la ley de Bragg da lugar a la formacion de unos
patrones de difraccion conocidos como linecas de Kikuchi y que estan
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directamente relacionados con la estructura cristalina y la orientacion relativa. A
partir de la identificacion de estos patrones es posible representar un mapa

cristalografico de la microestructura.

Haz incidente

Sy
~
. T
" Lineas de

" Kikuchi

Familia de
planos (hkl)

T0°

Figura 3.4. Esquema del funcionamiento de un dispositivo de EBSD.

Los estudios se realizaron sobre la muestra inclinada 70° con respecto a la
horizontal. Se utilizé un voltaje de aceleracion de 20 kV, un paso de escaneo de
0,05 nm y se analiz6 un area aproximada de 12 x 16 pm. Debido a la resolucion
espacial del MEB, el sistema de EBSD empleado no puede identificar
desorientaciones menores a 2°. La indexacion obtenida ha sido mayor del 80 %
para todos los casos. Se trata de un valor muy elevado teniendo en cuenta la

elevada presencia de precipitados en la microestructura.

3.6.5. Microscopia electronica de transmision

Para una mejor caracterizacion de las particulas de segunda fase de menor
tamafio se realizaron también estudios por microscopia electronica de
transmision (TEM). A lo largo de la investigacion se trabajo con dos equipos
diferentes. Durante una estancia desarrollada en Vanderbilt University
(Tennessee, EEUU), bajo la direccion del Prof. James E. Wittig se utilizé un
Philips CM20 de 200 keV mientras que durante una estancia en la Universidade
Federal de Sdo Carlos (Sao Carlos, Brasil), bajo la direccion del Dr. Conrado
Ramos Moreira Afonso, se trabajo con un FEI Tecnai G2 HRTEM de 200 keV.
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Los dos equipos cuentan con un sistema de microanalisis por dispersion de
energia (EDS).

El fundamento del microscopio electronico de transmision es similar al de
barrido a diferencia de que en este caso la sefial utilizada para formar la imagen
proviene de los electrones transmitidos a través de la muestra. Para conseguir la
intensidad suficiente para formar la imagen, se utiliza un haz de electrones
incidente de elevada energia y se requiere una muestra extremadamente delgada
para minimizar la absorciéon, de manera que la cantidad de electrones
transmitidos sea mayor. La técnica adecuada para el adelgazamiento del material
en la preparacion de muestras para TEM es el electropulido. Consiste en la
aplicacion de una tension y unos chorros de electrolito que inciden sobre ambas
caras de la muestra. De esta manera se consigue adelgazar el material hasta
agujerearlo. Un detector laser permite detener el proceso en el momento en el

que se traspasa la muestra logrando superficies muy delgadas en torno al agujero.

El equipo utilizado para el electropulido es un TenuPol-5 de Struers. Los
parametros del proceso fueron seleccionados a partir de la experiencia previa del
grupo de investigacion en esta técnica. El electrolito utilizado para el bafio fue
una solucion de 25 % de acido nitrico y 75 % de metanol, a una temperatura de
-20 °C y la tension aplicada fue de 11 V. Se trata de un proceso rapido. Para las
dimensiones de las probetas empleadas, se consigue atravesar el material en poco
mas de 1 minuto. Las muestras utilizadas fueron discos de 3 mm de diametro y
de aproximadamente 100 pm de espesor. Estas laminas delgadas en forma de
disco se colocan en el portamuestras del TEM y pueden ser observadas

directamente después del electropulido.

A partir de la observacion de estas muestras se consigue una vision general
del tipo y distribucion de los precipitados en el material aunque para una mejor
caracterizacion se obtuvieron también réplicas por extraccion con carbono. Esta
técnica consiste en la extraccion de los precipitados de la matriz con lo que se
elimina su influencia en los microanalisis. Ademas, la extraccidon de los
precipitados facilita enormemente su manipulaciéon dentro del TEM ya que se

evita la influencia magnética de la matriz ferritica.
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Figura 3.5. Esquema del proceso de obtencion de réplicas por extraccion con carbono [2].

Figura 3.6. Rejilla de Cu para la observacion de las réplicas en TEM.

En la figura 3.5 se muestra un esquema del proceso de extraccion [2].
Consiste en la deposicion por evaporacion de una pelicula de carbono sobre la
superficie de la muestra, previamente pulida y atacada. La fina capa de carbono,
de aproximadamente entre 10 y 30 nm de espesor, se corta en pequefios
cuadrados de 3 x 3 mm con la ayuda de un bisturi. Mediante un proceso
electrolitico, utilizando una solucion acuosa de acido nitrico al 5 % y una tension

de 5V DC se consigue separar la capa de carbono a la que han quedado adheridos
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los precipitados. Una vez que las réplicas han sido separadas del metal, quedan
flotando en la disolucion y se recogen con la ayuda de unas rejillas de cobre en
forma de disco de 3 mm de diametro (figura 3.6) donde quedaran depositadas

para su observacion en TEM.

La extraccion de los precipitados de la matriz facilita tanto su estudio
mediante EDS como la obtencion de los patrones de difraccion. En el caso de la
aleacion I-1Cu que contiene un 1 % Cu se utilizaron rejillas de berilio para poder
evaluar correctamente la presencia de cobre. Ademas, mientras que en el resto de
aleaciones se utiliz6 un portamuestras de cobre, en el caso de esta aleacion el
portamuestras empleado fue de acero inoxidable para evitar la influencia de los

electrones retrodispersados en los analisis.

3.6.6. Analisis cuantitativo de imagen

La metodologia seguida para el andlisis de fases y tamafio de grano fue la
misma para todas las aleaciones. Se tomaron 10 imagenes representativas para
cada aleacion, empleando las técnicas y aumentos necesarios (3000x en SEM
para la aleacion 11-0,05Nb-0,8Ti y 1000x en microscopia dptica para el resto de
aleaciones). A partir de estas imagenes y utilizando el programa de analisis
SigmaScan Pro 4.0, se dibujo el perimetro de los distintos granos (un minimo de
20 por imagen) y se midid el didmetro del circulo equivalente (diametro de
Fernet) como indicador del tamafio de grano. Se calculd el valor medio para
todos los granos medidos en las 10 imdgenes de cada aleacion considerando

Unicamente los granos enteros.

Del mismo modo, para la medida de la fraccion de ferrita &, se obtuvo el
area de la totalidad de las regiones ocupadas por esta fase en funcion del area
total de la imagen. El valor medio de los resultados obtenidos para las 10

imagenes se tomo6 como fraccion en volumen de ferrita 6 en la microestructura.

En el caso de la cuantificacion del tamafio y fraccion de los precipitados se

utilizaron 10 imagenes tomadas por SEM mediante electrones retrodispersados.
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Aprovechando el contraste brillante de los precipitados medidos, se optd por
“binarizar” las imagenes, ajustando el umbral de blancos y negros para
seleccionar unicamente aquellas areas claras correspondientes a precipitados.
Una vez identificados los precipitados, se obtuvo automaticamente el diametro de

Fernet y la fraccion de area ocupada.

3.7. CARACTERIZACION MECANICA

3.7.1. Dureza Vickers (HV)

Los ensayos de dureza Vickers ser realizaron a temperatura ambiente para
el material después del tratamiento térmico, después del ensayo de dilatometria y
después de los ensayos mecanicos de compresion con cambios en la velocidad de

deformacion y de fluencia.

El microdurémetro empleado fue un Wilson Wolpert 401 MVA equipado
con un objetivo y un micrometro para la medida de las diagonales de las huellas
y una calculadora digital integrada que permite obtener la dureza en el mismo
equipo. Las muestras se prepararon siguiendo el proceso metalografico
convencional. Se aplicaron cargas de 1 kg durante 15 segundos y se tomaron 5
huellas para cada uno de los casos, manteniendo una distancia entre huellas de
tres veces su diagonal para evitar interferencias entre las zonas de deformacién

de huellas proximas.

3.7.2. Ensayos de compresion con cambios en la velocidad de
deformacion

Los ensayos a compresion con cambios en la velocidad de deformacion
resultan interesantes porque permiten obtener resultados en tiempos mas cortos

en comparacion con los ensayos de fluencia. El ensayo consiste en aplicar una
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velocidad de deformacion determinada, mayor que las soportadas en servicio, y
esperar hasta que el material alcance un estado estacionario en el cual la tension
necesaria para mantener dicha velocidad de deformacién sea constante. Una vez
alcanzado este punto, se aumenta la velocidad de deformacion aplicada y se
espera de nuevo a que la tension se estabilice. De esta manera, la representacion
grafica del ensayo en términos de tension-deformacion es una curva escalonada
como la que se muestra en la figura 3.7, con una deformacion entre escalones en
torno al 2 0 3 %.

£
Figura 3.7. Curva tipica de un ensayo de compresién con cambios en la velocidad de deformacicn.

Para el ensayo se utilizaron probetas cilindricas, de 5 mm de diametro y 8
mm de longitud. Las temperaturas se seleccionaron dentro del rango de valores

que debera soportar el material en servicio en cada grupo:

- Grupo I (14 % Cr): 560 °C, 590 °C, 620 °Cy 650 °C.

- Grupo II (2,25 % Cr): 540 °C, 570 °C y 600 °C.

Las velocidades de ensayo: 10'4, 3x107, 107, 3 x 10'6, 10"6, 3x 107 y 10”7
s" en ambos grupos. En todos los casos, primero se aplico una carga inicial a 10

-1 iy . . ., Ce .,
s para estabilizar la microestructura y a continuacioén se inicid el ensayo por la

velocidad de deformacion mas lenta.
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A partir de los resultados obtenidos es posible calcular tanto la energia de
activacion para la deformacion o fluencia (creep), O, como el exponente de la

tension, n, de acuerdo con la ecuacidon constitutiva de la fluencia &=

Aexp (;TQTC) o™ (2.2), vista en el apartado 2.
A partir de esta ecuacion (2.2) se obtiene que:

log é = log (A exp (_IT(‘;C)) +nlogo 3.3)

Y por tanto, suponiendo A exp (_ITQTC) constante, es posible obtener el
exponente de la tension, n, en el estado estacionario, como pendiente de la recta
resultante de la representacion grafica del logaritmo de la velocidad minima de
deformacion, € . , respecto al logaritmo de la tension, o.

min?®

Del mismo modo, a partir de la ecuacion (2.2) se puede obtener que:
: — - 2%
Iné =In(Ac™) o 3.4

Y, suponiendo Ac™ constante, puede obtenerse la energia de activacion
para la fluencia, O, a partir de la pendiente de la recta de la representacion del
logaritmo neperiano de la velocidad minima de deformacion, € ., respecto a
1/ T. En la figura 3.8 se muestra la representacion grafica a partir de la cual se

obtienen estos parametros.

n

Q/R

IDE sﬁ'lifl
In € min

log & /T
Figura 3.8. Representacion gréfica para la obtencion de los pardmetros de fluenciaa) ny b) Q..
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3.7.3. Ensayos de fluencia

Para estudiar el comportamiento a alta temperatura bajo tensiones menores
y durante tiempos mas prolongados que en el caso de los ensayos de compresion,
se llevaron a cabo ensayos de fluencia siguiendo la norma DIN 50125. En la
figura 3.9 se recoge una imagen y el plano de la probeta utilizada. Se trata de un
cilindro con las cabezas roscadas, de 4 mm de diametro y una longitud de trabajo
de 20 mm.

Los parametros de ensayo utilizados para cada uno de los grupos de
aleaciones fueron:

SNG

Figura 3.9. a) Imagen y b) plano de una probeta utilizada para el ensayo de fluencia.

- Grupo I (14 % Cr):

- Tratamiento 1 (solubilizacion a 1050 °C):
Temperatura de ensayo: 650 °C.
Tensiones aplicadas: 125, 150, 200, 250, 300 y 350 MPa.

- Tratamiento 2 (solubilizacion a 1200 °C):
Temperatura de ensayo: 650 °C.
Tensiones aplicadas: 72, 100, 150, 200, 250, 300, 320 y 350 MPa.
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- Grupo 11 (2,25 % Cr):

Temperatura de ensayo: 600 °C.
Tensiones aplicadas: 200, 250 y 300 MPa.

Aunque las tensiones aplicadas durante los ensayos son considerablemente
mayores que las soportadas en las aplicaciones reales del material, a partir de los
resultados obtenidos es posible extrapolar el tiempo a rotura a baja tension. Se
han utilizado tres métodos distintos de extrapolacion: extrapolacion grafica,
método de Monkman-Grant y método de Larson-Miller. Se ha calculado la
tension a rotura en fluencia para un tiempo de vida en servicio de 10.000 y

100.000 horas, valores de referencia cominmente utilizados en la bibliografia.
Extrapolacion grafica

La extrapolacion grafica se obtiene a partir del ajuste de la curva resultante
al representar la tension aplicada frente al tiempo de rotura. Es necesario tener en
cuenta que los mecanismos que controlan la deformacidén pueden variar en
funcién de la tension aplicada por lo que una extrapolacion desde la region de
altas tensiones en la que se realiza el ensayo hasta la region de bajas tensiones de
las aplicaciones reales, puede conducir a error si no se consideran estos posibles
cambios. Para que la extrapolacion sea valida, la dependencia de la velocidad
minima de fluencia en funcion de la tension aplicada debe mantenerse constante
desde la region de las tensiones de ensayo a partir de la cual se obtiene el ajuste,
hasta la region de las bajas tensiones en servicio.

Meétodo Larson-Miller
El método de Larson-Miller para la extrapolacion de la vida a rotura en
fluencia fue desarrollado en 1952 [3]. Sugiere que la temperatura de ensayo y el

tiempo a rotura estan relacionados por la expresion:

PLM =T (C +logt,) 3.5
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donde T es la temperatura (K), C es una constante del material y ¢ es el tiempo a
rotura (h).

Los resultados del ensayo de fluencia permiten calcular el parametro de
Larson-Miller (PLM) en funcién de la temperatura y el tiempo a rotura y
representar su dependencia con la tension aplicada. A partir del ajuste de la curva
PLM-tension es posible obtener, por extrapolacion, el valor de la tension

correspondiente al valor del PLM calculado para los tiempos de referencia.
Método Monkman-Grant

Posteriormente, el método de Larson-Miller fue ajustado por Monkman y
Grant en 1956 [4]. Estos autores sostienen que existe una relacion lineal entre el
logaritmo del tiempo a rotura y el logaritmo de la velocidad minima de fluencia

[5-6] segun la expresion:
Emintr = C (3.6)
donde m y C son constantes del material.

La representacion en escala logaritmica de la velocidad minima de
fluencia con respecto al tiempo de rotura, obtenidos a partir de los ensayos de
fluencia, es una linea de pendiente m cercana a 1. Conocida la constante C, es
posible calcular la velocidad minima de fluencia para el tiempo de rotura de
referencia y mediante el ajuste de la curva é&,;,-0 es posible obtener por

extrapolacion el valor de la tension para la velocidad minima calculada.
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4. ACEROS 14 % CR

4.1. RESULTADOS Y DISCUSION

4.1.1. Justificacion del tratamiento térmico aplicado

Como ya se vio en el capitulo 2, este tipo de aceros se utilizan en estado de
solubilizacion y revenido. Mediante la solubilizacion se pretende maximizar la
disolucion de particulas de segunda fase presentes en la microestructura de
colada y posteriormente, durante el revenido, se busca su reprecipitacion como
particulas de refuerzo, de menor tamafio y con una distribucion mas uniforme.
Ademas, es conveniente minimizar el contenido en ferrita & por conferir peores
propiedades mecanicas [6-7], por lo que se busca una estructura
mayoritariamente austenitica a la temperatura de solubilizacion, que transforme a

martensita durante el enfriamiento.
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El tratamiento térmico se ha seleccionado partiendo de los resultados
obtenidos del modelado termodinamico con Thermo-Calc y del estudio de las
transformaciones de fase durante el enfriamiento continuo mediante ensayos de
dilatometria. Estas herramientas sirven de guia para la eleccion de las
temperaturas de solubilizacion y revenido que den como resultado una
microestructura compuesta mayoritariamente por martensita revenida y reforzada

con particulas de segunda fase.

4.1.1.1. Modelado termodinamico con Thermo-Calc

Mediante el programa de calculo termodindmico Thermo-Calc es posible
tanto modelizar los diagramas de fases de las distintas aleaciones, como predecir
la estabilidad y composicion de segundas fases en funcion de la temperatura, lo
cual servira de base para la posterior caracterizacion de la microestructura. Es
una herramienta, junto a otros programas como DICTRA, muy utilizada desde
los afios 70 para el disefio de aleaciones en general [1] y es particularmente
interesante en el caso de este tipo de aceros debido a la gran variedad de
elementos aleantes que contienen, que pueden dar lugar a particulas de segunda

fase muy diversas [2-5].

En las figuras 4.1 y 4.2, se muestran los diagramas de fases obtenidos para las
aleaciones I-Base y I-1Cu. En ellos se representa el contenido en fraccion molar
de cada una las fases estables en funcion de la temperatura. Cabe recordar que no
se modelizaron las aleaciones I-0,4Re ni I-1Re debido a que el Re no esta
implementado en la base de datos utilizada. De estos diagramas se deduce que,
para la aleacion I-Base, el inicio de la trasformacion austenitica se sitia en torno
a los 870 °C mientras que para la aleacion I-1Cu este punto es ligeramente mas
bajo, 830 °C, debido al comportamiento gammageno del cobre [8]. Ademas, para
la aleacion con Cu encontramos una region completamente austenitica entre 900
y 1100 °C, mientras que para la [-Base no se consigue la completa austenizacion.
En este caso, el maximo contenido en austenita es del 91,5 % en volumen y se
encuentra a 1000 °C. A partir del punto de méximo, el contenido en austenita

disminuye con la temperatura mientras que aumenta el de ferrita d.
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Figura 4.1. a) Fases presentes en funcion de la temperatura para la aleacion I-Base y b) detalle.
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Figura 4.2. a) Fases presentes en funcion de la temperatura para la aleacion I-1Cu y b) detalle.
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Si centramos la atencién en la region de temperaturas tipicas de
solubilizacién, se observa que, en ambas aleaciones es necesaria una temperatura
de 1000 °C para disolver la totalidad de los precipitados M,,C,. Sin embargo, a
esta temperatura casi todos los precipitados MX permanecen en la
microestructura. Son necesarios 1200 °C para disolver al menos el 50 % de los
mismos, aunque la disolucion completa no tiene lugar hasta los 1400 °C,

temperatura a la cual ya se ha iniciado la fusion del material.

|-Base a 1050 °C
Fe Cr Co W Nb v N C
Austenita (90,2 %) 79,86 | 13,86 | 3,08 2,84 0,01 0,13 0,09 0,13
Ferrita (8,9 %) 77,29 | 1546 | 2,49 4,54 0,02 0,17 0,01 0,02
MX (0,9 %) 0,03 | 10,56 - 0,17 | 60,17 | 1424 | 11,22 | 361
I-Base a 1200 °C
Ferrita (69,8 %) 80,01 | 13,67 | 3,16 2,64 0,03 0,20 0,13 0,16
Austenita (29,6 %) 7814 | 1492 | 269 | 390 | 005 | 023 | 003 | 0,04
MX (0,6 %) 0,04 | 776 - 019 | 71,91 | 641 9,78 | 390

Tabla 4.1. Fraccion en volumen y composicion elemental en masa para las particulas de segunda fase de la aleacion
|-Base, a 1050y 1200 °C.

I-1Cu a 1050 °C

Fe Cr Co w Nb v N C Cu
Austenita (99,1 %) 78,70 | 1397 | 3,04 | 2,98 - 012 | 006 | 0712 | 1,01
MX (0,9 %) 0,03 | 11,04 - 016 | 58,45 | 1532 | 11,65 | 3,35 -
I-1Cu a 1200 °C
Austenita (80,4 %) 78,85 | 1376 | 3712 | 275 | 0,03 | 019 | 011 0,15 | 1,04
Ferrita (19,0 %) 76,82 | 1520 | 2,60 | 416 | 005 | 024 | 003 | 004 | 086
MX (0,6 %) 0,04 | 839 - 019 | 6991 | 7,58 | 10,27 | 3,62 -

Tabla 4.2. Fraccion en volumen y composicion elemental en masa para las particulas de segunda fase de la aleacion
I-1Cu, a 1050 y 1200 °C.

Teniendo en cuenta estas consideraciones, las cuatro aleaciones del grupo I
se sometieron a dos tratamientos de solubilizacidn a distinta temperatura, 1050 y
1200 °C. La fraccion en volumen y composicion elemental (porcentaje en masa)
de cada una de las fases estables a ambas temperaturas de solubilizacion se

recogen en las tablas 4.1 y 4.2 para las dos aleaciones modelizadas.
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Por un lado, una solubilizaciéon a 1200 °C permite la disolucién de la
mayor parte de precipitados existentes, incluyendo mas de la mitad de los MX
que son los mas estables a alta temperatura, de los cuales solo quedara un 0,6 %
sin disolver tanto para la I-Base como para la I-1Cu. Sin embargo, se espera la
presencia de entre un 19,0 y un 29,6 % de ferrita 6 en funcion de la aleacion. Por
otro lado, con una temperatura de solubilizacion de 1050 °C se puede reducir el
contenido en ferrita 6 a un maximo de 8,9 % para la aleacion [-Base y se
obtendra una microestructura totalmente austenitica para la aleacion I-1Cu, pero
permaneceran sin disolver al menos el 0,9 % de precipitados MX. De este modo
y tal como se vera a lo largo del capitulo, se pretende estudiar cual de estas dos
posibilidades es mas beneficiosa para la resistencia a la fluencia del material:
facilitar la disoluciéon de particulas MX para aumentar el porcentaje de
precipitados de tamafio nanométrico después del revenido o minimizar el

contenido en ferrita 6 en la microestructura final.

Por otra parte, se ha tomado 750 °C como temperatura de revenido. Esta
temperatura estd por encima de la exigida en servicio para el material en las
aplicaciones previstas y por debajo del inicio de la transformacion austenitica. A
esta temperatura se produce el revenido de la martensita, acompafado por la
precipitacion de particulas de segunda fase. En las tablas 4.3 y 4.4 se presenta la
fraccion en volumen y la composicion elemental (porcentaje en masa) de cada

uno de los precipitados estables a 750 °C.

En ambos casos, la fase que precipita de forma mayoritaria (2,9 %) son los
carburos M,;C,. Se espera que estos precipitados, ricos en Cr, Fe y W, doten al
material de una buena parte de la resistencia a fluencia estabilizando la estructura
de grano y de fronteras de las placas martensiticas, las cuales juegan el mismo
papel que las subfronteras de grano en otros materiales [9-10]. De acuerdo con
las tablas 4.3 y 4.4, la siguiente segunda fase mas abundate son los carbonitruros
Cr(V,Nb)N o fase Z (1,5 %), aunque tal y como se vio en el capitulo 2, se trata
de una fase que aparece normalmente tras largas exposiciones a alta temperatura
cuando los carbonitruros MX pierden su condicidon de particulas estables.
Thermo-Calc predice también la presencia de particulas de fase Laves (0,8 % en

el caso de la aleacion I-Base y 0,6 % en la I-1Cu) del tipo Fe,W y, en menor
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cantidad (0,3 %), la precipitacion de carbonitruros M, X, ricos en Cr y V. Ademas
de estas particulas de segunda fase, comunes a ambas aleaciones, se predice la
precipitacion de una pequena fraccion (0,4 %) de particulas ricas en Cuy W para
la aleacion I-1Cu.

I-Base a 750 °C
Fe Cr Co W Nb v N C
Ferrita (94,5 %) 82,74 | 12,33 | 3,15 1,74 - 0,01 - -
MysCs (2.9 %) 19,08 | 53,60 | 0,09 | 22,29 - 0,24 - 470
Fase Z (1,5 %) 594 | 31,30 - - 37,30 | 1563 | 9,84 -
Laves (0,8 %) 2917 | 8,25 0,12 | 62,44 | 0,02 - - -
M,X (0,3 %) 0,65 | 76,05 - 0,56 1,18 | 10,09 | 11,22 | 0,25

Tabla 4.3. Fraccion en volumen y composicion elemental en masa para las particulas de segqunda fase de la aleacion
|-Base, a 750 °C.

I-1Cu a750°C
Fe Cr Co W Nb Vv N C Cu
Ferrita (94,3 %) 81,99 | 12,36 | 3,19 1,72 - - - - 0,74
MsCs (2,9 %) 18,84 | 5417 | 009 | 2193 | - 0,25 - 472 -
FaseZ (1,5 %) 592 | 31,31 - - 37,33 | 1561 | 9,84 - -
Laves (0,6 %) 29,07 | 8,34 0,11 62,45 | 0,02 - - - 0,01
Particulas Cu (0,4 %) 0,56 0,01 0,52 | 29,95 - - - - 68,96
MoX (0,3 %) 063 | 75,97 - 052 | 119 | 10,07 | 11,37 | 0,25 -

Tabla 4.4. Fraccion en volumen y composicion elemental en masa para las particulas de segunda fase de la aleacion
[-1Cu, a 750 °C.

Comparando las composiciones de las particulas de segundas fases de las
tablas 4.3 y 4.4, se concluye que no existen diferencias considerables entre la
composicion de los precipitados predichos para las aleaciones I-Base y I-1Cu.

4.1.1.2. Estudio de las transformaciones de fase en enfriamiento continuo

Tal y como se vio en el apartado anterior, las dos aleaciones modelizadas
con Thermo-Calc no muestran grandes diferencias en cuanto a las temperaturas
de transformacion. Por este motivo, el estudio de las transformaciones de fase en
enfriamiento continuo por dilatometria se realizd unicamente para la aleacion
I-Base.
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El ciclo térmico aplicado consistid en un calentamiento a 5 °C/s hasta
1050 °C, temperatura que se mantuvo durante 10 minutos para asegurar la
homogeneizacion de la microestructura. Seguidamente se aplicaron dos
velocidades distintas de enfriamiento, 50 °C/s y 0,5 °C/s, desde 1050 °C hasta
20 °C. Los resultados obtenidos quedan recogidos en la figura 4.3 en la que se
representa el alargamiento relativo de la probeta en funcion de la temperatura.
Como se observa en las curvas, el comportamiento es practicamente idéntico
para ambas velocidades de enfriamiento a pesar de ser dos 6rdenes de magnitud
diferentes. Por este motivo, no fue necesario tomar velocidades de enfriamiento
intermedias para determinar la velocidad critica de temple, ya que se puede
considerar inferior a 0,5 °C/s. En concreto, algunos autores [11] apuntan que la
transformacion martensitica es completa hasta a velocidades de 0,1 °C/s para

aceros similares.

Desde la temperatura ambiente inicial, se produce la dilatacion progresiva
de la probeta con el calentamiento hasta el inicio de la transformacion austenitica
(Ac,). Este punto se sitia en torno a los 890 °C, valor muy proximo a los 870 °C
que predice el Thermo-Calc (figura 4.1). A partir de este momento se produce la
contraccion ocasionada por la transformacion de la ferrita en austenita ya que el
material pasa de una estructura BCC a una estructura FCC, siendo la segunda
mas compacta. Una vez finalizada la transformacion austenitica, que sera parcial
para esta aleacion segin Thermo-Calc (figura 4.1), la dilatacion continua hasta

alcanzar la maxima temperatura de ensayo.

Del mismo modo, durante el enfriamiento, la contraccion del material es
progresiva mientras no se producen cambios de fase. Llegados a los 284 o
285 °C, para cada una de las aleaciones, la fase austenitica comienza
transformarse en martensita (M,), lo cual se refleja en la curva como una
dilatacion debido a que la estructura FCC de la austenita es mas compacta que la
BCT de la martensita.
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La temperatura de fin de la transformacién martensitica (M;) no pudo ser
determinada con exactitud por el método de las lineas tangentes a partir de la
curva dilatométrica debido a que estd muy proxima a la temperatura ambiente y

la pendiente de la curva todavia sigue cambiando al finalizar el ensayo.

A partir del ensayo de dilatometria se han calculado los coeficientes de
expansion térmica tanto durante el calentamiento como durante el enfriamiento a
partir de la expresion 3.1 que se mostré en el capitulo 3. Los resultados se
recogen en la tabla 4.5 para la velocidad de enfriamiento de 50 °C/s y distintos
rangos de temperatura. El coeficiente de expansion térmica aumenta con la
temperatura y, para un mismo rango de temperaturas, es mayor en el
enfriamiento que en calentamiento. Esto es debido a que en el enfriamiento, antes
del inicio de la transformacion martensitica, el material presenta una estructura
bifasica de ferrita y austenita mientras que en calentamiento la estructura es
completamente ferritica (ferrita + martensita revenida). La austenita posee una
estructura FCC mas compacta que la BCC de la ferrita por lo que presenta un

coeficiente de expansion térmica mayor [12].

Coeficiente de expansion térmica lineal a, (°C")

Calentamiento (ferrita) Enfriamiento (ferrita + austenita)
40-200 °C 500-700 °C 500-700 °C
1,04x10° 1,28x10° 2,01 x10°

Tabla 4.5. Coeficiente de expansion térmica de la aleacion I-Base enfriada a 50 °C/s.

Por otra parte, los valores de dureza Vickers medidos después del
enfriamiento para la estructura compuesta por ferrita y martensita y ambas

velocidades de enfriamiento, bajo una carga de 1 kg se recogen, en la tabla 4.6.

Microdureza (HV)
Enfriamiento 50 °C/s Enfriamiento 0,5 °C/s
|-Base 500,8 = 2,9 4872 + 4,5
Tabla 4.6.Dureza de la aleacion -Base después del ensayo de dilatometria a velocidades de enfriamiento de
50°C/sy 0,5 °C/s.

Los valores obtenidos en ambos casos son similares, aunque ligeramente

mayores para la velocidad de enfriamiento mas alta. Cuanto mayor es la
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velocidad de enfriamiento, menor es el tiempo del que dispone el carbono para la
difusion y por tanto la martensita contendra mas carbono en solucion sélida para

enfriamientos rapidos que para enfriamientos lentos.

4.1.2. Caracterizacion microestructural después del tratamiento térmico

La microestructura después del tratamiento térmico de solubilizacion y
revenido estd compuesta por islas de granos ferriticos en una matriz de
martensita revenida. En las figuras 4.4 y 4.5 se muestran las imagenes tomadas
por microscopia Optica sobre la seccion longitudinal respecto a la direccion de
laminacion en muestras atacadas para las cuatro aleaciones y ambas temperaturas

de solubilizacion, 1050 °C y 1200 °C, respectivamente.

Solubilizacién a 1050 °C

¥, RSERREE 26 um el 4 & 25 ym
Figura 4.4. Microestructura por microscopia 6ptica después del tratamiento térmico para las aleaciones: a) I-Base, b) I-Cu,
c) I-0,4Re y d) I-1Re, solubilizadas a 1050 °C.
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Solubilizacién a 1200 °C
= |

Figura 4.5. Microestructura por microscopia optica después del tratamiento térmico para las aleaciones: a) I-Base, b) I-Cu,
¢) I-0,4Re y d) I-1Re, solubilizadas a 1200 °C.

Los granos de apariencia lisa y de tonos claros se identifican como fase
ferritica mientras que la martensita revenida presenta la estructura tipica de
placas. Si se comparan estas imagenes, no se observan diferencias
microestructurales significativas en funcion de la composicion ni de la
temperatura de solubilizacion seleccionada. Ademas, en ninguno de los casos se
encontr6 alargamiento a lo largo de la direccion de laminacion ni de los granos
de ferrita ® ni de las fronteras de grano originales de la austenita, por lo que se
puede afirmar que la direccionalidad asociada al proceso de laminacién en
caliente se elimind durante el propio proceso y/o el posterior tratamiento térmico
de solubilizacion.

Por otra parte, en la tabla 4.7 se recoge, para cada uno de los casos, la
fraccion de volumen de fase ferritica, medida a partir del porcentaje en area, y el
tamafio de grano, medido como el diametro del circulo equivalente. A pesar de
haber sido analizadas 10 imagenes por cada aleacidon, con un minimo de 10
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haber sido analizadas 10 imagenes por cada aleacion, con un minimo de 10
granos ferriticos por imagen, la desviacion en el valor medio para estos
pardmetros sigue siendo grande debido a la dispersion de tamafios encontrados.
Las diferencias que se observan entre las distintas aleaciones y tratamientos
térmicos entran dentro de los rangos de error de la medida. La fraccion de fase
ferritica medida se encuentra entre 9,7 y 18,1 % para las aleaciones solubilizadas
a 1200 °C. Este dato esta en concordancia con los valores obtenidos de los
diagramas de fases calculados con el programa Thermo-Cal y que predicen para
dicha temperatura entre un 10 y 20 % de ferrita para las aleaciones I-Base y I-
1Cu. Sin embargo, no ocurre lo mismo para el material solubilizado a 1050 °C.
En este caso, el valor medio se mantiene entre 10,1 y 16,3 % mientras que el
programa Thermo-Calc predijo un maximo del 10 % para la aleacion I-Base y
una estructura totalmente austenitica para la I-Cu (figuras 4.1 y 4.2). Ni siquiera
en el caso de esta ultima aleacion, que incluye el Cu como elemento gammageno,
se observa una disminucion en la fraccion de fase ferritica medida, en
comparacion con la aleacion [-Base. Estas diferencias entre los valores medidos
y los predichos pueden asociarse a que en los calculos realizados con Thermo-
Calc se considera que el material esta en equilibrio y no se tiene en cuenta la
posible presencia de segregaciones de colada que pueden encontrarse en las
aleaciones. Por otro lado, el diametro de particula equivalente calculado para los
granos ferriticos es aproximadamente de 10 pm para todas las aleaciones,

independientemente de la composicion y el tratamiento térmico.

Solubilizacién a 1050 °C Solubilizacién a 1200 °C
Fase ferrita (%) Dian}gtrrr(i)t: ((‘;ir‘:gleme Fase ferrita (%) Diarr}ztrrrti)t:((]ﬂi[\rllailente
|-Base 101 =08 11,004 9,714 82 =07
I-1Cu 12,56+ 33 19+08 109 =23 10,0 1,0
I-0.4Re 13,8 £ 3,0 18+10 181 =11 125+ 11
I-1Re 16,3 £ 2,5 136 =15 16,1 =28 10516

Tabla 4.7. Fraccion de fase ferritica y didmetro equivalente.

La microestructura se estudid con mas detalle mediante microscopia

electronica de barrido y transmision. En la figura 4.6 se presentan unas imagenes
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tomadas con el detector de electrones retrodispersados del microscopio

electrénico de barrido sobre el material sin ataque.

Direccion de laminacion
‘—9

L R R B B
5.0mm x1.00k PDBSE

Figura 4.6.a) Microestructura por electrones retrodispersados después del tratamiento térmico para una muestra sin ataque
y b) detalle.

En estas imagenes se observan unas particulas de contraste brillante que se
alinean a lo largo de la direccion de laminacion. El espectro de dispersion de
energias obtenido para dichas particulas indica que presentan un elevado
contenido en Nb, C y N, por lo que se identificaron como carbonitruros del tipo
MX, donde la M representa mayoritariamente atomos de Nb y la X, de C y/o N.
La alineacion de estas particulas en la direccion de laminacion es el Gnico efecto
que se puede asociar al proceso de laminacion e indica que se trata de
precipitados ya existentes durante el proceso de laminacion, que posiblemente se
forman durante la colada, y que no han disuelto durante el tratamiento de

solubilizacion.

M 3mm x1,00k P ! 1 B 10.0KV 8.2mm x1 ::]C‘V: PDBSE 20.0um
Figura 4.7. Microestructura por electrones retrodispersados después del tratamiento térmico para la aleacion I-Base
solubilizada a a) 1050 °C y b) 1200 °C.
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Por otra parte, en la figura 4.7 se muestra la microestructura para la
aleacion [-Base para los dos tratamientos térmicos. Segun el programa Thermo-
Calc, la fraccidén de volumen de particulas MX (NbX) no disueltas disminuye de
un 0,9 % si el tratamiento de solubilizacion se realiza a 1050 °C a un 0,6 % si se
realiza a 1200 °C. Con ayuda de técnicas de analisis de imagen y aprovechando
el contraste brillante que presentan este tipo de particulas debido a su alto
contenido en un elemento pesado como es el Nb, ha sido posible cuantificar de
modo comparativo la fraccion real de particulas NbX y su tamafio medio en
ambas microestructura. Los resultados, en términos de fraccion de area que
ocupan y diametro de particula equivalente, se muestran en la tabla 4.8. Tal y
como preve el programa Thermo-Calc, la fraccién de volumen de la fase NbX es
mayor en el material solubilizado a 1050 °C que en el solubilizado a 1200 °C (un
5,5 % frente a un 4,5 %), aunque en ambos casos el valor medido es superior al
predicho. Esta diferencia es debida, por una parte, a que en los calculos
realizados con el programa Thermo-Calc se supone un estado ideal de equilibrio
y por otra parte, al propio error asociado al proceso de medida mediante andlisis
de imagen. Otro efecto de la temperatura de solubilizacion en los precipitados
NbX son las diferencias en el tamafio de particula. Mientras que en el material
solubilizado a 1200 °C presentan un valor medio de 0,68 um, en el solubilizado a
1050 °C alcanzan las 0,77 pm.

Solubilizacién a 1050 °C Solubilizacién a 1200 °C
Fraccion de precipitados .
MX (NbX) (%) 553 + 0,15 4,47 = 0,25
Diame'tro de particula 077 = 015 068 = 013
equivalente (um)

Tabla 4.8. Fraccién de particulas NbX y didmetro de particula equivalente.

Ademas de los carbonitruros NbX, en la imagen 4.6b se distinguen otras
particulas mucho mas finas en la interfase ferrita/martensita y en frontera de
grano martensitico. Los espectros de dispersion de energias para estas zonas
muestran que se trata de particulas ricas en Cr y W, con una relacion en masa
Cr/W = 3 muy préxima a la relacion Cr/W = 2,5 que predice Thermo-Calc a
750 °C para los precipitados M,,C,, por lo que se identificaron como este tipo de

carburos.
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Para profundizar en la caracterizacion microestructural, se observaron
también las muestras atacadas quimicamente. Al igual que se vio anteriormente
en las micrografias opticas de las figuras 4.4 y 4.5, en las imagenes de la figura
4.8 se distinguen dos fases mayoritarias en la microestructura: la fase ferritica,
que se identifica por un tono mas oscuro y uniforme, con poca precipitacion en el
interior pero abundante en frontera de grano, y la fase martensitica, cuya
estructura de placas queda claramente revelada por la abundante precipitacion de
carburos M,,C, tanto en borde de placa como en las fronteras de grano de la

austenita primitiva.

%,

= & o

ZENIM 15.0kV 14 .9mm x1.00k

Figura 4.8. a) Microestructura por electrones secundarios para una muestra atacada y b) detalle.

Como puede verse en la figura 4.9, a mayores aumentos se distingue,
ademas de los carbonitruros NbX y carburos M,,C, un tercer tipo de particula de
segunda fase en forma de aguja de longitud menor a 150 nm, que precipita tanto
en el interior de los granos ferriticos como en borde de placa martensitica. El
pequefio tamafio de estas particulas no permite determinar su composicion de
forma precisa a partir de los espectros de dispersion de energia aunque, con
respecto a la matriz, se ha comprobado una mayor concentracion en Cry V, por
lo que han sido identificadas como nitruros del tipo M,X, donde M es
principalmente Cr y V y X representa N, predichos por Thermo-Calc. Si se
comparan las imagenes para ambas temperaturas de solubilizacion, se puede
observar que estas particulas precipitan de manera mas abundante en el caso del
material solubilizado a 1200 °C que a 1050 °C. Dado que a 1200 °C la disolucion

de particulas MX es mayor, existe mayor cantidad de carbono y nitrégeno en
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solucion sélida que puede formar nuevas particulas durante el tratamiento de

revenido.

También en la figura 4.9 se observa una franja en la fase ferritica,
adyacente al borde de grano, donde no existe precipitacion de particulas de
segunda fase. Esta zona libre de precipitados ha sido observada por otros autores
tanto en aceros [13-14] como en superaleaciones de niquel [15], y se considera
perjudicial para el comportamiento en fluencia del material, sobre todo a partir de
cierta anchura. Los espectros de dispersion de energia muestran un
empobrecimiento en Cr, W y C en esta zona respecto al interior del grano
ferritico. La razén es que estos elementos, en solucion sélida a alta temperatura,
difunden durante el tratamiento de revenido desde esta region hasta las fronteras
de grano para precipitar en forma de carburos M,,C,. En la zona libre de
precipitados, la fraccion de estos elementos en solucidn sélida disminuye, y este

empobrecimiento evita la precipitacion de otras particulas.

- 7

RS
\\\\\\\\\\\\\\\\\\\\\\

S4B00CENIM 7 V 9.0mm x15.0K SELL‘I‘:\ 3.00um mm x15.0 E(U) 3.00um
Figura 4.9. Detalle de la microestructura por electrones secundarios para una muestra solubilizada a: a) 1050 °C y
b) 1200 °C.

Para una caracterizacion mds detallada de la microestructura sera necesario
recurrir a microscopia electronica de transmision (TEM). En la figura 4.10 se
muestran tres micrografias electronicas obtenidas sobre ldminas delgadas donde
se puede observar gran cantidad de precipitados, tanto en las interfases
ferrita/martensita (4.10a) como en la frontera de grano de la austenita primitiva
(4.10b) o en los bordes de placas martensitica (4.10c). Ademas se aprecia una

alta densidad de dislocaciones en el interior de las placas martensiticas.
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500 nm

Figura 4.10. Imégenes de microscopia electrénica de transmision obtenidas sobre ldminas delgadas.

También se han utilizado réplicas por extraccion con carbono para una
mejor caracterizacion por TEM de los precipitados presentes en la
microestructura y evitar la influencia de la matriz en los microanalisis que se
obtienen a partir de los espectros de dispersion de energias. Cabe considerar que
los valores que se muestran no incluyen los elementos ligeros (Z < 10), ya que no
son detectables por el equipo, y que han sido normalizados para eliminar la
contribucion de las lineas caracteristicas del Cu que provienen de la rejilla y el
portamuestras utilizados. Por otra parte, para aquellas particulas lo
suficientemente grandes, se han obtenido los patrones de difraccion para
determinar su estructura cristalina y parametro de red asociado.

En la figura 4.11 se muestra una imagen representativa de las particulas de
segunda fase identificadas en una réplica por extraccion con carbono para la
aleacion I-1Re solubilizada a 1200 °C. Independientemente de la temperatura de
solubilizacién, se distinguen tres tipos de particulas para todas las aleaciones:
MX, con dos variantes Nb(C,N) y (Nb,V)(C,N), M,,C, y M,X. En la tabla 4.9 se
muestra un resumen de la formula y tamafio de cada una de ellas, las cuales se

describen a continuacion de manera mas detallada.

Tipo de particula Férmula Tamafio
MX Nb(C,N) 150 nm - 5 um
MX (Nb,V) (C,N) 30 - 60 nm
50 -150 nm
M,5Cs (Cr,W,Fe),3Cq (particulas aisladas de hasta 2-3 umen
las aleaciones solubilizadas a 1050 °C)
M,X (Cr,V,W),N 20 - 150 nm

Tabla 4.9. Tipo, formula y tamario de las particulas presentes en todos los casos estudiados.
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i o . 500 nm
Figura 4.11. Réplica por extraccion con carbono con identificacion de particulas de segunaa fase.

Particulas MX

Dentro de las particulas MX se distinguen dos variantes que difieren tanto
en tamafio como en composicion. Por una parte, se observan unas particulas que
puede tener un tamafio superior a los 150 nm, pudiendo alcanzar las 4-5 pm, y de
formas redondeadas. Estas particulas se encuentran principalmente en frontera de
grano y borde de placa martensitica, aunque también pueden aparecer en el
interior de los granos. Como se mostro en la tabla 4.8, estas particulas son
ligeramente mas abundantes y mas grandes para el material solubilizado a
1050 °C que para el solubilizado a 1200 °C.

En la figura 4.12 se muestran dos particulas de este tipo identificadas por
TEM en una réplica por extraccion con carbono. Los espectros de dispersion de

energia obtenidos muestran una composicion similar a la predicha por Thermo-
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Calc a las temperaturas de solubilizacion (tablas 4.1 y 4.2), con contenidos de Nb
muy elevados (= 90 % Nb). Estas particulas se corresponden con carbonitruros
del tipo MX (NbX) no disueltos durante el tratamiento de solubilizacién y que se
identificaron anteriormente por su contraste brillante en las imdgenes de
electrones retrodispersados de las figuras 4.6 y 4.7. Los patrones de difraccion
obtenidos para estas particulas se recogen en la figura 4.13 y muestran una
estructura cubica centrada en las caras (FCC) con parametro de red, a = 0.46 nm,
bastante similar al que se hace referencia en la bibliografia, a = 0.43 - 0.47 nm

para este tipo de carbonitruros [16-17].

Elemento %Masa

NbK 88.13

crK 551

WL 224

FeK 200

VK 203 NEK

" i
1000 12,00 14.00 18.00

Elemento  %Masa

NbK 95.71
CrK 1.21
WL 1.06
VK 2.02

i
2.00 4.00 6.00 800 1000 1200 14.00 16.00 18.00

= 100 nm

Figura 4.12. Réplica por extraccion con carbono y espectro por dispersion de energias para dos carbonitruros MX (NbX).

Por otra parte, se ha identificado un segundo tipo de precipitados MX que
se distinguen de los anteriores por presentar tamafios mucho menores,
comprendidos entre 30 y 60 nm, y aparecer de forma aislada tanto en la fase
ferritica como martensitica. En la figura 4.14 se muestran dos micrografias
electronicas de transmision de una réplica por extraccion con carbono para este
tipo particulas. Presentan morfologia esférica y se caracterizan por contener,
ademas de Nb, mayores cantidades de V y Cr que la variante anterior de
precipitados NbX. Debido a su pequefio tamafio no fue posible obtener ninglin

patron de difraccion de electrones para confirmar su estructura cristalina.
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MX MB(CN)
Estructura cubica, FCC
2=043-047 nm

0,43-0,47=046nm

1 ?m
Figura 4.13. Patron de difraccion para una particula MX (NbX).

Segun los resultados obtenidos con Thermo-Calc, durante el tratamiento
de solubilizacion se produce la disolucion de parte de los carbonitruros (Nb,V)X
existentes. Debido a que el limite de solubilidad de los carbonitruros VX es unos
100 °C menor que el de los NbX, el V de los (Nb,V)X disolvera a mayor
velocidad que el Nb durante el tratamiento de solubilizacién [18]. Por este
motivo, los precipitados MX que resistieron a la solubilizacion presentan mayor

contenido en Nb y menor en V que la segunda variante, mas pequefia y que habra
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precipitado durante el tratamiento de revenido posterior con mayores contenidos
en V. Ademas, se ha comprobado que el contenido en V de los precipitados MX
no disueltos es ligeramente mas elevado en el material solubilizado a 1050 °C
que en el material solubilizado a 1200 °C.

1 Elemento “%Masa 2 Elemento %Masa

NbK 74.27 NbK 84.82
crK 19.87 crK 5.30
VK 5.86 VK 6.93
- Fek 295 NBK
" NbK

CuK

VK| '
oot tligsbli ..A....“.. ey
14

2.00 4.00 6.00 8.00 10.00 12.00 00 16.00 18.00 2.00 4.00 6.00 800 1000 1200 1400 1600 18.00

.

—_— 00 nm
Figura 4.14. Réplica por extraccion con carbono y espectro por dispersion de energias para dos particulas MX (Nb,V)X)).

Particulas M, ,C

Los carburos M,,C, son las particulas de segunda fase mds abundantes en
la microestructura. Aparecen principalmente en las interfases ferrita/martensita,
las fronteras de grano de la austenita primitiva y en los bordes de las placas
martensiticas. Se han identificado dos variantes de estas particulas, que difieren
en su tamafio. Por una parte se han encontrado particulas de entre 50 y 150 nm y
formas poligonales, tanto en las aleaciones solubilizadas a 1050 °C como en las
solubilizadas a 1200 °C. En la figura 4.15 se muestra una imagen de TEM con
varias particulas de este tipo con sus respectivos espectros de dispersion de
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energias. Se trata de precipitados que destacan por su contenido en Cr, Fe y W,
en concentraciones similares a las que se obtienen en las simulaciones con el
Thermo-Calc (57 % Cr, 21 % Fe, 22 % W). Los patrones de difraccion obtenidos
para este tipo de precipitados se recogen en la figura 4.16 y muestran una
estructura cubica centrada en las caras (FCC) con parametro de red, a = 1,08 nm,
bastante similar al que se hace referencia en la bibliografia, a = 1,057 - 1,068 nm

para este tipo de carburos [16].
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Figura 4.15. Réplica por extraccion con carbono y espectro por dispersién de energias para tres carburos M,sCs.

Por otra parte, en el caso de las aleaciones solubilizadas a 1050 °C se han
encontrado también carburos aislados M,;C,, de morfologia redondeada y que
alcanzan las 2-3 um. En la figura 4.17 se muestran tres precipitados M,;C, de
gran tamafio encontrados en las aleaciones solubilizadas a 1050 °C y sus
correspondientes espectros por dispersion de energias obtenidos con ayuda del
SEM. Teniendo en cuenta que segun las predicciones de Thermo-Calc estos
precipitados son estables hasta los 1000 °C y que en las aleaciones solubilizadas
a 1200 °C solamente se han encontrado carburos M,,C, de pequefio tamafio, se

considera que estas particulas aisladas de gran tamafio que se encuentran s6lo en
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el material solubilizado a 1050 °C provienen del proceso de colada, y no han
disuelto durante el tratamiento de solubilizacion. Esta disolucion parcial de los
carburos M,,C, durante el tratamiento de solubilizaciéon a 1050 °C determinaria
que la cantidad de carbono disponible para estabilizar la austenita sea inferior a la
esperada, lo cual puede explicar que la fraccion en ferrita & presente en la
microestructura después del tratamiento térmico de las aleaciones solubilizadas a
1050 °C, sea superior a la que predice la simulaciéon con el programa Thermo-
Calc. Por otra parte, las pequefas particulas en frontera de grano y placa,
presentes tanto en las aleaciones solubilizadas a 1050 °C como a 1200 °C, habran

precipitado durante el tratamiento de revenido.

236 i
Estructura cubica, FCC v
a3=1,057 - 1,068 nm ! ‘
d,, =054 nm

d_=054*2=108nm

1,057 - 1,068 = 1,08 nm
Figura 4.16. Patron de difraccion para un carburo M;Cs.
Se puede observar que la composicion de las particulas gruesas analizadas

en SEM (figura 4.17) difiere de la mostrada anteriormente obtenida para las

particulas pequenas (figura 4.15) por TEM. Se considera que estas diferencias
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Figura 4.17. Imagen por electrones secundarios y espectro por dispersion de energias para tres carburos M,;Cg en el
material solubilizado a 1050 °C.
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tienen su origen en la mayor contribucion de la matriz cuando se obtienen
microanalisis en SEM con respecto a los obtenidos en TEM sobre replicas por

extraccion con carbono.

La distribucion de ambas variantes dentro de la microestructura es igual
para las distintas aleaciones, aunque son mas abundantes en el material
solubilizado a 1200 °C. Su composicion quimica es también practicamente
idéntica en todas ellas, la unica diferencia encontrada consiste en la presencia de
una pequeia cantidad de Re en las aleaciones 1-0,4Re y I-1Re. Segun algunos
autores, existe cierta fuerza atractiva entre el Re y el W [19], de forma que su
solubilidad en este tipo de precipitados es elevada [20]. Pequefias cantidades de
Re han sido identificadas también en los precipitados M,,C, de superaleaciones

de niquel por otros autores [21].
Particulas M,X

Los nitruros M, X, tal y como se muestra en la figura 4.18, presentan forma
de aguja y pueden alcanzar una longitud de hasta 150 nm. Tal y como han
comprobado otros autores [22], precipitan de forma preferencial en el interior de
los granos ferriticos, por su mayor contenido relativo en V, aunque en este caso
también aparecen en las fronteras de grano y de las placas martensiticas. Segin
se observo en la imagen 4.9, este tipo de particulas estdn presentes de manera
mas abundante en las aleaciones solubilizadas a 1200 °C que en las solubilizadas
a 1050 °C. A pesar de su pequefio tamaio, los espectros de dispersion de energias
muestran una mayor concentracion en Cr, V y Fe en comparacion con la matriz,
tal y como predijo la modelizacion con Thermo-Calc, aunque también presentan

cierto contenido en W.

Debido a su pequefio tamafo no ha sido posible obtener patrones de
difraccion para confirmar su estructura cristalina. Estas particulas también han
sido identificadas por otros autores en aceros de composicion similar aleados con
nitrogeno [23]. A pesar de que por su pequefios tamafio pueden resultar muy
efectivas para el anclaje de las dislocaciones, pueden aumentar el riesgo de

corrosion por consumir el Cr de la matriz [24].
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Imagen 4.18. Réplica por extraccién con carbono y espectro por dispersion de energias para tres particulas MoX.

Fase Laves, fase-Z y otras particulas

Aparte de las segundas fases descritas anteriormente, no se han
identificado en ninguna de las muestras particulas del tipo fase Laves (Fe,W) ni
fase Z ((Cr,Nb,V),N) a pesar de que los calculos con Thermo-Calc predicen que
son estables a la temperatura de revenido aplicada. Tal y como se recoge en la
mayor parte de la bibliografia consultada, es de esperar que estas fases aparezcan
durante el transcurso de los ensayos de fluencia, aunque para la fase Z en algunas
aleaciones son necesarias mas 100.000 horas de permanencia a la temperatura de

ensayo [25].

Finalmente, cabe indicar que tampoco se han encontrado las particulas
ricas en Cu predichas por Thermo-Calc para la aleacion I-Cu, ni se ha detectado
presencia de este elemento en ninguno de los precipitados analizados, por lo que
se considera que permanece en solucion solida después de los tratamientos de
solubilizacion y revenido. Por otra parte, aunque se han detectado pequefias
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cantidades de Re formando parte de los carburos M,,C,, se espera que
determinada fraccion de este elemento siga en solucion solida en las aleaciones
1-0,4Re y I-1Re.

4.1.3. Comportamiento mecanico a alta temperatura

4.1.3.1. Ensayos de compresion con cambios en la velocidad de
deformacion

El comportamiento mecanico del material en el intervalo de temperaturas
comprendido entre 560 y 650 °C se estudido sobre probetas de compresion
mediante ensayos de cambios en la velocidad de deformacién entre 107y 10™s™.

Solubilizacién a 1050 °C

-3 -3
8) 1077 Base - 1050°C olo by b) 10°7 | 1cu - 1050C o olo
@838 L © 0 0
104 orT b 104 - o=
'_"' olo ao
10° 10° -
o = 25
=2 &2 ; o0 4A¢
£ 10€ o £ 10¢ a—a
- " i
o 0o & & o 0O A &
107 o 107 ot
10° | 10%
100 Tension (MPa) 1000 100 Tension (MPa) 1000
-3 -3
©) 10 0.4Re - 1050°C 9 o oo d) 1% 11Re - 1050°C oo
O O O O oo oo
Ww o 3| W W o W
W W | W 0o W0 W0 W0
104 o4 104 o
) olols o o gola¢
_10® o8 10° oo &
¥ 5 = 25
= ©o 0 a4 ® 2z o0 ao
E 10° .: o4 E 10° OO
w “w
© 0O|a | o 04 &
107 e 107 O
10 | 10°% 1
100 Tensién (MPa) 1000 100 Tension (MPa) 1000

Figura 4.19. Resultados de los ensayos de compresion con cambios en la velocidad de deformacion a distintas
temperaturas para las aleaciones a) I1-Base, b) I-1Cu, ¢) I-0,4Re y d) I-1Re, solubilizadas a 1050 °C.
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Figura 4.20. Resultados de los ensayos de compresion con cambios en la velocidad de deformacion a distintas
temperaturas para las aleaciones a) I-Base, b) I-1Cu, ¢) I-0,4Re y d) I-1Re, solubilizadas a 1200 °C.

En la figura 4.19 y 4.20 se representan, en escala logaritmica, los valores

de velocidad de deformacion frente a tensién en el estado estacionario a las

distintas temperaturas de ensayo para las cuatro aleaciones, solubilizadas a

1050 °C y a 1200 °C, respectivamente. En todos los casos se observa un

comportamiento lineal que no varia con las condiciones de ensayo. Como cabe

esperar, para una velocidad de deformacion determinada, la tension soportada en

el estado estacionario aumenta a medida que se disminuye la temperatura de

ensayo.

No se encuentran diferencias considerables en el comportamiento de las

distintas aleaciones en funcién de su composicién, pero si respecto a la
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temperatura de solubilizacion. Bajo las mismas condiciones de ensayo, las
aleaciones solubilizadas a 1200 °C muestran una mayor resistencia que las
solubilizadas a 1050 °C. Este comportamiento se asocid a una mayor disolucion
de particulas de segunda fase durante el tratamiento de solubilizacidon, que
permite la precipitacion durante el revenido de una fraccion de volumen mayor

de particulas de refuerzo de pequefio tamafio distribuidas homogéneamente en la

matriz.
Solubilizacién a 1050 °C Solubilizacién a 1200 °C
Temperatura 0 0, a 500 MPa N 0, 2500 MPa
de ensayo (°C) (kJ/mol) (kJ/mol)

650 21 29
620 22 27

|-Base 630 1109
590 24 27
560 23 30
650 20 27
620 21 27

[-1Cu 797 921
590 21 27
560 25 29
650 18 30
620 20 29

1-0.4Re 822 917
590 23 30
560 27 34
650 17 23
620 19 24

I-1Re 669 1049
590 22 27
560 28 33

Tabla 4.10. Exponente de la tension, n, y energia de activacion, Q. a 500 MPa calculados a partir del ensayo de
compresion, para las distintas aleaciones y temperaturas de solubilizacion.

A partir de los resultados representados en las figuras 4.19 y 4.20, se han
obtenido los valores de los pardmetros n 'y ., que se recogen en la tabla 4.10.
Como se observa en esta tabla, el exponente de la tension calculado varia en
funcion de la temperatura de ensayo entre 17 y 28 para las aleaciones
solubilizadas a 1050 °C y entre 23 y 34 para las solubilizadas a 1200 °C. Del
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mismo modo, el valor de energia de activacion, calculado para 500 MPa, es
mayor para las aleaciones solubilizadas a 1200 °C que a 1050 °C (con una media
de 972 kJ/mol frente a 825 kJ/mol), mientras que las diferencias entre las
distintas aleaciones se encuentran dentro del rango de error asociado a la medida.

Estos valores para ambos parametros son muy elevados, y no se
corresponden con los valores de n que se indican en la literatura para los
mecanismos de fluencia conocidos, mientras que las energias de activacion son
mucho mayores que la energia de activacion para la autodifusion del hierro en la
red ferritica (250 kJ/mol) [26]. Estas diferencias se relacionaron con la gran
interaccion que existe entre las dislocaciones y los precipitados en el rango de
tensiones de ensayo, tal y como se discutird méds ampliamente en el apartado
4.1.3.3.

4.1.3.2. Ensayos de fluencia

El comportamiento bajo fluencia se ha estudiado mediante ensayos de
traccion a rotura a 650 °C bajo tensiones comprendidas entre 72 y 350 MPa. Para
cada una de las tensiones aplicadas, se obtiene una velocidad minima de fluencia
en el estado estacionario. En la figura 4.21 se representa la velocidad minima de
fluencia en funcion de la tension aplicada para las cuatro aleaciones,
solubilizadas a a) 1050 °C y b) 1200 °C. Una vez mas, no se encuentran
diferencias considerables entre las distintas aleaciones, aunque el material
solubilizado a 1200 °C muestra una mayor resistencia con respecto al
solubilizado a 1050 °C.

La figura 4.21 muestra como a partir un cierto valor de la tension se
produce un cambio en la pendiente de la curva que permite dividirla en dos
regiones en funcion del valor del exponente de la tension, n. Tal y como se
recoge en la tabla 4.11, se obtiene un valor de n que varia entre 10 y 18 en la

region de altas tensiones y entre 2 y 7 en la region de bajas tensiones.

Por otra parte, en la figura 4.22 se representa en escala logaritmica la

tension aplicada en funcion del tiempo a rotura para las cuatro aleaciones y
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ambas temperaturas de solubilizacién. Aunque en todos los casos el tiempo a

rotura aumenta a medida que disminuye la tension aplicada, a partir de cierto

punto se observa un cambio en la pendiente de la curva y el tiempo de rotura

pasa a aumentar de manera mucho mas lenta con la disminucion de la tension

aplicada. Este cambio de comportamiento coincide con el observado en la figura

4.21.
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Figura 4.21. Velocidad minima de fluencia en funcion de la tension a 650 °C, obtenida a partir de los ensayos de fluencia,
para el material solubilizado a a) 1050 °C y b) 1200 °C.

Cuando se comparan todos los ensayos de fluencia se observa una cierta

dispersion en los resultados pero, al no encontrarse una correlacion clara con la

composicion de las distintas aleaciones, se consider6 que estas diferencias no
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eran significativas a la hora de evaluar el comportamiento de un material. Sin
embargo, de nuevo es posible observar que las aleaciones solubilizadas a 1200 °C
muestran un mejor comportamiento con respecto a las solubilizadas a 1050 °C,
ya que, para una misma tension aplicada, aumenta el tiempo necesario para que
se produzca la rotura de la probeta y, ademas, la pérdida de propiedades (cambio

en la pendiente de la curva) se produce para valores mas altos de tension.

Solubilizacién a 1050 °C Solubilizacién a 1200 °C
n altas tensiones n bajas tensiones n altas tensiones n bajas tensiones
I-Base 13 6,8 10 44
I-1Cu 15 4,6 12 5,0
1-0,4Re 14 5,3 13 2,0
I-1Re 16 6,5 18 3,6

Tabla 4.11. Exponente de la tension n calculado a partir de los ensayo de fluencia.
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Figura 4.22. Tiempo a rotura en funcion de la tension para el material solubilizado a a) 1050 °C y b) 1200 °C.
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4.1.3.3. Discusion del comportamiento mecanico a alta temperatura

Para explicar el comportamiento mecanico a alta temperatura se han

analizado conjuntamente los resultados obtenidos en los ensayos de compresion
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y de fluencia que se presentaron en los apartados anteriores. En la figura 4.23 se
representan los valores de velocidad de deformacion en funcion de la tension
aplicada obtenidos para el estado estacionario a partir de ambos ensayos. Los
simbolos vacios y solidos corresponden al material solubilizado a 1050 °C y a
1200 °C respectivamente, mientras que se ha utilizado el color negro para

representar los ensayos de fluencia y el color gris para los ensayos a compresion.
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Figura 4.23. Comportamiento a alta temperatura para todos los casos estudiados.

Tal y como se observa en la grafica, en la region de altas tensiones el valor
de n que se deriva de los ensayos de fluencia es parecido al que se deduce de los
ensayos de compresion, aunque las curvas correspondientes a los ensayos de

fluencia estan ligeramente desplazadas hacia tensiones inferiores.

Las diferencias que existen entre los resultados obtenidos para las distintas
aleaciones se consideran dentro de los rangos de error que se asigna a este tipo de
ensayos, y por tanto no son atribuibles a diferencias de composicion. Por este
motivo, y tal y como se muestra en la figura 4.24, se ha utilizado la media
aritmética de los valores obtenidos para las cuatro aleaciones sometidas al mismo
tratamiento térmico para el estudio del comportamiento en las distintas regiones,

considerandolas como un unico material. De esta manera es posible
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distinguir mas claramente el efecto de la temperatura de solubilizacion en las
propiedades mecanicas y definir para que valores de tension se produce el

cambio del comportamiento mecéanico.
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Figura 4.24. Comportamiento a alta temperatura para todos los casos estudiados. Valores medios.

En la figura 4.24 se puede observar que las aleaciones solubilizadas a
1200 °C muestran un mejor comportamiento mecanico que las solubilizadas a
1050 °C, tanto en los ensayos de compresion como en los ensayos de fluencia.
Tal y como se mostrd en el apartado 4.1.2, la fraccion de ferrita 6 no varia en
funcién del tratamiento térmico aplicado, en cambio, si existen diferencias en
cuanto a la morfologia, tamafio, nimero y distribucion de los precipitados
presentes. Cuanto mayor es la temperatura de solubilizacion, mayor es la
cantidad de particulas de segunda fase iniciales que se consiguen disolver, en
particular los carbonitruros NbX y los carburos M,,C,. Los elementos puestos en
solucion solida durante este tratamiento precipitan posteriormente como
particulas de pequefio tamafio distribuidas homogéneamente en la matriz durante
el revenido, que son muy efectivas a la hora de dificultar el movimiento de las
dislocaciones, y de este modo, aumentan la resistencia del material. Por tanto,
cuanto mayor es la cantidad de precipitados que se consigue disolver, mayor es la
cantidad de particulas de refuerzo que precipitan en el revenido. Por este motivo,

se puede afirmar que las aleaciones solubilizadas a 1200 °C muestran una mayor
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resistencia debido a su mayor contenido en particulas de refuerzo de pequefio
tamafio, como los carburos M,,C, y carbonituros M,X y (NbV)X, distribuidas

homogéneamente en la matriz.

Solubilizacién a 1050 °C Solubilizacién a 1200 °C
n altas tensiones n bajas tensiones n altas tensiones n bajas tensiones
Ensayo Ensayo . Ensayo Ensayo .
fluencia compresion Ensayo fluencia fluencia compresion Ensayo fluencia
19 14 51 23 27 48

Tabla 4.12. Exponente de la tension n calculado a partir de los valores medios del ensayo de fluencia y los ensayos de
compresion.

En la tabla 4.12 se recogen el valor medio de los exponentes de la tension
en las distintas regiones que se obtienen a partir de las curvas de la figura 4.24.
Tal y como se vio anteriormente, los valores del exponente de la tension
calculados para la region de altas tensiones a partir de los ensayos de fluencia
(tabla 4.11) son considerablemente menores que los obtenidos con los ensayos de
compresion a 650 °C (tabla 4.10). La representacion de la figura 4.24 nos permite
asociar estas diferencias a que algunos de los puntos utilizados para calcular el
valor de n para los ensayos de fluencia podrian pertenecer a la region de
transicion entre la zona de bajas y altas tensiones, sobre todo en el caso del
material solubilizado a 1200 °C. Estas diferencias entre el valor del exponente de
la tension calculados para la region de altas tensiones a partir de los ensayos
compresion o a partir de los ensayos de fluencia se reducen cuando se obtienen a

partir de los valores medios, tal y como se muestra en la tabla 4.12.

En cualquier caso, se identifican claramente dos regiones con distinto
valor de n. Una regidn de altas tensiones con valores de n > 14 y una region de

bajas tensiones con valores 7 ~ 5 para ambas temperaturas de solubilizacion.

Tal y como se vio en el capitulo 2, el valor del exponente de la tension, n,
se relaciona con el mecanismo que gobierna la deformaciéon. Un cambio en la
pendiente de la curva puede significar distintos fendmenos: rotura de la ley
potencial de fluencia (power law breakdown), cambio en la microestructura y/o

cambio en el mecanismo de deformacion.
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Cuando se produce la rotura de la ley potencial de fluencia, la velocidad
minima de fluencia pasa a tener una dependencia exponencial con la tensién
aplicada. Ademas, segiin Sherby y Burke [27], la rotura de la ley potencial ocurre

tanto en materiales puros como en aleaciones de clase I cuando se cumple que:

/D =103 m=2/s 4.1

siendo € la velocidad minima de deformacion y D el coeficiente de difusion, que

se expresa siguiendo una expresion del tipo Arrhenius:

D = Dyexp (— %) 4.2)

donde D, es una constante preexponencial que depende de la naturaleza del
elemento y de la matriz, R es la constante universal de los gases (R = 8.314
J/molK), Q es la energia de activacion por difusion y T es la temperatura en K.

Sabiendo que D, = 2.8 x 10* m%/s y Q; = 251 kJ/mol para el hierro en
hierro alfa (BCC) [26], se ha calculado D para la temperatura de ensayo (650 °C
=923 K) y se obtiene que:

D=28x10"* ( 251000 ) =176 x 10" m=2/
T eSX IV AP T 83144 923) T X me/s
Y por tanto, tomando € = 1 x 107s" en el punto de cambio de

comportamiento, se puede calcular que:
§/D=1x10"7/ 1.76 x 10718 = 5,68 x 10°m~2/s

Se observa que el valor de ¢/D calculado es considerablemente menor que
el indicado por Sherby y Burke. Ademas, en este caso la velocidad minima de
deformacion muestra una dependencia potencial (lineal en escala logaritmica)
con la tension tanto en la region de bajas tensiones como en la region de altas

tensiones. Estos motivos nos llevan a descartar la rotura de la ley potencial de
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fluencia como hipotesis para explicar el cambio de comportamiento del material

y centrarnos en el cambio microestructural y/o de mecanismo de deformacion.

Es conocido que, bajo condiciones de fluencia, la deformacién esta
asistida por fenomenos de difusion atomica. Para valores de n entre 3 y 8 se
considera que el mecanismo que controla la deformacion es el movimiento de
dislocaciones, el cual se produce como combinacion del deslizamiento de las
dislocaciones en los planos de deslizamiento y el movimiento de las
dislocaciones fuera de este plano de deslizamiento mediante una difusion en el
nicleo de las dislocaciones (trepado) para superar los obstaculos que se
encuentra en su camino. El comportamiento del material en la zona de bajas
tensiones se corresponderia con este modelo. En concreto, un valor de n = 5 es
caracteristico de la fluencia controlada por trepado de dislocaciones. En esta
region la energia de activacion Q, suele tomar un valor cercano al de la energia
de activacion para la autodifusion del hierro en la red ferritica, O, (250 kJ/mol)
[26], tal y como han demostrado otros autores [28-29]. En cambio, el exponente
de la tension obtenido en la zona de altas tensiones (n > 14) no se corresponde
con ninguno de los mecanismos de fluencia clasicos. Ademas, como se vio en el
apartado 4.1.3.1, los valores de O, obtenidos para la region de alta tension a
partir de los ensayos de compresion son también mucho més elevados que la

energia de activacion para la autodifusion en la red.

Estos valores tan elevados en la zona de altas tensiones, tanto para el
exponente de la tensidn como para la energia de activacion, son frecuentes en
estudios realizados por otros autores [30-31] en aceros similares, bajo
condiciones de ensayo parecidas a las utilizadas en este trabajo, y se justifican a
partir de la efectividad de los distintos mecanismos de endurecimiento en impedir
el movimiento de las dislocaciones cuando se aplica una tension externa. Aunque
el movimiento de las dislocaciones puede venir obstaculizado por varios factores
(particulas de segunda fase de pequeiio tamafio, anclaje de las dislocaciones a las
fronteras de placas martensiticas, elevada densidad de dislocaciones que se
generan durante la transformacidon martensitica, y presencia de elementos en
solucion soélida de gran radio atdomico como el W) [32], en el caso de la

aleaciones estudiadas, la diferencia del comportamiento mecanico que se observa
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entre los materiales solubilizados a 1200 y 1050 °C permite establecer que la
morfologia, tamafio, nimero y distribucion de las particulas de segunda fase es el
factor determinante de las propiedades mecanicas a alta temperatura, de manera
que la fuerte interaccion de estas particulas con las dislocaciones presentes seria
responsable de los elevados valoresde ny Q..

10*
O Promedio - 1050°C (Fluencia)
® Promedio - 1200°C (Fluencia)
105+ Promedio - 1050°C (Compresion) /
Promedio - 1200°C (Compresion)
< 10°
L
E
£
w107
108
109 650°C
10 100 1000
10000 —
1000
<
E 100
5
=
©
o 10
o
£
2
o
0.1
10 100 210§ 5300 1000

Tension (MPa)
Figura 4.25. Relacion entre la velocidad minima de fluencia y el tiempo a rotura frente a la tension. Transicion entre la region
de alfas y bajas tensiones.
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Como el tiempo de ensayo cuando se aplican tensiones altas es
relativamente corto, la microestructura se mantiene practicamente estable. En
cambio, a medida que las tensiones de ensayo disminuyen, el tiempo de
permanencia bajo elevada temperatura se prolonga y la microestructura sufre una
mayor degradacion. Las particulas de refuerzo se disuelven y/o coalescen,
perdiendo su efectividad en el anclaje de las dislocaciones de forma progresiva,
de manera que la deformacién pasard a estar controlada por el trepado de

dislocaciones en la region de bajas tensiones.

En la figura 4.25 se relacionan los valores medios de la velocidad minima
de fluencia y el tiempo a rotura frente a la tensién. En ella se observa que el
cambio de mecanismo de deformacion entre las regiones de altas y bajas
tensiones ocurre en torno a 210 MPa para las aleaciones solubilizadas a 1050 °C
y alrededor de los 300 MPa para las solubilizadas a 1200 °C, con un tiempo de
rotura de 50 y 110 horas, respectivamente y una velocidad minima de

e Lo -7 -1
deformacion proximaa 10" s ™.

4.1.3.4. Extrapolacion del tiempo de vida

La estimacion del tiempo a rotura por fluencia bajo las condiciones de
servicio se realiza comunmente mediante la extrapolacion de los resultados
obtenidos a partir de ensayos de fluencia acelerada, que tienen como idea central
involucrar tiempos de ensayos relativamente cortos al aplicar tensiones mucho

mayores que las soportadas en servicio [33].

Para determinar la tension requerida para producir la rotura después de un
tiempo de vida en servicio de 10.000 y 100.000 horas (valores de referencia
comunmente utilizados en la bibliografia), se han utilizado tres métodos distintos
de extrapolacion a partir de los resultados de los ensayos de fluencia a rotura: la
extrapolacion grafica, el método de Monkman-Grant y el método de Larson-
Miller. Siguiendo con el razonamiento del apartado anterior, los resultados
obtenidos para las cuatro aleaciones se han tomado de manera conjunta, como

pertenecientes a un mismo material debido a que las diferencias existentes entre
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ellas entran dentro de los rangos de error y no son atribuibles a la variacion en la

composicion.
Extrapolacion grdfica

Para que la extrapolacion sea valida, el exponente de la tension n debe
tomar un valor parecido tanto para las tensiones aplicadas en los ensayos de
fluencia como en el rango de tensiones al cual se desea extrapolar. En este caso
y, tal y como se muestra en la figura 4.24, existen de dos regiones claramente
diferenciadas por su valor de n, por lo que Unicamente se consideraran los
resultados obtenidos en la zona de bajas tensiones, y se asumird que este

comportamiento se mantendra constante para tensiones menores.

1000

650°C
g S
M‘—‘&\‘\;\.\y 1200°C) = 1225.3%0-303
= 100
S
3 »37.4
.5 Y(10s00c) = 703.41x°0-277 1560
)
3
F 10
© Promedio - 1050°C
’ ® Promedio- 1200°C
0.1 1 10 100 1000 10000 100000

Tiempo a rotura (h)
Figura 4.26. Tiempo a rotura en funcién de la tension. Exirapolacion para 10.000 y 100.000 horas.

En la figura 4.26 se representa la curva de tension aplicada frente a tiempo
de rotura a partir de la cual, mediante un ajuste potencial de los resultados de la
zona de bajas tensiones se puede definir el comportamiento del material

solubilizado a 1050 °C como:

O(10500c) = 703,41 x t; %77
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y del solubilizado a 1200 °C como:

O120000) = 12253 x ;3%

substituyendo ¢, = 10.000 h y 7z = 100.000 h en las ecuaciones anteriores, se
obtiene una tension de rotura de 6,,,, = 54,8 Y G 0000 = 29,0 MPa para el
material solubilizado a 1050 °C y de 6,400 = 75,2 Y G,40000 = 37,4 MPa para el

material solubilizado a 1200 °C.
Meétodo Larson-Miller

Tal y como se vio en el capitulo 3, el parametro de Larson-Miller (PLM)
queda definido a partir del tiempo a rotura, la temperatura de ensayo y de una

constante C, por la expresion PLM =T (C + logt,) (3.5).

Seglin esta expresion, para los tiempos de referencia de 10.000 y 100.000
horas, considerando una temperatura de ensayo de 650 °C y C = 20 como valor
comunmente utilizado en la literatura [34-35], se obtiene que:

PLM = 650 + 273 (20 + log 10000) = 22152

PLM = 650 + 273 (20 + log 100000) = 23075

En la figura 4.27 se representa el logaritmo de la tension de fluencia frente
al PLM para el material solubilizado a 1050 y 1200 °C. Para cada caso, se
ajustaron los correspondientes puntos de esta figura a un polinomio de segundo
orden, obteniéndose un valor del coeficiente de regresion R>> 0,93. A partir de
estas ecuaciones y los valores de PLM anteriores, es posible obtener la tension de
rotura a 10.000 y 100.000 horas, para cada una de las temperaturas de

solubilizacion.

Para el caso del material solubilizado a 1050 °C se obtiene que, para
PLM = 22152 (¢, =10.000 h):

log (6) = =5x1078x 221522 + 1,7 x 1073x 22152 — 12,801 = 1,74
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010.000 = 51,51 MPa
y para PLM = 23075 (¢. = 100.000 h):
log (6) = =5x 1078x 230752 + 1,7 x 10~3x 23075 — 12,801 = 1,35
0100.000 = 22,38 MPa

Por otro lado, para el material solubilizado a 1200 °C, para PLM = 22152
(z.=10.000 h) se obtiene:

log (6) = =6 x 1078x 221522 + 2,4 x 1073x 22152 — 20,153 = 1,884
10000 = 76,47 MPa
y para PLM = 23075 (¢.= 100.000 h):
log (6) = —6 x 1078x 230752 + 2,4 x 1073x 23075 — 20,153 = 1,448

0100.000 — 28,05 MPa

3
650°C | |
28 y = -6E-082 + 0.0024x - 20.153 |
2.6 R2=0.93 :
S we
2.4 . r‘l\-zo\ o
O ol J [ ]
= 22
o
g 2 @
T 18 y = -5E-08x2 + 0.0017x - 12.801
= R2=0.95
2 18
14
1.2 — 01050°C
e 1200°C
1
17000 19000 21000 23000

Parametro de Larson-Miller
Figura 4.27. PLM en funcién de la tension para ambas temperaturas de solubilizacion.
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Método Monkman-Grant

Segtin Monkman-Grant, existe una relacion lineal entre el logaritmo del

tiempo a rotura y el logaritmo de la velocidad minima de fluencia [36], segun la

ecuacion €7t = C (3.6) [37] que se presento el capitulo 3.

a) 10* N b) 10° '
10° < 10° <
o = 1E-05x-1113 .
10 R ! Rzl-E 33);77 ~ y = SE-06x7¢7
=0 107 T R¥=0.9399
= 107 o0 - e
& 2 2 100 L
= \ =
s N i RS
10¢ - R ’
10 \ 100 ™
qom | 01050°C ©1200°C
10
0.1 1 10 100 1000 10000 100000 1 10 100 1000 10000 100000
Tiempoa rotura (h) Tiempo a rotura (h)

Figura 4.27. Representacion de la relacion de Monkman-Grant para el material solubilizado a a) 1050 °C y b) 1200 °C.

En la figura 4.27 se representa la relacion de Monkman-Grant para el
material solubilizado a 1050 y a 1200 °C. El valor obtenido para la constante m
es cercano a la unidad como para la mayoria de los materiales metalicos (m =
1,113 para el material solubilizado a 1050 °C y m = 1,07 para el material
solubilizado a 1200 °C) mientras que para la constante C se ha obtenido un valor
medio de C = 0,02 para el material solubilizado a 1050 °C y C = 0,005 para el
material solubilizado a 1200 °C, los cuales son considerablemente inferiores a los
valores tipicos recogidos en bibliografia y que se encuentran en el rango de 0,05
a 0,5 [38].

A partir de las ecuaciones que se presentan en la figura 4.27, es posible
determinar el valor de la velocidad minima de fluencia para los tiempos a rotura
de referencia de 10.000 y 100.000 horas.

Para el caso del material solubilizado a 1050 °C se obtiene que:

ém. = 1x107°x 1000071113 = 3,53 x 10711571

min
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ém. = 1x107°x 10000071113 = 2,72 x 10712571

min
mientras que para el material solubilizado a 1200 °C:

ém = 5x107%x 100007 1%7 = 2.62 x 10710571

min

gm = 5x107x 100000~107 = 2.23 x 101151

Una vez calculada la velocidad minima de fluencia para 10.000 y 100.000
horas de tiempo a rotura, es posible obtener la tension de rotura a partir de la
curva resultante de extrapolar la velocidad minima de fluencia en funcién de la
tension aplicada, tal y como se observa en la figura 4.28. Cabe recordar que
unicamente se han considerado los puntos correspondientes al comportamiento

del material a bajas tensiones.

10 _
0 Promedio - 1050°C

10°+ o Promedio- 1200°C /f
J /r
107

— O/./‘
‘:a_"’, 10°
§ y=3E-19x5-0511/ /
w 10°

101

10"

y= GE-20x48324
10—12
102 | 650°C
10 100 1000

Tensién (MPa)
Figura 4.28. Extrapolacion de la tension a rotura en funcion de la velocidad minima de fluencia.

Sustituyendo las velocidades de deformacion de 3,53 x 10" y 2,72 x 10
s”', correspondientes a un tiempo de rotura de 10.000 y 100.000 horas para el
material solubilizado a 1050°C, en la correspondiente expresion obtenida en la

figura 4.28 se puede calcular las tensiones de rotura como:
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3,53 x 10-11\ /501
010.000 = <—3 ~ 10-19 ) = 39,61 MPa

2,72 x 10712\ /051
0100.000 — (W) = 23,85 MPa

mientras que para el material solubilizado a 1200 °C, con velocidades minimas
de fluencia correspondiente a 10.000 y 100.000 horas de 2,62 x 10" y 2,23 x

-11 -1 . .7
10" s~ respectivamente, la tension soportada se calcula como:

2,62 x 10710\ /#8324
010.000 = (—6 % 10-20 ) = 98,86 MPa

2,23 x 10711\ /#8324
0100.000 — <W> = 59,38 MPa

En la tabla 4.13 se resumen los valores de tension de rotura en fluencia
para 10.000 y 100.000 horas a 650 °C, calculados por los tres métodos de
extrapolacion utilizados. Por otro lado, en la tabla 4.14, se recopilan algunos

datos obtenidos por otros autores para aceros similares.

Tension a rotura (MPa)
Extrapolacion gréfica Larson-Miller Monkman-Grant
10.000 h 100.000 h 10.000 h 100.000 h 10.000 h 100.000 h
Solubilizado
21050°C 54,8 29,0 51,5 22,4 39,6 23,9
Solubilizado
21200°C 75,2 374 76,5 28,1 98,9 59,4

Tabla 4.13. Tension a rotura en fluencia a 650 °C para 10.000 y 100.000 h.

Tal y como se observa, la tension de rotura obtenida tanto para 10.000
como para 100.000 horas varia ligeramente en funcion del método empleado,
aunque en todos los casos se confirma una mayor resistencia para las aleaciones
solubilizadas a 1200 °C frente a la solubilizadas a 1050 °C. Mediante la

extrapolacion grafica y el método de Larson-Miller se obtienen valores muy
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similares para todos los casos, con tensiones de rotura para 100.000 horas entre
23 y 29 MPa para las aleaciones solubilizadas a 1050 °C y entre 28 y 37 MPa
para las aleaciones solubilizadas a 1200 °C, mientras que a partir del método de
Monkman-Grant, se obtienen valores de 24 MPa para la solubilizacion a 1050 °C
y 60 MPa para la solubilizacion a 1200 °C. Si se comparan los resultados
obtenidos con los recogidos en bibliografia para aceros similares, se observa que
los valores de tensién obtenidos para las aleaciones solubilizadas a 1050 °C se
sithian ligeramente por debajo de la media, sin embargo, las aleaciones
solubilizadas a 1200 °C, presentan resultados por encima de la media, sobre todo

cuando se extrapola mediante el método de Monkman-Grant.

Tension a rotura a 650 °C (MPa)
Aleacion Composicion 10.000 h 100.000 h Método Fuente
600°C | 650°C | 600°C | 650°C

P92 9Cr-1,8W-0,5Mo - - 115 55 Monkman-Grant [39]
192 9Cr-1,6W-0,5Mo - - 138 62 Extrapolacion grafica [40]
P91 9Cr-1Mo 124 - 94 - - [41]
HOM 12 120r-1Mo-1W - - 75 - - [41]
P92 9Cr-1.8W-0.5Mo 153 - 13 - - [41]
P122 11Cr-2W-0.4Mo 156 - 101 - - [41]
NF616 9Cr-1,8W-0,5Mo - - 140 - Extrapolacion grafica [42]
Mod. 9Cr 9Cr-1Mo - - 90 - Extrapolacion grafica [42]
Gr122 | 11Cr-2W-0.4Mo-1Cu - - 92 43 Larson Miller (C=20) [43]
12Cr 12Cr-1W-1Mo 78 38 50 22 Extrapolacion gréfica [44]

Tabla 4.14. Tension a rotura de aceros utilizados para la fabricacion de componentes en centrales térmicas.

4.1.4. Caracterizacion después de los ensayos mecanicos

4.1.4.1. Medidas de dureza

La dureza de un material es una medida de la facilidad con la que se
deforma plasticamente y es funcidon de los mecanismos de endurecimiento por

tanto estara relacionada con la microestructura de la aleacion: elementos en
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solucion solida, densidad de dislocaciones, tamafio de grano y subgrano,
particulas de segunda fase, etc. [45]. Por lo tanto, es una buena medida para
evaluar la degradacion microestructural que se produce durante un ensayo

mecanico a alta temperatura [46].

En la tabla 4.16 se recogen los valores de dureza Vickers obtenidos,
aplicando una carga de 1 kg, para las cuatro aleaciones y ambas temperaturas de
solubilizacion en los estados después del tratamiento térmico y después del
ensayo de compresion a 650 °C. Tal y como se recoge en esta tabla, no se
encuentran diferencias significativas entre las distintas aleaciones en funcién de
su composicion aunque si en funcidn del tratamiento térmico aplicado. Por este
motivo, se calculd el valor medio para cada una de las temperaturas de

solubilizacion considerando las cuatro aleaciones como un mismo material.

Microdureza (HV)
Tratamiento térmico Compresion a 650 °C

B Solubilizacién a 1050 °C 2895+ 25 2621 = 31
-Base

Solubilizacién a 1200 °C 338,7 +53 3222 + 68

e Solubilizacién a 1050 °C 3089 =25 2755 +13
-1Cu

Solubilizacién a 1200 °C 3473+ 76 3411+ 40

LO4R Solubilizacién a 1050 °C 3049 + 3,4 2824 =22
-0,4Re

Solubilizacién a 1200 °C 3420 = 10,2 332,2 + 31

R Solubilizacién a 1050 °C 2983 + 4.6 2774 = 0,7
-1Re

Solubilizacién a 1200 °C 3308 =14 300,6 = 3,0

Valores Solubilizacién a 1050 °C 3004 = 8.2 27117+ 6,3

medios Solubilizacion a 1200 °C 3397 =88 3240 = 16,0

Tabla 4.16. Durezas de las aleaciones después del tratamiento térmico y después del ensayo de compresion.

De este modo, se determind un valor medio de 300 y 340 HV después del
tratamiento térmico, para los materiales solubilizados a 1050 y 1200 °C,
respectivamente. Cuando estos materiales se someten a ensayos de cambio de
velocidad de deformacion en compresion a 650 °C, se produce una ligera pérdida
de dureza y los valores se reducen hasta 272 (9,3 %) y 324 HV (4,7 %)

respectivamente. La duracion de los ensayos de compresion es de unas 42 horas
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en todos los casos. Durante este tiempo, y tal y como se vio en las
representaciones de las figuras 4.19 y 4.20, el comportamiento mecanico del
material viene caracterizado por un unico valor de n. Como no se observa una
desviacion del comportamiento lineal en esta representacion, se considerd que
durante los ensayos mecanicos no se producen cambios microestructurales
importantes. Sin embargo, la disminucion de la dureza indica que el tiempo de
realizacion del ensayo es suficiente para iniciar la degradacion microestructural,
posiblemente asociada a una ligera disminucion de la densidad de dislocaciones
y/o cambios en las particulas de refuerzo. Ademas, en el caso de las aleaciones
solubilizadas 1050 °C, la pérdida de dureza es mayor que en el caso de las
aleaciones solubilizadas a 1200 °C, lo cual indica que esta degradacion sera mas
acusada en el material solubilizado a menor temperatura por su menor contenido
en particulas de refuerzo de pequefio tamafio capaces de impedir el movimiento

de las dislocaciones.

Fluencia a alta tension Fluencia a baja tensién
(250 MPa para 1050 °C y (100 MPa para 1050 °C y
300 MPa para 1200 °C) 125 MPa para 1200 °C)
T, (h) Dureza (HV) T (h) Dureza (HV)
B Solubilizacién a 1050 °C 1,3 258,7 + 32 700 2326 =25
-Base
Solubilizacién a 1200 °C 108 2844 + 23 1286 2341 + 0,5
" Solubilizacién a 1050 °C 20 268,5 + 2.2 1360 2387 +15
-1Cu
Solubilizacién a 1200 °C 91 2956 + 38 1599 2506 + 2,8
LO4R Solubilizacién a 1050 °C 16,5 272,0 = 1,1 773 258,0 + 3,1
-0.4Re
Solubilizacién a 1200 °C 174 3282 + 6,3 1748 2424 + 31
1R Solubilizacién a 1050 °C 8,2 2633+ 1,3 820 2611 +15
-1Re
Solubilizacién a 1200 °C 29 2824 + 2,5 2171 2316+ 2,7

Tabla 4.17. Durezas y tiempo a rotura de las aleaciones ensayadas a fluencia a alta y baja tension.

Para evaluar la pérdida de dureza que se produce durante los ensayos de
fluencia, se han estudiado las aleaciones sometidas a dos niveles de tension, 100
y 250 MPa para el material solubilizado a 1050 °C y de 125 y 300 MPa para el
material solubilizado a 1200 °C. En la tabla 4.17 se recoge la dureza y el tiempo

de rotura para cada uno de los casos. Ademas, en la figura 4.29 se representa la
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disminucién de dureza en funcion del tiempo de rotura para las cuatro aleaciones

y ambas temperaturas de solubilizacion.

Considerando las cuatro aleaciones como un mismo material, se ha
realizado un ajuste de los datos experimentales a una ecuacion potencial para
cada una de las temperaturas de solubilizacion. En primera aproximacion se
pueden utilizar las expresiones de la figura 4.29 para determinar la dureza media
de los distintos materiales tras un tiempo a rotura de referencia de 1.000 horas.

Asi, para el material solubilizado a 1050 °C, se obtendra una dureza media de:
y = 283,07 x ¢7000014x = 245 8 HV
mientras que para el material solubilizado a 1200 °C:

y = 320,18 x ¢~ 000018¥ = 267 1HV

360 ® |-Base-1200°C
340 A1-1Cu-1200°C
220 ! ™ |-0.4Re-1200°C
#1-1Re-1200°C
300 y=}2&{8*e<'°°°°‘3*’ O|-Base-1050°C
e R220. A1-1Cu-1050°C
S 280 %\ O1-0.4Re-1050°C
T ©1-1Re-1050°C
§ 260 *(-0.000
S 240 e
a 8 e e
200
180
650 °C
160 T T T T
0 500 1000 1500 2000 2500

Tiempo a rotura (h)
Figura 4.29. Pérdida de dureza en funcién del tiempo a rotura. Ajuste para ambas temperaturas de solubilizacion.

Estos resultados suponen una pérdida de un 18,1 % para el caso del
material solubilizado a 1050 °C y de un 21,4 % para el material solubilizado a
1200 °C. A diferencia de en el caso de los ensayos de compresion, el porcentaje
de pérdida de dureza es muy similar en ambos casos. En los ensayos de fluencia,
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los tiempos de ensayo son mas prolongados y entran en juego un mayor numero
de fenémenos de degradacion asociados a la difusion, como la precipitacion de
nuevas fases predichas en las simulaciones con el programa Thermo-Calc,
coalescencia de particulas de segunda fase y disminucién de la densidad de
dislocaciones. A pesar de esto, el material solubilizado a 1200 °C mantiene una
dureza mayor que el material solubilizado a 1050 °C después de 1.000 horas de
ensayo debido a que su dureza inicial después del tratamiento de revenido es
considerablemente mas elevada por su mayor contenido en particulas de refuerzo

de pequefio tamafio.
4.1.4.2. Analisis por difraccion de rayos X

A partir de los espectros de difraccion de rayos X del material antes y
después de la deformacién es posible identificar las fases cristalinas presentes en
cada uno de los estados y si se producen cambios en la posicion y la anchura de
los picos de difraccion. En la figura 4.30 se recogen los resultados obtenidos para
la aleacion I-Base, solubilizada a 1200 °C, en tres estados: después del
tratamiento térmico (sin ensayar), ensayada a fluencia a 300 MPa, con un tiempo
de rotura de 108 horas y ensayada a fluencia a 125 MPa con un tiempo de rotura
de 1286 horas.

|-Base-1200°C: Fluencia a 125 MPa, 1286 h
== |-Base-1200°C: Fluencia a 300 MPa, 108 h
=|-Base-1200°C: Sin ensayar

Fea

Intensidad
Fea

~Fea

\‘ ‘

|
—

30 40 50 60 70 80 90 100 110 120
20
Figura 4.30. Espectros por DRX para la aleacion base solubilizada a 1200 °C en los estados: después del tratamiento
térmico (sin ensayar), ensayada a fluencia a 300 MPa (108 h) y ensayada a fluencia a 125 MPa (1286 h).
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En los tres estados se diferencian claramente unos picos muy agudos
correspondientes a la estructura BCC de la ferrita, como corresponde a un acero
que presenta una microestructura de martensita revenida. Ademas no se observa
la presencia de austenita retenida, lo que indica que la temperatura de fin de la
transformacion martensitica esta por encima de la temperatura ambiente para esta

aleacion y con las condiciones de enfriamiento impuestas.

o
®
w
|-Base-1200°C: Fluencia a 125 MPa, 1286 h
=== |-Base-1200°C: Fluencia a 300 MPa, 108 h
= |-Base-1200°C: Sin ensayar
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Figura 4.31. Detalle de los espectros por DRX para la aleacion base solubilizada a 1200 °C en los estados: después de/
tratamiento térmico (sin ensayar), ensayada a fluencia a 300 MPa (108 h) y ensayada a fluencia a 125 MPa (1286 h).

Para la identificacion de segundas fases serd necesario ampliar los
difractogramas en la region de bajos angulos para asi poder estudiarlos en mayor
detalle. Como se observa en la figura 4.31, la intensidad relativa de estos picos es
muy pequefia con respecto a los de la matriz, debido a la baja fraccion en
volumen que representan en la microestructura. A pesar de esto, y gracias a la
alta resolucion con que se han medido los difractogramas, es posible identificar
tres fases del tipo MX (NbC), M,,C, (Cr,,C,) y M,X (Cr,N), tanto en el material
sin ensayar como en el material sometido a fluencia. Debido a que las dos
variantes de precipitados MX identificadas anteriormente por microscopia

electronica presentan el mismo grupo espacial y unos parametros de red
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parecidos, esta técnica no permite distinguir ente los carbonitruros no disueltos y
la segunda variante de varios nandmetros que precipita durante el tratamiento de
revenido. Por otra parte, se observa la precipitacion de una nueva fase del tipo
Laves (Fe,W) tanto en el material ensayado a baja tensién como en el material

ensayado a alta tension.

Un ultimo efecto que se observa, si se comparan los difractogramas en los
distintos estados, es la disminucion de la anchura de los picos correspondientes a
la ferrita. Durante el tratamiento de solubilizacioén se produce la transformacion
martensitica. Como se ha visto anteriormente, la martensita es un constituyente
no estable que presenta una estructura tetragonal por la sobresaturacion de
carbono, y con alta densidad de dislocaciones. Cuando la temperatura se eleva de
nuevo durante el tratamiento de revenido, se favorece la difusion del carbono,
que precipita en forma de carburos en las fronteras de las placas martensiticas, y
la estructura martensitica se transforma en martensita revenida, que desde el
punto de vista cristalografico es igual a la ferrita aunque sigue manteniendo la
estructura de placas tipica de la martensita y, en menor grado que la martensita,
sigue conteniendo una alta densidad de dislocaciones. Como los ensayos de
fluencia se realizan a alta temperatura, la difusiéon aumenta y, por tanto, esta
recuperacion de la microestructura contintia. Las placas martensitica van
desapareciendo de manera progresiva durante el ensayo, de manera que la
densidad de dislocaciones se reduce progresivamente y los granos ferriticos van

adquiriendo una morfologia equiaxial.

La posicion de los picos en un difractograma depende del parametro de red
del material. Cuando existe cierta distorsion en la red por la presencia de atomos
en solucion solida se producen ligeras variaciones en el pardmetro de red,
mientras que la existencia de microdeformaciones asociadas principalmente a la
presencia de una elevada densidad de dislocaciones se traduce en un aumento de
la anchura de los picos. Por lo tanto, la reduccion de la anchura de los picos de
difraccion que se observa en este caso se puede asociar a la disminucion de la
densidad de dislocaciones, mientras que el ligero desplazamiento de los maximos
de los picos de difraccion se debe a la pérdida de atomos en solucion soélida que

precipitan en forma de particulas de segunda fase.
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4.1.4.3. Evolucion microestructural durante los ensayos mecanicos

Los cambios que tienen lugar en la microestructura durante los ensayos
mecanicos varian en funcion de la temperatura de solubilizacion del material, del
tipo de ensayo y del tiempo de permanencia a alta temperatura, que en los

ensayos de fluencia viene determinado por la tension aplicada.

Durante los ensayos de fluencia se espera una mayor degradacion
microestructural que durante los ensayos de compresion. Mientras que en los
ensayos de compresion el material se somete a tensiones mayores a 300 MPa
durante unas 42 horas, las tensiones aplicadas en fluencia son menores y los
tiempos de ensayo llegan a superar las 2.000 horas para algunas aleaciones.
Ademas, para un mismo tiempo de ensayo y bajo la misma temperatura, la
difusion es algo mayor cuando el material se somete a tensiones de traccion que
cuando lo hace a tensiones de compresion. Este fendmeno se asocia a una mayor
generacion de vacantes durante el ensayo [47], que facilita la movilidad de los
atomos en solucion solida [48-49] y la formacion de precipitados.

Entre los signos de degradacion encontrados, destacan la abundante
precipitacion de fases Laves, el engrosamiento de los carburos M,,C,, la
coalescencia de los precipitados M,X de tamafios nanométricos y la pérdida
paulatina de la estructura de placas martensiticas. A continuacion se vera con

mayor detalle cada uno de estos fenomenos.
Precipitacion de fases Laves

La precipitacion de fases Laves tiene lugar tanto durante los ensayos de
compresion como durante los ensayos de fluencia, aunque es mucho mas acusada
en estos ultimos. En la figura 4.34 y 4.35 se compraran las microestructuras
observadas por electrones retrodispersados en la aleacion [-Base, sometida a
fluencia a dos tensiones distintas, para las aleaciones solubilizadas a 1050 °C y
1200 °C. Las imagenes de la izquierda (4.34a y 4.35a) muestran la
microestructura obtenida después del ensayo fluencia bajo 250 MPa para el
solubilizado a 1050 °C con un tiempo de rotura de 1,3 horas y bajo 300 MPa y
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108 horas para el material solubilizado a 1200 °C. Por otra parte, las imagenes de
la derecha (4.34b y 4.35b) muestran la microestructura obtenida después del
ensayo a 100 MPa durante 700 horas para el material solubilizado a 1050 °C y a
125 MPa durante 1286 horas para el material solubilizado a 1200 °C.

S4800C!—;!‘J\M 15.0kV 15.0mr Ok 3 2 _ur; S4BOOCENIM 15 0KV 1‘5 omrm 2,00k Pbaé‘E S dum
Figura 4.34. Imdgenes de electrones retrodispersados para la aleacion I-Base solubilizada a 1050 °C, a) Ensayada a fluencia
a 250 MPa (1,3 h) y b) Ensayada a fluencia a 100 MPa (700 h).

‘S;EOOCENIM 15 OI;V 15.0mm x2.00k PDBSE ) CE"N\M 15 Dk:.\/ 15.0mm x2. 5Dk PDES’E‘
Figura 4.35. Imagenes de electrones retrodispersados para la aleacion |-Base solubilizada a 1200 °C, a) Ensayada a fluencia
a 300 MPa (108 h) y b) Ensayada a fluencia a 125 MPa (1286 h).

Se observa claramente en ambos casos la precipitacion y engrosamiento de
una fase brillante que contiene, por tanto, una elevada proporcion de elementos
pesados, cuya fraccion de volumen aumenta a medida que se prolonga el tiempo
de ensayo. Los espectros de dispersion de energias indican que se trata de
particulas ricas en Fe y W por lo que se identificaron como la fase Laves Fe,W,
predicha en las simulaciones con el programa Thermo-Calc y observadas
anteriormente en los espectros de difraccion de rayos X. Esta fase precipita mas

abundantemente en la aleacion solubilizada a 1200 °C que a 1050 °C
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probablemente porque todavia conserva un mayor contenido de elementos

aleantes en solucion solida después del revenido, principalmente wolframio.

En la figura 4.36 se recogen una seric de imagenes de electrones
secundarios a mayores aumentos de la aleacion [-Base solubilizada a 1200 °C y
sometida a altas y bajas tensiones. En estas micrografias se puede observar una
abundante precipitacion de fases Laves tanto en la frontera de los granos de
ferrita & y la frontera de los granos de la austenita primitiva, como en el borde de
placa martensitica y también de forma aislada en el interior de los granos de

ferrita 9, sobre todo en la muestra ensayada a menor tension.

Figura 4.36. Precipitacion de fases Laves por electrones secundarios para la I-Base solubilizada a 1200 °C ensayada a
fluencia a, a) 300 MPa (108 h) y b) 125 MPa (1286 h).

So6lo hace falta un corto periodo de tiempo para que se inicie la
precipitacion de las fases Laves durante los ensayos de fluencia y se ha detectado
su presencia tras las 1,3 horas que dura el ensayo de fluencia bajo 250 MPa para
la aleacién I-Base solubilizada a 1050 °C. Aunque la microestructura de esta
probeta (figura 4.34a) es muy similar a la obtenida después del tratamiento
térmico (figura 4.6), la imagen de electrones retrodispersados de la figura 4.37,
permite confirmar la presencia de particulas brillantes muy finas de fase Laves en

frontera de grano ferritico, que no existian antes del ensayo.

A medida que aumenta el tiempo de permanencia del material bajo las
condiciones de fluencia, aumenta tanto la fraccion de volumen como el tamafio

de estas particulas. En la figura 4.38 se muestra la microestructura de esta misma
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aleacion (I-Base solubilizada a 1050 °C), después del ensayo de fluencia bajo 100
MPa con un tiempo de rotura de 700 horas. Si se comparan las micrografias de
las figuras 4.37 y 4.38 se observa una mayor fraccion de volumen de precipitados
brillantes de fase Laves tanto en borde de grano y placa como en el interior de los
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Figura 4.37. Imagen de electrones secundarios y espectro por dispersion de energias para dos particulas Laves en el
material solubilizado a 1050 °C y ensayado a fluencia a 250 MPa (1,3 h).
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Figura 4.38. Imagen de electrones secundarios y espectro por dispersion de energias para tres particulas Laves en el

material solubilizado a 1050 °C y ensayado a fluencia a 100 MPa (700 h).
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granos ferriticos. El tamafio de estas particulas ha aumentado desde entre 50 y
100 nm después de 1,3 horas de ensayo hasta los 300 nm de media después de
700 horas de ensayo, aunque se han identificado particulas de incluso 2 pm.
Ademas, se observa un ligero aumento del contenido en wolframio para la
aleacion ensayada a durante mas tiempo. Estas diferencias pueden asociarse, por
una parte, a la menor influencia de la matriz en los espectros de dispersion de
energias cuando se analizan particulas mayores y, por otra parte, a la baja
difusividad del W a 650 °C en la matriz ferritica.

En el caso del material solubilizado a 1200 °C, las fases Laves siguen la
misma evolucion en funcién de la duracion del ensayo de fluencia. Después del
ensayo a 300 MPa con un tiempo de rotura de 108 horas se observa la
precipitacion de particulas brillantes y finas en la frontera de los granos de ferrita
0, la frontera de los granos de la austenita primitiva, el borde de placa
martensitica, y en mucha menor cantidad, en el interior de los granos de ferrita o.
Presentan un tamafio de entre 100 y 200 nm y su composicion en masa es 58 %
Fe, 24 % W y 18 % Cr aproximadamente. Para el material ensayado a 125 MPa y
con un tiempo de rotura de 1286 horas las fases Laves han aumentado de tamafio
hasta los 300 - 400 nm, aunque se encuentran particulas que alcanzan 3 pm y
presentan una composicion en masa aproximada de 44 % Fe, 42 % Wy 14 % Cr.
Estas diferencias entre el contenido relativo de W y Fe con el tiempo de duracion
del ensayo se asocian principalmente, una vez mas, a la influencia de la matriz en
el microanalisis debido al cambio en el tamafio de particula aunque de nuevo la
baja difusividad del W a 650 °C en la matriz ferritica podria determinar un menor

contenido en W para las probetas ensayadas durante menos tiempo.

En algunos casos la precipitacion de fases Laves tiene lugar alrededor de 1,
tal y como se observa en la figura 4.39, lo cual indicaria que la intercara de esta
fase con la matriz ejerce un efecto catalizador en la nucleacion de particulas de

fases Laves.
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V S4800CENIM 15.0kV 14.8mm x80.0k SE(M) 500!"|m‘
Figura 4.39. Detalle de la precipitacion de fases Laves junto a precipitados NbX : a) imagen de electrones retrodispersados y
b) imagen de electrones secundarios

Ademas de la precipitacion de particulas Laves de formas redondeadas, se
observa también la precipitacion de un segundo tipo de Laves en forma de aguja
en algunos granos de ferrita 8, que crecen en la mayoria de los casos a partir de la
frontera de grano. Este fendmeno se recoge en las imagenes de electrones
secundarios de la figura 4.40 y es mucho mas acentuado en la aleacion I-1Cu.
Otros autores [50-51] han detectado este crecimiento acicular de las fases Laves,
sobre todo en aceros con Cu [52].

A
Y Laves \
. S'Oﬁlur{w ENIM 15.0kV 14.9mm x15.0k SE(M) e U
Figura 4.40. Detalle por electrones secundarios de la precipitacion de fases Laves en forma de aguja en las aleaciones

a) I-Base y b) I-1Cu.

La composicion de las fases Laves no varia en funcion de su morfologia
redondeada o acicular aunque en el caso de las aleaciones 1-0,4Re y I-1Re estas
particulas presentan cierto contenido en Re tanto para el material solubilizado a
1050 °C como a 1200 °C. La relacion en masa entre el contenido en W y en Re en

las fases Laves es de aproximadamente W/Re =~ 6 para la aleacion 1-0,4Re y
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W/Re = 3 para la aleacion I-1Re, independientemente de la temperatura de
solubilizacion y las condiciones del ensayo de fluencia. Ademas, en algunas
particulas Laves de la aleacion I-1Cu se encuentran contenidos en cobre de
entorno el 4 % en masa. Por tanto, se puede considerar que los atomos de Re y
cobre, que se encontraban en su mayoria en solucion solida después del
tratamiento térmico, tienden a difundir fuera de la red ferritica durante los

ensayos de fluencia y pasan a precipitar como fases Laves.
Engrosamiento de los precipitados M,,C,

Durante el tiempo de permanencia bajo las condiciones de fluencia se
observa la coalescencia de los precipitados M,,C,, tal y como se muestra en la
figura 4.41, sobre todo en las aleaciones solubilizadas a 1200 °C. Después del
tratamiento térmico, los carburos M,,C, presentan tamafios entre 50 y 150 nm
para las cuatro aleaciones y ambas temperaturas de solubilizacion. Estas
particulas finas son mas abundantes en las aleaciones solubilizadas a 1200 °C que
en las solubilizadas a 1050 °C. Por otra parte, en estas ultimas se han encontrado
particulas aisladas de hasta 2 - 3 um que se asociaron a carburos no disueltos

durante el tratamiento de solubilizacion.

IM 15.0kV 14.9mm x10.0k PDBS Y v U 5 00um
Figura 4.41. Detalle por electrones retrodispersados de la precipitacion de particulas M,;Cqen el material solubilizado a
a) 1050°Cy b) 1200 °C.

Después del ensayo de fluencia a 125 MPa y 1286 horas de tiempo a
rotura, algunas particulas alcanzan los 500 nm en las aleaciones solubilizadas a

1200 °C. Este engrosamiento es menos evidente en las aleaciones solubilizadas a
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1050 °C debido a la existencia previa de M,,C, gruesos no disueltos y al menor

contenido en general de particulas M,,C,

La composicion de estos carburos después de los ensayos de fluencia a
baja tension es aproximadamente 42 % Cr, 36 % Fe, 14 % W y 8 % C, muy
similar a la obtenida después del tratamiento térmico para los M,,C, de gran
tamafio y cercana a la composicion que predice la simulacion con el programa
Thermo-Calc. Como las particulas de fase de Laves son mucho mas ricas en W, y
no se encuentra empobrecimiento significativo de este elemento en los carburos
M,,C,, se consider6 que la mayor parte de las particulas de esta fase se forman a
expensas de los elementos que estan en solucion en la ferrita y en la martensita

revenida.
Coalescencia de los precipitados M,X

Otro de los cambios microestructurales que se aprecia durante los ensayos
de fluencia es la coalescencia de los precipitados M,X. Estas particulas presentan
morfologia acicular con longitudes de hasta 150 nm después del tratamiento
térmico y van tomando una forma mas equiaxial con el tiempo de permanencia a
elevada temperatura, hasta llegar a unos 200 nm de didmetro para el material
ensayado a bajas tensiones. Este fendmeno ha sido observado de manera mucho
mas acusada por otros autores [55]. La coalescencia de estos precipitados causa
la desaparicion de las particulas pequenas tanto en borde de placa martensitica

como en el interior de los granos ferriticos.

s '
S4800CENIM 7.0kV 8.2mm x20.0k SE(M)

Figura 4.42. Detalle por electrones secundarios de las finas MJX en el interior de los granos ferriticos para la aleacion I-Base
solubilizada a 1200 °C ensayada a fluencia a a) 300 MPa (108 h) y b) 125 MPa (1286 h.)
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Figura 4.43. Imagen por electrones retrodispersados y espectro por dispersion de energias para tres particulas M.X en la
aleacion |-Base solubilizada a 1200 °C ensayada a fluencia a 125 MPa (1286 h).
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En la figura 4.42 se presentan dos imagenes de electrones secundarios de
la aleacion I-Base solubilizada a 1200 °C y ensayada a 300 y 125 MPa durante
108 y 1286 horas, respectivamente. Después del ensayo a 300 MPa con un
tiempo a rotura de 108 horas todavia existe una abundante precipitacion de
particulas finas M,X en el interior de los granos ferriticos, comparable a la
existente en el material después del tratamiento térmico (figura 4.9b)). En
cambio, después del ensayo a 125 MPa con un tiempo a rotura de 1286 horas esta

precipitacion fina practicamente ha desaparecido.

Por otra parte, en la figura 4.42 se recoge una imagen de la aleacion I-Base
solubilizada a 1200 °C y ensayada a 125 MPa durante 1286 horas donde se
observan estas particulas, que han ido tomado forma equiaxial, con un contraste

oscuro y los espectros de dispersion de energias correspondientes.
Degradacion de la estructura de placas martensiticas

Otro de los principales fenomenos de degradacion microestructural es la
coalescencia de las placas martensiticas debido a la pérdida de efectividad de los
precipitados para el anclaje de las dislocaciones y la estabilizacion de la frontera
de subgrano. Para el estudio del tamafio de placa martensitica son muy Ttiles los
analisis por EBSD mediante los cuales es posible diferenciar las distintas placas a
partir de variaciones en sus orientaciones cristalograficas. En la imagen 4.44 se
muestran los mapas obtenidos para la aleacion I-Base solubilizada a 1200 °C en
tres estados distintos: a) después del tratamiento térmico, b) después del ensayo
de fluencia a alta tension y c) después del ensayo de fluencia a baja tension. En
estas imagenes cada uno de los colores indica una orientacion cristalografica
distinta, las lineas blancas representan fronteras de grano o subgrano con una
desorientacion de entre 2 y 15° y las lineas negras representan desorientaciones
> 15°

El primer mapa presenta una estructura de placas fina, con abundantes
fronteras de bajo angulo (lineas blancas) en el interior de los granos. En cambio,

con el paso del tiempo bajo las condiciones de fluencia, la anchura de placa
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5 um
Figura 4.44.Mapas de EBSD para la aleacion I-Base solubilizada a 1200 °C a) Después del tratamiento térmico, b) ensayada
a fluencia a 300 MPa (108 h) y ¢) ensayada a fluencia a125 MPa (1286 h).
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martensitica va aumentando a la vez que van disminuyendo las fronteras de bajo
angulo debido a la coalescencia de placas. El aumento de la anchura de placa
martensitica tiene el mismo efecto que el crecimiento del tamafio de grano en
otros materiales. Causa una disminucién en el nimero de fronteras de grano y el
material pierde resistencia debido a que las placas martensiticas actian como

obstaculos para el movimiento de las dislocaciones.
Cambios en los precipitados MX y otras particulas

Los precipitados del tipo MX presentes en la microestructura después del
tratamiento térmico no sufren ningun cambio durante los ensayos de fluencia.
Seglin se obtiene de las previsiones por Thermo-Calc (figuras 4.1 y 4.2), estos
precipitados ricos en Nb son los mas estables a alta temperatura (incluso a
temperaturas superiores a 1200 °C) y por lo tanto no se ven afectados por las

condiciones de ensayo.

Por ultimo, tal y como se muestra en la figura 4.45, en la aleacion I-Cu,
tanto solubilizada a 1050 °C como a 1200 °C se observa la precipitacion de unas
particulas redondeadas de tamafio en torno a 200 nm de diametro ricas en Cu y
W en el material ensayado a fluencia. En la figura (4.45) se recoge la
microestructura de la aleacion I-1Cu solubilizada a 1200 °C y ensayada a fluencia
a 125 MPa durante 1599 horas asi como los espectros de dispersion de energias
de tres particulas analizadas. Las particulas 1 y 2 muestran una composicion
cercana a la de las fases Laves, a pesar de su alto contenido en Cu y bajo
contenido en W. En cambio, la particula 3 muestra un contenido mas elevado en
Cu, incluso mayor que en W. Segun las predicciones por Thermo-Calc, para esta
aleacion, y a la temperatura de revenido, son estables unas particulas de
composicion 70 % Cu 'y 30 % W. Considerando la gran influencia de la matriz en
los microanalisis debido al pequefio tamafio de los precipitados, se puede
identificar, al menos la particula 3, como un ejemplo de estas particulas ricas en
Cu y W predichas por Thermo-Calc y que no se encontraron después del

tratamiento térmico.
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Figura 4.45. Imagen por electrones retrodispersados y espectro por dispersion de energias para particulas ricas en Cu en la
aleacion I-1Cu solubilizada a 1200 °C y ensayada a fluencia a 125 MPa (1599 h).
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En ningun caso se ha observado la formacion de particulas de fase Z
aunque es comunmente observada en aceros similares después de varias horas de

permanencia a elevada temperatura a partir de los pequefios precipitados MX
ricos en Nb y/o V [56]. La composicidon para esta fase segin Thermo-Calc es
40% Nb, 30 % Cr, 15 % V y 10 % N, 5 % Fe. En este caso, los MX gruesos no

disueltos, ricos en Nb, no han dado lugar a la formacion de fase Z.

4.1.4.4. Estudio de la fractura

Existen diferencias en la fractura de las distintas aleaciones sometidas a
ensayos de fluencia en funcion de la temperatura de solubilizacion y de la tension

aplicada.

En las figuras 4.46 y 4.47 se muestran unas vistas generales de las probetas
y de la seccion transversal de la zona de rotura para la aleacion [-Base

solubilizada a 1050 y 1200 °C y ensayada bajo dos niveles de tension distintos.

Ademas, en las imagenes de las figuras 4.48 y 4.49 se muestran algunos
detalles de la microestructura. Se observa que, con la aplicacion de tension, se
produce la fractura de los precipitados NbX (figura 4.48a). La formacion de las
cavidades se inicia normalmente junto a estas particulas o junto a las fases Laves
(figura 4.48b). De manera general, el material solubilizado a 1050 °C presenta
mayor nimero de cavidades que el material solubilizado a 1200 °C debido a su
mayor contenido en precipitados NbX no disueltos durante el tratamiento de

solubilizacion.

Por otra parte, la propagacion del dafio ocurre de distinta manera en
funcion de la tension aplicada. Se observa que las cavidades formadas son mas
abundantes y mucho mas pequefias en el material ensayado a baja tension que en
el material ensayado a alta tension, sobre todo en las aleaciones solubilizadas a
1050 °C. Ademas, mientras que a alta tensién su crecimiento se produce
preferentemente a través de la matriz, a baja tension se observan regiones en las

que la rotura se produce a través de la frontera de grano o borde de placa. Esta
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transicion de fractura predominantemente transgranular a fractura
predominantemente intergranular al reducir la tension de ensayo se observa de
manera mas clara en el caso del material solubilizado a 1200 °C que en el caso
del material solubilizado a 1050 °C. En figura 4.49 se recogen dos imagenes que
muestran regiones con fractura intergranular para cada una de las temperaturas de

solubilizacion.

S4800CEN IM 10.0kV 9.-6mm .
Figura 4.46. Seccidn longitudinal de la zona de rotura y detalle de la probeta para la aleacion I-Base solubilizada a 1050 °C y
ensayada a fluenciaa, a.1) y a.2) 250 MPa (1,3 h) y b.1) y b.2) 100 MPa (700 h).
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Figura 4.47. Seccion longitudinal de la zona de rotura y detalle de la probeta para la aleacion I-Base solubilizada a 1200 °C y
ensayada a fluencia a, a.1) y a.2) 300 MPa (108 h) y b.1) y b.2) 125 MPa (1286 h).
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Figura 4.48.a) Detalle de la fractura de los precipitados NbX durante ensayos de fluencia y b) formacion de cavidades junto
a los precipitados NbX y fases Laves.

El crecimiento de las cavidades a través de la matriz se produce en
aquellos casos en los que la frontera de grano es mas resistente que la matriz, tal
y como ocurre cuando el material se somete a tensiones elevadas y los tiempos
de ensayo son cortos, a pesar de la incipiente precipitacion de fases Laves en
frontera de grano. Sin embargo, cuando se aplican tensiones bajas se prolonga el
tiempo de permanencia bajo las condiciones de ensayo por lo que la precipitacion
de fases Laves es mucho mas abundante y las particulas alcanzan un tamafio
mayor. Las fases Laves se caracterizan por su fragilidad [57] por lo que una vez
que alcanzan un tamaiio critico, debilitan la frontera de grano y la fractura pasa a

producirse de manera intergranular en lugar de propagarse a través de la matriz.

b : : A .
s M nm x5.00k P 10.0um [l S4800CENIM 15.0kV 15.0mm x5.00k PDBSE

Figura 4.49. Fractura intergranular observada después de los ensayos de fluencia a baja tension para el material solubilizado
aa) 1050 °C (100 MPa, 700 h) y b) 1200 °C (125 MPa, 1286 h).
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Frecuentemente, el cambio desde una fractura transgranular a una fractura
intergranular va acompafiada por la transicion de fractura ductil a fractura fragil y
estd relacionada con la pérdida de resistencia a fluencia [58]. Algunos autores
han observado esta transicion de rotura ductil a fragil en funciéon el tiempo de
ensayo en aceros similares y han determinado que el diametro critico de fase

Laves que provoca esta transicion es de 130 nm [59].

En este caso, el didmetro critico de la fase Laves que provoca la transicion
entre fractura transgranular e intergranular se ha obtenido a partir del estudio de
las probetas con tiempos de rotura proximos a las 50 horas para el material
solubilizado a 1050 °C y 110 horas para el material solubilizado a 1200 °C, que
segun la curva representada en la figura 4.25 es el tiempo a partir del cual se
produce el cambio de comportamiento mecanico. El tamafio critico de fase Laves
obtenido segun este estudio se encuentra en torno a los 120 y 150 nm para las

solubilizaciones a 1050 y 1200 °C, respectivamente.

4.2. CONCLUSIONES ACEROS 14 % CR

1. Después del tratamiento térmico de solubilizacion a 1050 o 1200 °C y
revenido a 750 °C, en ambos casos durante una hora y con enfriamiento al
aire, para todas las aleaciones del grupo I se obtiene una microestructura
formada por entre 10 y 18 % en volumen de ferrita &, con un tamafo de grano

comprendido entre 8 y 14 um, en una matriz de martensita revenida.

2. Existen varios mecanismos de endurecimiento asociados a la microestructura
obtenida después del tratamiento térmico, tales como la presencia de
elementos en solucidon solida, la alta densidad de dislocaciones, la estructura
de granos y placas martensitica y tres tipos de particulas de segunda fase
(MX, M,,C; y M,X). Todos ellos, sobre todo estas particulas de refuerzo,
determinan las buenas propiedades mecanicas de las aleaciones a alta

temperatura.
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3. Al representar de manera conjunta los valores de la velocidad de deformacion
en funcion de la tension aplicada para el estado estacionario, derivados de los
ensayos de compresion y los de fluencia, a 650 °C, se observa que a partir un
cierto valor de la tension se produce un cambio en la pendiente de la curva
que permite dividirla en dos regiones: la region de altas tensiones con n > 14

y la region de bajas tensiones, con n = 5.

4. El mecanismo que controla la deformacion en la region de altas tensiones es
la interaccion de las dislocaciones con los obstaculos, especialmente los
precipitados de tamafio nanométrico, mientras que en la region de bajas
tensiones, a causa de los largos tiempos de permanencia bajo elevada
temperatura, se produce una paulatina degradacion de la microestructura
asociada a la difusion, que incluye la disminuciéon de la densidad de
dislocaciones, precipitacion de fases Laves, pérdida de la estructura de placas
martensiticas y coalescencia de las particulas de segunda fase. Al aumentar de
tamafio, los precipitados pierden su efecto endurecedor y comienza a ser
importante la contribucion de un mecanismo de deformacidon por movimiento

de dislocaciones controlado por el trepado.

5. El material solubilizado a 1050 °C presenta una peor resistencia mecanica a
alta temperatura y menor dureza que el solubilizado a 1200 °C. Estas
diferencias se asociaron con la disolucién de particulas de segunda fase
durante el tratamiento de solubilizacion, la cual a 1050 °C fue parcial para los
carburos M,,C, y practicamente nula para los carbonitruros MX, de manera
que precipitd una menor cantidad de particulas de refuerzo finas y
homogéneamente distribuidas en la microestructura durante el tratamiento de

revenido.

6. Cuando se representa en escala logaritmica la tension aplicada en funcion del
tiempo a rotura, a partir de cierto punto se observa un cambio en la pendiente
de la curva que coincide con el cambio de mecanismo de deformacion entre
las regiones de altas y bajas tensiones. Esta transicion se produce en torno a
50 horas y 210 MPa para el material solubilizado a 1050 °C y 110 horas y
300 MPa para el material solubilizado a 1200 °C. Para tensiones inferiores, el
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tiempo de rotura pasa a aumentar de manera mucho mas lenta con la

disminucidén de la tension aplicada.

7. En los ensayos de fluencia a alta tension, la rotura se produce por la
formacion de cavidades preferentemente junto a los precipitados NbX y fases
Laves, que crecen de manera transgranular, mientras que cuando se aplican
bajas tensiones, la fractura se produce de manera intergranular debido a la
fragilizacion de la frontera de grano provocada por la precipitacion y
coalescencia de fases Laves. El tamafio critico de fase Laves alcanzado en el
punto en el que se produce este cambio de comportamiento se ha calculado en
torno a 120 y 150 nm para el material solubilizado a 1050 y 1200 °C,

respectivamente.

8. El valor de la tension a rotura que se ha estimado para los tiempos de
referencia presenta ligeras variaciones en funcion del método de
extrapolacion empleado, aunque en todos los casos es mayor para las
aleaciones solubilizadas a 1200 °C. Para las aleaciones solubilizadas a
1050 °C, los valores obtenidos por los tres métodos se encuentran entre 40 y
55 MPa para 10.000 horas y entre 23 y 29 MPa para 100.000 horas,
ligeramente por debajo de los valores recogidos por otros autores. En cambio,
las tensiones obtenidas para las aleaciones solubilizadas a 1200 °C alcanzan
99 MPa para 10.000 horas y 60 MPa para 100.000 horas, segin el método de
Monkman-Grant, valores que las sittian por encima de la media de los que se

recogen en bibliografia.

4.3.14 % CR STEELS CONCLUSIONS

1. After heat treatment consisting on normalizing at 1050 or 1200 °C and
tempering at 750 °C, both of them during one hour and air cooling, all group I
alloys showed a microstructure composed by 10 — 18 % in volume of d ferrite,

with grain size between 8 and 14 um, in a tempered martensite matrix.
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. Several strengthening mechanism are associated to the microstructure after
heat treatment, such as the presence of elements in solid solution, high
dislocation density, martensitic grain and lath structure and three types of
second phase particles (MX, M,,C; and M,X). All of them, specially these
reinforcing particles, determine the good mechanical properties of the alloys

at high temperature.

. Combined representation of strain rate as a function of applied stress in
stationary stage from compression and creep tests at 650 °C showed a change
in the slope of the curve at certain stress value from which it can be divided
into two regions: high stress region with n > 14 and O, > 825 kJ/mol and low

stress region, with n = 5.

. Interaction between dislocations and obstacles, mainly nanosized particles, is
the deformation controlling mechanism in the high stress region whereas in
the low stress region, due to longer time at high temperature, gradual
microstructural degradation associated with diffusion takes place which
includes dislocations density decrease, Laves phase precipitation, martensitic
lath structure loss and coalescence of second phase particles. When increasing
its size, precipitate strengthening contribution decreases and climb-controlled

dislocation movement becomes important.

. Alloys normalized at 1050 °C showed poorer mechanical strength at high
temperature and lower hardness than those normalized at 1200 °C. These
differences can be associated with the dissolution of second phase particles,
which at 1050 °C was partial for M,;C, carbides and negligible for MX
carbonitrides. Because of that, lower amount of strengthening second phase

particles, homogeneously distributed, is able to precipitate during tempering.

. The curve resulting from the logarithmic representation of applied stress as a
function of creep rupture time showed a slope change which coincides with
the deformation mechanism change between high and low stress regions. This
transition occurs approximately after 50 hours and 210 MPa for the material
normalized at 1050 °C and after 110 hours and 300 MPa for the material
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normalized at 1200 °C. For lower stress, rupture time increases much slower

with decreasing applied stress.

7. Creep rupture is produced by the nucleation of cavities, preferentially next to
NbX precipitates and Laves phase. Transgranular growth is observed in the
high stress region whereas, in the low stress region, intergranular growth is
predominant due to grain boundary embrittlement caused by the precipitation
and coalescence of Laves phase. Critical Laves phase particle size at which
this behavior change occurs was estimated around 120 and 150 nm for alloys
normalized at 1050 and 1200 °C, respectively.

8. Estimated creep rupture stress for reference periods of time presented slight
variations depending on extrapolation method, although in all cases it is
higher for alloys normalized at 1200 °C. For alloys normalized at 1050 °C, the
values obtained by the three extrapolation methods are between 40 and 55
MPa for 10,000 hours and between 23 and 29 for 100,000 hours, slightly
below the values obtained by other authors. On the other hand, obtained
stresses for alloys normalized at 1200 °C reached 99 MPa for 10,000 hours
and 60 MPa for 100,000 hours, according to Monkman-Grant method which
place the alloys above the average of those found in literature.
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9. ACEROS 2,25 % CR

5.1. RESULTADOS Y DISCUSION

5.1.1. Justificacion del tratamiento térmico aplicado

Al igual que en el caso de las aleaciones del grupo I, con 14 % Cer, las tres
aleaciones del grupo II, con 2,25 % Cr, también fueron modeladas con Thermo-
Calc y estudiadas por dilatometria para la seleccion del tratamiento térmico, que
consistio en una solubilizacién a 1050 °C durante una hora y con enfriamiento al
aire seguida de un revenido a 700 °C, de nuevo durante una hora y con
enfriamiento al aire. Mediante este tratamiento se busca una microestructura

compuesta por martensita revenida y reforzada por particulas de segunda fase.
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5.1.1.1. Modelado termodinamico con Thermo-Calc

En las figuras 5.1, 5.2 y 5.3 se muestran los diagramas de fases
correspondientes a las tres aleaciones del grupo II. Del mismo modo que las
aleaciones del grupo I, estos aceros se utilizan después de un tratamiento de
solubilizacién y revenido, pero a diferencia del grupo anterior, en este caso la
austenizacion es completa ya que la solubilizacion se produce en el interior del
bucle gamma y no se forma ferrita 5. Cabe recordar que el modelado para la
aleacion II-1,5Re se ha obtenido omitiendo el Re como elemento aleante, ya que
no estd implementado en la base de datos utilizada, por lo que pueden existir

algunas discrepancias con los resultados reales.

De los diagramas se obtiene que el inicio de la transformacion austenitica
tiene lugar en torno a 800 °C para las tres aleaciones. A partir de este punto, la
fraccion de fase austenitica aumenta con la temperatura mientras la fase ferritica
disminuye hasta su completa transformacion en torno a 900 °C. Para
temperaturas mayores se obtiene una estructura completamente austenitica para
la aleacion 1I-1,5Re mientras que en las aleaciones 11-0,05Nb y I1-0,05Nb0,8Ti
existe una pequefia fraccion de precipitados MX que permanece sin disolver. En
el caso de la aleacion 1I-0,05Nb estos precipitados solo representan el 0,06 % a
900 °C y llegan a disolverse alcanzados los 1150 °C. En cambio, los MX de la
aleacion I1-0,05Nb0,8Ti, son mas abundantes y estables con la temperatura vy,
mientras que a 900 °C representan el 1,6 %, a 1200 °C todavia suponen el 1,4 %

en volumen.

Teniendo en cuenta que la fraccion de precipitados no disueltos permanece
practicamente constante a partir de 900 °C, las tres aleaciones de este grupo se
sometieron a un tratamiento de solubilizacion a 1050 °C durante una hora y con
enfriamiento al aire. Tal y como se comento6 anteriormente, a esta temperatura se
espera una microestructura 100 % austenitica para el caso de la aleacion 11-1,5Re
y acompaiiada de 0,03 % y 1,4 % de precipitados MX para las aleaciones
II-0,05Nb y 11-0,05Nb0,8Ti, respectivamente. En las tablas 5.1 y 5.2 se muestra

la fraccion en volumen y composicion elemental (porcentaje en masa) de cada
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Figura 5.1. a) Fases presentes en funcién de la temperatura para la aleacion II-0,05Nb y b) detalle.
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Figura 5.2. a) Fases presentes en funcion de la temperatura para la aleacion /I-0,05Nb0,8Ti y b) detalle.
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Figura 5.3 a) Fases presentes en funcion de la temperatura para la aleacion 1I-1,5Re (sin Re) y b) detalle.
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una de las fases estables a 1050 °C para estas dos ultimas aleaciones. La
composicion de la austenita para la aleacion II-1,5Re a esta temperatura sera muy

similar a la de estos dos casos.

11-0,05Nb a 1050 °C
Fe Cr w Mn Si Mo \ C Nb
Austenita (99,97%) 9488 | 225 | 1,60 | 050 | 030 | 010 | 025 | 010 | 0,02
MX (0,03%) 033 | 017 | 1,01 - - 0,04 | 098 | 10,86 | 86,61

Tabla 5.1. Composicion de particulas de sequnda fase para la aleacion 11-0,05Nb, a 1050 °C.

1-0,05Nb0,8Ti a 1050 °C

Fe Cr w Mn Si Mo Vv C Nb Ti
Austenita (98,6%) | 95,04 | 2,26 1,49 0,51 0,30 0,10 0,21 0,09 - -
MX (1,4%) - 0,86 13,02 - - 0,20 4,62 16,31 5,05 59,94

Tabla 5.2. Composicion de particulas de segunda fase para la aleacion 11-0.05Nb0,8Ti, a 1050 °C.

Como temperatura de revenido se tomo 700 °C, 100 °C por encima de la
temperatura exigida en las aplicaciones previstas y por debajo del inicio de la
transformacion austenitica (=~ 800 °C). El tratamiento se realizd durante una hora
y con enfriamiento al aire. En las tablas 5.3, 5.4 y 5.5 se recoge la fracciéon en
volumen y la composicion elemental (porcentaje en masa) de cada uno de los

precipitados estables a 700 °C que precipitaran durante el revenido.

La prediccion de particulas de segunda fase estables a la temperatura de
revenido es muy similar para las aleaciones I1I-0,05Nb y II-1,5Re. En ambos
casos precipitan carburos del tipo M,;C,, ricos en Cr, Fe y Wy del tipo M,C,
con elevado contenido en W, y que representan en torno entre el 0,6 y el 0,8 %
cada uno. Ademas se forma un 0,4 % de precipitados del tipo MX. En el caso de
la aleacion 11-0,05Nb, se diferencian dos tipos de estas particulas, una variante
rica en V y otra variante rica en Nb, aunque en muy baja fraccion (0,04 %). Para
la aleacion 1I-1,5Re, que no contiene Nb, s6lo se formara la variante rica en V.
En cambio, en la aleacion II-0,05Nb0,8Ti, predomina la precipitacion de
particulas MX ricas en Ti y W, que representan el 2,3 %. También se predice la
precipitacion de carburos M,C en un 0,3 % aunque no se formaran particulas del
tipo M,,C,.
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11-0,05Nb a 700 °C
Fe Cr w Mn Si Mo \" C Nb
Ferrita (98,33%) 96,34 | 203 | 068 | 050 | 031 | 007 | 007 | - -
M¢C (0,64%) 2607 | 106 | 67,72 | - - 173 ] 133 | 181 | 028
MysCe (0,60%) 3571 | 3432 | 2144 | 126 | - | 193 | 101 | 463 | -
MX (0,39%) 500 | 535 | 2225 | 004 | - | 058 | 4943 | 1349 | 3,86
MX (0,04%) 066 | 661 | 207 | - - - | 387 | 11,90 | 74,89

Tabla 5.3. Composicion de particulas de segunda fase para la aleacion 11-0,05Nb, a 750 °C.

11-0,05Nb0,8Ti a 700 °C

Fe Cr w Mn Si Mo Vv C Nb Ti

Ferrita (97,4%) 96,07 | 2,21 0,78 0,51 0,31 0,08 0,04 - - -
MX (2,3%) - 4,89 | 26,07 | 0,01 - 0,32 | 1290 | 1495 | 3,14 | 37,72
MC (0,3%) 2595 | 1,10 | 68,46 - - 1,95 0,73 1,79 0,01 0,01

Tabla 5.4. Composicion de particulas de sequnda fase para la aleacion 11-0,05Nb0,8Ti, a 750 °C.

II-1,5Re a 700 °C

Fe Cr W Mn Si Mo Vv C
Ferrita (98,2%) 96,40 | 198 | 067 | 050 | 031 0,07 | 007 -
M,3Cs (0,8%) 36,05 | 3395 | 21,23 | 1,26 - 1,89 | 099 | 463
MsC (0,6%) 2619 | 1,05 | 67,96 - - 167 | 132 | 181
MX (0,4%) 498 | 485 | 2307 | 0,04 - 0,68 | 52,73 | 13,65

Tabla 5.5. Composicion de particulas de segunda fase para la aleacion /1-1,5Re, a 750 °C.

5.1.1.2. Estudio de las transformaciones de fase en enfriamiento continuo

Para las aleaciones con 2,25 % Cr, el estudio de las transformaciones de
fase en enfriamiento continuo por dilatometria se realiz6 Unicamente para la
aleacion II-0,05Nb. Segun Thermo-Calc se trata de la aleacion con un
comportamiento intermedio entre las otras dos aleaciones del grupo en cuanto a
tipo y estabilidad de precipitados, aunque las tres aleaciones presentan

temperaturas de inicio y fin de transformacion austenitica muy préximas.

Al igual que para las aleaciones del grupo I, el ciclo térmico aplicado
consistid en un calentamiento a 5 °C/s hasta 1050 °C, temperatura que se
mantuvo durante 10 minutos para asegurar la homogeneizacion de la

microestructura. Seguidamente se aplicaron dos velocidades distintas de
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enfriamiento, 50 °C/s y 0,5 °C/s, desde 1050 °C hasta 20 °C. En este caso, debido
a que los resultados para ambas velocidades de enfriamiento resultaron ser
ligeramente diferentes, se realizd un tercer enfriamiento a una velocidad

intermedia, 10 °C/s.

Las curvas obtenidas se recogen en la figura 5.4 en las que se representa el
alargamiento relativo de la probeta en funcion de la temperatura. Al igual que las
aleaciones del grupo I, desde la temperatura ambiente inicial se produce la
progresiva dilatacion de la probeta con el calentamiento hasta el inicio de la
transformacion austenitica (A.1), que tiene lugar en torno a 835 °C, ligeramente
por encima del valor que predice el Thermo-Calc (800 °C). A partir de este punto
se produce una contraccidon ocasionada por la transformacion de la ferrita, de
estructura BCC, en austenita, de estructura FCC y mas compacta [1]. Una vez
finalizada la transformacion austenitica, que sera completa para esta aleacion
segiin Thermo-Calc (figura 3.30), la dilatacion continua hasta alcanzar la maxima
temperatura de ensayo. Del mismo modo, durante el enfriamiento, la contraccion
del material es progresiva mientras no se producen cambios de fase. Entre 490 y
436 °C, en funcién de la velocidad de enfriamiento, se inicia la transformacion
martensitica que se refleja en la curva como una dilatacion debido a que la
estructura FCC de la austenita es mas compacta que la BCT de la martensita [2].
La transformacion martensitica finaliza entre 440 y 290 °C y a partir de este

punto contintia la contraccidon constante del material.

A partir de la expresion 3.1, que se mostré en el capitulo 3, se ha
calculado el coeficiente de expansion térmica lineal tanto en el calentamiento,
donde el material presenta estructura ferritica, como en el enfriamiento, con una

estructura austenitica. Los valores se recogen en la tabla 5.6.

Coeficiente de expansion térmica lineal o, (°C")

Calentamiento (ferrita) Enfriamiento (austenita)
40-200 °C 500-700 °C 500-700 °C
1,23x10° 1,52x10° 2,29x10°

Tabla 5.6. Coeficiente de expansion térmica para la aleacion 11-0,05Nb para velocidad de enfriamiento de 50 °C/s.
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También en este caso, el coeficiente de expansion es mayor para
temperaturas mas elevadas y, dentro de un mismo rango de temperaturas, es
mayor durante el enfriamiento, donde el material presenta estructura austenitica

FCC que durante el calentamiento, con estructura ferritica BCC.

Microdureza (HV)
Enfriamiento 50 °C/S Enfriamiento 10 °C/s Enfriamiento 0,5 °C/s
11-0,05Nb 4447 + 38 4405 + 8,1 405,8 = 10,6

Tabla 5.7. Dureza para la aleacion I1-0,05Nb después del ensayo de dilatometria a velocidades de enfriamiento de
50°C/s, 10°C/s y 0,5 °C/s.

Por otra parte, la dureza Vickers medida en el material después del ensayo
de dilatometria, bajo una carga de 1 kg, se recoge en la tabla 5.7. En
concordancia con los datos representados en las curvas de la figura 5.4, los
valores de dureza para las aleaciones enfriadas a velocidades de 50 °C/s 'y 10 °C/s
estan bastante proximos, mientras que para una velocidad de enfriamiento de 0,5
°C/s, donde la transformacion martensitica se inicia y finaliza a temperaturas mas
elevadas, la dureza es considerablemente menor. A temperaturas de enfriamiento
lentas se favorece la difusion del carbono que puede precipitar en forma de
carburos causando un descenso en el contenido en carbono en solucion solida en
la martensita, lo cual justifica una M mas elevada [3-4], asi como una menor
dureza [5-6] para el material enfriado a 0,5 °C/s en comparacion con el enfriado a
10 °C/s y 50 °C/s.

5.1.2. Caracterizacion microestructural después del tratamiento térmico

Las imagenes de la figura 5.5 muestran la microestructura para las
aleaciones del grupo II, atacadas, después del tratamiento térmico de
solubilizaciéon y revenido, obtenidas por microscopia Optica sobre la seccion
longitudinal respecto a la direccion de laminacion. Las aleaciones 11-0,05Nb y
II-1,5Re muestran una microestructura muy similar bainitico-martensitica aunque
en la primera predomina la forma bainitica y en la segunda la martensita

revenida, de estructura mas fina. En cambio, la aleacion 1I-0,05Nb0,8Ti presenta
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una microestructura ferritica, acompafiada de una abundante precipitacion de

carburos TiC.

:i!;. e : Lo, e

Figura 5.5. Microestructura por microscopia optica (seccion longitudinal) después del tratamiento térmico para las
aleaciones: a) 11-0,05Nb, b) II-0,05Nb0,8Ti y ¢) II-1,5Re.

En estos aceros, con bajo contenido en elementos gammagenos como
niquel y manganeso, la austenita no es estable a temperatura ambiente [7] por lo
que cuando se someten a un enfriamiento desde la region austenitica, se produce
la trasformacion a distintas estructuras en funcion de su composicion y de la

velocidad de enfriamiento.

La forma estable de la austenita a temperatura ambiente es una
combinacion de ferrita y cementita (Fe,C), que se ordenan en forma de ldminas
alternas para formar perlita. En algunas ocasiones, cuando se aplican velocidades
de enfriamiento demasiado altas, se dificultan los procesos de difusiéon y no hay
tiempo suficiente para formar perlita por lo que se produce la formacion de

bainita. Del mismo modo, si la difusion se ve totalmente impedida, a causa de
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velocidades de enfriamiento todavia mayores, se produce la transformacion a
martensita [8]. La martensita es un constituyente metastable que se forma cuando
los elementos aleantes solubles en la austenita, principalmente el carbono,
quedan atrapados en los intersticios octaédricos de la estructura BCC de la
austenita y la deforman [9-10]. La martensita presenta estructura BCT y su red se
encuentra sobresaturada de carbono en solucion sélida. Su estructura compuesta
por placas juega un papel importante en el endurecimiento de los aceros debido a
que supone un aumento de la fraccion ocupada por fronteras de grano en la

microestructura, mas resistentes que el interior de los granos [11].

En el caso de la aleacion I1-0,05Nb0,8Ti, a pesar de que fue disefiada para
contener un 0,6 % de Ti, el andlisis quimico de control demostré un contenido
real del 0,78 %. El titanio tiende a formar carburos junto con otros elementos
como el Nb, V y W del tipo MC. Estos carburos, del tipo 38 % Ti, 3 % Nb, 13 %
V y 26 % W son estables a la temperatura de solubilizacién segin Thermo-Calc.
La totalidad del contenido en Ti, V y Nb de la aleacién, asi como un 0,5 % en
masa de W se empleara en la formacion de estos carburos que consumen
practicamente la totalidad de C en solucion solida. La presencia de C se reducira
a contenidos por debajo de la solubilidad méaxima del carbono en ferrita, 0,022 %
[12] por lo que no se producird la transformacion a martensita durante el

enfriamiento desde la temperatura de solubilizacion, sino a ferrita.

En la tabla 5.8 se muestra el didmetro de particula equivalente calculado
para cada una de las aleaciones por analisis de imagen. Las imagenes para el
estudio de las aleaciones I1-0,05Nb y II-1,5Re se han obtenido por microscopia
optica mientras que en el caso de la aleacion II-0,05Nb0,8Ti, debido a su

pequefio tamafo de grano, ha sido necesario el empleo de un SEM.

11-0,05Nb [1-0,05Nb0,8Ti II-1,5Re
Didmetro equivalente (um) 60,2 = 29,7 40+15 59,9 + 30,6

Tabla 5.8. Didmetro equivalente para las tres aleaciones.

Las aleaciones II-0,05Nb y II-1,5Re presentan un tamafio de grano grueso,
de unas 60 um, aunque existe mucha desviacion debido a que se han encontrado
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granos desde 12 hasta 189 um. El tamafio de grano de la aleacion 11-0,05Nb0,8Ti
es mucho mas fino, con un valor medio de 4 pm. En la figura 5.6 se recogen unas

imagenes de las tres aleaciones tomadas por electrones retrodispersados en SEM.

Direccion de laminacion T

Figura 5.6. Microestructura por electrones retrodispersados después del tratamiento térmico para las aleaciones:
a) II-0,05Nb, b) 11-0,05Nb0,8Ti y c) II-1,5Re.

El contraste es muy uniforme para todas las imagenes lo que indica que no
existen diferencias de composicion considerables entre los distintos granos,
subgranos y placas martensiticas. Para las aleaciones II-0,05Nb y II-1,5Re se
observan unas particulas de contraste brillante que, segin los espectros por
dispersion de energia, son muy ricas en W (hasta un 60 % en masa), de elevada
masa atomica. Estas particulas son mas abundantes y ligeramente mas gruesas
para la aleacion II-1,5Re que para la II-0,05Nb. Comparando la composicion
obtenida a partir de los espectros de energia con las predicciones obtenidas con el
programa Thermo-Calc, se pueden identificar como precipitados del tipo M(C.
En la aleacion 11-0,05Nb0,8Ti no se encuentran estas particulas, pero se pueden

identificar, con un contraste oscuro, los precipitados TiC que ya fueron
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observados anteriormente por microscopia Optica. Aunque no se aprecia
alargamiento de grano en la direccion de laminaciéon para ninguna de las
aleaciones, estos carburos de titanio si muestran un alineamiento preferencial en
dicha direccion, dado que se trata de particulas no disueltas durante el
tratamiento de solubilizacion, que ya existian durante el proceso de laminacion.
Tanto las predicciones con el programa Thermo-Calc como otros autores [13]
indican que es necesaria una temperatura de al menos 1300 °C para conseguir

una disolucion mayoritaria de los TiC.

Figura 5.7. Microestructura por electrones retrodispersados después del tratamiento térmico para la aleacion II-1,5Re con
precipitacion de carburos MC y M,sCs.

En la figura 5.7 se muestra un detalle a mayores aumentos de la aleacion
II-1,5Re en el que se pueden observar unos precipitados mas finos que aparecen
en borde de grano, con un contraste menor que los M,C. Pese a su pequefio
tamafio, los espectros de difraccion de esta zona muestran un mayor contenido en
Cr y W respecto a la matriz, por lo que fueron identificados como M,,C,. Como
se vera posteriormente, en la aleacion 11-0,05Nb0,8 también se han encontrado

particulas nanométricas con esta composicion. Del mismo modo que en las



5. ACER0S 2,25 % CR | 157

aleaciones con 14 % Cr, vistas en el apartado anterior, estos carburos precipitan

de forma preferencial en borde de grano y placa.

El estudio microestructural se amplié sobre las muestras atacadas. En la
figura 5.8 se recogen unas imagenes por SEM de las tres aleaciones, donde
pueden verse mas claramente los detalles de la microestructura. Tal y como se
vio anteriormente en las imagenes tomadas por microscopia Optica, las aleaciones
I1-0,05Nb y II-1,5Re muestran una estructura de placas bainitico-martensitica
mientras que la II-0,05Nb0,8Ti presenta una estructura de grano ferritico

equiaxial y destaca por la abundante precipitacion de particulas de TiC.

ns

S4800CENIM 7.0kV 8.8mm x2.00k SE(U)

Figura 5.8. Microestructura por electrones secundarios después del tratamiento térmico para las aleaciones: a) 11-0,05Nb,
b) I-0,05Nb0,8Ti y c) II-1,5Re.

En la tabla 5.9 se recoge un resumen de la composicion y tamafio de cada
uno de los precipitados presentes en las distintas aleaciones y a continuacion se

describe cada uno de ellos.
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Aleacion Tipo de particula Férmula Tamario
11-0,05Nb MeC (W,Fe,Cr,V)sC 100nm - 1um
) TiC TiC 500 nm - 3 um
11-0,05Nb0,8Ti
M,3Cs (Cr,W,Fe),3C 50 - 200nm
1 5Re MqC (W,Fe,Cr,V,Re)sC 200 nm - 2um
' Ma3Cg (Cr,W,Fe,Re)3C 50 - 200nm
Tabla 5.9. Tipo, formula y tamario de las particulas presentes para cada aleacion.
Particulas M ,C

Este tipo de precipitados se encuentra tanto en la aleacion II-0,05Nb como
en la II-1,5Re. Como ya se ha visto anteriormente, son mas abundantes y mas
gruesos en la II-1,5Re que en la I1-0,05Nb. Mientras que en la primera presentan
tamafios entre 200 nm y 2 um, en la segunda no superan 1 pm. En ambos casos
presentan formas redondeadas y se distribuyen de forma aislada preferentemente
en borde de placa. En las figuras 5.10 y 5.11 se muestran imagenes de SEM por
electrones retrodispersados de las aleaciones II-0,05Nb y II-1,5Re,
respectivamente, en las que aparecen este tipo de precipitados y sus

correspondientes espectros por dispersion de energia.

Tal y como se observa en los espectros, la composicion semicuantitativa
obtenida para los carburos MC es muy proxima a la predicha por Thermo-Calc
(tablas 5.3 y 5.5), con elevado contenido en W, y difiere ligeramente entre ambas
aleaciones. El contenido en Mo es ligeramente superior en los precipitados M,C
encontrados en la aleacion I1-0,05Nb que en los de la aleacion 11-1,5Re. Ademas,
mientras que en la primera contienen aproximadamente un 4 % de Nb, este
elemento se sustituye por Re, en una fracciéon cercana al 6 %, en los de la

aleacion II-1,5Re.
Particulas M,,C,

Los carburos del tipo M,,C, precipitan en la aleacion II-1,5Re y en la
11-0,05Nb0,8Ti a pesar de que el Thermo-Calc no los predijo en esta ultima.
Ademads, no se han encontrado precipitados M,,C, en la aleacion II-0,05Nb

aunque Thermo-Calc predice la formacién de un 0,6 %. En las figuras 5.12 y
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5.13 se muestran imagenes de SEM por electrones secundarios donde se observa
la precipitacion de estas particulas en las aleaciones II-1,5Re y 11-0,05Nb0,8Ti,
respectivamente, y sus correspondientes espectros por dispersion de energia.
Estas particulas se forman principalmente a lo largo de las fronteras de grano del
mismo modo que se observo en el caso de las aleaciones del grupo I, aunque en
este caso son mucho mas pequefias y menos abundantes. Se trata de precipitados
ricos en W y Cr aunque en los analisis semicuantitativos obtenidos por EDS se
registraron contenidos en estos elementos mucho menores a los predichos por
Thermo-Calc (tablas 5.3 y 5.4). Estas diferencias se deben a la importante

influencia de la matriz en los anélisis debido al pequefio tamafio de particula.

En el caso de la aleacion II-1,5Re, estos carburos presentan cierto
contenido en Re, con una relacion en masa W/Re = 2. Tal como se vid en el
capitulo anterior, algunos estudios apuntan a la existencia de una fuerza atractiva
entre el Re y el W [14], presente también en los M,,C de las aleaciones I-0,4Re
y I-1Re y a la alta solubilidad que presenta el Re en este tipo de precipitados.

Particulas TiC

Estos carburos estan presentes de forma abundante en la aleacidon
11-0,05Nb0,8Ti. En la imagen de la figura 5.14 se muestra una regién con
precipitacion de estas particulas y sus correspondientes espectros por dispersion
de energias. Presentan bordes redondeados y formas predominantemente
alargadas en la direccion de laminacion. Tal y como se predijo con Thermo-Calc,
se trata de carburos muy ricos en Ti que pueden llegar a alcanzar los 500 nm.
Debido a la influencia de la matriz, el contenido en Ti y W medido en los analisis
semicuantitativos es menor que el predicho y la relacion en masa Ti/W = 3
obtenida se encuentra entre la predicha por Thermo-Calc a 1050 °C (Ti/W = 4,6)
y a 700 °C (Ti/W = 1,5) (tabla 5.2).

Otros autores [13, 15-17] describen la precipitacion de carburos finos TiC,
que mejoran las propiedades mecénicas a alta temperatura, aunque en este caso,

debido a su tamafio grueso, no se espera que tengan efecto endurecedor.
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Otras particulas

A pesar de que Thermo-Calc predice la presencia en la aleacion I1-0,05Nb
de precipitados del tipo MX en dos variantes, una muy rica en Nb estable tanto a
la temperatura de solubilizacion como a la temperatura de revenido y otra rica en
V y W estable unicamente a la temperatura de revenido, ninguna de estas dos
particulas ha sido identificada en esta aleacion, aunque es posible que se
encuentren en forma de particulas de pequefio tamafio, no detectables mediante
SEM. Tampoco se han identificado precipitados del tipo M,,C, que segln
Thermo-Calc representan un 0,6 % en volumen a la temperatura de revenido. La
variante de precipitados MX rica en V y W también fue predicha por Thermo-
Calc como estable a la temperatura de revenido en la aleacion II-1,5Re aunque

tampoco ha sido identificada.

En cuanto a la aleacién I11-0,05Nb0,8Ti, no se han encontrado particulas
del tipo M(C predichas por Thermo-Calc aunque si se han identificado pequefios

carburos M,,C, a pesar de que no fueron predichos.

Estas diferencias con respecto al modelado obtenido con Thermo-Calc no
son relevantes debido a que se trata de particulas que representan fracciones en
volumen muy pequeflas y pueden explicarse considerando que el programa
trabaja asumiendo condiciones de equilibrio dificilmente reproducibles en los

procesos de obtencion y tratamiento de los materiales reales.

En el caso de las aleaciones de este grupo no se considerd necesario el
estudio por microscopia electronica de transmision ya que la resolucion que
permite la microscopia electronica de barrido es suficiente para la caracterizacion

de los precipitados mas importantes.
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Figura 5.10. Microestructura por electrones retrodispersados y espectros por dispersion de energia para dos carburos MgC
en la aleacion 11-0,05Nb.
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Figura 5.11. Microestructura por electrones retrodispersados y espectros por dispersion de energia para dos carburos MyC

en la aleacion I-1,5Re.
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Figura 5.12. Microestructura por electrones secundarios y espectros por dispersion de energia para dos carburos M,;Cq en
la aleacidn II-1,5Re.
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Figura 5.13. Microestructura por electrones secundarios y espectros por dispersion de energia para dos carburos M»3Cys y la

matriz en la aleacion 11-0,05Nb0,8Ti.
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Figura 5.14. Microestructura por electrones secundarios y espectros por dispersion de energia para dos carburos TiC en la
aleacion 11-0,05Nb0,8Ti.



166 | 5.ACER0S 2,25 % CR

5.1.3. Comportamiento mecanico a alta temperatura

5.1.3.1. Ensayos de compresion con cambios en la velocidad de
deformacion

Al igual que para las aleaciones del grupo I con 14 % Cr, el
comportamiento mecanico de las aleaciones del grupo II se estudié a compresion
mediante ensayos de cambios en la velocidad de deformacion entre 10”7y 10 5™

y en un intervalo de temperaturas comprendido entre 540 y 600 °C.

102 1 103
8 11-0.05Nb op P b) 11.0.05Nb0.8Ti o9
o o o o o O
o M~ T [ I o
00w w0 oW W
104 s 10* o g4
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Figura 5.15. Resultados de los ensayos de compresion con cambios en la velocidad de deformacion a distintas
temperaturas para las aleaciones a) II-0,05Nb, b) II-0,05Nb0,8Ti y ¢) I-1,5Re.

En la figura 5.15 se representan, en escala logaritmica, la velocidad de
deformacion frente a la tension aplicada en estado estacionario, obtenida para
cada una de las aleaciones a las distintas temperaturas. Se observa que, en todos

los casos, la curva mantiene una pendiente constante en el rango de las tensiones
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de ensayo. La velocidad de deformacion disminuye a medida que disminuye la
tension aplicada y, dada una tension, es mayor a temperaturas de ensayo mas

elevadas.

Si se comparan las graficas de la figura 5.15, se aprecian diferencias claras
entre el comportamiento mecanico de las distintas aleaciones en funcién de su
composicion. Mientras que para las aleaciones I1-0,05Nb y II-1,5Re se han
obtenido resultados muy similares, la aleacion II-0,05Nb0,8Ti muestra una
resistencia considerablemente inferior, con velocidades de deformacion mas altas
para una misma tension aplicada y curvas con pendientes notablemente menores,

es decir, con menores valores de 7.

A partir de las representaciones graficas de la figura 5.15 se han obtenido
los valores del exponente de la tension, n, y la energia de activacion, O, que se
presentan en la tabla 5.10. Tal y como se puede observar, el exponente de la
tension varia entre 20 y 30 para las aleaciones 11-0,05Nb y 1I-1,5Re en funcién de
la temperatura de ensayo mientras que para la aleacion II-0,05Nb0,8Ti se
encuentra entre 10 y 18. Del mismo modo, la energia de activacion calculada
para una tensiéon de 500 MPa presenta valores muy similares para las dos
primeras aleaciones, 380 y 405 kJ/mol respectivamente, mientras que para la
aleacion I11-0,05Nb0,8Ti el valor calculado es aproximadamente la mitad, 195
kJ/mol. Tal y como se vio en el capitulo anterior para las aleaciones con 14 % Cer,
valores tan elevados para el exponente de la tensidn se asocian a la elevada
efectividad de los precipitados actuando como barreras en el movimiento de las

dislocaciones.

Las diferencias microestructurales entre la aleacién con 0,8 % de Ti y las
aleaciones con Nb o Re son factores clave para la justificacion de su peor
comportamiento. Mientras que las aleaciones 11-0,05Nb y II-1,5Re presentan una
estructura de placas bainitico-martensitica, la aleacion I11-0,05Nb0,8Ti muestra
una estructura de grano ferritico equiaxial y destaca por la abundante
precipitacion de carburos TiC de gran tamano. Aunque el Ti fue anadido para
favorecer la precipitacion de carburos finos que mejoran la resistencia a fluencia,

la temperatura de solubilizacion seleccionada (1050 °C) no ha sido lo
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suficientemente elevada como para permitir la disolucion de los carburos TiC
existentes después de la colada. Este hecho, unido a un contenido en Ti mayor
del buscado (0,78 % real frente al 0,6 % disefiado) provoca un empobrecimiento
en carbono de la matriz que impide, por una parte, la transformacioén martensitica
y por otra parte, la precipitacion de carburos finos durante el revenido. La

ausencia de estos dos mecanismos endurecedores justifica su peor resistencia.

Temperatura " 0, 2500 MPa
de ensayo (°C) (kJ/mol)

600 21

11-0,05Nb 570 25 380
540 30
600 11

11-0,05Nb0,8Ti 570 14 195
540 18
600 21

II-1,5Re 570 26 406
540 30

Tabla 5.10. Exponente de la tension, n, y energia de activacion, Q. a 500 MPa calculados a partir del ensayo de
compresion para las distintas aleaciones.

Para comparar el comportamiento de las aleaciones de ambos grupos, se
ha calculado la velocidad de deformacion en el estado estacionario para una
tension de 500 MPa y una temperatura de 600 °C.

En el caso de las aleaciones del grupo I, ha sido necesaria la extrapolacion
a partir de los resultados obtenidos a las temperaturas de ensayo de 590 y 620 °C,
ya que no se realizaron ensayos a 600 °C. Si se toma una tension constante y se
considera un pequefio cambio en la temperatura AT = T,-T,, de modo que se
pueda que el mecanismo que controla el proceso no se modifica, se puede
obtener, a partir de la expresion ¢ = 4 exp (%C) o™ (2.2), vista en el capitulo 2,

que:

_Rm(i)

Qc_—2
(.-7,)
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Y, conociendo el valor de O, es posible obtener la velocidad de
deformacion, ¢,, a una temperatura dada, en este caso 7,= 600 °C, a partir de los
valores de &, y T, de los ensayos. Se ha tomado como resultado la media
aritmética de los valores extrapolados a partir de los ensayos realizados a 590 y

620 °C. En la tabla 5.11 se recogen los resultados obtenidos.

Temperatura de 0, 2500 MPa £a 500 MPa y 600 °C
solubilizacién (°C) (ky/mol) )
1050 °C 630 1,8x 10
I-Base
1200 °C 1109 41x107
1050 °C 797 2,6x10°
[-1Cu
1200 °C 921 1,5x107
1050 °C 822 37x10°
I-0,4Re
1200 °C 917 1,3x107
1050 °C 669 31x10°
I-1Re
1200 °C 1049 2,5x10°F
11-0,05Nb 1050 °C 380 1,7x10°
11-0,05Nb0,8Ti 1050 °C 195 51x10*
II-1,5Re 1050 °C 406 9,0x 107

Tabla 5.11. Energia de activacion, Q,, y velocidad de deformacion en el estado estacionario para todas las aleaciones,
obtenidas a partir de los ensayos de compresion a 500 MPa y 600 °C.

Las aleaciones del grupo I, con 14 % Cr, y grupo II, con 2,25 % Cr, han
sido disefiadas para aplicaciones hasta 650 y 600 °C, respectivamente, por lo que
se espera que las aleaciones del grupo I presenten mayor resistencia a fluencia
que las aleaciones del grupo II, es decir, menores velocidades minimas de
deformacion en el estado estacionario. Sin embargo, entre los resultados
obtenidos destaca la baja velocidad de deformacién que presenta la aleacion II-
1,5Re, comparable con las velocidades de deformacion de las aleaciones del
grupo I solubilizadas a 1200 °C mientras que la aleacion 11-0,05Nb presenta
velocidades de deformacion proximas a las obtenidas para las aleaciones del
grupo I solubilizadas a 1050 °C. Por ultimo, la aleacion 11-0,05Nb0,8Ti es la que
presenta mayores velocidades de deformacion.
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5.1.3.2. Ensayos de fluencia

Se ha estudiado el comportamiento a fluencia de los aceros con 2,25 % Cr
mediante ensayos a rotura en traccion a 600 °C y tension constante. Se han
aplicado tensiones de 200, 250 y 300 MPa y para cada una de ellas se ha

obtenido la velocidad minima de deformacidn en el estado estacionario.

En la figura 5.16 se representan, en escala logaritmica, los resultados
obtenidos para las aleaciones 11-0,05Nb y II-1,5Re. La aleacion I1-0,05Nb0,8Ti
fue descartada después del ensayo de compresion por sus peores propiedades

mecanicas y no se ensayo a fluencia.

107

a) 0 11-0.05Nb
oll-1.5Re
5 [0}
(]
'g 10%
£
£ o
W
10°
100 1000

Tension (MPa)
Figura 5.16. Velocidad minima de deformacion en funcion de la tensién a 600 °C, obtenida a partir de los ensayos de
fluencia, para las distintas aleaciones.

El comportamiento de las dos aleaciones es muy similar aunque
ligeramente mejor para el caso de la aleacion II-1,5Re. Para el rango de tensiones
de ensayo, la velocidad minima de deformacion desciende a medida que
disminuye la tensién aplicada, siguiendo una relacion lineal. A partir de la
representacion grafica se ha obtenido el exponente de la tensién para cada
aleacion, que se muestra en la tabla 5.12. Los valores se encuentran proximos a
5, bastante por debajo de los obtenidos mediante los ensayos de compresion. Esta

diferencia en el valor de n se justifica considerando los distintos rangos de
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velocidades de deformacion y tensiones aplicadas para cada uno de los tipos de
ensayo. Las aleaciones I1I-0,05Nb y II-1,5Re soportan tensiones > 400 MPa en el
ensayo de compresion y valores entre 200 y 300 MPa en el ensayo de fluencia
mientras que las velocidades se sitaan entre 10”7 y 10" s™ en el caso de los
ensayos de compresion y entre 10° y 107 s para los ensayos de fluencia. Como
se vera posteriormente, estos parametros repercuten en el tiempo de permanencia

bajo elevada temperatura y por lo tanto, en la degradacién microestructural
sufrida.

n
11-0,05Nb 4,6
II-1,5Re 48

Tabla 5.12. Exponente de la tension n calculado a
partir de los ensayo de fluencia.
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Figura 5.17. Velocidad minima de fluencia en funcidn de la tensién aplicada.

Por otra parte, en la figura 5.17 se representa, en escala logaritmica, el
tiempo a rotura en funcién de la tension aplicada para ambas aleaciones. Se
observa un comportamiento lineal decreciente del tiempo de rotura dentro del
rango de tensiones de ensayo. Aunque las diferencias entre ambas aleaciones son
pequeiias, para una misma tension el tiempo a rotura soportado por la aleacion
II-1,5Re es generalmente mayor que el soportado por la aleacion 11-0,05Nb,

diferencias que se agudizan a medida que disminuye la tensién de ensayo.
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5.1.3.3. Discusion del comportamiento mecanico a alta temperatura

Con la intencion de obtener una vision completa del comportamiento del
material tanto en la region de altas tensiones como en la region de bajas
tensiones, en la figura 5.18 se han representado, de manera conjunta y en escala
logaritmica, los valores de velocidad de deformacion en el estado estacionario en
funcién de la tension aplicada obtenidos tanto a partir de los ensayos de
compresion como de los ensayos de fluencia en traccion a 600 °C.

10+
0 11-0.05Nb (Fluencia)
O 11-1.5Re (Fluencia) ;
10 - © 11-0.05Nb (Compresion)
II-1.5Re (Compresién) | ¢ / /
10 0/ /
107 /

10

&

g'_ min (5-1)

600°C

10

100 , 1000
Tension (MPa)

Figura 5.18. Comportamiento a alta temperatura para todos los casos estudiados.

Se observa un cambio de comportamiento entre la region de altas tensiones
y la regién de bajas tensiones, ya que en esta Ultima la curva presenta una
pendiente considerablemente menor. Estas diferencias se recogen en la tabla 5.13
donde se comparan los valores del exponente de la tension, n, obtenidos para
cada uno de los casos. Para ambas aleaciones se obtienen resultados muy
proximos, con un z alrededor de 21 para la region de altas tensiones y en torno a

5 para la region de bajas tensiones.

n altas tensiones n bajas tensiones

(Ensayo compresion) (Ensayo fluencia)
11-0,05Nb 20,9 46
II-1,5Re 215 48

Tabla 5.13. Exponente de la tension n calculado a partir de los ensayo de fluencia.
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Tal y como se expuso en el capitulo anterior para las aleaciones del grupo
I, el cambio en el exponente de la tension, n, en funcion de la tension aplicada
puede deberse a varios motivos: la rotura de la ley potencial de fluencia, un

cambio en el mecanismo de deformacion y/o un cambio microestructural.

Seglin se observa en la figura 5.18, para las dos aleaciones estudiadas, la
dependencia de la velocidad minima de deformacion con la tensidon aplicada
sigue una tendencia potencial (lineal en escala logaritmica) tanto para la region
de bajas tensiones como para la region de altas tensiones. Ademas, siguiendo el
mismo procedimiento que en apartado 4.1.3.3, se ha calculado un valor de
é/D= 3,75x10""m™%/s considerablemente menor que el valor de
é/D = 10®m~2/s comprobado por Sherby y Burke [18]. Por lo tanto, se puede
descartar la rotura de la ley potencial de fluencia como responsable del cambio
de comportamiento observado y se centrara la atencién en los cambios

microestructurales y/o de mecanismo de deformacion.

Como se ha visto anteriormente, valores de n entre 3 y 8 se asocian al
movimiento de dislocaciones como mecanismo controlador de la deformacion. El
movimiento de dislocaciones bajo condiciones de fluencia tiene lugar como
combinacion de procesos de deslizamiento y procesos de trepado de obstaculos.
En particular, un valor de » = 5 se asocia a la deformacion controlada por
trepado. Este modelo puede explicar la deformacion durante los ensayos de
fluencia, en cambio, los valores de n obtenidos a partir de los ensayos de
compresion, con altas tensiones aplicadas, no pueden relacionarse con ninguno

de los mecanismos tipicos de deformacion a alta temperatura.

Las diferencias en el comportamiento entre la zona de altas tensiones
(ensayo de compresion) y la zona de bajas tensiones (ensayo de fluencia) estan
relacionadas con el tiempo de permanencia bajo condiciones de elevada
temperatura y presion. Algunos autores han asociado valores tan elevados de n
con la efectividad de los precipitados en el anclaje de las dislocaciones generadas
durante la transformacion martensitica [19], que es mayor durante los ensayos de
compresion que durante los de fluencia debido a que durante los ensayos de

fluencia el material permanece durante periodos mas prolongados bajo alta
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temperatura. Durante este tiempo las particulas sufren cambios y pierden su
efectividad en el impedimento del movimiento de las dislocaciones por lo que la

deformacion pasa a estar controlada por el trepado de las dislocaciones (# = 5).

104

©11-0.05Nb (Fluencia)

O 11-1.5Re (Fluencia)
105~ © 11-0.05Nb (Compresion)
11-1.5Re (Compresion)

106

107

é min (5-1)

108

600°C

10°
100 P 1000
10000 E

1000

Tiempo a rotura (h)

10 —
100 390 : 430 1000

Tensién (MPa)
Figura 5.19. Comportamiento a alta temperatura para todos los casos estudiados.

En la figura 5.19 se representa de forma conjunta la velocidad minima de
deformacion y el tiempo a rotura en funcion de la tension aplicada. A diferencia
de las aleaciones del grupo I, en este caso no se han obtenido resultados de la
zona de transicion entre ambas regiones aunque a partir de la extrapolacion

grafica es posible determinar la tension aproximada a la que tendria lugar el
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cambio de comportamiento. Teniendo en cuenta que en el caso de las aleaciones
del grupo I, con 14 % Cr, y tal y como se mostré en la figura 4.25, los puntos
correspondientes a los ensayos de fluencia en traccién estan ligeramente
desplazados hacia tensiones menores con respecto a los resultantes del ensayo de
compresion, es de esperar que la transicion real en fluencia se produzca a niveles
de tension menores, aunque los valores obtenidos son utiles a nivel comparativo

entre ambas aleaciones.

De esta representacion se obtiene que la transicion tiene lugar a 390 MPa
y 80 horas para la aleacion I11-0,05Nb mientras que para la aleacion II-1,5Re
ocurre a los 430 MPa y 100 horas. En ambos casos, el cambio de
comportamiento sucede para una velocidad minima de deformacién en torno a
107 s™.

5.1.3.4. Extrapolacion del tiempo de vida

Del mismo modo que para las aleaciones del grupo I, con 14 % Cr, para
las aleaciones del grupo II, con 2,25 % Cr, se ha determinado la tension de rotura
para 10.000 y 100.000 horas mediante la extrapolacion grafica, el método de

Monkman-Grant y el método de Larson-Miller.
Extrapolacion grdfica

Para la extrapolacion grafica se ha obtenido, mediante un ajuste potencial,
la ecuacion de la curva resultante al representar la tension aplicada en los ensayos
de fluencia en traccion frente a tiempo de rotura. Tal y como se observd en la
figura 5.18, las tensiones aplicadas en el ensayo de fluencia pertenece a la region
de bajas tensiones. En este rango de tensiones la curva mantiene una pendiente
constante y se considera que este serd el comportamiento seguido hasta las

tensiones en servicio.

En la figura 5.20 se recoge la representacion obtenida a partir de la cual se
han calculado las tensiones de rotura para los valores de 10.000 y 100.000 horas.
El comportamiento de la aleacion 11-0,05Nb viene definido por la ecuacion:
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Oui-o0snp) = 830,84 x ¢, 0%’
y el de la aleacion 1I-1,5Re por:
O(i-15re) = 2786,4 x t; **%°
substituyendo # = 10.000 h y # = 100.000 h en cada una de ellas, se obtiene una

tension de rotura de 6,400 = 78,4 Y 6 140000 = 32,0 MPa para la aleacion I1-0,05Nb
y de 6 ,000= 145,7Y 6 50000 = 94,3 MPa para la aleacion II-1,5Re.

1000 -
y = 830.84x0189
©
s
< 100 - 94,3
‘0 - 0.
B y = 2786.4x°0388
c
e
32,0
O11-0.05Nb
O11-1.5Re
10 T ; i
100 1000 10000 100000

Tiempo a rotura (h)
Figura 5.20. Tiempo a rotura en funcion de la tension. Extrapolacion para 10.000 y 100.000 horas.

Meétodo Larson-Miller

Tal y como se vio en el capitulo 3, el parametro de Larson-Miller (PLM)
queda definido por la expresion PLM =T (C + logt,) (3.5). Esta relacion permite
calcular el PLM en funcién del tiempo de rotura, que a su vez depende de la
tension aplicada. Para los tiempos de referencia de 10.000 y 100.000 horas,
considerando una temperatura de ensayo de 600 °C y C =20 [20-21] como valor

comunmente utilizado en la literatura, se obtiene que:
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PLM = 600 + 273 (20 + 1og 10000) = 20952

PLM = 600 + 273 (20 + 1og 100000) = 21825

En la figura 5.21 se representa el logaritmo de la tension frente al PLM
para las aleaciones 11-0,05Nb y II-1,5Re. La curva ha sido ajustada mediante un
polinomio de segundo orden. A partir de las correspondientes ecuaciones, es
posible obtener el valor de las tensiones para los valores de PLM = 20952 y

PLM = 21825, para cada una de las aleaciones.

Para el caso de la aleacion I11-0,05Nb se obtiene que, para PLM = 20952
(tr =10.000 h):

log (6) = =2 x1077x 209522 + 8 x 1073x 20952 — 72,051 = 1,6312
o= 42,78 MPa
y para PLM = 21825 (tr = 100.000 h):

log (6) = —2x1077x 218252 + 8 x 1073x 21825 — 72,051 = 0,6668
o= 4,64 MPa

mientras que para la aleacion II-1,5Re, para PLM = 20952 (tr = 10.000 h):

log (6) = =2 x 107 7x 209522 + 7,5 x 10~3x 20952 — 69,797 = 1,953

o = 89,74 MPa
y para PLM = 21825 (tr = 100.000 h):

log (0) = —2x1077x 218252 + 7,5 x 1073x 21825 — 69,797 = 1,24

o= 17,58 MPa
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Figura 5.21. PLM en funcion de la tension para ambas aleaciones.

De nuevo segun el método de Larson-Miller, la aleacion 11-1,5Re soporta
mayores tensiones de rotura que la aleacion 11-0,05Nb, tanto para 10.000 como

para 100.000 horas de permanencia bajo condiciones de fluencia.

Meétodo Monkman-Grant

Como se ha visto anteriormente, seguin Monkman-Grant, existe una
relacion lineal entre el logaritmo del tiempo a rotura y el logaritmo de la
velocidad minima de fluencia [22], segun la ecuacion &t = C (3.6) [23], que

se presento en el capitulo 3.

107 107
a) b)
100 a.\\‘) y = 0.0006x 771
\& R? = 0.9998 100 A\\\ y= 3E-06x0931
S ~a_ R*=0.9979
1 079 \‘\ \.\\ -
. 1N
& ~ = .
£ 107 AN £ 10° o
£ ™~ £ ™~
H Ny £ ™~
W qg \\\ w
10"
102 AN
o11-0.05Nb oll-1.5Re
10 101
100 1000 10000 100000 100 1000 10000 100000
Tiempo a rotura (h) Tiempoarotura (h)

Figura 5.22. Representacion de la relacion de Monkman-Grant para la aleacion a) 11-0,05Nb y b) II-1,5Re.
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En la figura 5.22 se representa la velocidad minima de deformacion en el
estado estacionario en funcién del tiempo a rotura para obtener los parametros de
la relacién de Monkman-Grant para las aleaciones 11-0,05Nb y II-1,5Re. El valor
obtenido para la constante m esta cercano a la unidad en el caso de la aleacion
con Re (m = 0.93), en cambio, toma un valor muy elevado en comparacion con
los datos recogidos en bibliografia para la aleacion con Nb (m = 1,771). Lo
mismo ocurre en el caso de la constante C, mientras que para la aleacion con Re
se obtiene un valor de C = 0,055, dentro del rango de 0,05 y 0,5 recogido en la
bibliografia [24], para el caso de la aleacion con Nb se obtienen valores mucho
menores de C=1,78 x 10,

A partir de la ecuacion de la recta que define el comportamiento, obtenida
mediante un ajuste lineal con un valor de R > 0,99 para ambas aleaciones, es
posible determinar el valor de la velocidad minima de fluencia para los tiempos a
rotura de referencia de 10.000 y 100.000 horas.

Para el caso de la aleacion 11-0,05NDb se obtiene que:

gm = 6x107*x 100001771 = 4,94 x 10~ 11s"1

§m = 6x107*x 100000~177t = 8,38 x 10~ 13572
mientras que para la aleacion II-1,5Re:

gm = 3x1076x 100007°%31 = 5,66 x 10~ 1051

£m = 3x1076x 1000007031 = 6,64 x 10~ 1151

Una vez calculada la velocidad minima de fluencia para 10.000 y 100.000
horas, es posible obtener la tension a partir del ajuste de la curva resultante al
representar la velocidad minima de fluencia en funcion del tiempo a rotura, tal y

como se observa en la figura 5.23.
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A partir de las ecuaciones de las rectas se puede calcular, para la aleacion
II-0,05ND, la tensidon de rotura para las velocidades de deformacion de 4,94 x

10" y 8,38 x 10" s, correspondientes a un tiempo de rotura de 10.000 y
100.000 horas, como:

4’94 X 10_11 1/4.5536
g = (W) = 81,12 MPa

8,38 x 10713\ "/*+5°3¢
N (W) = 33,14 MPa
mientras que para el material solubilizado a 1200 °C, con velocidades minimas
de fluencia correspondiente a 10.000 y 100.000 horas de 5,66 x 10" y 6,64 x
10""'s™ respectivamente, la tension soportada se calcula como:

5,66 x 10710\ "/*7%%
= (—) = 150,60 MPa

2x10-20
y
6,64 x 10-11\/*7%
= (W) = 96,35 MPa
X
107
011-0.05Nb
10° 0l1-1.5Re
y = 1E-19x45536

109 R?=0.9984
:T—- y= 2E_20x4.79§3
n 2
2 jou R?=0.9797

£

-

101

1012

600°C
103 T
10 100 1000

Tensién (MPa)
Figura 5.23. Exirapolacion de la tension a rotura en funcion de la velocidad minima de fluencia.
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En la tabla 5.14 se resumen los valores de tension de rotura en fluencia
para 10.000 y 100.000 horas a 600 °C, calculados por los tres métodos de

extrapolacion utilizados. Por otro lado, en la tabla 5.15, se recopilan algunos

datos obtenidos por otros autores para aceros similares.

Tension a rotura (MPa)
Extrapolacion grafica Larson-Miller Monkman-Grant
10.000 h 100.000 h 10.000 h 100.000 h 10.000 h 100.000 h
11-0,05Nb 78,2 32,0 42,8 4,6 81,2 33,1
II-1,5Re 145,7 94,3 89,7 17,6 150,6 96,6
Tabla 5.14. Tension de rotura en fluencia a 600 °C para 10.000 y 100.000 h.
Tension a rotura (MPa)
Aleacién Composicion 10.000 h 100.000 h Método Fuente
600°C | 650°C | 600°C | 650°C

P23 2,25Cr—1,6W - - 62 - Aproximacion de Wilshire | [25]
T23 2,25Cr-1,6W - - 7.4 - Aproximacion de Wilshire | [25]
P23 2,25Cr-1,6W 110 70 80 40 Extrapolacion grafica [26]
T/P24 2,2-2,6Cr-1Mo 100 - 50 - Extrapolacion grafica [27]

Tabla 5.15. Tension a rotura de aceros utilizados para la fabricacion de componentes en centrales térmicas.

Existen importantes diferencias entre los resultados obtenidos a partir de
los distintos métodos de extrapolacion, aunque para todos los casos la aleacion

II-1,5Re muestra tensiones a rotura mas elevadas que la aleacion I11-0,05Nb.

Mediante la extrapolacion grafica y el método de Monkman-Grant se
obtienen valores muy similares. La tension de rotura calculada mediante estos
métodos para la aleacion 11-0,05Nb es de entorno a 80 MPa para 10.000 horas y
32 MPa para 100.000 horas mientras que para la aleacion II-1,5Re, las tensiones
alcanzan los 150 MPa para 10.000 horas y 95 MPa para 100.000 horas. Sin
embargo, los resultados calculados mediante el método de Larson-Miller son
mucho mas bajos en todos los casos y se situan en torno a 43 MPa para 10.000
horas y 5 MPa para 100.000 horas en el caso de la aleacion 11-0,05Nb y alrededor
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de los 90 MPa para 10.000 horas y 18 MPa para 100.000 horas para la aleacion
I1-1,5Re.

Los valores obtenidos mediante la extrapolacion grafica y el método de
Monkman-Grant para la aleacion I1I-0,05Nb se acercan a los presentados por
otros autores en la bibliografia consultada, para aleaciones de composicion
similar. En cambio, para la aleaciéon II-1,5Re se ha obtenido resultados
considerablemente mejores, con tensiones entre 12 y 40 % mayores. A pesar de
estos resultados, la baja tension de rotura para los tiempos de referencia
obtenidos a partir del método de Larson-Miller, no permite confirmar con total
seguridad el mejor comportamiento de esta aleacidon frente a las estudiadas por

otros autores.

5.1.4. Caracterizacion después de los ensayos mecanicos

La caracterizacion después de los ensayos mecanicos incluye: a) la
comparacion de la medida de microdureza obtenida después del tratamiento
térmico con la obtenida después de los ensayos de compresion a 600 °C y de los
ensayos de fluencia, b) el estudio por difraccioén de rayos X de las fases presentes
después del tratamiento térmico y la posible aparicion de nuevas fases durante
los ensayos de fluencia, c) la caracterizacion microestructural después de los
ensayos de compresion a 600 °C y después de los ensayos de fluencia y, por
ultimo, d) el estudio de la fractura para las dos tensiones de referencia. En todos
los casos, el estudio de las aleaciones después de los ensayos de fluencia se ha
realizado sobre el material ensayado a 300 MPa y 200 MPa, con tiempos de
rotura desde 202 hasta 1642 horas.

5.1.4.1. Medidas de dureza

En la tabla 5.16 se recogen los valores de dureza Vickers obtenidos,
aplicando una carga de 1 Kg, para las tres aleaciones en los estados después del
tratamiento térmico y después del ensayo de compresion a 600 °C.
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Después del tratamiento térmico, la aleacion la II-1,5Re es la que mayor
dureza presenta, con 354 HV, seguida muy de cerca por la aleacion 11-0,05Nb
con 336 HV y por tltimo, con una dureza de 295 HV, la aleacién 11-0,05Nb0,8Ti.
Esto es debido a que las dos primeras presentan una estructura bainitico-
martensitica, bastante mas dura que la estructura ferritica de la aleacién con
titanio. Ademas, las dos primera estan reforzadas por finas particulas de segunda
fase como los M,C y M,,C, mientras que el la aleacion con titanio predominan

los carburos gruesos TiC.

Tras el ensayo de compresion a 600 °C, las tres aleaciones experimentan
una pérdida considerable de dureza y los valores se reducen hasta 286, 300 y 260
HYV para las aleaciones I1-0,05Nb, II-1,5Re y I1I-0,05Nb0,8Ti respectivamente,

con reducciones que representan el 14,8, 15,2 y 11,8 % respectivamente.

Microdureza (HV)
Tratamiento térmico Compresion a 600 °C
1I-0,05Nb 336,4 = 5,3 2855+ 3,8
11-0,05Nb0,8Ti 2946 + 3.2 2604 + 1,7
II-1,5Re 3538+ 338 300,1 + 40

Tabla 5.16. Dureza de las aleaciones después del tratamiento térmico y después del ensayo de compresion.

Al igual que en las aleaciones del grupo I, con 14 % Cr, la duracion de
los ensayos de compresion es de unas 42 horas. La pérdida de dureza después del
ensayo de compresion indica que, durante este tiempo bajo las condiciones de
ensayo, se produce cierta degradacion microestructural. Dado que, tal y como ser
vera mas adelante, la microestructura no se ve apenas alterada, dicha degradacion

estd probablemente asociada a la pérdida de densidad de dislocaciones.

Fluencia a alta tension Fluencia a baja tension
(300 MPa) (200 MPa)
T, (h) Dureza (HV) T, (h) Dureza (HV)
11-0,05Nb 307 2561 =18 873 2143 +49
II-1,5Re 202 2811+ 3,0 1642 228,6 = 2,6

Tabla 5.17. Durezas y tiempo a rotura de las aleaciones ensayadas a fluencia a alta y baja tension.
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Por otra parte, se ha evaluado la pérdida de dureza que se produce durante
los ensayos de fluencia a 200 y 300 MPa. En la tabla 5.17 se recogen los
resultados obtenidos para las dos aleaciones ensayadas y en la figura 5.24 se

representa la evolucion de la dureza en funcion del tiempo a rotura.

A partir de un ajuste exponencial se puede obtener la ecuacion que define
el comportamiento de cada una de las aleaciones para obtener unos valores de
dureza para un tiempo de rotura determinado. Por ejemplo, para 800 horas bajo

condiciones de fluencia se puede calcular que, para la aleacion I1-0,05Nb, la

dureza resultante seria:

y = 320,65 x e~ 000049 = 2164 HV

mientras que para la aleacion II-1,5Re se obtendria:

Estos resultados suponen una pérdida de un 35,7 % para el caso de la

y = 324,41 x ¢~ 000022x = 271 9HV

aleacion 11-0,05Nb y un 23,2 % para la aleacion 11-1,5Re.

360
340
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300
280
260
240
220
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180
160

Dureza (HV)

O11-0.05Nb
Ol11-1.5Re
y=320.65*eW""~...._ 0 g
R2=0.91 g
600 °C
0 500 1000 1500 2000

Tiempo a rotura (h)

Figura 5.24. Pérdida de dureza en funcion del tiempo a rotura. Ajuste para ambas aleaciones.
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Después del ensayo de compresion, la pérdida de dureza que sufren ambas
aleaciones es muy similar. En contraste, durante el ensayo de fluencia la
disminucién de la dureza es mucho mdas acusada para la aleacién con Nb que
para la aleacion con Re. Estas diferencias estdn de acuerdo con los resultados
obtenidos de los ensayos a fluencia a alta temperatura que muestran como la
pérdida de propiedades mecanicas se produce de manera mas rapida en la
aleacion con Nb que en la aleacién con Re. En el apartado 5.1.4.3 se estudia la
microestructura después de los ensayos mecanicos para determinar cuales son los

fenomenos de degradacion que provocan esta pérdida de propiedades.

5.1.4.2. Analisis por difraccion de rayos X

Los ensayos por difraccion de rayos X permiten identificar las distintas
fases presentes en las aleaciones. En la figura 5.25 se recogen los difractogramas
de las tres aleaciones estudiadas después del tratamiento térmico. En todos los
casos se identifican claramente unos picos muy agudos correspondientes a la

estructura BCC que comparten la ferrita, la bainita y la martensita revenida.

11-0.05Nb-0.6Ti
=11-0.05Nb
—I1I-1.5Re

Fea

Intensidad
- Fea
- Feia

T T T T T T T

30 40 50 60 70 80 90 100 110 120
20

Figura 5.25. Espectros por DRX para las tres aleaciones despugés del tratamiento térmico.
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En la figura 5.26 se recoge una region ampliada de los mismos
difractogramas, de la zona de bajos angulos de difraccion, donde se puede
identificar el pico correspondiente a los carburos de titanio presentes después del
tratamiento térmico en la aleacion II-0,05Nb0,8Ti. A pesar de que por
microscopia electronica de barrido fueron identificados carburos del tipo M,C
para las aleaciones I1-0,05Nb y II-1,5Re y del tipo M,,C, para las aleaciones
1I-0,05Nb0,8Ti y II-1,5Re, no es posible identificarlos en los difractogramas
debido a la baja fraccidon que representan.

Por otra parte, en esta imagen ampliada, se observa que la anchura del pico
correspondiente a la ferrita de la matriz es ligeramente menor en el caso de la
aleacion II-0,05Nb-0,8Ti. A diferencia de las otras dos, esta aleacion no ha
sufrido transformacion martensitica durante el enfriamiento desde la temperatura
de solubilizacién, si no que presenta una estructura ferritica. Por tanto, la
densidad de dislocaciones serd menor en esta aleacion ferritica que en las otras

dos, con matriz de martensita revenida, por lo que el pico de la ferrita es mas

estrecho.
(=]
$
11-0.05Nb0.6Ti
——11-0.05Nb
—II-1.5Re
0
=
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Figura 5.26. Detalle de los espectros por DRX para las tres aleaciones después del tratamiento térmico.
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Uno de los efectos que se produce a causa da la permanencia del material
bajo condiciones de fluencia durante un tiempo prolongado, es la precipitacion
de nuevas fases. Por este motivo se han obtenido los difractogramas para el
material ensayado a fluencia bajo las dos tensiones de referencia, 200 y 300 MPa.
En la figura 5.27 se comparan los difractogramas obtenidos para la aleacion
11-0,05Nb y en la figura 5.28 se muestra un detalle de la zona de bajos angulos de
difraccion.

En la primera imagen se pueden identificar, para los tres estados,
unicamente los picos correspondientes a la estructura BCC de la matriz. Si se
analizan los difractogramas ampliados en la segunda imagen, se observa la
aparicion de un nuevo pico, correspondiente a 6xidos de hierro y cromo que se
identifica en el material ensayado a 200 MPa y con un tiempo de rotura de
873 horas aunque no en el material ensayado a 300 MPa durante 307 horas. Estos
oxidos se encuentran unicamente en la superficie exterior del material, y tal y
como se vera en el siguiente apartado (5.1.4.3), no forman parte de la
microestructura. Otro efecto asociado al tiempo de permanencia a elevada

temperatura es la reduccion de la anchura de los picos provocada por la

g 11-0.05Nb: Fluencia a 200 MPa, 873 h
S =11-0.05Nb: Fluencia a 300 MPa, 307 h
=11-0.05Nb: Sin ensayar
T
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— o} [}
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-
£
— A
T T : T T T T EI
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20

Figura 5.27. Espectros por DRX para la aleacion I1-0,05Nb en los estados: después del tratamiento térmico (sin ensayar),

ensayada a fluencia a 300 MPa (307 h) y ensayada a fluencia a 200 MPa (873 h).
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Figura 5.28. Detalle de los espectros por DRX para la aleacion II-0,05Nb en los estados: después del tratamiento térmico
(sin ensayar), ensayada a fluencia a 300 MPa (307 h) y ensayada a fluencia a 200 MPa (873 h).

disminucién de la densidad de dislocaciones, que tal como se ha descrito en el

apartado 4.2.4.2 para las aleaciones del grupo I, reduce la deformacion en la red.

Resultados muy similares se obtienen para la aleacion II-1,5Re. En la
figura 5.29 se representan los difractogramas en los tres estados para esta
aleacion y en la figura 5.30 se muestra una region ampliada. De nuevo en esta
imagen se identifican Unicamente los picos correspondientes a la estructura BCC
de la matriz. Si se analizan los difractogramas en la region ampliada se observa
de nuevo el pico correspondiente a las particulas de 6xido de hierro y cromo, asi
como la aparicion de una nueva fase, un carburo del tipo M,C para el material
ensayado a 200 MPa con un tiempo de rotura de 1642 horas. Segun los estudios
por microscopia electrénica de barrido, estos precipitados ya existian en el
material después del tratamiento térmico, asi como los precipitados del tipo
M,,C,. El hecho de que los precipitados M(C se identifiquen por difraccion de
rayos X unicamente en el material después del un tiempo prolongado de

permanencia a alta temperatura, indica que su contenido ha aumentado durante el
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ensayo desde fracciones pequefas no detectables hasta valores detectables. Por

su parte, los precipitados M,,C, se mantendran en fracciones no detectables.

Fea

11-1.5Re: Fluencia a 200 MPa, 1642 h
—|I-1.5Re: Fluencia a 300 MPa, 202 h
=—|I-1.5Re: Sin ensayar

Intensidad
Fe a
Fe a

T T T

1

30 40 50 60 70 80 90 100 110 120
20
Figura 5.29. Espectros por DRX para la aleacion I1-1,5Re en los estados: después del tratamiento térmico (sin ensayar),
ensayada a fluencia a 300 MPa (202 h) y ensayada a fluencia a 200 MPa (1642 h).

Fea

1I-1.5Re: Fluencia a 200 MPa, 1642 h
=]|I-1.5Re: Fluencia a 300 MPa, 202 h
——|I-1.5Re: Sin ensayar
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Figura 5.30. Detalle de los espectros por DRX para la aleacion II-1,5Re en los estados: después del tratamiento térmico (sin
ensayar), ensayada a fluencia a 300 MPa (202 h) y ensayada a fluencia a 200 MPa (1642 h).
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Por ultimo, del mismo modo que para la aleacion anterior, la anchura de
los picos de la ferrita disminuye con el tiempo de permanencia a elevada

temperatura, indicando el descenso de la densidad de dislocaciones.

5.1.4.3. Evolucion microestructural durante los ensayos mecanicos

Al igual que para las aleaciones del grupo I con 14 % Cr, los cambios
microestructurales que sufre el material durante la permanencia bajo las
condiciones de ensayo, varian en funcidon del tipo (compresion o fluencia) y
tiempo de ensayo. Durante el ensayo a compresion el material estd sometido a
tensiones por encima de los 400 MPa durante unas 42 horas. En cambio, para los
ensayos de fluencia, el tiempo de permanencia bajo condiciones de tension y
temperatura elevada es considerablemente mayor que en el caso de los ensayos
de compresion, sobre todo cuando se aplican tensiones bajas, donde los tiempos
de ensayo alcanzan las 1600 horas. Ademas, por la naturaleza del ensayo, los
fenémenos de difusion ocurren con mayor facilidad cuando el material se somete
a esfuerzos de traccion que cuando lo hace a compresion debido a la generacion
de vacantes en la microestructura. Por lo tanto, cabe esperar mayor evolucion
microestructural durante los ensayos de fluencia que durante los ensayos de

compresion.

En las figuras 5.31, 5.32 y 5.33 se recogen imagenes de las tres aleaciones
antes y después del ensayo a compresion a 600 °C. En ningin caso se han
observado cambios microestructurales a pesar de que, tal y como se vio en el
apartado 5.1.4.1, su dureza si sufre una ligera disminucion. Este descenso se ha
asociado a la pérdida de densidad de dislocaciones bajo las condiciones de
ensayo que no es perceptible mediante la caracterizacion por microscopia
electronica de barrido. Por el contrario, después de los ensayos de fluencia se han
detectado signos de degradacion microestructural mas evidentes, tales como la
precipitaciéon y engrosamiento de nuevas fases (M,C, M,,C, y NbC) y Ia

coalescencia de las placas martensiticas tal y como se detalla a continuacion.
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S4800CENIM 15.0kV 15.1mm x1.00k PDBSE 50.0um [l S4800CENIM 15.0kV 15.1mm x1.00k PDBSE 50.0um

Figura 5.31. Microestructura por electrones retrodispersados para la aleacion I1-0,05Nb, a) Después del tratamiento
térmico, b) Ensayada a compresion a 600 °C.

S4800CENIM 15.0kV 15.2mm x1.00k PDBSE S4800CENIM 15.0kV 15.0mm x1.00k PDBSE

Figura 5.32. Microestructura por electrones retrodispersados para la aleacion 11-0,05Nb0,8Ti, a) Después del tratamiento
térmico, b) Ensayada a compresion a 600 °C.

Figura 5.33. Microestructura por electrones retrodispersados para la aleacion II-1,5Re, a) Después del fratamiento térmico,
b) Ensayada a compresion a 600 °C.
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Precipitacion de M ,C

Las figuras 5.34 y 5.35 muestran la microestructura después del ensayo de

fluencia para las aleaciones I11-0,05Nb y II-1,5Re, respectivamente.

Figura 5.34 Microestructura por electrones retrodispersados para la aleacion I1-0,05Nb ensayada a fluencia a, a) 300 MPa
(307 h) y b) 200 MPa (873 h).

’

S4800CENIM 10.0kV 14.6mm x2.00k PDBSE

Figura 5.35. Microestructura por electrones retrodispersados para la aleacion I1-1,5Re ensayada fluencia a, a) 300 MPa
(202 h) y b) 200 MPa (1642 h).

Las imagenes de la izquierda (5.34a y 5.35a) corresponden a las aleaciones
ensayadas a 300 MPa, con un tiempo a rotura de 307 y 202 horas mientras que
las imagenes de la derecha (5.34b y 5.35b) muestran la microestructura después
del ensayo a 200 MPa, con tiempos de 873 y 1642 horas, para cada una de las
aleaciones respectivamente. Se observa un aumento de la precipitacion de
particulas brillantes que han sido identificadas como carburos M/C, tanto en
borde de placa martensitica como, sobre todo, en frontera de grano. Este

fenomeno se produce para ambas aleaciones aunque es mas acusado en la
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aleacion II-1,5Re que en la aleacion II-0,05Nb. En las figuras 5.36 y 5.37 se
muestran precipitados del tipo M,C en las aleaciones II-0,05Nb y II-1,5Re y sus
correspondientes espectros por dispersion de energias.

No se observa un aumento de tamafio significativo con respecto a los M,C
ya existentes después del tratamiento térmico aunque se producen ligeros
cambios en la composicion. Los precipitados M C de la aleacion 1I-0,05Nb han
perdido el 4 % en masa de Nb que presentaban después del tratamiento térmico,
puesto que este elemento ha difundido, como se vera a continuacion, para
precipitar en forma de NbC, mientras que los analizados en la aleacion II-1,5Re
mantienen su composicion, con pequefios contenidos en Re. Al igual que para las
particulas analizadas después del tratamiento térmico, el contenido en Mo es
superior en los precipitados M C encontrados en la aleacion 1I-0,05Nb que en los

de la aleacion 1I-1,5Re.
Precipitacion y engrosamiento de M,,C

Otro de los fendomenos provocados por el tiempo de permanencia a elevada
temperatura es la precipitacion y engrosamiento de los carburos M,,C,. Estos
precipitados fueron identificados después del tratamiento térmico, inicamente y
en muy baja fraccion, en la aleacion II-1,5Re pero después de los ensayos de
fluencia precipitan también en la frontera de grano de la aleacion 11-0,05Nb,

aunque de forma muy fina.

En la figura 5.38 se muestra la microestructura para la aleacion II-1,5Re
ensayada a 200 MPa y 1642 horas, donde se observan estos precipitados.
Mientras que los carburos M C precipitan tanto en frontera de grano como en
borde de placa martensitica, los M,,C, se han identificado uUnicamente en la
frontera de grano, donde se alternan con los M,C (M,C con un contraste mas

brillante y M,,C, con tono gris claro).

Después del tratamiento térmico, los precipitados M,,C, presentan tamafios
entre 50 y 200 nm en la aleacion II-1,5Re mientras que después del ensayo a

fluencia a 200 MPa, con un tiempo de rotura de 1642 horas, alcanzan los 500 nm.
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Estos precipitados no han sufrido grandes cambios en su composicion aunque el
contenido en Re ha aumentado ligeramente hasta una relacion en masa

W/Re =~ 1,6. Por su parte, en la aleacion 1I-0,05Nb, no superan los 100 nm.

’ L4

S4800CENIM 10.0KV 14.6mm x10.0k PDBSE

Elemento %Masa
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C 9.54

Cr 5.84
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w w

AW W ww
s s 10 1 12

Figura 5.36. Microestructura por electrones retrodispersados y espectro por dispersion de energias para dos carburos MyC
en la aleacion 11-0,05Nb ensayada a fluencia a 200 MPa (873 h).
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Figura 5.37. Microestructura por electrones retrodispersados y espectros por dispersion de energia para dos carburos MyC

en la aleacion 1I-1,5Re ensayada a fluencia a 200 MPa (1642 h).
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Elemento %Masa
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Figura 5.38. Microestructura por electrones retrodispersados y espectros por dispersion de energia para dos carburos
M,sCs en la aleacion II-1,5Re ensayada a fluencia a 200 MPa (1642 h).
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Precipitacion de NbC

En la aleacion II-0,05NDb se observa la precipitacion de particulas aisladas
ricas en Nb que se forman en frontera de grano. Estas particulas no se
encontraron en la microestructura después del tratamiento térmico, aunque no se
descarta que se trate de particulas no disueltas durante la solubilizacion, y
alcanzan tamafos que pueden superar las 2 pm después el ensayo a 200 MPa
durante 873 horas. La pérdida en Nb que sufren los precipitados M C durante los
ensayos de fluencia podria relacionarse con la formacion y/o engrosamiento de

estas particulas.

En la figura 5.39 se muestra una imagen con precipitados de este tipo y sus
respectivos espectros por dispersion de energias. Contiene aproximadamente
50 % Nb, 20 % C y 20 % Fe, composicion cercana a la predicha por Thermo-
Calc para los precipitados MX estables tanto a 1050 como a 700 °C (tablas 5.1 y
5.3). Ademas se observa que durante los ensayos de fluencia se produce la
fractura de estas particulas y son lugar de nucleacion de cavidades, al igual que

en el caso de las aleaciones del grupo 1.
Degradacion de la estructura de placas martensiticas

Durante el tiempo de permanencia bajo las condiciones de fluencia los
elementos en solucidn sélida y las particulas de refuerzo pierden su efectividad
para el anclaje de las dislocaciones y las fronteras de grano y se produce la
coalescencia de las placas martensiticas. Mediante los estudios por EBSD es
posible diferenciar cada una de las placas a partir de sus diferentes orientaciones
cristalograficas y observar los cambios que se producen. En la figura 5.40 se
recogen los mapas correspondientes a la aleacion 11-0,05Nb en tres estados
distintos: a) después del tratamiento térmico, b) después del ensayo de fluencia a
alta tension (300 MPa) y c) después del ensayo de fluencia a baja tension
(200 MPa). Los distintos colores representan las diferentes orientaciones
cristalograficas mientras que las lineas blancas indican fronteras de grano o
subgrano con una desorientacion de entre 2 y 15° y las lineas negras representan

desorientaciones < 15°.
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Figura 5.39. Microestructura por electrones retrodispersados y espectro por dispersion de energias para dos carburos NbC
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en la aleacion I1-0,05Nb ensayada a fluencia a 200 MPa (873 h).
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5um o
Figura 5.40 .Mapas de EBSD para la aleacién II-0,05Nb, a) Después del tratamiento térmico, b) Ensayada a fluencia a 300
MPa (307h) y ¢) ensayada a fluencia a 200 MPa (873 h).
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El mapa obtenido después del tratamiento térmico muestra una estructura
de finas placas martensiticas separadas por fronteras de bajo angulo de
desorientacion (entre 2 y 10°). Después del ensayo de fluencia a 300 MPa y
202 horas de tiempo a rotura la microestructura obtenida es muy similar, en
cambio, después del ensayo a 200 MPa, con un tiempo de rotura de 1648 horas,
se observa la desaparicion de gran parte de las fronteras de bajo angulo entre
placas martensiticas debido a la migracion de las particulas de refuerzo hacia las
fronteras de grano de manera que se produce la coalescencia de placas con la

consecuente pérdida de propiedades mecanicas del material [28].

5.1.4.4. Estudio de la fractura

En las figuras 5.41 y 5.42 se muestran las vistas generales de las probetas
ensayadas a fluencia a alta y baja tension y la seccion longitudinal de la zona de

rotura para las aleaciones I1-0,05Nb y II-1,5Re, respectivamente.

Se observa que el modo de fractura presenta pequefias diferencias tanto en
funcion de la aleacién como de la tension aplicada. Para la aleacion 1I-0,05Nb la
rotura se produce por la nucleacion y crecimiento de cavidades que se forman
tanto junto a los precipitados NbC como a los M,C, tanto en frontera de grano
como en borde de placa martensitica. Estas cavidades tienden a crecer a través de
la matriz antes de coalescer, dando lugar a cavidades grandes y redondeadas. En
las imagenes de la figura 5.43 se observan los detalles, tanto para el material

ensayado a alta como para el ensayado a baja tension.

En cambio, la aleacion II-1,5Re muestra una mayor cantidad de particulas
M,,C, y M(C en frontera de grano. Las cavidades nuclean alrededor de estos
precipitados y la coalescencia entre cavidades proximas se produce a lo largo de
la frontera de grano. En este caso no se observa el crecimiento de las cavidades a

través de la matriz tal y como se puede apreciar para la aleacion 11-0,05Nb.
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S4800CENIM 10.0kV 8.8mm x500 PDBSE I

1 1 1 1 1 I
S4800CENIM 15.0kV 14.9mm x500 PDBSE 100um

Figura 5.41. Microestructura por electrones retrodispersados de la seccion longitudinal de la zona de rotura y detalle de /a
probeta para la aleacion I1-0,05Nb sometida a fluencia a a) 300 MPa (307 h) y b) 200 MPa (873h).
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a2)

S4800CENIM 10.0kV 8.7mm x500 PDBSE s
b.1) . o : .

i

S4800CENIM 10.0kV 8.8mm x500 PDBSE I

Figura 5.42. Microestructura por electrones retrodispersados de la seccion longitudinal de la zona de rotura y detalle de la
probeta para la aleacion -1,5Re sometida a fluencia a a) 300 MPa (202 h) y b) 200 MPa (1642 h).
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Las diferencias encontradas entre el modo de fractura de las dos aleaciones
sugieren que la matriz de la aleacion II-1,5Re es mas resistente que la aleacion
II-0,05Nb. La presencia de carburos M/C, de tamafios lo suficientemente
pequeiios como para dificultar el movimiento de las dislocaciones, es mayor en la
aleacion con Re que en la aleacion con Nb. Estos precipitados endurecen el
material y dificultan la propagacion de las cavidades. Por este motivo la aleacién
con Nb, con una matriz més débil, muestra mayor crecimiento de las cavidades a
través de la matriz mientras que la aleaciébn con Re, con una matriz mas
endurecida por la precipitacion, la fractura se produce por la coalescencia de

cavidades proximas que nuclean en frontera de grano.

S SENIM 10.0kV 14.6mm x10.0k PDBSE 5.00um [j S4800CENIM 10.0kV 14.7mm x10.0k PDBSE .mlw
Figura 5.43. Formacion de cavidades junto a los precipitados MX y fase Laves para la aleacion 1I-0,05Nb ensayada a a) 300
MPa (202 h) y b) 200 MPa (1642 h).

Ademés, los precipitados MC encontrados en la aleacion con Re
presentan menor contenido en Mo que los M,C de la aleacion con Nb por lo que,
a pesar de que su fraccion en volumen es mayor, es posible que parte del Mo
permanezca en solucion sélida en la aleacion I1-1,5Re, contribuyendo también al

endurecimiento de la matriz.

95.2. CONCLUSIONES ACEROS 2,25 % CR

1. Después del tratamiento térmico de solubilizacion a 1050 y revenido a 700 °C,

en ambos casos durante una hora y con enfriamiento al aire, las aleaciones
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I1-0,05Nb y II-1,5Re presentan una microestructura bainitico-martensitica
revenida reforzada por precipitados M,C y M,,C,. Ademas de estos
precipitados, las simulaciones con el programa Thermo-Calc predicen la
presencia de una fraccion de volumen en torno al 0,4 % de particulas MX
aunque no pudieron ser detectadas con la ayuda del SEM. Por el contrario, la
aleacion 1II-0,05Nb0,8Ti presenta una microestructura ferritica con una
elevada cantidad de carburos TiC, principalmente en frontera de grano, que
no se disolvieron durante el tratamiento de solubilizacidén, y una pequefa

fraccion de volumen de M,,C,.

2. La microestructura después del tratamiento térmico esta endurecida por varios
mecanismos tales como la presencia de elementos en solucion sélida, la alta
densidad de dislocaciones, la estructura de grano y placa martensitica (en las
aleaciones II-0,05Nb y II-1,5Re) y los dos tipos de particulas de segunda fase
identificados (M,C y M,,C). Todos ellos, sobre todo las particulas de
refuerzo, determinan las buenas propiedades mecanicas de las aleaciones a

alta temperatura.

3. Durante los ensayos de compresion a temperaturas entre 540 y 600 °C, la
aleacion I1-0,05Nb0,8Ti muestra una resistencia mecanica considerablemente
menor que las otras dos aleaciones, que se puede asociar a la ausencia de una
estructura de martensita revenida y a una menor contribucion de las particulas
de segunda fase al endurecimiento del material. Se obtienen valores de n > 20
y O. = 400 kJ/mol para las aleaciones II-0,05Nb y II-1,5Re y n > 11 y
0. =200 kJ/mol para la aleacion 1I-0,05Nb0,8Ti. Debido a que las particulas
de TiC son relativamente grandes y estan principalmente en frontera de grano,
el mecanismo que debe actuar en este caso es la transferencia de carga de la
matriz al refuerzo, y esta contribucion causa un endurecimiento mucho menor
que la interaccion de las dislocaciones con los precipitados de pequeio

tamafo.

4. Al representar de manera conjunta los valores de la velocidad de deformacion
en funcion de la tension aplicada para el estado estacionario, derivados de los

ensayos de compresion y los de fluencia, a 600 °C, para las dos aleaciones



5. ACER0S 2,25 % CR | 205

ensayadas, 11-0,05Nb y II-1,5Re, se observa que a partir de un cierto valor de
tension se produce una disminucion en la pendiente de la curva desde n = 20
para la region de alta tension hasta valores de n =~ 5. La transicion entre ambas
regiones se produciria en torno a 80 horas y 390 MPa para la aleacion
11-0,05Nb y 100 horas y 430 MPa para la aleacion 1I-1,5Re.

. Las diferencias en el comportamiento del material entre las regiones de alta y
baja tension se asocian a la degradacion microestructural que tiene lugar bajo
las condiciones de fluencia y que produce un cambio en el mecanismo de
deformacion. El mecanismo que controla la deformacion en la region de alta
tensiéon es la interaccidn entre las dislocaciones con los obstaculos,
especialmente los precipitados finos y, en menor medida, las fronteras de
placas martensiticas. En la region de baja tension, los largos tiempos de
permanencia bajo condiciones de fluencia producen una paulatina
degradacion de la microestructura asociada a la difusién, que incluye la
disminucién de la densidad de dislocaciones, la pérdida de la estructura de
placas martensiticas y sobre todo la coalescencia de las particulas de segunda
fase. Los precipitados, al aumentar de tamafo, pierden su efecto endurecedor
y comienza a ser importante la contribucién de un mecanismo de deformacion

por movimiento de dislocaciones controlado por el trepado.

. Las dos aleaciones sometidas a fluencia muestran diferencias en el modo de
fractura. En la aleacion 11-0,05Nb, la nucleacion de las cavidades tiene lugar
junto a los precipitados NbC y M,C y sufren un crecimiento a través de la
matriz previo a la coalescencia mientras que en la aleacion II-1,5Re, las
cavidades se forman junto al las particulas M,,C, y M,C y la coalescencia se
produce en frontera de grano, sin crecimiento significativo a través de la

matriz.

. La mayor resistencia de la aleacion II-1,5Re frente a la I11-0,05Nb puede
justificarse considerando el mayor contenido en particulas nanométricas de
carburos M,C y que la presencia de Re tanto en estas particulas como en los
carburos M,,C; que mantienen la estabilidad microestructural durante mas

tiempo.



206 | 5. ACEROS 2,25 % CR

8. El valor de la tension a rotura estimado para los tiempos de referencia
presenta diferencias en funciéon del método de extrapolacion empleado. El
método de Larson-Miller ofrece valores ligeramente inferiores recogidos en la
bibliografia con tensiones cercanas 43 y 5 MPa para 10.000 y 100.000 horas
para la aleacion I1-0,05Nb y proximas a 18 y 90 MPa, respectivamente, para
la aleacion II-1,5Re. Sin embargo, tanto la extrapolacion grafica como el
método de Monkman-Grant sitian ambas aleaciones, sobre todo la II-1,5Re,
considerablemente por encima de los valores obtenidos por otros autores, con
tensiones a rotura que alcanzan valores proximos a 80 MPa y 150 MPa para
10.000 horas y 32 y 95 MPa para 100.000 horas, para la aleaciéon con Nb y Re

respectivamente.

9.3. 2.25 % CR STEELS CONCLUSIONS

1. After heat treatment consisting on normalizing at 1050 and tempering at
700 °C, both of them during one hour and air cooling, II-0.05Nb and II-1.5Re
alloys presented tempered bainitic-martensitic microstructure, reinforced by
M(C and M,,C, precipitates. In addition to these carbides, Thermo-Calc
simulations predicted the presence of about 0.4 % volume fraction of MX
particles which have not been identified by SEM. In contrast, alloy
I1-0.05Nb0.8Ti showed a ferritic microstructure with high amount of TiC
carbides, mainly in grain boundary, which did not dissolve during

normalizing treatment, and a small volume fraction of M,,C,.

2. Microstructure after heat treatment is strengthened by several mechanisms,
such as the presence of elements in solid solution, high dislocation density,
martensitic grain and lath structure (in alloys 1I-0.05Nb and II-1.5Re) and two
types of second phase particles (M,,C, and M,C). All of them, specially
reinforcing particles, determine the good mechanical properties of the alloys
at high temperature.
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3. During compression tests at temperatures between 540 and 600 °C,
11-0.05Nb0.8Ti alloy showed considerably lower mechanical resistance than
the other two alloys. This was associated to the absence of a tempered
martensitic microstructure and the lower contribution of second phase
particles to the material strengthening. Values of n > 20 and Q. =400 kJ/mol
have been obtained for II-0.05Nb and II-1.5Re alloys and » > 11 and O, ~200
kJ/mol for II-0.05Nb0.8Ti alloy. Since TiC are relatively large and are
localized mainly in grain boundaries, stress transfer mechanisms between
matrix and reinforcing particles must be acting, but its contribution to the
microstructure strengthening is much lower than the one of interaction

between dislocations and fine precipitates.

4. Combined representation of strain rate as a function of applied stress in the
stationary stage from compression tests and creep tests, at 600 °C, for both
tested alloys, II-0.05Nb and II-1.5Re, showed a decrease in the slope of the
curve at certain stress value, from »n = 20 in the high strain region to n = 5.
Transition between both regions is predicted to occur approximately after 80
hours and 390 MPa for alloy II-0,05Nb and after 100 hours and 430 MPa for
alloy II-1,5Re.

5. Behavior differences between high and low stress regions are associated with
the microstructural degradation which takes place under creep conditions and
causes a change in the deformation mechanism. Controlling deformation
mechanism in the high stress region is the interaction between dislocations
and obstacles, mainly fine precipitates and, to lower extent, martensitic lath
boundaries. In the low stress region, longer time under creep conditions
causes a gradual degradation of microstructure associated with diffusion,
which includes the decrease of dislocation density, the loss of martensitic lath
structure and, specially, the coalescence of second phase particles. When
increasing its size, precipitate strengthening contribution decreases and climb-

controlled dislocation movement becomes important.
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6. Creep fracture typology showed slight differences between both alloys. In
I1-0.05Nb alloy, cavities nucleation takes place next to NbC and M,C
particles and they grow through the matrix prior to coalescence. On the other
hand, in II-1.5Re alloy, cavities nucleate next to M,;C, and MC particles and
coalescence occurs throughout the grain boundary, without significant growth

through the matrix.

7. The higher strength showed by II-1.5Re alloy compared to 1I-0.05Nb alloy
can be justified considering its higher volume fraction of nanosized M,C and
the presence of Re, both in these particles and in M,,C, carbides which

stabilizes the microstructure.

8. Estimated creep rupture stress for reference periods presented differences
depending on extrapolation method. Larson-Miller method offers slightly
lower values compared to those reported in the literature, with rupture stresses
close to 43 and 5 MPa for 10,000 and 100,000 hours respectively for
I1-0.05Nb alloy and close to 18 and 90 MPa, respectively for II-1.5Re alloy.
However, both the graphical extrapolation and Monkman-Grant method
placed both alloys, especially II-1.5Re, considerably above the values
obtained by other authors, reaching stress rupture close to 80 and 150 MPa for
10,000 hours and 32 and 95 MPa for 100,000 hours, for Nb and Re containing

alloys, respectively.
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6. CONCLUSIONES GENERALES

6.1. CONCLUSIONES GENERALES

El desarrollo de la investigacion ha permitido extraer las siguientes

conclusiones generales:

1. El programa Thermo-Calc constituye un importante punto de partida para la
seleccion de aceros ferriticos con buena resistencia a fluencia, ya que permite
descartar composiciones para las que aparecen fases que segun la literatura
dan lugar a un mal comportamiento a fluencia. De esta forma se reduce de
manera considerable el numero de aleaciones a ensayar antes de desarrollar
un nuevo producto, con el consecuente ahorro econdémico y de tiempo. Sin
embargo, dado que no establece la cinética de precipitacion y coalescencia de
una fase en la microestructura, es necesaria la obtencion de las aleaciones

seleccionadas para proceder a su caracterizacion microestructural y mecénica.
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2. Las temperaturas de solubilizacion y revenido deben ser elegidas para
maximizar la puesta en solucion de particulas de segundas fase y conseguir
asi la precipitacion, durante el revenido, de un mayor ntimero de particulas de
refuerzo, finas y homogéneamente distribuidas, que garanticen una mayor

resistencia mecanica a alta temperatura.

3. La efectividad de las particulas de refuerzo para mejorar la resistencia a
fluencia depende de su tamafio, distribucion y estabilidad bajo elevada
temperatura. Los precipitados de tamafio nanométrico y distribucion
homogénea son los mas efectivos, ya que contribuyen a reducir el recorrido
libre medio de las dislocaciones. Su resistencia a la coalescencia garantiza el

buen comportamiento a alta temperatura durante mas tiempo.

4. La presencia de Re en los precipitados M,,C, y M(C, dificulta su coalescencia
y migracion hacia las fronteras de grano por lo que se prolonga su efecto

endurecedor.

5. Cuando se ensayan a alta temperatura, las aleaciones estudiadas muestran un
cambio de comportamiento entre las regiones de altas y bajas tensiones que se
caracteriza por una disminucion del valor del exponente de la tension, n,
desde valores superiores a 14 hasta un valor de aproximadamente 5. Esta
disminucién de n en la zona de bajas tensiones se ha relacionado con la
degradacion microestructural que sufre la aleacion durante el tiempo de
permanencia a elevada temperatura, asociada a los procesos de difusion, y que
tiene como consecuencia que los mecanismos de endurecimiento dejen de ser
efectivos. Este cambio en el comportamiento mecanico se observa también al

representar el tiempo de rotura frente a la tension aplicada.

6. Los ensayos de fluencia acelerados son utiles para estudiar la resistencia a alta
temperatura del material debido a que se obtienen resultados en tiempos
cortos. Sin embargo, debido a que el tiempo necesario para que determinados
cambios microestructurales comiencen a ser perjudiciales para el
comportamiento en fluencia, pueden existir diferencias entre los resultados

extrapolados y el comportamiento real del material bajo las condiciones de
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servicio, de manera que el material falle bajo menores cargas aplicadas y

tiempos de permanencia menores.

6.2. GENERAL CONCLUSIONS

The following general conclusions have been extracted from the research
development:

1. Thermo-Calc software is an important starting point for the selection of high
creep strength ferritic and ferritic-martensitic steels and to discard
compositions containing phases established as detrimental for creep resistance
in the literature. This significantly reduces the number of tested alloys needed
before the development of a new product with the consequent saving of cost
and time. However, since Thermo-Calc does not provide the kinetics of
precipitation and coalescence of a phase in the microstructure, obtaining the
selected alloys is still necessary to allow its mechanical and microstructural

characterization.

2. Normalizing and tempering temperatures should be chosen with the aim of
maximizing second phase dissolution and allowing the precipitation of high
amount of fine and homogeneously distributed reinforcing particles to ensure

the good mechanical strength at high temperature.

3. Reinforcing particles effectiveness to enhance creep resistance depends on its
size, distribution and stability at high temperature. Nanometric-size and
homogeneously distributed particles are the most effective since they
contribute to the reduction of the mean free path of dislocations. They are also
more resistant to coalescence, so ensuring good performance at high

temperature for longer time.
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4. The presence of Re in M,,C, and M,C precipitates slows their coalescence
and migration towards the grain boundary so the strengthening effect of these

particles lasts longer.

5. When tested at high temperature, the studied alloys show a behavior change
between high and low stress regions which is characterized by a decrease in
the value of the stress exponent, n, from values above 14 to a values of about
5. This reduction of n values in the low stress region has been related to the
microstructural degradation suffered by the alloy during the time at high
temperature associated with diffusion processes and, as a consequence,
strengthening mechanisms loss their effectiveness. This mechanical behavior
change is also observed when plotting rupture time as a function of applied

stress.

6. Accelerated creep tests are very useful to study the high temperature strength
of the material because results are provided after shorter times. However, due
to the time required for some microstructural changes to begin to be
detrimental to the creep behavior, there may be differences between the
extrapolated results and the actual behavior of the material under service
conditions, so that the material fails under lower applied stress and shorter

time.
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7. FUTURAS LINEAS DE
INVESTIGACION

1.1. OPTIMIZACIQN DE LOS ELEMENTOS ALEANTES Y EL
TRATAMIENTO TERMICO

Las lineas de investigacion futuras que plantea este trabajo tendrian como
finalidad mejorar las propiedades a fluencia de las aleaciones estudiadas.
Partiendo de los resultados obtenidos, se ha llegado a la conclusion de que es
posible mejorar la resistencia mecanica a elevada temperatura modificando tanto

el contenido de elementos aleantes como el tratamiento térmico.
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7.1.1. Aceros 14 % Cr

Presencia de ferrita 0

El elevado contenido de Cr y W hace que se forme hasta un 18 % de
ferrita O en las aleaciones estudiadas durante el tratamiento de solubilizacion,
cuya presencia segun la literatura disminuye tanto la resistencia mecanica del
material como la vida a fluencia. Existen dos maneras efectivas de disminuir el

contenido de ferrita ® en estas aleaciones:

1. Reducir el contenido de Cr a hasta un 12 % para asegurar la
resistencia a oxidacion, y el del resto de los elementos alfagenos: W,
Nby V.

2. Aumentar el contenido de elementos gammagenos como Co y Ni para
asegurar que se forme un 100 % de austenita durante el tratamiento de
solubilizacion para obtener una estructura completamente

martensitica cuando se enfrie hasta temperatura ambiente.
Baja disolucion de precipitados NbX durante el tratamiento de solubilizacion

En este estudio se ha llegado a la conclusion que de todos los mecanismos
de endurecimiento se ponen en juego durante los ensayos de fluencia. La
contribuciéon mas importante procede de la interaccion de las dislocaciones con
los precipitados nanométricos de elevada resistencia a coalescer durante el
ensayo y que precipitan durante el revenido a partir de los elementos puestos en
solucion. Por tanto, una escasa disolucion de los precipitados NbX durante el
tratamiento de solubilizacion se traduce en un peor comportamiento a fluencia.

Existen varias alternativas para evitar este fendmeno:

1. Sustitucion de parte del contenido de Nb por V para minimizar la
formacion de precipitados gruesos NbX durante el proceso de colada,
y favorecer la formacion de carbonitruros mixtos (NbV)X, que son

mas faciles de disolver durante el tratamiento de solubilizacion.
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2. Aumentar la temperatura de solubilizacion por encima de los 1200 °C
para conseguir disolver mas cantidad de precipitados NbX y promover
una precipitacion mas abundante de los mismos en forma de particulas

finas y homogéneamente distribuidas durante el revenido.
Precipitacion de fases Laves

Se ha demostrado que la precipitacion de fases Laves de tamafio superior a
120 nm durante el ensayo de fluencia es una de las causas de que la rotura se
produzca de manera prematura ya que favorecen la nucleacidon de grietas.
Considerando que el diagrama de equilibrio Fe-W predice que a 650 °C esta
cantidad de W debe estar en solucion soélida, se anadié 3 % en peso de este
elemento para aumentar la resistencia del material a través de un mecanismo de
endurecimiento por solucidn sélida. Sin embargo, se ha demostrado que para este
contenido de W se produce la precipitacion de fases Laves, de manera que para
evitar la formacion de estas fases o disminuir su cinética de crecimiento habria

que reducir el contenido en W de las aleaciones.

7.1.2. Aceros 2,25 % Cr

Aumento del contenido en Cr hasta el 3% en masa

Un aumento del contenido en Cr desde 2,25 al 3 % en masa supondria una
mejora de la resistencia a la oxidacién y un aumento de la templabilidad del
material, favoreciéndose la formacion de martensita frente a la de bainita durante

el enfriamiento desde la temperatura de solubilizacion.
Baja disolucion de precipitados TiC durante el tratamiento de solubilizacion
En la aleacion II-0,05Nb0,8Ti se observa que durante la colada

practicamente todo el C que se aflade reacciona con el Ti y el Nb para formar

particulas de refuerzo MC que se disponen principalmente en la frontera de
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grano. Como estos carburos no se disuelven durante el tratamiento de
solubilizacion, no se formara martensita durante el enfriamiento desde la
temperatura de solubilizacion, ni precipitardn carburos de tamafio nanométrico
durante el revenido. Para evitar estos fendmenos se deberia reemplazar el Ti por
V como elemento aleante ¢ incrementar la temperatura de solubilizacion. Asi se
dispondria de mayor porcentaje de C en disolucion para garantizar que se forme
martensita tras el tratamiento de solubilizacién, y favorecer la formacion de
particulas manométricas en una microestructura tipica de un acero con bajo

contenido en Cr resistente a la fluencia.
Evitar que se forme una pelicula de precipitados en las fronteras de grano

En las aleaciones 11-0,05Nb y II-1,5Re se ha comprobado que, durante el
ensayo de fluencia, los precipitados que inicialmente se encuentran decorando las
paredes de las placas martensitica o dispersos en la matriz, van migrando por
difusion progresivamente a la frontera de grano, de manera que se puede llegar a
formar una red de carburos decorando las frontera de los granos. La formacion
de esta red de particulas hace que la fractura se produzca de manera prematura,
ya que favorecen la nucleacion de grietas en las particulas mas gruesas y su
propagacion a lo largo de la frontera de grano. Para evitar este fenomeno, se
deberia modificar la composicion para aumentar la densidad de precipitados
finos de tipo MX y disminuir la coalescencia de todos los carburos afiadiendo

mas cantidad de elementos como el W y el Ta.

7.2. AJUSTE DE LOS METODOS DE EXTRAPOLACION DEL
TIEMPO DE VIDA

La estimacion de la tension a rotura en fluencia para un tiempo de vida en
servicio de 10.000 y 100.000 horas, presenta grandes diferencias segin el método
de extrapolacion que se utilice. Por este motivo serd necesario un estudio en
mayor profundidad que permita determinar cual de los métodos predice mejor el

comportamiento del material en las condiciones en servicio.
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7.3. CARACTERIZACION MAS PROFUNDA DE LOS MATERIALES
DEFORMADOS EN FLUENCIA

Para analizar en mayor detalle la interaccion entre las dislocaciones y las
particulas de refuerzo de pequefio tamafio y la estabilidad de la microestructura
durante los ensayos de fluencia, seria necesario ampliar los estudios por
microscopia electronica de transmision para caracterizar las probetas ensayadas.
Sin embargo, como este tipo analisis es muy complejo y requeriria bastante

tiempo, por lo que no ha sido posible incluirlo en el presente trabajo.

7.4. ESTUDIO DE LA RESISTENCIA A CORROSION

Ademés de un buen comportamiento a fluencia, estos aceros deben
presentar una elevada resistencia a la corrosion y la oxidacién a las elevadas
temperaturas de servicio. En este trabajo se han tomado como referencia distintas
publicaciones que sostienen que es necesario al menos un 12 % de Cr en aceros
ferriticos y/o martensiticos cuando se requiere una buena resistencia a la
corrosion a 650 °C. Sin embargo, la formacion de precipitados ricos en Cr puede
producir la disminucion del contenido en Cr en las regiones adyacentes que
puede dar lugar a corrosion localizada. Por tanto, para poder confirmar la
viabilidad de estas aleaciones para la fabricacién de componentes de centrales

térmicas sera necesario realizar ensayos de corrosion y oxidacion.














