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Sumario

En esta tesis se llevo a cabo la simulacion, produccion y caracterizacion de aleaciones
martensitico/ferriticas 9-12%Cr, asistido por los programas computacionales
ThermoCalc, DICTRA y TC-PRISMA. Por un lado, se estudio la cinética de
precipitacion de las fases secundarias en una aleacion 10.5%Cr, previamente modelada
en ThermoCalc, experimental y teéricamente (DICTRA y TC-PRISMA). Los resultados
experimentales, se basaron, en la obtencion de datos de la evolucion del tamafio de
particula de los precipitados M,3Cs, fase Laves, Nb-MX y V-MX, en muestras de la
aleacion sometidas a un recocido isotérmico a 650°C durante 1440 h y 8760 h. En el
caso de la simulacion computacional en DICTRA y TC-PRISMA, esta se enfocé en el
estudio de la cinética de precipitacion de los carburos M,3(C, B)s y la Fase Laves. Los
resultados de la simulacién computacional en TC-PRISMA, permitieron correlacionar el
efecto del B en la disminucién de la velocidad de engrosamiento de los carburos M,3Cs.
Ademas, fue posible simular la segregacion de Si'y W en los limites de grano, previa a la
nucleacion de la fase Laves.

También, se disefi0 y produjo una aleacion 12%Cr con una alta cinética de precipitacion
para la fase Laves y Z, con el fin de estudiar su comportamiento en termofluencia a
650°C. A su vez, las investigaciones fueron complementadas mediante el analisis de la
evolucidn del tamafio de particula de la fase Laves y la transformacion Ta-MX—Fase Z,
en muestras sometidas a un recocido isotérmico a 650°C durante 1440 h y 8760 h. La
caracterizacion microestructural mediante microscopia electrénica de transmision, de los
distintos estados de la aleacion (post-tratamiento térmico y post-recocido isotérmico),
corroboraron la formacion de fase Laves y particulas hibridas Ta-MX/Z durante el
recocido de precipitacion a 780°C/2 h. Por otro lado, los analisis correspondientes a las
muestras sometidas a recocido isotérmico a 650°C, permitieron explicar, la dréstica
disminucion de la resistencia a la termofluencia de la aleacion 12%Cr a las 1000 h de
exposicion. En general, se pudo observar una rapida velocidad de engrosamiento para la
fase Z (CrTaN), con lo cual, el principal mecanismo de anclaje de dislocaciones y



subgranos, promovido por la formacion de carbonitruros Ta(C,N), se pierde debido a la
transformacion de fases Ta-MX—Fase Z. Ademas, la fase Laves también presento una
alta velocidad de crecimiento, producto probablemente, de la alta sobresaturacion de W
en la matriz y la formacién de una intercara altamente movil con respecto a uno de los

granos.



Nomenclatura y abreviaciones

A: Fase Austenita.

AISI: American Iron and Steel Institute.
Al: Aluminio.

A,M: Precipitado intermetalico.

b: Vector de Burgers.

B: Boro.

CALPHAD: Calculation of Phase Diagram (Calculo de diagramas de Fases)
C: Carbono.

Ca: Calcio.

Co: Cobalto.

C,: Calor especifico a presion constante.
Cr: Cromo.

Cu: Cobre.

DICTRA: “Diffusion controlled transformation”, programa para la simulacion de

transformaciones de fases controladas por difusion en sistemas multicomponentes.

EDS: “Energy dispersive spectroscopy” por sus siglas en inglés, referido a espectroscopia de

energia dispersiva, para el analisis quimico en microscopia electronica (barrido y transmision).

F: Fase Ferrita.



G: Modulo de Cizalle.
L: Fase Liquida.

M: Factor de Taylor.
Mg: Magnesio.

Mn: Manganeso.

Mo: Molibdeno.

MOBFEZ2: Version de la base de datos cinética, para aleaciones ferrosas, utilizada en DICTRA 'y

TC-PRISMA.

Ms: Temperatura de comienzo de la transformacion martensitica.
N: Nitrégeno.

Nb: Niobio.

Ni: Niquel.

O: Oxigeno.

P: Fosforo.

S: Azufre.

SAE: Society of Automotive Engineers.
Si: Silicio.

T: Temperatura.

Ta: Tantalio.
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TCFES8: Versién de la base de datos termodindmica, para aleaciones ferrosas, utilizada en

ThermoCalc.

TC-PRISMA: Programa computacional para la simulaciéon de transformaciones de fases en

sistemas multicomponentes.

ThermoCalc: “Thermodynamic Calculator”, programa computacional para el calculo de

variables termodinadmicas.
Ti: Titanio.

V: Vanadio.

W: Tungsteno.

Zr: Zirconio.
O,y Esfuerzo de Orowan.

0,4- Esfuerzo de sublimite.
A: Espaciado intermedio entre particulas de precipitados.

Asg: Ancho menor de subgranos.

Py : Densidad de dislocaciones.

Listado de simbolos y unidades de media (SI)

M Temperatura de inicio de la transformacion
martensitica
A Espaciamiento entre particulas dispersas sobre

°C

nm

vii
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medio de particula). g, = @ , siendo M el factor de Taylor e igual a 3, G

el maddulo de cizalladura del acero 12%Cr (63750 MPa), b el vector de Burger
(0.287 nm) y A el espaciado entre particulas (calculado con el diametro medio
de particulas) [5, 12].
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Fig. 20: a), b) y c) curvas de fluencia, deformacion vs tiempo. d), e) y f)

curvas de fluencia de velocidad de deformacion vs tiempo [5].

Fig. 21: Energia libre de Gibbs en funcién de la composicion. Los extremos A

y B indican soluciones puras [2].

Fig. 22: Resultado ecuaciones de flujo para una cupla difusiva obtenido por
DICTRA, el marco de referencia (posicion del origen) no corresponde al
plano de matano [155].

Fig. 23: Definicion de los parametros de celda para geometria lineal y
esférica. Se muestra el caso de dos regiones dentro de una celda: la particula

en crecimiento o y la matriz circundante y [105].

Fig. 24: Acoplamiento de tres celdas esféricas [57, 105].
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Fig. 25: Condiciones de borde en el caso de una solucion solida sustitucional.
Las lineas punteadas definen el equilibrio local difusional en la interface
[105].

Fig. 26: Condiciones de borde en el caso de una solucion solida intersticial
binaria. Las lineas punteadas definen el equilibrio difusional local en la
interface [105].

Fig. 27: Condiciones de borde en las interfaces de una particula con una
interface mavil y otra fija [105, 156].

Fig. 28: Representacion esquematica para condiciones de i) Equilibrio local
particionado (ELP), ii) Equilibrio local no particionado (ELNP) y iii) Para
equilibrio (PE). Corte isotérmico diagrama ternario Fe-C-X (o=Ferrita

proeutectoide, y=Austenita) [158].

Fig. 29: Aproximacion tetradecaedrica de los granos en un solido cristalino
[93].

Fig. 30: Plano probeta utilizada para realizar ensayos de fluencia térmica a
650°C de la aleacién 12CrWTaCo (todas las cotas en milimetros con escala
1:1). Fuente: Elaboracién propia.

Fig. 31: Esquema que resume la metodologia seguida para la investigacion de
las aleaciones 10.5CrWVNb y 12CrWTaCo. Fuente: Elaboracion propia.

Fig. 32: Diagrama de fases obtenido por ThermoCalc para la aleacion
10.5CrWVNb (F=ferrita, A=Austenita). La temperatura de austenizacion y
recocido de precipitacion se indican mediante circulos negros. Los
precipitados ricos en V y Nb se denotan como V-MX y Nb-MX,

respectivamente. Fuente: Elaboracion propia.

Fig. 33: Imagen de METB (campo claro) de una réplica de carbono de la
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aleacion 10.5CrWVNb en el estado inicial (780°C/2h). Fuente: Elaboracion
propia.

Fig. 34: Imagen METB de una réplica extraida de la aleacion 10.5CrWVNDb
en estado inicial (campo oscuro) y espectro EDS correspondiente a carburos
M23Cs (flechas blancas). Los picos de Al y Cu corresponden a la grilla de
TEM, en la cual se encuentra depositada la réplica de carbono. Fuente:
Elaboracion propia.

Fig. 35: Imagen METB de una réplica de carbono de la aleacion
10.5CrWVNb (780°C/2h) en campo claro, mostrando A) las particulas de Nb-
MX y su espectro EDS, B) particulas V-MX y el espectro EDS

correspondiente. Fuente: Elaboracion propia.

Fig. 36: Imagen en METAR para la aleacion 10.5CrWVNb (780°C/2h)
mostrando: A) particula V-MX, B) andlisis FFT de la particula V-MX.
Fuente: Elaboracion propia.

Fig. 37: Imagen obtenida en el METB de la muestra (replica de carbono)
correspondiente al envejecido isotérmico a 650°C durante 1440h (campo
claro) (A) carburos M3Cs, fase Laves y carbonitruros V-MX. (B) Barrido

EDS correspondiente a la flecha roja en A. Fuente: Elaboracion propia.

Fig. 38: Imagen campo oscuro en METB de la aleacion 10.5CrWVNb
(650°C/1440h), mostrando My3Cs (flechas negras) y fase Laves (flechas
blancas). Se anexa espectro EDS correspondiente a la particula encerrada

(fase Laves). Fuente: Elaboracién propia.

Fig. 39: Imagen METB de una réplica de carbono de la aleacién
10.5CrWVNb después del recocido isotérmico durante 8760 horas a 650°C
mostrando: (A) carburos M23Cs, (B) espectro EDS y (C) Patron de difraccion.
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Fuente: Elaboracion propia.

Fig. 40: Imagen METB de una réplica de carbono extraida de la aleacion
10.5CrWVNb despues del recocido isotérmico durante 8440 horas a 650°C
mostrando: (A) Fase Laves (flechas negras), (B) espectro EDS y (C) Patron de

difraccion. Fuente: Elaboracion propia.

Fig. 41: Efecto de los elementos aleantes en la simulacion de la precipitacion,
en TC-PRISMA, de los MyCs sobre: A) Didmetro medio, B) Fraccion

volumétrica. Fuente: Elaboracion propia.

Fig. 42: Simulacién en TC-PRISMA de la cinética de precipitacion para el
M23Cg considerando el efecto del boro a 780°C. EIl boro fue ingresado en las

condiciones de borde. Fuente: Elaboracion propia.

Fig. 43: Simulacién en TC-PRISMA de la precipitacion del My3Cs
considerando el efecto del boro a 650°C. El boro fue ingresado como

condicion de borde. Fuente: Elaboracion propia.

Fig. 44: Simulacion de cinética de precipitacion de carburos M,3Cg calculada
por TC-PRISMA para la aleacion 10.5CrWVNDb. Los puntos representan los
datos experimentales. Fuente: Elaboracion propia.

Fig. 45: Simulacion en TC-PRISMA del efecto de la energia de interface en la
cinética de los carburos de Cromo M,3Cg durante el recocido de precipitacion
(780°C/2 horas) e isotérmica (650°C/10000 horas). Fuente: Elaboracién

propia.

Fig. 46: Simulacion en TC-PRISMA del efecto de la temperatura sobre la
velocidad de transformaciéon de los carburos M»3Cs. Fuente: Elaboracion

propia.

Fig. 47: Simulacion en DICTRA de la etapa de engrosamiento de los carburos
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M,3Cs a 650°C en la aleacion 10.5CrWVNDb, considerando diferentes energias
de interface. Los puntos representan los datos obtenidos experimentalmente.

Fuente: Elaboracion propia.

Fig. 48: Comparacion de los resultados obtenidos para la etapa de
engrosamiento de los carburos M,3Cs en la aleacion 10.5CrWVNb mediante
TC-PRISMA y DICTRA. Fuente: Elaboracion propia.

Fig. 49: Resultados obtenidos para la simulacion de la precipitacion de la fase
Laves en TC-PRISMA, se anexan los datos experimentales y el error (puntos

negros). Fuente: Elaboracion propia.

Fig. 50: Resultado obtenido para la cinética de transformacion de la fase
Laves en TC-PRISMA para la aleacion investigada (10.5CrWVNb). Fuente:

Elaboracion propia.

Fig. 51: Simulacion de la cinética de crecimiento de la fase Laves mediante
DICTRA para la aleacion 10.5CrWVNb a 650°C. Los puntos negros
representan los datos experimentales. Fuente: Elaboracion propia.

Fig. 52: Dependencia de la velocidad de interface de la fase Laves con el
tamafio de celda. La simulacion fue hecha en el mddulo crecimiento de
DICTRA para la aleacion 10.5CrWVNb. Fuente: Elaboracion propia.

Fig. 53: Variacion de la fuerza impulsora AG%~tveS para la transformacion
a — Fase Laves en funcion de la temperatura (K), calculada mediante
ThermoCalc para las aleaciones 12CrWTaCo, T/P91 y T/P92. Fuente:

Elaboracion propia.

Fig. 54: Efecto de la adicion de Mo y W en la fuerza impulsora AG&~Laves en
funcion de la temperatura, calculada en ThermoCalc, para la aleacion
disefiada 12CrWTaCo. Fuente: Elaboracién propia.
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Fig. 55: Diagrama de fases correspondiente a la aleacion investigada
12CrWTaCo, obtenido mediante ThermoCalc (F=ferrita, A=austenita).

Fuente: Elaboracion propia.

Fig. 56: Imagen de MET sobre una replica de carbono de la aleacidn
12CrWTaCo posterior al recocido de precipitacion (780°C/2 h) A) Fase
Laves, B) Patron de Difraccion, C) Analisis EDS. Fuente: Elaboracién propia.

Fig. 57: Imagen de MET sobre una réplica de carbono de la aleacion
12CrWTaCo posterior al recocido de precipitacién (780°C/2 h) A) Particula
hibrida MX/Z, B) Patron de Difraccién, C) Andlisis EDS. Fuente: Elaboracién

propia.

Fig. 58: Imagen de la aleacion 12CrWTaCo sometida a un recocido
isotérmico a 650°C durante 8760 h. Se muestra la distribucion de la fase

Laves para este tiempo de exposicion a 650°C. Fuente: Elaboracion propia.

Fig. 59: Imagen de METB de la aleacion 12CrWTaCo recocida
isotérmicamente a 650°C por 8760 h. A) Fase Laves, B) Patron de difraccion
correspondiente a una estructura cristalina hexagonal compacta, C) Analisis

de la composicion quimica (patrén EDS). Fuente: Elaboracion propia.

Fig. 60: Imagen de METAR aleacion 12CrWTaCo a 650°C/8760 h. A)
Imagen de alta resolucién fase Laves, B) Patrén de difraccion de la particula
obtenido por FFT, C)  Transformacion FFT  de  planos
(1101), (0111) y (1010). Fuente: Elaboracion propia.

Fig. 61: Imagen de MET correspondiente a una réplica de carbono extraida de
la aleacion 12CrWTaCo recocida isotérmicamente a 650°C durante 8760 h:
A) Fase Z (flechas blancas) y Laves (flechas negras), B) Patron de difraccion

fase Z (CrTaN). Fuente: Elaboracion propia.
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Fig. 62: A) Imagen de una particula CrTaN-Fase Z encontrada mediante MET
sobre una réplica de carbono extraida de la aleacion 12CrWTaCo recocida
isotérmicamente a 650°C durante 8760 h, B) Patron de difraccion de la

particula encerrada en A, C) Patron EDS. Fuente: Elaboracion propia.

Fig. 63: A) Imagen MET sobre una réplica de carbono de la aleacién
12CrwWTaCo a 650°C/8760h, en la cual se observa un carburo TaC
transformado en fase Z, B) Patrén de difraccion de la particula encerrada, C)

Patron EDS. Fuente: Elaboracion propia.

Fig. 64: Ensayos de termofluencia de la aleacion 12CrWTaCo a 650°C a
cargas constantes de 103 kg (81 MPa) y 144 kg (112 MPa). Fuente:

Elaboracion propia.

Fig. 65: Ensayos de termofluencia de la aleacion 12CrWTaCo a 650°C a
cargas constantes de 152 kg (119 MPa) y 167 kg (130 MPa). Fuente:
Elaboracion propia.

Fig. 66: Ensayos de termofluencia de la aleacion 12CrWTaCo a 650°C a
cargas constantes de 191 kg (148 MPa), 252 kg (197 MPa) y 216 kg (172

MPa). Fuente: Elaboracion propia.

Fig. 67: Curva tasa de deformacién v/s deformacion para la aleacién
12CrWTaCo obtenida de los ensayos de termofluencia a 650°C a carga

constante. Fuente: Elaboracion propia.

Fig. 68: Curva In(€) v/s In(o) para la aleacion 12CrWTaCo obtenida de los

ensayos de termofluencia a 650°C. Fuente: Elaboracion propia.

Fig. 69: Resultados de los ensayos de termofluencia a 650°C para la aleacion
12CrTaWCo, en el grafico se muestra el tiempo de ruptura para las distintas

cargas utilizadas. Ademas, se anexa el comportamiento a 650°C de los aceros
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ASTM A335 gr. P91 y P92 a modo de comparacion [44, 163].

Fig. 70: Engrosamiento de la fase Z a 650°C, las imagenes fueron obtenidas 160
las muestras sometidas a un recocido isotérmico durante 8760 h. A) Fase Z

(flechas blancas) y fase Laves (flechas negras). B) Fase Z (flechas blancas).

Fuente: Elaboracion propia.
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1. Introduccién

Las investigaciones en torno a los aceros 9-12%Cr resistentes a altas temperaturas tienen
una extensa trayectoria de alrededor de 6 décadas y en la actualidad existen dos lineas de
investigacion en desarrollo [1, 2]: i) el aumento de la resistencia a la termofluencia a
650°C y 100MPa, con el fin de aumentar la eficiencia de las centrales termoeléctricas, y
ii) el estudio de la termodindmica y cinética de precipitacion asistida por programas
computacionales como THERMOCALC, DICTRA, TC-PRISMA y MATCALC con el
fin de validar bases de datos (termodinamica y cinética) [3, 4]. La primera linea de
investigacion surge de la necesidad de disminuir las emisiones de CO, por parte de las
termoeléctricas mediante el aumento de la eficiencia del ciclo de Rankine, a través del
incremento de la temperatura del vapor sobrecalentado desde los 600°C a 650°C [5, 6].
Mientras que, la segunda linea de investigacion surge de la necesidad de disminuir los
tiempos de disefio e investigacion de nuevos materiales mediante el uso de programas
computacionales. En la actualidad, el calentamiento global antropogénico es una de las
principales preocupaciones a nivel cientifico y gubernamental, lo que ha impulsado la
generacion de enormes proyectos internacionales para el desarrollo de nuevas fuentes de
energias libre de emisiones (Renovables) [7, 8]. A pesar de esto, la obtencion de energia
a partir de combustibles fésiles, sigue siendo una de las principales vias de produccion
de electricidad a nivel mundial y nacional. En este contexto, la reduccion de las
emisiones de gases de invernadero a la atmosfera por parte de las termoeléctricas,
mediante el aumento de la eficiencia, da un valor agregado al desarrollo de nuevos

aceros 9-12%Cr resistentes a la fluencia térmica [4, 6].

Metallrgicamente, la resistencia a altas temperaturas de los aceros 9-12%Cr es otorgada
por una buena resistencia en condiciones de termofluencia y oxidacién térmica. En el
caso de la resistencia a la termofluencia, esta se debe a la combinacion entre
endurecimiento por solucion solida, endurecimiento por precipitacion y endurecimiento

por limites de interface [9, 10]. No obstante, investigaciones indican que el

1



endurecimiento por precipitacion es uno de los mecanismos mas importantes ya que este
evita la recuperacion de la estructura martensitico/ferritica y el movimiento de
dislocaciones libres retardando el inicio de la fluencia térmica terciaria [11, 12]. Por otro
lado, la resistencia a la oxidacion se debe principalmente al contenido de Cr en la
aleacion, aunque también la adicion de Si puede aumentarla [13, 14]. En general, la
investigacion de los aceros 9-12%Cr resistentes a altas temperaturas a través de los afios
ha permitido relacionar la microestructura con las propiedades en termofluencia de estos
materiales. La microestructura de estos aceros se caracteriza por ser altamente densa en
interfaces (limites de grano, listones y subgranos) Yy dislocaciones, sistema
termodindmicamente metaestable, el cual en condiciones de alta temperatura (alta
movilidad atomica) tiende a recuperarse [9, 15]. En este contexto, la precipitacion
heterogénea de los carburos M,3Cs en los limites de grano, limites de listones y limites
de subgranos en combinacién con la fina dispersion de las particulas MX (donde M=V,
Nb, Ta y X=C, N) en la matriz martensitico/ferritica cumplen un rol fundamental al
evitar la recuperacion microstructural de los aceros 9-12%Cr [16, 17]. En general, en los
aceros 9%Cr (P91) los carburos M,3Cs y particulas MX presentan una lenta cinética de
engrosamiento dando como resultado una microestructura altamente estable alcanzando
las 100.000 de horas en servicio a 600°C [18, 19]. El problema surge al aumentar la
temperatura a 650°C, lo que se considera un reto tecnoldgico por parte de la industria y
comunidad cientifica [10, 15], la resistencia a la oxidacion térmica otorgada por el Cr en
solucion solida es insuficiente para resistir estas condiciones de temperatura,
considerando partes y piezas de equipos con una alta relacion area/volumen [5, 20]. Ante
esta problematica, una de las principales soluciones fue aumentar el contenido de Cr a
un 12% y la adicion de W para mejorar la resistencia a la oxidacion y fluencia térmica,
respectivamente [21, 22]. Sin embargo, este cambio en la composicién quimica tubo
como consecuencia el aumento de la cinética de precipitacion de la fase Z a expensas de
las particulas MX y la estabilizacion termodinamica de la fase Laves a altas
temperaturas [23, 24]. La precipitacion de estas fases durante la puesta en servicio a

altas temperaturas cambia el comportamiento de la aleacién en condiciones de fluencia



térmica y en general producen un deterioro de la resistencia a la termofluencia si el

espaciamiento, tamafo y dispersion de los precipitados no se controla adecuadamente.

El proposito del presente proyecto fue simular, producir y caracterizar aceros 9-12%Cr
resistentes a altas temperaturas, considerando las dos principales lineas de investigacion.
En este contexto, esta tesis se ha confeccionado segin dos temas principales: i) estudio
de la cinética de precipitacion de fases secundarias en una aleacién 10.5%Cr disefiada,
experimental y tedricamente, asistido por DICTRA y TC-PRISMA, vy ii) estudio de la
posibilidad de producir una aleacion 12%Cr endurecida mediante precipitacion de fase
Laves y Z, con el fin de aumentar la resistencia a la termofluencia a 650°C y 100 MPa.

2. Objetivos

Objetivo principal

Simular, producir y caracterizar aleaciones 9-12%Cr resistentes a alta temperatura,

asistido por los programas computacionales ThermoCalc, DICTRA y TC-PRISMA.

Obijetivos especificos aleacion 10.5%Cr

e Diseflar una aleacion 10.5%Cr martensitico/ferritica mediante modelado
termodindmico en ThermoCalc.

e Estudiar la cinética de precipitacion de las fases dispersas en la aleacion 10.5%Cr
modelada por ThermoCalc.

e Evaluar la correlacion entre los datos obtenidos de la cinética de precipitacion de
las fases secundarias en la aleacion 10.5%Cr y los resultados de la simulacion en
los programas computacionales DICTRA y TC-PRISMA.

e Investigar el efecto del Boro en la cinética de precipitacién de los carburos
M23Cs, asistido por TC-PRISMA y DICTRA.



e Investigar la nucleacién, crecimiento y engrosamiento de la Fase Laves en una
aleacion 10.5%Cr, asistido por TC-PRISMA.

Objetivos especificos aleacion 12%Cr

e Disefiar una aleacion 12%Cr martensitico/ferritica mediante modelado
termodinamico en ThermoCalc, con una alta cinética de precipitacion de la fase
Laves y fase Z.

e Estudiar la cinética de precipitacion de las fases dispersas en la aleacion 12%Cr
modelado por ThremoCalc.

e Investigar la velocidad de transformacion de los precipitados Ta-MX en fase Z,
durante recocidos isotérmicos a 650°C, mediante microscopia electronica de
transmision.

e Investigar la cinética de crecimiento de la fase Laves en la aleacion 12%Cr
disefiada.

e Evaluar el comportamiento en condiciones de termofluencia a 650°C de la

aleacion 12%Cr disefiada, usando distintas cargas.

3. Aceros 9-12%Cr resistentes a altas temperaturas

3.1 Estado del arte

Los aceros 9-12%Cr resistentes a altas temperaturas son ampliamente utilizados en las
plantas termoeléctricas, especificamente en componentes como supercalentadores,
recalentadores, tuberias, rotores, alabes de turbina, pernos, carcazas de turbina, carcazas
de bombas, valvulas o cualquier elemento que se encuentre en contacto con el vapor
sobrecalentado [25, 26]. En general, el proceso de produccion de energia comienza
mediante el calentamiento de agua sobre su temperatura de ebullicién (vapor

sobrecalentado) en la caldera mediante la quema de algun tipo de combustible fosil [27,



28]. Este vapor sobrecalentado, con una alta energia cinética, fluye a través de un
sistema de tuberias hasta llegar a la turbina, donde la energia cinética del vapor es
transformada en energia mecanica y posteriormente en energia eléctrica [29, 30].
Actualmente, la temperatura de servicio maxima en las centrales termoeléctricas se
encuentra alrededor de los 600°C y esta es limitada por la resistencia a la fluencia
térmica de los aceros 9-12%Cr [31, 32]. Aunque existen materiales con una mayor
resistencia a la termofluencia como los aceros inoxidables y aleaciones base Niguel, las
aleaciones 9-12%Cr presentan caracteristicas que las hacen Unicas y muy atractivas
como alternativa, ya que combinan alta resistencia a la termofluencia, bajo coeficiente
de dilatacion térmica, alta conductividad térmica, excelente soldabilidad, resistencia a la
fatiga térmica y bajo costo, propiedades que priman a la hora de la seleccion de

materiales para la construccion de centrales termoeléctricas [5, 33].

Desde la implementacion de la primera central termoeléctrica en 1878 hasta finales de la
segunda guerra mundial en 1918, era practica comun usar aceros al carbono como
material base para la produccion de componentes requeridos en las termoeléctricas,
limitando su funcionamiento a temperaturas maximas de 350°C y presiones de 1,5 MPa
[5]. A comienzos de 1920 comenzé el desarrollo de los aceros CrMo, los cuales
permitieron un aumento drastico de la temperatura y presion de servicio de las
termoeléctricas a 450°C y 3.5MPa [4]. Esto se asocié principalmente a un
endurecimiento por precipitacion (formacion de carburos Mo,C, M3C, M;C3y M23Cg) ¥
endurecimiento por solucion solida; ambos fendmenos incrementan la resistencia a la
fluencia térmica del material [5, 30]. En la década de los 50 se comenz6 a adicionar V a
los aceros CrMo con el fin de promover la precipitacion de los carburos V,Cs durante el
tratamiento térmico, aumentando considerablemente la resistencia a la termofluencia [5,
30]. Durante la misma década, motivado por la necesidad de incrementar aun mas la
eficiencia de las plantas termoeléctricas, se dio inicio al desarrollo de los aceros 9-
12%Cr. Entre los logros con relevancia industrial se destacan los aceros X20, P91, P92 y

TAF650 (en Tab. 1 se muestran las composiciones quimicas de dichas aleaciones).



Tabla 1. Composicién quimica aleaciones desarrolladas destacadas para condiciones de
termofluencia a partir de 1920 [5, 34].
C N Cr Mo wW \% Nb Co B Ni

CrMo 0.15 - 1.00 0.50 - - - - - -

CrMoV  0.25 - 125 1.00 - 0.30 - - - -
X20 0.20 - 11.50 1.00 - 0.25 - - - 0.70
PI1 0.10 0.050 9.00 1.00 - 0.20 0.06 - - 0.10
P92 0.10 0.050 9.00 050 20 020 0.06 - 0.002 0.10

TAF650 0.10 0.025 11.00 020 25 020 0.10 3.00 0.013 0.50

En el caso del acero X20 (12CrMoV) desarrollados durante la década de 1950 en
Alemania, significé un aumento significativo de la resistencia a la termofluencia por
sobre los materiales existentes en ese momento [35, 36]. La estabilidad microestructural
a altas temperaturas es otorgada principalmente por la alta densidad de carburos M,3Cs y
en menor cantidad, por la precipitacion de carbonitruros V-MX. Posteriormente, durante
los afios setenta se desarrollo en EE.UU el acero P91, el cual mediante la adicion de
pequefas cantidades de Nb y N se logré aumentar la resistencia a la termofluencia a
valores por sobre la resistencia del acero X20 [12, 37]. Estudios micro-estructurales
otorgaron esta mayor estabilidad a altas temperaturas a la precipitacion de particulas MX
del tipo (V, Nb) (C, N) [38, 39]. Andlogamente, durante la década de 1980 se desarroll6
en Japén el acero P92, el cual supero ampliamente la resistencia a la termofluencia de
los aceros P91 [5, 17]. Los japoneses utilizaron una composicién similar al acero P91,
pero afladieron W y B. Por un lado, el W contribuy6 al endurecimiento por solucion
solida y estabilizo la fase Laves (Fe,W) a altas temperaturas, mientras que el B
disminuyo la velocidad de engrosamiento de los carburos My3Ce [40, 41]. Ambos
factores tuvieron un efecto significativo en la resistencia a la fluencia. Hoy en dia, el
acero P92 sigue siendo el principal acero comercial para la confeccion de tuberias de
transporte de vapor (sobrecalentado), con una temperatura de operacion maxima de

600°C, para aplicaciones en plantas de energia [26, 42]. A modo de resumen, en la Fig. 1



se muestra la variacion de la resistencia a la ruptura a las 100.000h con la temperatura
para los aceros méas importantes desarrollados desde 1920 (evolucion de la resistencia a

la fluencia térmica de los materiales usados en plantas termoeléctricas).
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Fig. 1: Resistencia a la ruptura a las 100.000h para aceros al carbono, CrMo, CrMoV,
X20, P91y P92 [1, 5].

Durante las ultimas 2 décadas, los intentos por aumentar la temperatura de
funcionamiento de las plantas termoeléctricas a 650°C han sido ineficaces. Si bien, los
aceros P92 tienen un funcionamiento excepcional a 600°C, razon por la cual son
ampliamente usados en la industria energética, a 650°C la resistencia a la oxidacion
térmica es insuficiente causando la falla del material [2, 11]. En este contexto, se
desarrollaron una serie de aleaciones, como la TAF650, con la expectativa de aumentar
le resistencia a la oxidacion a 650°C adicionando una mayor cantidad de Cr (11-12%).
Sin embargo, a pesar de que estas aleaciones mostraron una resistencia a la fluencia
térmica superior en ensayos a corto plazo en comparacién a los aceros P91 y P92, para

ensayos de termofluencia a largo plazo, estos materiales fallaron drasticamente sin



aparente causa alguna [5, 6]. En una primera instancia, esta disminucion dréastica de las
propiedades a la termofluencia se relaciond con la precipitacion de la fase Laves (Fe,W
0 Fe;Mo) con un tamafio medio de particula demasiado grande como para compensar la
disminucion del endurecimiento por solucion debido a la pérdida de W y/o Mo en
solucion solida [43]. En consecuencia, una primera medida para evitar la falla de estos
materiales en condiciones de fluencia térmica fue prescindir de la adicion de W vy asi
anular la precipitacion de la fase Laves. A pesar de haber implementado esta nueva
medida, no tuvo efecto alguno en evitar la falla catastréfica de estos materiales para

largos periodos de exposicion en termofluencia [5, 24].

A mediados de la década de los 90, las investigaciones micro-estructurales del acero
TAF650 ensayado durante largos tiempos de exposicion en condiciones de
termofluencia, sugirieron que la causa real de la disminucion dréstica de la resistencia a
la fluencia térmica en estos aceros se debia a la precipitacion de la fase Z del tipo
Cr(V,Nb)N [1]. En posteriores investigaciones mediante Microscopia Electronica de
Transmision, se observd que la fase Z precipita como una particula bastante gruesa, no
contribuyendo al endurecimiento por precipitacion, la cual crece a expensas de los
precipitados MX [44].

Durante los ultimos afios, las investigaciones se han enfocado en controlar la cinética de
precipitacion tanto de la fase Laves, como de la fase Z en aceros 11-12%Cr resistentes a
la fluencia térmica, con grandes avances en la precipitacion de la fase Z en el recocido
de precipitacion [45, 46]. Por otro lado, a pesar del gran nimero de investigaciones
sobre la cinética de precipitacion de la fase Laves, no ha sido posible controlar su alta

velocidad de crecimiento [47, 48].



3.2 Metalurgia fisica aceros 9-12%Cr

En general, en la industria acerera la produccion de aceros altamente puros sin la
presencia de elementos residuales como S, P y O, y libre de inclusiones no metalicas, es
la base para la fabricacion de materiales de alta calidad [49, 50]. Para esto, la
desulfuracion, la desoxidacion y la fusion en vacio son etapas fundamentales en el
proceso de produccion de los aceros 9-12%Cr. En continuidad, producto de la
segregacion, porosidad y estructura dendritica proveniente del proceso de solidificacion,
el conformado en caliente es utilizado como método de homogenizacion de la
composicion quimica, destruccion de la estructura dendritica y consolidacion de
porosidades [15, 51]. Los métodos de conformado en caliente varian dependiendo del
producto final que se quiera obtener, sin embargo, son solo 2 los métodos principales

mas usados: la forja y la extrusion.

Posterior al conformado en caliente y/o al maquinado (en el caso de la fabricacion de
ejes de turbinas), se lleva a cabo el tratamiento térmico el cual tiene como objetivo
aumentar la resistencia mecanica, tenacidad y resistencia a la termofluencia [16, 38]. En
general, el tratamiento térmico estandar para los aceros 9-12%Cr consiste en un
tratamiento de solubilizacién (austenizado) y posterior revenido. Usualmente, la
temperatura seleccionada para la austenizacion debe ser sobre Ac; (ver Fig. 2), con el fin
de disolver la mayor cantidad de precipitados (carburos y nitruros) y obtener una
microestructura completamente austenitica [5, 10]. En algunos casos, producto de un
exceso de elementos ferritizantes 0 una baja velocidad de solidificacion es posible
encontrar ferrita-6 después del proceso de austenizacion, proveniente de la etapa de
colada. En este contexto, una vez que la ferrita-6 precipita durante la solidificacion no
puede ser disuelta durante la austenizacion [52, 53]. Finalmente, una vez austenizada la
pieza esta puede ser enfriada al aire, aceite, 0 agua (dependiendo generalmente de las
dimensiones de esta) obteniéndose una estructura martensitica, con una alta densidad de

dislocaciones [32, 54]. En esta etapa, el material es duro y altamente fragil, por lo cual,



es necesario un recocido para aliviar tensiones y promover la precipitacion de las fases
que confieren la resistencia a la fluencia térmica (carburos y nitruros) en los aceros 9-
12%Cr.
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Fig. 2: Diagrama de fases para el sistema Fe-Cr-0.1C [55].

3.2.1 Transformacion Martensitica

En general, en los sistemas solidos una gran parte de las transformaciones de fases
ocurren mediante la difusion de a&tomos, debido a gradientes quimicos en sub-regiones
del sistema [56, 57]. Sin embargo, existe otro tipo de transformacion de fases,
denominada transformacion martensitica, la cual es adifusional y se lleva a cabo por
mecanismos de maclado [5, 58]. Si bien, la formacion de la martensita sigue un proceso
de nucleacion y crecimiento, la velocidad de crecimiento es tan alta que el tiempo que
tarda en completarse la transformacion es controlado principalmente por la etapa de

nucleaciéon. Por otro lado, en las transformaciones difusionales la velocidad de

10



transformacion de fase es controlada por la velocidad de crecimiento y sigue un
comportamiento cinético descrito por la ecuacion de Avrami [12, 59].

En los aceros la martensita es una fase metaestable entre la austenita (CCC) y la ferrita
(CC), la cual se forma por un enfriamiento directo desde la temperatura de austenizacion
hasta temperatura ambiente. La velocidad de enfriamiento requerida para la formacion
de martensita (temple), depende en gran medida de la cantidad de elementos en solucion
solida, los cuales restringen la transformacion de austenita (CCC) a ferrita (CC) [5, 60].
En el caso de los aceros 9-12%Cr, el alto contenido de Cr en solucion solida retarda la
difusion de C durante la transformacion Austenita/Ferrita, permitiendo que para bajas
velocidades de enfriamiento la transformacién martensitica se posible. Esta
caracteristica de los aceros 9-12%Cr confiere su denominacion como aceros
autotemplables, ya que comunmente posterior al austenizado es suficiente con un
enfriamiento al aire para obtener una microestructura martensitica [61, 62]. En algunos
casos, es posible obtener austenita retenida posterior al templado (disminuyendo las
propiedades en termofluencia), producto de una incompleta transformacion martensitica.
En este contexto, para que la austenita se transforme completamente en martensita es
necesario mantener la temperatura a la cual se completa la transformacion martensitica
(Ms) por sobre la temperatura ambiente. Para esto, se debe considerar el efecto de los

elementos aleantes sobre la temperatura Ms, el cual es descrito por la siguiente ecuacién
(Pp%) [1]:

M, = 5502C — 450C — 33Mn — 20Cr — 17Ni — 10W — 20V — 10Cu Q)
— 11Nb — 11Si + 15Co
En la ecuacion (1) se observa que la mayoria de los elementos aleantes disminuye la

temperatura Ms a excepcion del Co.
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3.2.2 Revenido

Usualmente, en los aceros 9-12%Cr el revenido de la martensita se lleva a cabo entre
680°C y 780°C, dependiendo de la aplicacién de la pieza. Por ejemplo, al requerir los
ejes de rotores de las turbinas una mayor resistencia mecénica, se selecciona una
temperatura de revenido ubicada en el rango inferior (680-720°C). Por otro lado, la
temperatura de revenido de los tubos que transportan el vapor se encuentra en el rango
superior, producto de una mayor tenacidad solicitada [5, 61]. Durante el revenido ocurre
una serie de fendmenos, causales de la resistencia a la fluencia térmica en los aceros 9-
12%Cr. Posterior al proceso de austenizado y temple, la martensita se encuentra
supersaturada en elementos aleantes (solucién solida) y con una alta densidad de
dislocaciones [15, 58]. La martensita al ser expuesta a la temperatura de revenido,
tendera a minimizar su energia libre de Gibss mediante: i) la expulsion de atomos de
soluto de la matriz y posterior precipitacion de fases estables (M,3Cs) Yy metaestables
(MX), ii) disminucion de la densidad de dislocaciones mediante aniquilacion, y
formacion de subgranos [18, 63]. En la fig. 3 se muestra una metalografia de la
martensita revenida a 780°C para una aleacion 10.5%Cr y un esquema de la
microestructura considerando limites de grano (PAGB) y subgrano, bloques y listones

10 micrometros

Limites de
listones de martensita

Limites de grano

Limite de
subgrano

MX

Listones de martensita

Fig. 3: A la izquierda: metalografia de la martensita revenida a 780°C en una aleacion
10.5%Cr (presencia de ferrita-3). A la derecha: esquema de la martensita revenida [5].
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3.2.3 Efecto de los elementos aleantes

El control de la composicion quimica de la aleacion y el tipo de tratamiento termo
mecanico tienen un rol fundamental en las propiedades en termofluencia de los acero 9-
12%Cr. Por un lado, la composicién quimica es fundamental en la estabilidad
termodindmica de las fases que se forman durante el tratamiento térmico y condiciones
de servicio, algunos elementos estabilizan fases que son beneficiosas para la resistencia
a la termofluencia, mientras que otros inhiben la formacion de fases perjudiciales [16,
35]. A su vez, los elementos aleantes tienen un rol fundamental en propiedades como:
resistencia a la oxidacion térmica, resistencia mecanica, tenacidad, etc. [13, 15]. En este
contexto, es fundamental estudiar y conocer los efectos de cada elemento aleante en las
propiedades de la aleacion. A pesar, de la complejidad de predecir el efecto de cada uno
de los elementos por separado, debido a las interacciones entre ellos, la influencia de los

elementos aleantes en la microestructura se resume a continuacion:

El Cromo es un elemento que estabiliza la ferrita, forma carburos y aumenta la
templabilidad del acero. El Cr tiene una alta afinidad con el C, por lo que tiende a formar
carburos de Cromo (M23Cs), precipitados necesarios para la resistencia a la fluencia
térmica [2, 10]. Frecuentemente, se adiciona cantidades entre 9-12%Cr otorgando
resistencia a la corrosion y oxidacion térmica. Sin embargo, altas cantidades de Cr
(12%) aumenta la velocidad de precipitacion la fase Z, la cual puede ser altamente
perjudicial para la resistencia a la termofluencia [15, 64].

El Cobalto es un elemento que expande el campo austenitico, suprimiendo la formacion
de ferrita delta durante la solidificacion. Este elemento al permanecer en solucion solida
aumenta la resistencia a la deformacion en caliente, la resistencia al desgaste, a la
oxidacion y corrosion. Adicionalmente, el Co aumenta la estabilidad cinética de los
precipitados en la aleacion, debido a que este elemento reduce la velocidad de los

procesos difusivos, disminuyendo la velocidad de engrosamiento de los precipitados [2,
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65]. También, el Co se caracteriza por aumentar la temperatura de comienzo de la
transformacion martensitica (Ms) y la temperatura de Curie [15, 66].

El Cobre reprime la formacion de la ferrita delta al ser un estabilizador del campo
austenitico. Ademas, el Cu tiene una baja solubilidad en la ferrita por lo cual tiende a
formar precipitados ricos en Cu, los cuales actian como centros de nucleacion de la fase
Laves [67, 68].

El Manganeso por afios fue utilizado como desoxidante y captador del S en solucion
mediante la formacion de MnS, neutralizando los efectos nocivos del S durante procesos
de conformado. Actualmente, las nuevas tecnologias han permitido llegar a contenidos
de S del orden de 0.002%, razon por la cual se ha limitado el uso del Mn en los aceros 9-
12%Cr como elemento austenizante. EI contenido de Mn es restringido por la formacion
de los precipitados MgC, la cual es una fase gruesa que puede remover Mo y W en
solucion solida, causando la disolucién de otras fases mas deseables como M,3Cq y Fase
Laves [15, 55].

El Carbono tiene una gran solubilidad en la estructura cristalina de la Austenita,
ocupando espacios intersticiales. Ademas, es un elemento estabilizador de la austenita y
es esencial para la formacion de Carburos y Carbonitruros, que son los que producen
endurecimiento por precipitacion y confieren la resistencia a la termofluencia [18, 64].
La tolerancia méaxima de C en los aceros 9-12%Cr es de 0,15%, para mayores
concentraciones se presentan problemas de agrietamiento en la zona afectada

térmicamente en uniones soldadas [2, 27].

El Nitrogeno en solucion sélida ocupa espacios intersticiales tanto en la austenita como
en la ferrita, sin embargo, actia como un elemento estabilizador del campo austenitico.
Por otra parte, el N aumenta la resistencia a la fluencia térmica al estabilizar la

formacion de los precipitados MX. Se debe restringir la cantidad de N en aleaciones que
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contengan B para evitar la formacién de particulas BN, las cuales contrarrestan el efecto
beneficioso de agregar By N [16, 40].

El Silicio es un elemento ferritizante, por lo cual cantidades excesivas (superior a 1%Si
en peso) provoca la formacion de ferrita delta. EI Si es muy importante para la
formacion de capas oxido protectoras [13, 14].

El Vanadio es un elemento estabilizador de la ferrita. Debido a su afinidad con el
carbono y nitrogeno forma precipitados V-MX, esenciales para la resistencia a la
termofluencia [38, 69]. EI V también actia como afinador de grano y reduce la

velocidad de crecimiento de grano a altas temperaturas.

El Niobio es un elemento estabilizador del campo ferritico que forma precipitados del
tipo MX junto al C y N, aumentando la resistencia a la fluencia térmica [18, 70]. El
efecto del Nb esta directamente relacionado con la temperatura de austenizacion, la cual
controlara la cantidad de Nb en solucion sélida disponible para la precipitacion fina y

dispersa de particulas Nb-MX durante el revenido.

El Titanio en combinacion con el C y N forma nitruros y carbonitruros (Ti-MX),
precipitados que pueden contribuir al incremento de resistencia a la termofluencia. Por
un lado, los carbonitruros Ti(C,N) tienen una baja velocidad de engrosamiento, por lo
que a altas temperaturas estas particulas tienen una gran estabilidad. Sin embargo, el Ti
en combinacién con el nitrégeno forman particulas de tamarfio del orden de 1,5 micrones
(TiN) cuando el acero esta ain en estado liquido. La formacion de estos precipitados
disminuye drasticamente la resistencia a la fluencia térmica, debido a que consumen los
precipitados Ti(C,N). Al mismo tiempo, el Ti es un elemento ferritizante, por lo que se
debe tomar en consideracién junto a los otros elementos estabilizadores de la ferrita para

evitar la formacion de ferrita delta [15, 64].
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El Tantalio es un elemento ferritizante que en presencia de C y/o N forma carburo TaC,
carbonitruros Ta(C,N) y nitruros TaN. Investigaciones indican que la cinética de la
transformacion TaN — Z es considerablemente mayor que para los precipitados VN y
NbN [45, 46].

El Molibdeno es un elemento ferritizante que contribuye al endurecimiento por solucién
solida. También es un formador de carburos y estabiliza las fases MX y MasC.
Adiciones mayores a un 1% promueven la formacion de MgC, fase Laves y ferrita delta
[21, 68].

El Tungsteno promueve la formacion de la Fase Laves (Fe,W), intermetélico que puede
aumentar la resistencia a la termofluencia. A su vez, es un elemento estabilizador de la
ferrita y soluble en varios carburos. Se ha demostrado que al aumentar la cantidad de W
se disminuye la velocidad de engrosamiento de los M,3Cs, con lo cual se estabiliza la
microestructura martensitica [22, 71].

El Boro estabiliza la microestructura martensitica, ya que este reduce la velocidad de
engrosamiento de los M»3Cs debido al enriquecimiento de B en los limites de grano [40,
41].

4. Precipitacién en los aceros 9-12%Cr

En los aceros 9-12%Cr la fina dispersion de fases secundarias en los limites de interfase
y al interior del grano, impiden la degradacién de la microestructura martensitica en
condiciones de termofluencia. Por esta razon, entender el mecanismo de precipitacion
(nucleacidn, crecimiento y engrosamiento) es fundamental tanto para la etapa de disefio

de aleaciones, tratamiento térmico y condiciones de fluencia térmica.
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4.1 Efecto de precipitados en la termofluencia

Comunmente, la deformacion plastica es asociada al conformado de metales, proceso
donde la deformacion es independiente del tiempo (instantdnea). Sin embargo, existe
otro proceso de deformacion pléstica dependiente del tiempo y que ocurre durante largos
periodos, fendmeno denominado como termofluencia. En otras palabras, la
termofluencia es un proceso de deformacion permanente bajo una carga continua,
tiempo prolongados y altas temperaturas. Si bien, la termofluencia puede tener lugar a
cualquier temperatura por encima del cero absoluto, tradicionalmente este se ha asociado
con la deformacién plastica dependiente del tiempo a temperaturas superiores a 0,4T
(donde Ty es la temperatura de fusion), ya que sobre esta temperatura se activan los
procesos de deformacién por fluencia térmica: deslizamiento de dislocaciones, fluencia
por difusion, trepado de dislocaciones, difusion por volumen o deslizamiento de
fronteras de grano [5]. En los aceros 9-12%Cr resistentes a alta temperatura uno de los
principales mecanismos de fluencia es el movimiento de dislocaciones, en consecuencia,
la resistencia a la termofluencia es obtenida al introducir obstaculos al flujo de
dislocaciones. Comdnmente, mecanismos como endurecimiento por solucion solida,
precipitacion, densidad de dislocaciones y limites de interfase, son los responsables de
incrementar la resistencia a la fluencia térmica en los aceros martensitico/ferriticos [12,
72]. El endurecimiento por solucion solida se produce al adicionar elementos que
reemplazan posiciones atomicas en la celda cristalina, resultando en defectos puntuales
sustitucionales o intersticiales en el cristal, estos provocan un campo de esfuerzos de
compresion o traccion en la matriz alrededor del atomo de soluto, que impide el
movimiento libre de las dislocaciones, incrementando la resistencia del material [5, 73].
Usualmente, Mo y W son adicionados para promover el endurecimiento por solucién
solida al tener un tamafio atdmico considerablemente mayor a los atomos de Fe, ademas
estos tienen un mayor efecto en el endurecimiento de la matriz por solucion sélida con

respecto a otros elementos aleantes [48, 74]. Por otro lado, el endurecimiento por
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precipitacion es otorgado por las fases secundarias dentro del grano y en los limites de
interfase, para lograr este objetivo es preciso obtener una distribucion uniforme de los
precipitados y un espaciamiento optimo. La fina dispersion de los precipitados (M23Cs,
MX y Fase Laves) evita la recuperacion de la estructura de subgrano, listones y bloques
de martensita, y estabiliza las dislocaciones libres, lo que aumenta la resistencia a la
fluencia [18, 35]. Otro importante mecanismo es el endurecimiento por densidad de
dislocaciones, los aceros 9-12%Cr usualmente contienen una alta densidad de
dislocaciones debido a la transformacion martensitica incluso después del recocido esta
se encuentra dentro del rango de (1-10)x10** m™ [5, 54]. El endurecimiento por
dislocaciones en combinacion con el endurecimiento por precipitacion aumenta
drasticamente la resistencia a la fluencia para largos periodos a alta temperatura, debido
al efecto de anclaje que tienen las particulas dispersadas sobre las dislocaciones. En la
tabla 2 se muestra el estrés umbral correspondiente a la tension necesaria para que una

dislocacion pase a través de un precipitado, dislocacién o limite de interfase [5].

Tabla 2. Estrés umbral del endurecimiento por precipitacion, densidad de dislocaciones
y limites de interfase. (A espaciado interparticular, ps densidad de dislocaciones, Agg

ancho menor del subgrano, liston o bloque de martensita) [5].

Endurecimiento por  Endurecimiento por  Endurecimiento por
precipitacion densidad de limites de interfase

dislocaciones

Estrés umbral o, = 0.8MGb/A o, = 0.5MGb(p;)*? g5y = 10Gb/ A

Valores (MPa) 95-120 225-712 320-530

4.2 Cinética de precipitacion en sistemas solidos: nucleacién, crecimiento y

engrosamiento

En los procesos industriales, el control de la cinética de precipitacién en sistemas
solidos, liquidos y gaseosos tiene una importancia fundamental en las propiedades
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finales de los materiales. Este es el caso de las aleaciones metélicas y metales puros, en
el cual especial énfasis se otorga al tamafio de grano, proceso controlado por la
velocidad de nucleacion durante la solidificacion de aleaciones. Un tamafio de grano
pequefio implica una mayor resistencia mecanica, esto debido a que existe una mayor
area superficial de limites de granos actuando como “barreras” al movimiento libre de
dislocaciones. Por otro lado, el endurecimiento por precipitacion es un prominente
mecanismo para aumentar la resistencia mecanica de los materiales. La fina dispersion
de fases secundarias en la matriz obstaculiza el movimiento de dislocaciones
aumentando la resistencia a la deformacion pléstica. Ademas, la precipitacion de
particulas en los limites de grano inhibe el crecimiento de este a altas temperaturas,
conservando el tamafio de grano original después de tratamientos. En general, la cinética
de precipitacion en los sistemas solidos se divide en tres importantes etapas: nucleacion,

crecimiento y engrosamiento.

4.2.1 Nucleacion en sistemas solidos

La nucleacién es la primera etapa en las transformaciones de fases, durante la cual se
forman nacleos de una fase termodindmicamente mas estable con respecto a la fase
inicial o madre. En la cotidianidad, los cambios de estado de la materia como la
condensacion, solidificacion, sublimacion y sus reacciones inversas, involucran este tipo
de proceso [75]. En general, la Teoria Clasica de la Nucleacion (TCN) es el modelo méas
utilizado para analizar este fendmeno. En efecto, programas computacionales como TC-
PRISMA y MATCALC han sido desarrollados en base a la TCN para modelar con gran

precision la nucleacion de nuevas fase en sistemas multicomponentes [76, 77].

¢ Nucleacion homogénea

Considere un pequefio volumen unitario en un sistema solido, en el que un precipitado

esférico nuclea en lugar aleatorio dentro de este volumen. La energia libre de Gibbs para
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la formacion de un ndcleo de radio r en este sistema termodinamico se puede escribir
como [78, 79]:

4 4 1
AG = §nr3AGV + 4mr?o + §nr3ed (1)

donde AGy es la diferencia de energia libre entre la matriz y el nucleo por unidad de
volumen, o es la energia de interface asociada a la generacién de la intercara
matriz/nucleo y ¢ es la energia de deformacion elastica generada en la matriz al formarse
el nucleo [78]. En la fig. 4 se esquematiza el efecto de introducir una esfera de volumen
Vj, correspondiente a la fase naciente 3, en un espacio de volumen V,, correspondiente a
la matriz a. Si la fase naciente tiene una menor energia libre de Gibbs que la fase madre
(AGy < 0), esta tendera a formarse espontaneamente segin la segunda ley de la
termodindmica. Sin embargo, segun la TCN existen dos barreras energéticas que se
opondran a la nucleacién de la fase naciente, las cuales pueden llegar a suprimir
completamente la formacion de esta para temperaturas cercanas a la de equilibrio entre
las dos fases Te [78, 80]: i) Energia necesaria para la creacion de la interface o/, ii)
Energia de deformacion eléstica introducida en la matriz. Comunmente, la energia de
interface esta relacionada con el grado de ajuste entre las mallas cristalinas de la fase
naciente y la fase madre. En efecto, las interfaces se clasifican segun el grado de ajuste
como: i) interface coherente, ii) interface semicoherente e iii) interface incoherente. Por
otro lado, la energia de deformacion elastica que se genera en la matriz es causada por la
contraccion o expansion de esta debido a la diferencia entre el volumen de la fase
naciente y la fase madre, como se muestra en la fig. 4. También, similar efecto ocurre
debido al intento del sistema por ajustar ambas mallas cristalinas [81, 82]. En la tabla 3
se anexan los valores correspondiente a energias de interface, grado de desajuste y

energia de deformacion de malla.
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Fig. 4: Deformacion elastica de la malla cristalina producto de la introduccion de un

nacleo de volumen distinto al del ocupado por la fase madre (Matriz). Fuente:

Elaboracion propia.

En general, un nacleo de forma esférica es termodindmicamente factible si la energia de
deformacion elastica tiende a cero (¢; — 0), lo cual solo se cumple para el caso de
solidificacion y nucleacion heterogénea en los limites de grano. Si la nucleacion ocurre
en la matriz (nucleacion homogénea), una forma esférica para el embridn ya no es
energéticamente favorable. En efecto, el sistema tendera a minimizar la energia libre de
Gibbs mediante la formacion de nacleos con forma de agujas o placas. Asi, la ecuacion
(1) se reescribe a una que considere estas formas para el ndcleo, como se muestra a

continuacion [78]:

()

4 4
AG = §m‘2cAGV + gnrcz,u + 2nrio

En base a la ecuacion (2) se pueden calcular tres parametros de suma importancia: la
energia de activacion para la nucleacion (AG™), y el tamafio critico para la formacion de

nucleos estables (r*,c¢*). En un sistema solido continuamente se estdn formando y
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disolviendo conglomerados atémicos debido a fluctuaciones energéticas activadas
térmicamente denominados como nucleos subcriticos [83, 84]. Estos conglomerados
atobmicos pueden volverse nucleos estables si superan cierto tamafio y energia de
activacion, para luego comenzar el proceso de crecimiento mediante la adicion sucesiva
de 4tomos provenientes de la matriz. La fig. 5 muestra graficamente este proceso, para
una determinada isoterma cualquier aglomeracién de 4&tomos con un tamafio menor a r~
tendera a disolverse ya que la adicion de atomos (aumento de r) no es energéticamente
favorable. Por otro lado, el crecimiento de nicleos de un tamafio igual o mayor ar” es
energéticamente favorable, ya que implica una disminucion de la energia libre de Gibbs
del sistema [78, 85].

Tabla 3. Valores generales para el desajuste, energia de interface y energia de
deformacion de malla. Para el calculo de la energia de deformacion de malla se utilizé la
formula ¢; = 6G 62, donde G es el mddulo de cizalladura (se utilizé un valor de 64 GPa,

valor correspondiente a los aceros 9-12%Cr) [78].

Tipo de Interface  Grado de desajuste  Energia de interface Energia de
(d) (o), L= deformacion de
b mz

malla (gg), #

Coherente 0-0.05 0-0.20 0-9.6 x10°
Semicoherente 0.05-0.20 0.20-0.50 9.6 x108-1.53x10%
Incoherente 0.20-1.00 0.50-1.00 -
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Fig. 5: Variacion de AG en funcion del tamafio del nucleo (r). Existe una energia de
activacion (AG') para la nucleacion la cual dependera la energia de interface (o),
energia de deformacion de malla (eq) y fuerza impulsora (AG,). (A=Area nicleo,

V=Volumen nucleo) [55].

El tamafio critico del nicleo (¢ y r') se obtiene al resolver el sistema de ecuaciones
proveniente de la derivacién de la ecuacién 2 con respecto a ¢ y r. Mientras que la
energia de activacion para la nucleacion, se obtiene al ingresar los valores
correspondientes al tamafio critico (" y r’) en la ecuacién 2. Si bien, el calculo parece
bastante simple, su nivel de complejidad aumenta cuando se requiere aplicar a sistemas
multicomponentes. La obtencion de la energia de activacion para la nucleacion (AG) es

de importancia fundamental para estudios de nucleacién en aleaciones, ya que controla
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la velocidad de nucleacion, el cual es un parametro de vital importancia si se requiere

disefiar y producir aleaciones con una alta resistencia a la fluencia térmica [57, 83].

o9 3
AGy

o Ao 4)
AG,?

e ©)
3 \AG*

¢ Nucleacion heterogénea

Existe una clara evidencia de que la nucleaciébn en estado so6lido ocurre
preferencialmente en los defectos cristalinos de un material. En efecto, la presencia de
vacancias, dislocaciones, fallas de apilamiento y superficies libres aumentan la energia
libre de Gibbs del sistema, en consecuencia, la creacion de un nucleo en un defecto
cristalino dara como resultado la destruccién de este y se liberara cierta energia libre
(AGy), reduciendo (o incluso eliminando) la energia de activacion para la nucleacion
[79]. Es decir, la energia libre que se requiere para formar un nacleo de tamafio critico es
menor cuando este se forma en un defecto cristalino que cuando lo hace dentro del
cristal. A continuacion, se describira dos de los mecanismos de nucleacion heterogénea

mas importantes; nucleacion en dislocaciones y limites de grano.

Nucleacion heterogénea en dislocaciones

Durante mucho tiempo se ha reconocido que las dislocaciones desempefian un papel
importante en las transformaciones de fase, debido a que estas actdan como sumideros y
caminos difusivos para los atomos de soluto [58, 77]. El estudio de la nucleacion
heterogénea en las dislocaciones fue abarcado por primera vez por Cahn quien asumio

que un nacleo cilindrico sustituye el ndcleo de la dislocacion, de esta manera se
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proporciona una fuerza impulsora adicional para la nucleacion. Sin embargo, las
investigaciones de Cahn ignoraron los efectos de la deformacion de malla generado por
los atomos en solucidn solida y la energia de deformacion de malla del precipitado [86,
87]. Caso contrario fue el estudio de Dollins y Barnett quienes consideraron la
formacion de un ndcleo con interface coherente en las cercanias de una dislocacion de
borde. Estos argumentaron que la interaccién entre el campo de esfuerzos generado por
la dislocacion y el del precipitado otorgaba una fuerza impulsora adicional para la
nucleacion [88]. Por esta razén, el modelo analitico utilizado supuso un modulo elastico
isotropico para la matriz y s6lo se considerd la deformacién de malla correspondiente a
cambios volumétricos. En la fig. 6 se muestran los resultados obtenidos por el modelo
propuesto por S. Y. Hu y L. Q. Chen [86]. En este modelo la nucleacion comienza
mediante la segregacion de atomos de soluto en lado traccionado de la malla cristalina
debido a la presencia de la dislocacion de borde y el agotamiento de solutos en el lado
comprimido. Una vez alcanzada cierta concentracion de soluto se forma un nucleo con
una composicion préxima a la composicion de equilibrio. Posteriormente, el nucleo

crece por difusién de soluto a través de la matriz [86, 89].
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Fig. 6: Evolucién morfoldgica durante la nucleacion y crecimiento de un precipitado en
una dislocacién de borde. (a) t =0,5; (b) t=10; (c) t'=25; (d) t'=50; e) t="2050; (f)

t'=4550. Donde t” es una unidad adimensional del tiempo de integracion [86].
Nucleacidn heterogénea en los limites de grano

Los limites de granos en un metal se forman durante la etapa de solidificacién, en la cual
el crecimiento de los nucleos, con distintas orientaciones cristalograficas, dara origen a
los limites de grano al toparse con los cristales vecinos (ver fig. 7). Los limites de grano
se caracterizan por ser zonas del material donde no hay un arreglo atomico (malla
cristalina) y de una alta energia libre de Gibbs. Por otro lado, al ser una zona mas
abierta, debido al desorden atébmico, parametros fundamentales como la solubilidad y
coeficientes de difusion de los atomos de soluto tienden a ser mayores que en el interior
del grano [90, 91]. En este contexto, la nucleacion en los limites de grano se ve
favorecida por: i) la segregacion de los atomos de soluto que componen la fase en
formacion, ii) no hay energia de deformacion de malla, iii) disminuye la energia
interfacial del sistema [78, 83]. Del caso iii) se deduce que cuando un nucleo se forma

en un limite de grano una pequefia parte del limite desaparece y la energia del limite de
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grano liberada reduce la energia de formacion del nicleo (AG). Asi, la ecuacion que
describe la formacion de un ndcleo en un limite de grano queda expresada de la

siguiente manera [90]:
AG =VGy + Aoy g + AG, (6)

Donde V y A son el volumen y area del nicleo de p formado en el limite de grano,
mientras que AG, es la energia libre de Gibbs liberada por el limite de grano. Ademas,
no se ha considerado la energia de deformacion de elastica debido a cambios
volumeétricos (existe suficiente espacio en el limite de grano). Ahora, supongamos que
un nucleo de B con forma de esferoide obleado de radio a y ¢ se forma en un limite de
grano de a, como se muestra en la fig. 8 a). Luego, si se tiene que a>>c la ecuacion (6)

se expresa de la siguiente forma [59, 78]:

()

AG =ina2cG + 2ma’o,,; — mato
het 3 %4 a/pB LG

Q.
@)
@)
O OQO

[
Crecimiento) o
de @)
nucleos
@)
O & )
Limites de grano

Fig. 7: llustracion del proceso de formacion de los limites de grano; concomitante al

proceso de nucleacion de los cristales solidos es el proceso de crecimiento de estos.
El crecimiento de un cristal se detiene cuando topa con otro, es aqui donde se forma

el limite de grano. Fuente: Elaboracion propia.
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Al hacer el anélisis anterior se puede observar que la nucleacion en los limites de grano
es similar a la solidificacion heterogénea sobre un sustrato. En este contexto, similares
resultados se obtienen para el radio critico a” y energfa de activacion para la nucleacién

heterogénea en los limites de grano, de lo cual se tiene [85, 90]:

=gk ®)
© =206,

AGher = AGhomS(6) (9)
16 045° 10
AG;;om =37 a/ﬁz ( )

3 AGy
! 11
S(0) = > (2 + cos8)(1 — cosH)? (11)
cosf = 0.8 (12)

ZO'a/ﬁ

La energia de activacion para la nucleacién heterogénea en los limites de grano puede
reducirse ain mas mediante la formacion de ndcleos en los bordes y esquinas de grano
(ver fig. 8 b) y c)). Inclusive, AGy,.; puede reducirse adicionalmente mediante la
formacion de un ndcleo con una interface coherente con uno de los grano, como se
muestra en la figura 5.10 d), reduciendo la barrera energética interfacial que se opone a
la nucleacién. Este tipo de nucleacién es bastante comun en los aceros, en efecto, se ha

observado que la perlita y la fase Laves tienen este tipo de comportamiento [47, 74].
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d) Interface Coherente

7

Interface incoherente

Fig. 8: Formacion de un nticleo de B en a) limite de grano, b) borde de grano y c)
esquina de grano, d) con una interface coherente con respecto a un grano e incoherente

con respecto al otro [90].

Finalmente, en la figura 9 muestra cuantitativamente el efecto de la nucleacién
, L. - . AGp . .
heterogénea en los limites de grano mediante un grafico ﬁ v/s funcion del angulo.

hom
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Fig. 9: Efecto del &ngulo de contacto 6 en la energia de activacion para la nucleacion en

el limite de grano relativo a la nucleacién homogénea [85, 90]

e Velocidad de Nucleacién

La velocidad de nucleacién es uno de los parametros fundamentales en el disefio de
aleaciones resistentes a la fluencia térmica, ya que, uno de los requisitos fundamentales
es que las fases secundarias dispersas sobre la matriz tengan una alta densidad de
nacleos [12, 18]. En este contexto, la definicion de convencional de la velocidad de
nucleacion, como namero de nucleos que se forman por segundo por centimetro cubico
de fase madre, nos ayudara a evaluar a priori el efecto de cualquier fase secundaria sobre
la resistencia a la fluencia térmica [11, 92]. En general, existen dos factores energéticos
de suma importancia que afectan la velocidad de nucleacién: la energia de activacién
para la nucleaciéon (AG") y la energia de activacion para la migracion atémica a través de
la interface que separa el nucleo y la matriz (AGn) [78, 85]. La dependencia de la
velocidad de nucleacién con respecto a estos dos términos queda expresada mediante la

siguiente ecuacion:
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AG* + AG,, (13)
i)

Donde w es un factor que involucra la frecuencia con que los atomos tratan de “saltar” la

I = wNyexp(—

barrera energética y el nUmero de atomos que rodean a un posible nicleo en formacion.
Por otro lado, N, es el numero de centros de nucleacion disponibles (de un tipo
particular) por unidad de volumen. A partir del anélisis de la ecuacion 13 se pueden
deducir 2 situaciones de suma importancia para la base teorica del disefio de aleaciones
endurecidas por la fina dispersion de fases secundarias. Sea el caso de la nucleacion
homogénea, a la temperatura de recocido de precipitacion, para dos particulas B y 6.
Ademas, asumiendo que la particula B tiene una interface coherente con la matriz a,
mientras que la particula 0 tiene una interface incoherente. En este contexto, es claro que
la velocidad de nucleacion para ambas particulas sera diferente, sin embargo, para poder
comparar este pardmetro cualitativamente, se supondra que ambas fases (B y 0), tienen
exactamente el mismo valor para la fuerza impulsora (AG,). También, se considera que
el resto de los parametros (w, N, y AG,,) tienen valores iguales para ambos
precipitados. Bajo este contexto, el valor de la energia de interface asume un rol clave en
la velocidad de nucleacién, ya que, la energia de activacion para la nucleacion es
directamente proporcional a la energia de interface elevada al cubo, en efecto,

reescribiendo la ecuacién 13 [90]:

3
O'% AGm (14)
I = a)NO exp —?TL’AGVZ exp(—k—T

Esta secuencia de ideas lleva a un concepto fundamental en el disefio de aleaciones
resistentes a la fluencia térmica, una fase con una interface coherente tiene una
velocidad de nucleacion de varios 6rdenes de magnitud mayor que una con interface
incoherente [6, 10]. Lo cual se traduce, en una densidad de nucleacion mucho mayor y
un espaciado interparticular mucho menor. Ambas situaciones traen consigo efectos

beneficiosos para la resistencia a la fluencia térmica, ya que, estas caracteristicas son las
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que promueven el endurecimiento por precipitacion [5, 20]. En general, el mismo
criterio es aplicable cuando se trata de nucleacion heterogénea en dislocaciones, limites
de subgrano y listones de martensita. Por otro lado, un comportamiento relativamente

similar se logra con precipitados de interface semicoherente [55, 92].
¢ Influencia de la temperatura en la velocidad de nucleacion

La dependencia de la velocidad de nucleacion con la temperatura es de caracter

exponencial y estd dada por la ecuacion 13. Dentro del término exponencial se debe

. . . AG AG*
considerar separadamente los términos (— k—;") y (=—

)- En el primero, por ser AGn,

constante, el término exponencial decrece rapidamente con la temperatura y la velocidad
de nucleacion se iguala a cero en el cero absoluto [55, 78]. En el caso del segundo
término exponencial, al considerar que la energia de activacion para la nucleacion esta
dada por la ecuacion 10 y que la energia de interface no varia considerablemente con la
temperatura, se puede estimar que el término exponencial depende principalmente de la
fuerza impulsora. A su vez, si se asume que la fuerza impulsora es directamente

proporcional al subenfriamiento se tiene:

1 (15)
(To —TY2kT

I < exp(—
Donde Te es la temperatura de equilibrio entre la fase madre y la naciente. Esta
expresion da una idea de como se comporta la velocidad de nucleacion con la
temperatura. En efecto, para temperaturas cercanas a la de equilibrio entre ambas fases,
se tiene que el subenfriamiento tiende a cero, por lo que la velocidad de nucleacién
tendera a cero. De la misma manera, se tiene que a temperaturas cercanas al cero
absoluto la velocidad de nucleacion tendera a cero [90]. Mientras que a temperaturas
intermedias la velocidad de nucleacion es maxima, este comportamiento se puede

visualizar mejor en la fig. 10. Fisicamente, este fendmeno es explicado por la
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termodindmica y la difusion. Si bien, para temperaturas cercanas a Te la movilidad
atomica es muy alta, el tamafio del nucleo critico es demasiado grande limitando la
cantidad de ndcleos que se pueden formar [79, 85]. Por otro lado a temperaturas
considerablemente bajas, la movilidad atomica disminuye drasticamente y a pesar que
existe una gran fuerza impulsora para la nucleacion, la cantidad de nucleos que se
forman es extremadamente baja [78]. Sin embargo, existe un rango intermedio donde se
optimiza una movilidad atomica y una fuerza impulsora relativamente altas,
promoviendo un maximo en la velocidad de nucleacion [59]. Es importante, entender el
concepto de velocidad optima de nucleacion ya que durante los tratamientos térmicos de
los aceros 9-12%Cr, es fundamental optimizar una alta densidad de nucleos con una
temperatura adecuada para el relajamiento de la microestructura martensitica posterior al

temple, la cual dependera de la aplicacion final del componente [30, 64].

Alta fuerza Baja fuerza

Velocidad de Nucleacion

Velocidad de nucleacion, |

impulsora Optima impulsora
Baja moviligad Ita movilidad
atomig atémica
0 Te

Fig. 10: Variacion de la velocidad de nucleacion con la temperatura [55].

e Velocidad de nucleacion dependiente del tiempo

En la seccion anterior se analizo la dependencia de la velocidad de nucleacion con
respecto a variables importantes como la temperatura, energia de interface y fuerza
impulsora. No obstante, la ecuacion 13 describe la velocidad de nucleacién para un
régimen estacionario, es decir, no hay dependencia con el tiempo. En este contexto, la
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velocidad de nucleacion para un régimen transitorio o estado no estacionario segun el

modelo de Fokker-Planck puede ser escrita de la forma siguiente [93, 94]:

1(®) = Isseexp(—3) 18)

AG*+AGy,
kT

I(t)= wNoexp(— Yexp(—?) (17)

Donde 1 corresponde al tiempo de incubacion para la nucleacion y se ha considerado una
velocidad de nucleacion en estado estacionario (lgs) igual a la definida por la ecuacion
13. Ahora, considere que para cierta aleacion se encuentra sometida a un tratamiento
térmico de precipitacion a una temperatura T constante. Para un cierto tamafio de nucleo
critico la velocidad de nucleacion comienza con valores muy bajos la cual se incrementa
stbitamente hasta alcanzar un maximo correspondiente a la velocidad de nucleacién en
estado estacionario (lgs)) [95, 96]. Durante un intervalo de tiempo At, la velocidad de
nucleacion se mantiene constante con un valor igual a lgg. Finalmente, para un
determinado tiempo la velocidad de nucleacion comienza a decaer subitamente como se
muestra en la fig. 11. La explicacion a este comportamiento radica en la cantidad de
soluto B disponible para la formacion de nuevos nucleos, al comienzo de la reaccién
existe una gran cantidad de soluto B disponible para la formacion de nuevos nucleos, sin
embargo, este se va agotando a medida que se forman y crecen los nucleos,

promoviendo la caida subita de la velocidad de nucleacion [59, 90].
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Fig. 11: Grafico velocidad de nucleacion v/s tiempo de la cementita en un acero Fe-
0.1%C [97].

4.2.2 Crecimiento por sobresaturacion

Sea una aleacién de componentes A-B, una vez ocurrida la nucleacion de B desde una
solucion solida a sobresaturada en un soluto B, la matriz o aun seguird sobresaturada en
atomos del componente B. De aqui, que la fuerza impulsora de la etapa de crecimiento
sea la sobresaturacion (AC=C,-C,), es decir, el sistema tendera a alcanzar el equilibrio
termodinamico mediante el flujo de atomos de B desde la matriz sobresaturada, de
composicion Co, hacia los precipitados de B, de composicion Cg, con el fin de alcanzar la
concentracion de equilibrio C, en la matriz (ver fig. 12) [90, 98]. No obstante, si se
considera el efecto Gibbs-Thomson (curvatura de la interface o/p) la concentracion de la

matriz cercana a la interface a/p cambia de C, a C, [56, 99].
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Fig. 12: a) Diagrama energia libre de Gibbs v/s composicion, b) Perfil de concentracion

Precipitado-Matriz durante la etapa de crecimiento [59, 90].

Si bien en algunos casos la segregacion de atomos de soluto en las dislocaciones o
limites de grano es necesaria previo a la nucleacién, esta no se considera un proceso
controlado por difusién, sino un proceso puramente termodindmico [78, 79]. En
contraste, la etapa de crecimiento de una nueva fase requiere de difusién de largo
alcance y su tasa de crecimiento esta controlado por dos procesos diferentes: crecimiento
isotérmico controlado por la interfaz y crecimiento isotérmico controlado por difusion.
En general, ambos procesos son dependientes de la temperatura y su tasa de crecimiento
es descrito por una ecuacién exponencial del tipo Arrhenius [94, 100].

Crecimiento isotérmico controlado por la interfaz: En este caso, el crecimiento esta
limitado por la velocidad con que los 4&tomos se transfieren a traves de la interface o/p y
no por la velocidad con la que los atomos difunden en la matriz hacia la interface [60,
101].

Crecimiento isotérmico controlado por difusion: En este caso, la velocidad de
crecimiento esta limitada por la difusion en la matriz, es decir, la rapidez con la que los
atomos necesarios son transferidos desde la matriz o hacia la interface o/f [47, 102].
Una razonable aproximacion para el crecimiento isotérmico controlado por difusion en

aleaciones bimetalicas es asumir que el proceso ocurre en equilibrio local, es decir, la
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composicion quimica de las fases en la interface corresponden a las del equilibrio
termodindmico como se muestra en la fig. 12 [47, 103]. De aqui, se deduce que las
concentraciones de equilibrio en la interface también variaran con la temperatura, y
estaran dadas por la interseccion de cada isoterma y las lineas de equilibrio (liquidus,
solidus o solvus) en un diagrama de fases [56, 93]. El perfil de concentracion que se
desarrolla durante el proceso de precipitacion de la fase rica en B, como por ejemplo en
los carburos ricos en Cromo en los aceros 9-12%Cr resistentes a la fluencia térmica, se
muestra en la fig. 13. A medida que avanza la transformacion, la interface /o avanza en
el eje z (crecimiento de la particula) y se remueven los &tomos de soluto B de la matriz.
A su vez, en la fig. 13 se puede observar el decaimiento del efecto de Gibbs-Thomson a
medida que avanza la interface, esto debido a que al aumentar el radio de la particula el

potencial quimico pg(r) disminuye como muestra la siguiente ecuacion [59, 90]:

o () = pp(e0) + 1, 2L (18)

La finalizacion de la etapa de crecimiento ocurre cuando se alcanzan dos condiciones
fundamentales: 1) la fraccion volumétrica de la fase en crecimiento (f) alcanza la del
equilibrio ii) el potencial quimico pg es el mismo en cualquier punto del sistema, o dicho
de otra manera, la fuerza impulsora del crecimiento, la sobresaturacién, se ha agotado
[57, 59]. Esquematicamente la fig. 14 ayuda a comprender la etapa de nucleacion y
crecimiento conjuntamente; desde una solucion supersaturada o (fig. 14 a)) se forman
espontaneamente los nticleos de la nueva fase B (fig. 14 b)), la discontinuidad generada
en el perfil de concentracion representa la interface o/ [90, 104]. Posteriormente,
comienza el crecimiento de los nucleos (fig. 14 ¢)) mediante el transporte de atomos de
B hacia la interface o/, esto a su vez genera un disminucion de la concentracion %B en
la matriz. Finalmente, la matriz alcanza la concentracién de equilibrio, agotandose
completamente la disponibilidad de atomos de B provocando la interrupcion del
crecimiento de las particulas B (fig. 14 d)) [47, 87].
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Fig. 13: Variacion del perfil de concentracion precipitado/matriz durante la etapa de
crecimiento en funcién del tiempo. Se asumio equilibrio local en la interface y el efecto
Gibbs-Thomson [47, 57].

En general, un parametro bastante importante para el estudio de la cinética de
crecimiento de particulas es la velocidad con que se desplaza la interface o/p. Esta se
puede obtener mediante un balance de masa en la interface, ya que se debe considerar
que la pérdida de masa es inadmisible, es decir, el sistema debe mantener las
concentraciones constantes en la interface. De aqui, se asume que el flujo difusivo de
atomos de B hacia la interface o/ debe ser igual a la tasa con que se desprenden los

atomos de B desde la matriz, por esto [103, 105]:

dc

19
U(Cb —'C}) =='—lhgzﬂg ( )

z=z*

Donde v es la velocidad de interface, Dg es el coeficiente de difusion del &tomo de

soluto B en la matriz y Z~ es la posicién de la interface en el eje coordenado Z. Notese
. .. dc . ey
que el gradiente de concentracion — debe ser evaluado para cada posicion de la

interface o/p.
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Distancia, z Distancia, z

Distancia, z Distancia, z
Fig. 14. Esquema de las etapas de nucleacién y crecimiento: a) solucion solida
supersaturada, b) nucleacion fase 3, ¢) crecimiento de particulas, d) la matriz alcanza la

composicion de equilibrio (finaliza el crecimiento) [55, 59].

Conocer la evolucion del tamafio de las particulas durante la etapa de crecimiento, nos
ofrece a priori interpretar como se comportan las particulas durante el recocido de
precipitacion o en condiciones de servicio en los aceros 9-12%Cr. Como se ha explicado
anteriormente, la velocidad a la que crecen los precipitados puede ser controlada por la
velocidad a la que los atomos son suministrados a la interface particula/matriz mediante
difusion en la matriz y/o por la velocidad a la que atraviesan la interfaz [101, 102].
Normalmente se asume que la movilidad de la interface es suficientemente como para
permitir que la concentracion de soluto en la interfaz curvada C, alcance el equilibrio

local. En este caso, la difusion en la matriz controla la velocidad del crecimiento de los
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ndcleos, como es el caso de precipitados coherentes en reacciones de precipitacion
homogéneas. La evolucion del radio de una particula individual a través del tiempo

puede describirse mediante [79, 90]:

(20)

r(t) = (2 %) (D)Y/?

4.2.3 Cinética de transformacién

La evolucion de la fraccion volumétrica de fases secundarias durante una transformacion
de fases puede ser descrita usando el modelo de Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov
(JMAK) [6, 106]. Considere el proceso de precipitacion en su totalidad, es decir,
presuma que la nucleacion y crecimiento es un proceso concomitante. Ahora, suponga la
existencia de algunas particulas de fase £ en la matriz a, y que no existe ningun
impedimento al crecimiento para un determinado tiempo t, como se muestra en la fig. 15
a). Para el siguiente intervalo de tiempo t+At, algunos nuevos nucleos se han formado,
representados como By y B2 en la fig. 17 b). Si los nuevos nucleos se han formado sobre
una particula pre-existente, entonces estos no se cuentan como un aumento real del
volumen. EI mismo razonamiento es aplicable al crecimiento de particulas pre-existentes
durante el periodo At [104, 105].
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a) b)

@ @@

Time=t Time=t+At

Fig. 15: Ilustracion del cambio de volumen con el tiempo. Durante el tiempo At se

asume la nucleacion de nuevas particulas B; y P2, donde solo B; Se considera un
aumento en el volumen real. Los voliimenes de B; y B2 deben ser considerados como un

aumento del volumen imaginario [64, 83].

El volumen imaginario incluye tanto el volumen real como el superpuesto, es decir,
incluso regiones anteriormente transformadas pueden contribuir al incremento en el
volumen imaginario [59]. Asumiendo una nucleacion aleatoria, la probabilidad de que
una nueva zona transformada ocurra en una region de la fase madre previamente sin
transformar debe ser (1-fg) y puede ser definida como la probabilidad de que la zona no

se encuentre dentro de ninguna de las particulas, es decir [55, 64]:

5= (-0-90-9)-

Donde fg es la fraccion volumétrica real y se asume que el volumen total es igual a uno
para el tiempo t. Luego, durante el intervalo entre t y t+At, la relacion entre el aumento
de la fraccion volumétrica real y el aumento de la fraccion volumétrica imaginaria esta
dado por [59, 105]:
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dfs = (1 — fp)df;"* (22)
Donde dfp y dfﬁimag son el cambio en la fraccion volumétrica real e imaginaria acorde a

la precipitacion de B durante un incremento infinitesimal de tiempo dt, respectivamente.

Al integrar esta ecuacion se obtiene [6, 79]:

fo = 1 exp (~fm0) @)

Cuando la precipitacion ocurre homogéneamente y es isotrépica, el volumen de una
particula que ha nucleado después de un tiempo de incubacion, 1, es representado por
[105]:

4 (24)
X 3(+ _ )3

o, = 37Tv (t—1)t=>7
Ouvevivviv e, t <71

Donde w; es el volumen de un nacleo formado durante el tiempo de incubaciony v es la
tasa de crecimiento. EI nimero de nuevos nucleos que se crean durante t =ty t =17+
dt es Idt, donde I es la tasa de nucleacion por unidad de volumen. Asumiendo de que la
nucleacion es constante, el cambio en la fraccion volumétrica imaginaria durante el
intervalo dt esta dado por [105]:

; 4
df," " = §nv31t4 (25)

Entonces, la fraccion volumétrica real de la precipitacion de B pude ser calculada usando
la ecuacion 22:

1
fr=1- exp(—§m73lt4) (26)

Esta es la ecuacion Kolmogorov-Johnson-Mehl-Avrami [107, 108] para las condiciones
asumidas como es el caso de nucleacion homogénea. Sin embargo, en la realidad gran
parte de los fendbmenos de precipitacion involucran nucleacion heterogénea en los
defectos cristalinos del material, principalmente en los limites de grano. En este

contexto, la ecuacion 26 puede ser reescrita en su forma mas general:
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fﬁ =1 —exp(Kt") (27)
Donde K es una constante que involucra ambos fendmenos de nucleacién y crecimiento,
la cual es calculada empiricamente para cada isoterma. Por otro lado, n es el
denominado exponente de Avrami. En la siguiente tabla se muestran los valores tedricos

para n y k dependiendo de los diferentes centros de nucleacion.

Tabla 4. Valores para el exponente de Avrami y la constante K [90, 105].

Centro de Nucleacién Exponente de Avrami, n Constante K
Nucleacion homogénea 4 Elvs
3
Limite de grano 1 2016V
Borde de grano 2 TPpe V2
Esquina de grano 3 4
§7TPEGV3

4.2.4 Engrosamiento de particulas

Una vez que la etapa de crecimiento se ha detenido, la matriz se encuentra
completamente agotada en &tomos de solutos disponibles como para generar nuevos
nucleos o incrementar la fraccion volumétrica de la fase B3, y se alcanza una fraccion de
volumétrica muy cercana a la del equilibrio termodinamico [77, 109]. Entre la etapa de
crecimiento y la de engrosamiento, puede existir una etapa transitoria en la cual el
tamafo medio de particula y el nimero de precipitados por unidad de volumen se
mantienen constantes (ver fig. 16). Posteriormente, comienza la Gltima etapa de una
reaccion de precipitacion, el engrosamiento o maduracién de Ostwald, en la cual el radio
medio de particulas y el nimero de particulas por unidad de volumen cambian en
funcion del tiempo [102, 106]. Para describir el proceso de engrosamiento de particulas
se han tenido en cuenta las siguientes suposiciones: i) la difusion en la matriz controla el
proceso de engrosamiento, ii) se considerara el efecto de una interface curvada descrito

por la ecuacion de Gibbs-Thomson, entre dos particulas de B de radio Ry y R,, con
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Ri1>R; [16, 59]. Debido al efecto de la curvatura de la interface precipitado/matriz se
originan gradientes de concentracion en el sistema (la concentracion C, serd diferente
para particulas con diferente tamafo), el cual produce un flujo de atomos de soluto B
desde los precipitados pequefios hacia los grandes (fig. 17 a)). Esto conduce a una tasa
de crecimiento que dependera de la distribucion de tamafios de particulas, la cual serd
positiva para precipitados de tamafio grande (C > C,) y negativa para precipitados
pequefios (C < C,) [90]. La tasa de crecimiento se convierte en cero para precipitados
con C = C,, los cuales se encuentran en equilibrio metaestable con la matriz. La
concentracion C corresponde a la concentracion C, en la interface particula/matriz para

el radio promedio de la distribucion de tamafios de particulas.

1 4

0.01
1e-04 —
16-06
16-08
1e-10 —-
16-12 -

Numero de precipitados [*10”'m”]

1e-14

T T T T T T T T
1e-12 1e-10  1e-08 1e-06 1e-04 0.01 1 100

Tiempo (h)
Fig. 16: Numero de precipitados por metro cubico en funcion del tiempo de recocido

isotérmico a una temperatura T [97].

Por lo tanto, impulsado por la liberacion del exceso de energia interfacial, los
precipitados mas grandes creceran a expensas de los mas pequefios que se disuelven,
dando lugar al cambio en la distribucion de tamafio del precipitado [83, 92]. Este
proceso se denomina engrosamiento y reduce la densidad del niamero de precipitados

por unidad de volumen mientras que el radio medio se incrementa. La Fig. 17 b) ilustra

44



esta situacion, se puede ver que los precipitados grandes promueven la disminucién de la
energia libre de Gibbs del sistema. En general, la etapa de engrosamiento es considerada
como un problema netamente controlado por difusion y ha sido descrito tedricamente
por Lifshitz y Slyozov [110], y Wagner [111]. En el estudio llevado a cabo por estos
investigadores las siguientes suposiciones fueron hechas: ambas fases se consideran
como soluciones solidas altamente diluidas (solucién ideal), el volumen del precipitado
es cercano a cero, las particulas tienen forma esférica y la fraccion volumétrica de la fase
precipitada se mantiene constante. Comunmente, la teoria Lifshitz-Slyozov-Wagner
(LSW) esta limitada a las Ultimas etapas de una reaccion de precipitacion y describe la
evolucion del didmetro medio de una particula segun la siguiente ecuacion [55, 112]:

r3(t) —r3(ty) = KW't (28)
La constante K55 para una solucion ideal esta dada por:

rsw _ 8DVpCa0 (29)
R 9RT

Donde D es el coeficiente de difusion de los atomos de soluto en la matriz, Vj es el
volumen molar de la fase precipitada, C, es la composicién de la matriz en el equilibrio
y o es la energia interfacial o/c. Finalmente, R es la constante del gas y T la temperatura

absoluta.
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ll{u Ii: A C,(I‘Q,)C‘,(R:) %B CI,; B
Fig. 17: a) Perfil de concentracion generado en la matriz entre dos particulas de distinto
tamafio, b) La energia libre de Gibbs del sistema es menor para precipitados grandes.
Esto representa la situacion durante el engrosamiento [55, 64].

4.2.5 Precipitados en los aceros 9-12%Cr

M23Cs: Es el precipitado predominante en la mayoria de los aceros
martensitico/ferriticos resistentes a la termofluencia. Confiere la resistencia bésica a la
termofluencia, esta depende en gran medida del tamafio, dispersion y cantidad de estos.
Los My3Cg son carburos ricos en Cr que también pueden contener W, Mo, V, Fe y B.
Tienen una estructura cristalina cubica centrada en las caras con un parametro cristalino
que varia entre 1,057nm a 1,068nm [2, 113]. La nucleacion de estos es heterogénea, por
lo cual la precipitacion ocurre en los limites de grano austenitico primario, en los limites
de bloques y listones de martensita, estabilizando la estructura martensitica (mediante el
anclaje de las distintas interfases) provocando el retraso de la termofluencia terciaria,
con lo cual se disminuye la taza de fluencia minima. Por otro lado, la adicion de Boro
reduce la velocidad de engrosamiento de los M,3Cg en las vecindades de los limites de
grano [40, 114].

46



MX: son Carburos o Carbonitruros de V, Nb, Ta o Ti. Tienen un estructura cubica
centrada en el cuerpo del tipo NaCl con un parametro cristalino que varia entre 0,413 y
0,447 nm [44, 115]. La nucleacion de los precipitados ocurre en las dislocaciones dentro
de la matriz y en los limites de subgrano durante el recocido. A altas temperaturas los
precipitados dificultan el movimiento de las dislocaciones libres y los limites de
subgrano, aumentando la resistencia a la fluencia [10, 18].

Fase Laves: es un intermetalico del tipo A;B, donde A corresponde a Fe, Cr, Nb y/o Ti,
mientras que B corresponde a Mo y/o W dependiendo de la composicion quimica de la
aleacion. La formacion de la fase Laves ocurre preferencialmente en regiones
empobrecidas en Cr ya que estas son comparativamente mas ricas en Mo y W. La
estructura cristalina es hexagonal con parametros cristalinos a=0,473nm y b=9,722nm
[43, 116]. Se ha demostrado que la precipitacion de la fase Laves es heterogénea y
ocurre principalmente en los limites de grano de la austenita primaria. La precipitacion
de la fase Laves ocurre después de varios cientos de horas bajo condiciones de servicio,
aumentando sustancialmente la resistencia a la fluencia durante la primera etapa,
compensando la pérdida de endurecimiento por solucion sélida al perder W la matriz.
Sin embargo, debido a la alta velocidad de crecimiento, la fase Laves no es capaz de
compensar la pérdida de endurecimiento por solucion soélida para tiempos prolongados

en fluencia térmica, debido a su excesivo tamafio [47, 48].

Fase Z: es un Nitruro complejo que contiene Cr, V, Nb o Ta [115, 117]. La formacion
de la fase Z esta directamente relacionada con la transformacion de precipitados V-MX
y Nb-MX considerados como los precipitados mas importantes en relacién a la
contribucion a la resistencia a la termofluencia. La transformacion de este tipo de

particulas provoca la drastica disminucion en la resistencia a la fluencia [18].
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4.2.6 Nucleaciéon no convencional de la fase Z

Las primeras observaciones de la fase Z se hicieron en 1950 en un acero austenitico
resistente a la fluencia térmica aleado con Nb [44, 118]. Desde entonces, con frecuencia
se le atribuye un rol beneficioso como particulas que incrementan el efecto de
endurecimiento por precipitacion en los aceros austeniticos. En estos aceros la fase Z se
caracteriza por poseer una alta cinética de precipitacion, dando como resultado la
formacion de pequefias particulas finamente distribuidas en forma de bastones, y es a
menudo el primer precipitado en aparecer. Posterior a su descubrimiento en 1950, varios
investigadores intentaron fallidamente determinar la estructura cristalina de esta fase, sin
embargo, en 1972 se logro identificar la estructura cristalina del nitruro CrNbN (fase Z)
tetragonal, la cual es ampliamente aceptada [119, 120]. Ademas de los principales
elementos que componen la fase Z, también se han identificado concentraciones
menores de Fe, Mo y trazas de otros elementos. Comunmente, en los aceros austeniticos
se ha encontrado que la composicion estequiométrica es aproximadamente
(CrogFeo2)(NbggMog1)N, aungue esta puede variar con la composicion del acero. Por
otro lado, se ha observado que la fase Z (CrNbN) es un nitruro de gran estabilidad
termodinamica, en efecto, en los aceros austeniticos la temperatura de disolucion alcanza
los 1250°C, la cual puede sufrir variacion con la composicién del acero [121, 122].

Si bien, en el caso de los aceros 9-12%Cr la fase Z es termodindmicamente mas estable
que las particulas V-MX, la velocidad de precipitacion de esta se retrasa
considerablemente, llegando inclusive a detectarse recién para tiempos superiores a las
100.000 horas de recocido isotérmico a 600°C, como en el caso de los aceros
martensitico/ferriticos con contenidos de Cr cercanos al 9% en peso [23, 115]. En la fig.
20 se muestra esquematicamente 2 posibles procesos que involucran la precipitacion de
la fase Z [123]. En la parte superior de la fig. 18 previo a la nucleacion de la fase Z,
atomos de Cr, V y N difunden hacia la interface V-MX/Ferrita donde al alcanzar cierta
concentracion critica, ocurre la nucleacién de una particula con la estructura cristalina y

composicion quimica de la fase Z-CrVN. Posterior a esto, el crecimiento de la fase Z
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ocurre a expensas de la difusion de Cr desde la matriz y de los elementos que componen
el carbonitruro V-MX. Este proceso provoca la disolucion de las particulas V-MX,
disminuyendo drasticamente la resistencia a la fluencia térmica [124, 125]. Por el
contrario, en la parte inferior de la fig. 18 se describe otro mecanismo para la
transformacion de las particulas V-MX en fase Z, el cual no implica nucleacion. En este
la formacidn de la fase Z ocurre por difusion de Cr desde la matriz hacia el precipitado
MX, formando particulas mixtas compuestas por un nucleo V-MX y una cascara 0
revestimiento de fase Z [123, 126]. Mediante este mecanismo, la transformacion de los
precipitados MX ocurre de forma gradual, tanto estructuralmente como quimicamente.
En efecto, las investigaciones mediante microscopia electronica de transmision en aceros
9%Cr han encontrado este tipo de particula mediante patrones de difraccion en los
cuales es posible reconocer la estructura cubica centrada en las caras caracteristica de los

carbonitruros V-MX vy la estructura tetragonal de la fase Z-CrVN [1, 126].

: Nucleo | I
| de fase Z | l
Difusién de | 5, W , :
atomos Difusion de
cr,V, N Cr
desde la |
matriz

= i

Difusion de V, N

Revestimiento
de fase Z

|
I
Fig. 18: Formacion de la fase Z por nucleacién en MX (arriba) y por transformacion de
MX a fase Z (abajo) [123].
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Hasta el momento se han reconocido varias composiciones quimicas para la fase Z en
los aceros martensitico/ferriticos dependiendo de los elementos aleantes utilizados en el
disefio y produccion de estas aleaciones: CrVN, Cr(V,Nb), CNbN y CrTaN [117, 119-
124]. En la fig. 19 se muestra esquematicamente la estructura cristalina de esta fase Z, la
cual consiste en una estructura tetragonal formada por doble capas de MN y Cr que se
alternan consecutivamente. Como se puede observar, la fase Z no admite la
incorporacion de carbono en su estructura cristalina o bien tiene una muy baja
solubilidad. Este concepto, es de bastante importancia si se requiere entender si es
posible la transformacion de carburos de Vanadio, Niobio o Tantalio en fase Z [117,
123].

Fig. 19: La estructura cristalina tetragonal de doble capa de la fase Z caracteristica en
los aceros 9-12%Cr resistentes a la fluencia térmica (purpura: Ta, Nb o V, verde: Cr,
naranja: N). Las celdas unitarias tetragonales (fase Z) y cubicas (MN) se dibujan con

lineas negras [46].
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5. Fundamentos de la fluencia térmica

La termofluencia es un proceso dependiente de 3 variables: temperatura, esfuerzo y
tiempo. En general, se asocia con deformacion plastica en tiempos prolongados y altas
temperaturas, a diferencia de los procesos de conformado donde la deformacion se
considera instantanea al ser aplicada la fuerza. Este es un proceso térmicamente
activado, ya que a altas temperaturas se activan los procesos de deformacion por
fluencia: fluencia difusional, trepado de dislocaciones, deslizamiento de fronteras de
grano [5, 64].

Curvas de termofluencia
Los ensayos de fluencia térmica son fundamentales para caracterizar materiales que se
utilizardn en condiciones de fluencia. En general los ensayos de termofluencia se

realizan a carga y temperatura constante. Los resultados del test se grafican en curvas

deformacion v/s tiempo y/o velocidad de deformacion v/s tiempo (ver fig. 20).
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Fig. 20: a), b) y c) curvas de fluencia, deformacién vs tiempo. d), e) y f) curvas de

fluencia de velocidad de deformacion vs tiempo [5].

La fig. 20 muestra 3 tipos de curva de termofluencia en condiciones de carga y
temperatura constante. La velocidad de fluencia térmica se define como & = %, donde ¢

es la deformacion y t el tiempo. En general los textos de metales y aleaciones en
condiciones de fluencia, hacen referencia a tres etapas de la termofluencia, las cuales son

[5, 127]:
I.  Termofluencia primaria: La velocidad de deformacion disminuye debido al

endurecimiento por deformacion plastica o a una disminucion de las

dislocaciones méviles.

52



Il.  Termofluencia secundaria: La velocidad de deformacion se mantiene constante
debido a que existe un balance entre el endurecimiento por deformacion pléstica
(generacion de dislocaciones) y la recuperacion (aniquilacion de dislocaciones).

1. Termofluencia terciaria: La velocidad de deformacion aumenta. El incremento
en la velocidad de deformacién en la etapa terciaria se debe a un incremento del
esfuerzo debido a la degradacion microestructural durante la termofluencia.

La degradacion microestructural usualmente consiste en recuperacion dinamica,
recristalizacion dinamica, engrosamiento de precipitados que produce la disminucion de
la resistencia a la fluencia debido al ablandamiento del material y otros fendmenos como
desarrollo de cavidades de fluencia y grietas en los limites de grano [34, 128]. En
algunos sistemas no existe la termofluencia secundaria o estado estacionario, caso de los
aceros 9-12%Cr resistentes a altas temperaturas. Ante la ausencia de la etapa
estacionaria, la termofluencia terciaria comienza a un tiempo t,, inmediatamente después
de la termofluencia primaria. Para este caso se define una velocidad de termofluencia
minima, donde la taza de generacion de dislocaciones esta en equilibrio con la taza de
recuperacion [5, 127]. Por otro lado, debido a la degradacién microestructural que sufren
estos tipos de aceros no es posible extrapolar los datos obtenidos durante los ensayos
cortos de fluencia, en consecuencia el uso de parametros tiempo-temperatura (TTP)
como el pardmetro Larson-Miller, que se ocupa para calcular la vida a largo plazo en

termofluencia, conlleva a una sobreestimacion de los calculos.

6. Simulacion Cinética de Precipitacion

6.1 Modelacion termodinamica (ThermoCalc)

El software ThermoCalc es una importante herramienta para el disefio de aleaciones,
ampliamente utilizada para la evaluacion de la estabilidad de fases en aceros 9-12%Cr
resistentes a altas temperaturas [129, 130]. ThermoCalc se basa en el método Calphad

gue ha sido ampliamente utilizado para el célculo de:
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e Diagramas de fases.
e Datos termodinamicos como entalpias, capacidad calorica, y actividades.
e Simulacion de la solidificacion con el modelo de Scheil-Gulliver.

e Evaluacion de datos experimentales

6.1.1 Modelacion termodinamica por Calphad

El uso de diagramas binarios y terciarios siempre tuvo un rol mas bien académico que
practico, ya que la mayoria de los materiales son sistemas multicomponentes. EI método
Calphad alteré este punto de vista ya que es posible calcular el comportamiento
termodindmico de fases complejas en sistemas multicomponentes, basado en la
extrapolacion de propiedades termodinamicas [3, 15]. El principio fundamental de este
método es el calculo de la energia libre de Gibbs de una fase en funcion de la

composicion quimica, temperatura y presion.

El modelo usado para describir la energia de Gibbs de una fase varia con la naturaleza
de esta: sustancia pura, solucion y subred. En el caso de este estudio las fases
investigadas caen dentro de estas tres categorias: fases como los carbonitruros MX,
carburos (M23Cs) y la fase ferrita son modelados como subred, mientras que la fase

liquida se considera como una solucion sustitucional [2, 130].

e Sustancias puras

Para compuestos estequiométricos, es suficiente conocer la capacidad calorifica para
obtener valores referenciales de la energia libre de Gibbs a cualquier temperatura. La
base de datos del grupo de investigadores de Europa (SGTE) guarda los coeficientes de
la capacidad calorifica a presién constante para numerosas sustancias en funcion de la

temperatura (ver ec. 30) junto con valores de la entalpia de formacién y la entropia
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estandar a 298K. Los coeficientes son validos solo para cierto rango de temperatura y la
base de datos provee pardmetros en funcion del intervalo de temperatura [6, 11].

Cp(T) = A + BT + CT? + DT? (30)
e Soluciones ideales

Para una solucion ideal se asume que la interaccion entre los diferentes elementos es
idéntica y la entalpia de mezcla es cero, siendo el cambio en la entropia del sistema la
Unica contribucion al cambio en la energia libre de Gibbs. Este es uno de los casos mas
simples de describir, ya que la energia libre de Gibbs del sistema puede es descrita

considerando solo los efectos entropicos, en efecto [2, 131]:
AS = —Rzixi lnxi (31)

Donde x; es la fraccion atomica del componente i, R es la constante de los gases. Luego

la energia libre de Gibbs por mol del sistema es:

G = inGiO + RTZ x; In x; (32)
i i

e Solucién sustitucional

En las soluciones sustitucionales como por ejemplo gases, metales liquidos o soluciones
solidas, se asume que los componentes o atomos pueden ocupar cualquier posicion
disponible. En este caso, la energia libre de Gibbs de una solucion se describe segun la

siguiente férmula [3, 132]:

G = GO + Gideal + GXS (33)
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Donde G° es la contribucién a la energia libre de Gibbs de la sustancia en su estado
puro, G'* es la energfa libre de Gibbs ideal de mezcla y G™ es la desviacién del
comportamiento ideal de una solucién, también conocida como energia libre de Gibbs en

€XCesO.

e Soluciones regulares y no regulares

Cuando se trata de soluciones reales, en la mayor parte de los casos, existen
interacciones entre los componentes que forman una fase. Sea el caso de un sistema
binario de componentes A-B, el modelo regular asume que la energia total de una
solucion puede ser escrita como [133, 134]:

E = Nppésp + Ngp€gatNaaNypsp (34)

Donde Naa es el nimero de parejas AA 'y €44 la energia de enlace entre ellos. Se puede

demostrar que la entalpia de mezcla es [2, 135]:
NZ
AHmez = TX(l - x)(ZEAB — &4 — SBB) (35)

Donde N es el numero de atomos en solucion, y Z el numero de coordinacion de la
estructura, es decir, el nUmero de atomos vecinos por cada atomo. Para una solucion
regular, la energia libre de Gibbs de exceso esta dada por [76, 133]:

Gmez = wx(1 = x) (36)

Donde w = %(ZSAB — &44 — €pp) €S uUN parametro dependiente de la temperatura y del

comportamiento de la solucion. Luego, generalizando esta ecuacién a una solucién
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multicomponente la energia libre de Gibbs por moles de sustancia se puede escribir
como [3, 132]:

G = le'Gio + RTZX,: lnxi +Zinijij (37)
i i

i j=i

La ecuacion 37 asume que la interaccion entre los atomos es independiente de la
composicion, lo cual no es real en la mayoria de los casos. EI modelo sub-regular,
propuesto por Kaufman y Bernstein introduce una dependencia lineal con la
composicion y expresa la energia libre de Gibbs de mezcla de la siguiente forma [136]:

Grez = z Z x5 (Wi + W) (38)

i j=i

La formula de Redlich-Kister expresa la energia libre de Gibbs de mezcla para cualquier

composicion de la siguiente forma [137, 138]:

T, v
En la base de datos de la SGTE el parametro w esta dado por:
w = A+ BT + CTInT + DT? (40)

En la fig. 21 se muestran las modificaciones introducidas en la energia de Gibbs de
mezcla al considerar el modelo sub-regular. Si T < w/2R, la curva de energia de mezcla
tendrd dos minimos, promoviendo la formacion de un gap de miscibilidad para

composiciones que se encuentren entre estos dos puntos. Por otro lado, este diagrama se
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cumple solo para sistemas con wyg > 0, es decir, un sistema con tendencia a la

segregacion [139].

Gideal
mix
Fig. 21: Energia libre de Gibbs en funcion de la composicion. Los extremos A y B

indican soluciones puras [2].
e Modelo de subred

Hasta el momento las expresiones para G;3, consideran que los componentes (atomos,
moléculas) pueden ocupar cualquier posicion disponible en el sistema. En muchos otros
casos, cada componente se sitla en sitios preferenciales de la estructura cristalina, como
es el caso de la ferrita, fase caracteristica de los aceros, en la cual el Carbono, el
Nitrégeno y el Boro se sitlan en espacios intersticiales formando una sub-red dentro de
la red principal correspondiente a &tomos como el Hierro, Cromo, etc., los cuales se
acomodan en los espacios sustitucionales de la estructura cristalina [3, 133].
Considerando una solucion regular para una fase con 2 subredes, en la cual los &tomos
de A y B se sittan en la primera subred y los &tomos de C y D se sitGan en la segunda

subred, la energia libre de Gibbs de exceso esta dada por [130, 140]:

GXs, = YaysLy g + YeyBLE b (41)
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Donde L}z Yy L¢p- son pardmetros de mezcla en la subred independientes de la
posiciones ocupadas por la otra subred. La fraccion molar (x) es reemplazada por la
fraccion de sitios ocupados (y4, donde 1 hace referencia a la primera subred) [141]. Un
modelo subregular es introducido considerando las interacciones dependientes de los

sitios ocupados por la otra subred, y se expresa como [130, 137]:
Ghrez = YiVeYELapc + YeYsYiLlasp + Yévavilico + YéViyslpcp  (42)

La dependencia con la temperatura se expresa mediante los pardmetros LY p.c,
escribiéndolos como polinomios en funcion de T o como funcion logaritmica (InT),
ademas, estos son almacenados en la base de datos de la SGTE.

Para una buena precision de los calculos termodinamicos realizados, los programadores
de ThermoCalc han producido bases de datos en la cual se incluyen todo tipo de
parametros evaluados criticamente, optimizados y validados. La base de datos utilizada
en esta tesis corresponde a la denominada como TCFE8 [130, 142]. En esta se
almacenan datos para distintos tipos de aleaciones base Hierro como: aceros inoxidables,
aceros rapidos, aceros de herramienta, fundiciones, etc. La limitacion para los calculos
termodindmicos radica en la cercania de la descripcion termodinamica de las distintas
fases en los sistemas a estudiar con la realidad. Adicionalmente, para lograr una buena
descripcion termodindmica de las fases, se acotan los porcentajes de los elementos
aleantes del sistema. Para la base de datos utilizada, el sistema estd limitado a una
composicion minima de Hierro de un 50% en porcentaje en peso, mientras que para el
resto de elementos aleantes las composiciones maximas estan definidas por la siguiente

tabla:
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Tabla 5. Cantidades maximas de aleantes toleradas por ThermoCalc [142].

Elemento Max. Elemento  Max. Elemento Max. Elemento  Max.

Al 5,0 Cu 5,0 Ni 20,0 Ti 3,0

B Traza Mg Traza @) Traza \Y 15,0
C 7,0 Mn 20,0 P Traza \W 15,0
Ca Traza Mo 10,0 S Traza Zr 10,0
Co 20,0 N 5,0 Si 5,0

Cr 30,0 Nb 5,0 Ta 10,0

En el disefio de aleaciones, las variables a utilizar son composicion quimica, temperatura
y presion. Sin embargo, comunmente la simulacion termodindmica se lleva a cabo con
presiones de 1 atm. Ademas, al disefiar la composicion quimica se debe tomar en cuenta
los valores referenciales maximos de cada elemento aleante y que ademas la suma en
porcentaje de estos no supere el 50% en peso del total. Si esto no es asi los resultados

termodinamicos entregados por ThermoCalc no seran correctos [3, 128].

6.2 Modelacion cinética precipitacion (TC-PRISMA y DICTRA)

El desarrollo del programa ThermoCalc como herramienta para la prediccion del
equilibrio termodinamico de un sistema trajo consigo una revolucion en el disefio de
aleaciones. En paralelo a esto, los investigadores buscaron ampliar los horizontes de la
simulacion computacional al abordar la cinética de las transformaciones de fases e
introducir el tiempo como variable [57, 143]. La primera version del programa DICTRA
fue desarrollada entre los afios 1988 y 1993, mediante la creacion de un proyecto
cooperativo entre el Instituto Real de Tecnologia (grupo de los Prof. M. Hillert y J.
Agren), en Estocolmo, y el Instituto Max Planck para la investigacion del Hierro (grupo
de Prof. Inden), en Dusseldorf [105, 144]. EI nombre otorgado a este proyecto fue
COSMOS, el cual estuvo financiado por la Fundacién Volkswagen y Renania del Norte-

Westfalia. En general, mediante el programa DICTRA se pueden resolver problemas que
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involucran solo difusién, razén por la cual posteriormente se desarrollé el modulo de
precipitacion (TC-PRISMA), el cual permite abarcar las tres etapas fundamentales de

una transformacion de fases: nucleacion, crecimiento y engrosamiento [92, 93].

6.2.1 Programa DICTRA

El modulo DICTRA es un programa general para la simulacion de transformaciones de
fases controladas por difusion en sistemas multicomponentes, de hecho se puede tratar
con cualquier nimero de componentes siempre y cuando estén disponibles los datos
termodindmicos y cinéticos necesarios [103-106]. Particularmente, DICTRA es
especialmente adecuado para tratar problemas que implican un limite movil, por
ejemplo, los problemas de Stefan. Por otro lado, las condiciones de borde asociadas al
problema en cuestion pueden incluirse de una manera bastante flexible, lo que permite al
usuario tratar problemas de interés practico. Algunos ejemplos de problemas que pueden
ser tratados en DICTRA son [100-112]:

= Homogeneizacion de aleaciones [144]

= Carburacion y descarburacion de aceros [76]

= Crecimiento o disolucion de precipitados [145]

= Engrosamiento de precipitados [92]

= Microsegregacion durante la solidificacion [129]

» Transformaciones de austenita a ferrita [146]

= El crecimiento de las fases intermedias en compuestos [103]
= Nitruracion de aceros [76]

= Carburacion de aleaciones resistentes a alta temperatura [147]
= Interdifusion en materiales compuestos [138]

= Nitrocarburacion de aceros [148]

= Precipitacion de la fase sigma en aceros inoxidables [149]
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= Crecimiento de la fase Laves en aceros 9-12%Cr resistentes a la termofluencia
[47]

= Solidificacion de aleaciones [134]

= El crecimiento de perlita en aceros aleados [97]

= Cdlculos bajo condiciones de para-equilibrio [105]

= Calculo de diagramas TTT [150]

e Tratamiento numérico de las transformaciones controladas por difusion

La difusion es generalmente tratada mediante la leyes de Fick, la cual describe el flujo
atdbmico debido a la presencia de gradientes de concentracion en un sistema (la
concentracion c; del elemento i se define como el numero de moles de i por volumen
molar V). Técnicamente y desde un punto de vista puramente termodinamico, los
gradientes de concentracion no representan la verdadera fuerza impulsora para el flujo
atémico [47, 57]. Efectivamente, esto se hace evidente en los experimentos de Darken,
donde se demuestra claramente que los atomos pueden difundir contra un gradiente de
concentracion. En sistemas multicomponentes, como los estudiados en esta tesis, la
difusion cuesta arriba es un comportamiento bastante comun [47, 90]. Para efectos de
calculos de flujos difusivos pardmetros como la concentracion en la interface
precipitado/matriz en un sistema multicomponente es directamente accesible por
métodos analiticos locales, los cuales involucran calculos termodinamicos en
ThermoCalc y una base de datos acorde al sistema metalico en estudio [151]. Por otro
lado, los parametros cinéticos que unen gradientes de concentracion con flujos atdbmicos
son los coeficientes de difusion. Sin embargo, si se va a crear una base de datos cinética,
esto no debe hacerse sobre la base de coeficientes de difusion, méas bien las ecuaciones
fundamentales de flujo atomico deben relacionarse con las verdaderas fuerzas
impulsoras: el potencial quimico y las movilidades atomicas [56, 103]. Al efectuar esta

consideracion se reduce drasticamente el ndmero de pardmetros a almacenar, y la
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dependencia con la composicion y temperatura de estos es mucho menos compleja
[105].

e Flujo difusivo multicomponente con el sistema de referencia situado en el plano
de Kirkendall

El flujo es definido convencionalmente como el nimero de especies que atraviesan un
area unitaria por unidad de tiempo. Si se desea describir matematicamente este
fendmeno se debera introducir un eje cartesiano que defina la posicion de esta area
unitaria. Ademas, se asumira que el area donde ocurre el flujo atémico corresponde al
plano de Kirkendall y es aqui donde se sitda el origen del eje cartesiano [103, 105]. Para
el caso de flujo atdbmico en sistemas solidos, se debe considerar que los 4&tomos en
solucidn solida difunden a través de un mecanismo de movimiento de vacancias, en este
contexto, el flujo atdbmico en el plano de Kirkendall (marco de referencia) se define por
*_JX + J¥ =0, donde s es el nimero de elementos sustitucionales, V hace referencia
a las vacancias y K significa Kirkendall. Por otro parte, el flujo de &tomos en posiciones
sustitucionales en la red cristalina puede ser descrito matematicamente como [56, 57]:
s+1 5 (43)

Donde u; es el potencial quimico para el elemento j y ¢ la distancia (se asume una
geometria lineal). Si la variacion del parametro cristalino con la composicion quimica es
despreciable, & puede ser reemplazado por la variable espacial z [105, 106].

Paralelamente, el término L’fj corresponde al coeficiente de difusion fenomenoldgica (no

debe confundirse con el coeficiente de difusién Di’§) Yy Se caracteriza por que su matriz es

simetrica, esto permite eliminar una ecuacion de flujo en el plano de Kirkendall.
Usualmente, el término asociado al flujo de vacancias se elimina, obteniéndose la

siguiente ecuacion para el flujo de &tomos sustitucionales [55, 105]:
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s (44)
Jk = Z LV (uj — py)
=1

Con una suficiente densidad de fuentes y sumideros de vacancias, es posible asumir el
equilibrio entre la generacion y aniquilacion de vacancias, es decir uy, = 0.
Conjuntamente, en el plano de Kirkendall los términos asociados a la difusién
fenomenologica acoplada, es decir, los términos Ly; con k # j pueden despreciarse, ya
gue no existe una dependencia 0 es muy pequefia la interaccion entre atomos
sustitucionales distintos [105, 108]. A partir de esto se obtienen una serie de ecuaciones

de flujo que se describen a continuacion:
Je = =L Vu, conkel,2,..,s (45)

De la ecuacion anterior se concluye que en el marco de referencia (plano de matano) los
elementos difunden sélo de acuerdo con su propio gradiente de potencial quimico, y en
un sistema de n componentes se puede describir la difusion fenomenoldgica con n
coeficientes cinéticos L¥,. Los mismos resultados se obtienen para el caso de flujo de
atomos en posiciones intersticiales en la red cristalina, en efecto sea el atomo intersticial

I el flujo esta descrito como [56, 138]:
]1K = —LI1<1V#1 (46)

Si en vez de gradientes de potencial quimico se utilizan gradientes de concentracion, se

obtienen las siguientes ecuaciones para el flujo de atomos [103, 105]:

n-1 n-1 (47)
JE = _[X Ome 06 | _ _ Z k 04
" fk 8c; 8z ey

Jj=1 j=1
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Para esta situacion la matriz de coeficientes de difusion Dk] =X, ”" no es diagonal

debido al acoplamiento termodindmico proveniente de la dependencia con el término
U (€1, €, C3p e e ,Cn—1). Mas aln, la matriz de coeficientes de difusiébn no es
simétrica y en el caso de querer resolver las ecuaciones de flujo para un sistema

multicomponentes se requeriran (n — 1)(n — 1) coeficientes de difusion [134].
¢ Movilidades atomicas

De la seccién anterior, resulta légico concluir que para construir una base de datos
cinética mas eficiente, las ecuaciones de flujo atomico deben ser descritas en base al
parametro LX,, con esto, para un sistema de n componentes la difusion del elemento k
bajo la accion de un gradiente en su potencial quimico puede ser descrita con tan solo n
parametros cinéticos [91, 134]. Usualmente, los parametros L, se expresan mediante

movilidades atdbmicas M, usando la definicion [105]:

5 48
J§ = —Mycy, 5k (48)

La movilidad contiene términos relativos a la concentracién de vacancias y a la tasa de
intercambio entre atomos y vacancias. Ambos términos, son procesos térmicamente

activados, por lo tanto, la ecuacién que describe la movilidad tendréa la forma [91, 138]:

M? —AG;; (49)

My = RTe p( )

Donde M} esta relacionado con un factor de frecuencia y AG;, es la energia de activacion
para el movimiento de los atomos de la especie k, ademas, ambos términos son
dependientes de la composicidn. En una base de datos de movilidad estos términos estan

representados por un polinomio de Redlich-Kister (véase, por ejemplo, Hillert 1998),
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similar a lo que se hace para las funciones termodindmicas en las correspondientes bases
de datos [76, 137]. En el caso de aleaciones base hierro se dispone de una base de datos
cinéticos (movilidades), la cual abarca un gran nimero de elementos y fases,
denominada como MOBFE?2 y su actualizacion maés reciente la MOBFE4 [151, 152].

¢ Flujo difusivo multicomponente con sistema de referencia fijado

Hasta el momento se ha tratado la difusion considerando el plano de Kirkendall como el
marco de referencia. Experimentalmente, sin embargo, la difusion se analiza en otros
sistemas de coordenadas, por ejemplo, un marco de referencia fijado en un extremo de
una muestra. En el caso del programa computacional DICTRA, este trata la difusion en
un sistema referencial que no coincide con el plano de Matano o Kirkendall, como se
muestra en la fig. 22. Por esta razon, las ecuaciones de flujo estan sujetas a ciertas
modificaciones debido a las siguientes condiciones: i) los volimenes molares parciales
de los elementos no dependen de la composicién, por lo cual, el marco de referencia es
equivalente a un marco fijo de volumen, ii) en sistemas con elementos intersticiales, no

se atribuye usualmente un volumen parcial a estos elementos, por lo tanto, el volumen es

W .
). Considerando estos
Ykes Xk

acumulado solo por los atomos sustitucionales (V =V, =

escenarios las concentraciones estan dadas por [105, 153]:

L = ﬁ _ xk/ZkEsxk _ & (50)
TV Vi Vi

Por lo tanto, el marco de referencia se fija dependiendo del nimero de atomos en
solucidn solida sustitucional y los flujos J; deben cumplir una nueva condicién [76,
103]:

° (51)

Je =0
k=1

Favorablemente, para efectos de calculos el parametro L;; se puede expresar en términos

K

de los parametros L;;, sin embargo, se debe considerar que el nuevo marco se mueve con
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una velocidad v relativa al marco de Kirkendall. En consecuencia, los nuevos flujos J,
deben contener una contribucidn procedente de este movimiento [56, 105]:

, Xk Uk 52
=~ vyt =g = vy 2

La velocidad se obtiene de la ecuacion (51), es decir, v = V, Y:5_, J alo cual las nuevas

ecuaciones de flujo son [56, 154]:

< (53)
Jre =JK — zji
i=1
Ahora, introduciendo la ecuacién 45 en la 53, se obtiene:
Ly = 6kj —uxljj conk€12,..,s (54)

! —_ — )
Lij = —wly;

Sea el sistema cuaternario con s=A, B, C y un elemento intersticial I, las respectivas

ecuaciones de flujo son [105, 106]:

Ja = —[(1 —ua)LaaVps — uaLlgpVup — ugLecViec] (55)
Jp = —[—uplaaVpa + (1 — ug)LpgVpp — upLecViec] (56)
Je = —[—ucLaaVia — uclpgViug + (1 —uc)Lec Vil (57)
Ji = —[—uLaaVa — uLggViug + usLecVie + Ly Vuy] (58)

Realizando similar procedimiento con la ecuacién 47 para las difusividades y definiendo

. . . _ dc; .
Dj, en el nuevo sistema de referencia mediante J; = —X7Z; Dy; a_z]’ se obtiene [103,

149]:
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s n-1 ' (59)

n-1 dc dc
P = — DKL +u pk—-
]k Zj:l kj P k ' U gz
=1 j=1
n-1 n-1 /n-1 P
j G
=—(1—uk)ZD,’f]a + uy, DLI§ g
j=1 j=1 \Jj=1

y por lo tanto se tiene que:

I K y K (60)
Dyj=—w)Dgj—w ) Djj parak€l2..,S
i%j

S
Dj; = Df - ukziij D¥ (61)

En resumen, a partir de n movilidades es posible calcular cualquier tipo de parametro
cinético como por ejemplo los coeficientes de difusion. La ventaja de trabajar con las
movilidades radica en: i) el nimero de parametros independientes es menor comparado
con cualquier otra opcidn, ii) la utilizacion de la verdadera fuerzas impulsora asegura
que fenémenos como la difusion cuesta arriba se calculen automéaticamente, iii) el
namero de parametros independientes es variado, mientras que el anélisis de datos

experimentales como difusividades y perfiles de composicion es menor [106, 134].
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Fig. 22: Resultado ecuaciones de flujo para una cupla difusiva obtenido por DICTRA,

el marco de referencia (posicion del origen) no corresponde al plano de matano [155].

e Condiciones de borde

Usualmente, cuando las transformaciones de fases se tratan numéricamente, el volumen
involucrado suele dividirse en dos sub-espacios, uno para la fase de crecimiento
(precipitado) y otro para la fase en contraccién o en transformacion (fase madre), como
se muestra en la fig. 23 [47, 91]. En consecuencia, los problemas de difusion se tratan
separadamente en cada una de estas regiones y en el caso de situaciones que involucren
varias fases en crecimiento, el espacio total se subdivide en varias celdas de tamafios a
definir en el programa DICTRA (fig. 26) [105, 137]. Ademas, cada celda tendra sus
propias condiciones de borde y los problemas pueden ser abordados con distintas
geometrias: lineal, cilindrica, elipsoidal o esférica. A su vez, es posible afrontar
problemas que involucran dos regiones en crecimiento dentro de una misma celda, las
cuales estan conectadas por condiciones de borde y con limites entre regiones moéviles
[105, 106].
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Fig. 23: Definicion de los pardmetros de celda para geometria lineal y esférica. Se
muestra el caso de dos regiones dentro de una celda: la particula en crecimiento o y la

matriz circundante y [105].

En el programa DICTRA se debe especificar a qué fase corresponde cada regién, tanto
la region crecera como la que se transformara. También, es posible simular condiciones
en la cual la fase en crecimiento puede ser puesta inactiva, tal manera que aparezca
solamente después de que se alcance una fuerza impulsora critica, como es el caso de la
fase Laves en los aceros 9-12%Cr resistentes a la fluencia térmica [47, 92]. La
coordenada espacial es discretizada por puntos de cuadricula, equidistantes o con
densidad creciente segun se obtiene de una serie geométrica [105, 153]. En la fig. 24 se
muestra cémo se define la posicion, el tamafio de las celdas y el tamafio de las
particulas. En el caso que se supongan dos regiones por celda, la simetria en la
geometria lineal reduce los célculos de difusion al considerar solo la mitad de la celda
[57, 102].
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Celda 1 M= =l Celda 2

Celda 3

Fig. 24: Acoplamiento de tres celdas esféricas [57, 105].

Considere una fase o en crecimiento a expensas de una matriz vy, al hacer un balance de

flujo en la interface a/y se obtiene [103, 153]:

v vY (62)
14 a Y

—uf ——ul =jF-J k=12,...,n

Vs /A4

Al usar las relaciones Y esuy = 1Y YkesJx = 0 una velocidad y una ecuacién de flujo

pueden ser eliminadas. Con esto se reduce a n el nUmero de variables, es decir, una

velocidad de interface y n — 1 ecuaciones de flujo independiente [56, 105]:

v(u,‘i‘ — u%) =J7 —],Z conk=1.2,.....,(n—1) (63)
v®  vY (64)
v = W = F

En el caso de la interdifusion, es decir, la difusion de elementos sustitucionales a través
de una sub-red comun, el potencial de difusion puede escribirse @, = u, — u,, donde

n es el elemento dependiente seleccionado. Por otro lado, si se tiene un atomo
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intersticial, el potencial correspondiente es @, = u,. Ahora, se define el equilibrio
difusional en la interface a/y como ¢ = &} (conk = 1,2,...,(n — 1)). De esta
manera, se puede fijar uno de los @, y determinar la velocidad (v) y los (n-2) @,
restantes por medio de las (n — 1) ecuaciones de flujo (ec. 63). Se debe enfatizar que la
solucion generalmente no llevara a ugf = p!, es decir, la condicion de equilibrio local
(completo) [48, 56]. Esto se ilustra esquematicamente en la fig. 25 para un sistema
binario sustitucional y en la fig. 26 para un sistema binario intersticial como el del

sistema Fe-C.

G,
“’\Y/U
R Hg(equil)
H(equil)
, Y/
pe
A X, X xeY B

Fig. 25: Condiciones de borde en el caso de una solucién solida sustitucional. Las

lineas punteadas definen el equilibrio local difusional en la interface [105].

En el caso de elementos sustitucionales se cumple que la condicion de equilibrio
difusional local se conoce mediante una construccion de lineas tangentes paralelas (fig.
25). En efecto, para un valor seleccionado de @} = u) — uk correspondiente a la

composicion x¥/* > x, en la interface, la correspondiente composicion x%/Y en la
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interface por el lado de la particula en crecimiento o se obtiene por la tangente paralela
[83, 147]. La fuerza impulsora para la difusion en y esta relacionada con la diferencia
@,V — <1>,1’0 = w,"’* — ue? . De lo cual se hace evidente a partir de la fig. 28 que la
fuerza impulsora aumenta cuanto xY/* se aproxima x) . La misma situacion se ilustra en
la fig. 27 para el caso de una aleacion binaria intersticial [76, 154]. En este caso, el
equilibrio difusional en la interface significa uc%/Y = uc¥/*.

Es importante recalcar que la condicion de equilibrio local (total) se aplica a las
interfaces que son altamente (o infinitamente) mdviles. En este caso, todos los
potenciales son iguales a través de la interfaz, no hay fuerza que actle sobre la interfaz y

su movimiento es controlado unicamente por difusion en la fase matriz y [47, 90].

m

“] \‘.Y/()'

w |

H!c(equ”)

Fe
Fig. 26: Condiciones de borde en el caso de una solucion solida intersticial binaria. Las
lineas punteadas definen el equilibrio difusional local en la interface [105].

De la fig. 26 se puede observar que la condiciones de equilibrio difusional para atomos

intersticiales, origina una diferencia del potencial quimico del Fe a traves de la interface
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a/y [146, 156]. Esta diferencia ejerce una fuerza en la interface, la cual puede ser
redirigida en la direccion de crecimiento hacia y, y puede usarse para superar
condiciones de friccion en la interfaz o para proporcionar la fuerza requerida para
superar una barrera energética [90, 147].

En el caso de una movilidad finita de la interfaz, el valor de u/ Y/ tiene que ser
seleccionado de modo que el flujo de C en la interfaz conduzca a una velocidad que sea
la misma que la que sigue a la diferencia de potencial a través de la interfaz. Tales
efectos no seran considerados aqui, ya que requieren enfoques mas sofisticados (Hillert

1999) incluyendo conceptos de interfaces difusas [56, 106].

ulo

H(equil)

y/o

Distancia

Fe Xo G
Fig. 27: Condiciones de borde en las interfaces de una particula con una interface
movil y otra fija [105, 156].
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Sin embargo, hay un caso en el que se impone una restriccion a la velocidad de
interface. Esta situacion se encuentra cuando una particula, precipitada en un limite de
grano, crece asimétricamente, es decir, s6lo en uno de los granos adyacentes. Por lo
general, la interfaces con una alta coherencia presentan una baja movilidad o incluso
pueden estar fijas (inmdviles), es decir, v = 0 [55, 79]. En una interface fija, los flujos
a ambos lados de la interface deben ser iguales de tal manera que el balance de masa no
requiera un movimiento de la interface. Esta condicion de borde resultante se dibuja
esquematicamente en la fig. 27. La desviacién de las condiciones de borde con respecto
a un equilibrio local, conduce a una diferencia en el potencial de difusion a través de la
particula en crecimiento a. Hay, por supuesto, una fuerza ejercida sobre la interfaz fija
dada por la diferencia en el potencial quimico del componente sustitucional Fe, pero
debido a la inmovilidad de la interface esta fuerza no conduce a un movimiento [137,
138]. Este tipo de situacion es particularmente interesante en el caso del sistema Fe-C ya
que los atomos de C difunden unas 100 veces mas rapido en la ferrita (o) que en la
austenita (y). El gradiente de potencial quimico (y por lo tanto de composicion) a través
de a conduce a una difusién de cortocircuito de tal manera que la interfaz moévil se
mueve dos veces mas rapido que si las dos interfaces se movieran bajo condiciones de
equilibrio local [146, 149].

e Equilibrio Local Particionado, No Particionado y Para equilibrio.

En el caso de sistemas multicomponentes las condiciones de borde que se generan en la
interfase, durante el crecimiento, depende en gran medida de los coeficientes de difusion
de los atomos sustitucionales e intersticiales presentes en la aleacion [91, 157]. En
general, la movilidad atomica de elementos intersticiales en la estructura cristalina de la
fase madre, es mucho mayor a la correspondiente a los atomos sustitucionales. En
efecto, el coeficiente de difusion de un atomo intersticial puede ser 6 Ordenes de
magnitud mayor al sustitucional (Dintersticiai=10°Dsustitucionar) [76, 158]. En este contexto, la

etapa de crecimiento es controlada por el flujo de atomos sustitucionales o intersticiales,
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dependiendo de las condiciones generadas en la interfase. Actualmente, producto de
alrededor de 10 décadas de investigacion en torno a esta problematica en sistemas
ternarios del tipo Fe-X-C (donde X corresponde a un atomo sustitucional), se han
generado tres teorias ampliamente aceptadas: i) Equilibrio Local Particionado (ELP), ii)
Equilibrio Local No Particionado (ELNP) y iii) Para equilibrio (PE) [156-158]. Las
primeras dos condiciones surgen al asumir que existe un equilibrio local en la interfase,
es decir, la composicion quimica a ambos lados de la interfase corresponden a las del
equilibrio termodinamico [56, 143]. En la fig. 28 se esquematica de manera grafica
dichas condiciones, para un sobresaturacion baja, es decir, por encima de la linea
punteada AB la velocidad de crecimiento depende del coeficiente de difusion de X. Por
otro lado, debajo de la linea punteada AB, la velocidad de crecimiento depende
unicamente del coeficiente de difusion del carbono [156, 157]. En el primer caso, tanto
el gradiente de concentracion de C y X se extienden hacia el interior de la matriz. En
contraste, en el segundo caso el gradiente de C es practicamente insignificante, mientras
que los atomos sustitucionales de X tienden a acumularse en la interfase formando un
pick extremadamente agudo y estrecho. Estas condiciones corresponden al equilibrio
local particionado (ELP) y al equilibrio local no particionado (ELNP) anteriormente
mencionados [105, 156].
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elouelsiq

Fig. 28 Representacion esquematica para condiciones de i) Equilibrio local particionado
(ELP), ii) Equilibrio local no particionado (ELNP) vy iii) Para equilibrio (PE). Corte
isotérmico diagrama ternario Fe-C-X (a=Ferrita proeutectoide, y=Austenita) [158].

La tercera condicion surge cuando se consideran temperaturas de transformacion
relativamente bajas, donde la movilidad atomica de los atomos sustitucionales
disminuye drasticamente, y en comparacion a la velocidad de la interface son
practicamente inmdviles. En este caso, no es posible establecer el equilibrio
termodinamico con respecto a los atomos sustitucionales, sin embargo, este es aln
posible para los atomos intersticiales de mayor movilidad [105, 158]. El Para equilibrio

queda descrito por las siguientes condiciones termodinamicas en la interface:

ué = ul (65)

Xfelfe + XZUE = Xpellpe + Xyhy (66)
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La ecuacion 65 fija el equilibrio local para el atomo intersticial C, mientras que la
ecuacion 66 impone la condicion de quasi-equilibrio, en el cual la fraccion de atomos
sustitucionales se mantiene constante en un amplio rango (ver fig. 27). Las reacciones
que ocurren en circunstancias de Para equilibrio, no logran alcanzar el equilibrio total,
por lo cual, la fraccion volumétrica al final de la reaccion no corresponde a condiciones
de equilibrio total [56, 158].

6.3 Programa TC-PRISMA

El programa TC-PRISMA a diferencia de DICTRA, puede simular el proceso de
precipitacion en su totalidad, es decir, puede abarcar las tres etapas fundamentales:
nucleacion, crecimiento y engrosamiento [83, 92]. Para esto, similar a lo descrito en la
seccion anterior, es necesario el uso de ecuaciones que describan la totalidad del proceso
de precipitacion junto a una base de datos termodindmicos y cinéticos. En efecto, este
programa adopta el método numérico de Kampmann-Wagner (KWN) para simular la
nucleacién, crecimiento y engrosamiento como un proceso concomitante en sistemas
multicomponentes [76, 77]. EI método KWN es una extension de la aproximacion de
Langer-Schwartz (LS) y su forma modificada (MLS), donde se predice la evolucion del
radio medio de particula y el nimero de estas por unidad de volumen, durante todo el
curso del proceso de precipitacion [93, 111]. Este método numérico involucra la
solucion de un sistema de ecuaciones compuesto por ecuaciones de continuidad,
balances de masa, velocidades de nucleacion y crecimiento, y una funcion de
distribucion de tamafios de particulas (PSD). El sistema de ecuaciones es resuelto para
cada instante de tiempo t,, = t,_; + At, donde el intervalo At denominado como “time
step” es definido por el usuario. Esto permite la obtencion de datos como el PSD,
densidad de particulas, radio medio y fraccion volumétrica, para cada instante t,, durante

el tiempo total de simulacién [76, 109].
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6.3.1 Modulo nucleaciéon en TC-PRISMA

El programa TC-PRISMA se basa en la teoria clasica de la nucleacién (TCN), la cual ha
sido modificada para sistemas multicomponentes. Si bien las ecuaciones
correspondientes a la etapa de nucleacion fueron vistas en secciones anteriores, algunas
de ellas pueden sufrir ciertas modificaciones. En este contexto, para evitar la
redundancia se ha confeccionado una tabla que compara las ecuaciones usadas en la
TCN, con las modificadas y usadas en TC-PRISMA.

Tabla 6. Comparacion entre ecuaciones de nucleacion modificadas para sistemas

multicomponentes (TC-PRISMA) y las ecuaciones clasicas de la teoria de nucleacion

[78, 93].

Parametro TCN TC-PRISMA
Fuerza AG, AGEF
Impulsora
Energia 32 [u?o?d 16mo3

anid 3" 4 AGT = a-pB ;1B
activacion 3 \AGy 3(AG,, " /V;)?
nucleacion

- L= 4 O_ ‘8
Radio critico o= M i e 20V,
AGV AG;:I_’.B
Velocidad de AG* + AG AG*
I; = wNgexp(— ———) Iy = ZB"Noexp(——)
nucleacion kT kT
estacionaria
Tiempo  de - . 1
incubacion 0z2p
Factor de - Vn/f i
_ Z=—t— 7
Zeldovich 2N, r*2 N kT
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-1
Tasa de - [ Xﬁ/“ a/ﬁ)z
fijacion z

- L x*Pp,
atomica -

Uno de los puntos mas importantes a diferenciar es que la nucleacién homogénea en
estado solido es abordada en TC-PRISMA mediante embriones de forma esférica, es
decir, no se considera el efecto de la energia de deformacion de malla [82, 92]. Por otro
lado, factores como el nimero de 4&tomos que rodean a un ndcleo de tamafio critico y
frecuencia con que los a&tomos saltan la interface, se analizan cuantitativamente mediante
la taza de fijacion atomica y el factor de Zeldovich, independientemente de que el
termino exponencial sea mandatorio en la velocidad de nucleacion estacionaria.

Cuando se desea resolver un problema de nucleacion heterogénea en TC-PRISMA, se
siguen utilizando las mismas ecuaciones correspondientes para la velocidad de
nucleacion homogénea en el marco de la TCN, sin embargo, la energia de activacion
para la nucleacion y la cantidad de centros de nucleacion disponibles (Ng) deben ser
diferentes [78, 93]. En una primera aproximacion, la energia de activacion para la
nucleacion se calcula asumiendo una energia interfacial efectiva para cada sitio de
nucleacién heterogénea.

Para el caso de nucleacion heterogénea en los limites de grano, el nimero de centros de
nucleacion disponibles depende de la forma y el tamafio de los granos en la matriz.
Suponiendo que todos los granos son tetradecaedricos y de igual tamafio, y sean sus
dimensiones caracteristicas D y H, como se muestra en la fig. 28, las densidades pg,
pec Y Pec correspondientes al area de limite de grano, longitud de borde de grano y

namero de esquinas de grano, respectivamente estan dadas por [92-96]:

_61+2A+1+24 (67)
PLc = A
V2+2V1+ A% (68)
PG = 2 D2
A
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PEG = E D73 (69)

A
Donde A=H/D es la razon de aspecto, la cual define el grado de elongacion de los
granos. Por defecto TC-PRISMA fija esta razon en 1, sin embargo, la interfaz del
programa permite un facil acceso a este parametro por si el usuario necesita cambiarlo.
Una vez las densidades son conocidas y si se toma el grosor limite como una capa
atémica, los centros de nucleacion disponibles se pueden calcular de la siguiente manera
[77, 79]:

N; = pi(N—fZ 3 coni=2,1,0 (70)

Vm
donde V¥ es el volumen molar de la fase matriz y Na es el nimero de Avogadro.
Finalmente, para un material cristalino y sea la densidad de dislocaciones pq, €l nUmero
de centros de nucleacion correspondiente a la nucleacion heterogénea en las

dislocaciones (Ng) se puede calcular de la misma manera [93]:

(71)

Fig. 29: Aproximacion tetradecaedrica de los granos en un sélido cristalino [93].
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6.3.2 Modulo crecimiento y engrosamiento en TC-PRISMA

En TC-PRISMA se han implementado tres modelos diferentes para la velocidad de
crecimiento, denominados como modelo avanzado, simplificado y binario. EI modelo
avanzado es propuesto por Chen, Jeppsson y Agren (CJA) [83, 113] y calcula la
velocidad de avance de una interface en sistemas multicomponentes identificando la
linea de equilibrio operativa a partir de la solucion de las ecuaciones de flujo. Este
modelo puede tratar rigurosamente tanto el crecimiento por sobresaturacion como la
difusion cruzada [76, 106]. Ademas, se puede intercalar espontaneamente la transicion
desde condiciones de equilibrio local (LE) a un equilibrio local sin particion (NPLE) en
una misma transformacion de fase. Sin embargo, no siempre es posible resolver las
ecuaciones de flujo y toma tiempo cuando es posible, en este contexto, muchas veces es
preferible un modelo menos riguroso pero sencillo y eficiente [92, 93]. EI modelo
simplificado se basa en el modelo avanzado, pero evita la dificultad de encontrar la linea
de equilibrio operativa mediante la solucion de las ecuaciones de flujo y utiliza
simplemente la linea operativa correspondiente a la composicion en el volumen. En TC-

PRISMA la velocidad de avance de la interface se encuentra definida como [93, 104]:

K [AG 20VF (72)
v =—|AG, —
Donde,
B a -1 73
(x@(r) — x;P (1)) % 73
K= |y G0
i x;P(r)M;
SR (74)
Yoo’
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% — ¢, /P (75)

22,7 — 22 Vmexp(A;%) erfe(A) = O (76)

Estas ecuaciones son las utilizadas en el proceso de iteracion para obtener la velocidad
con que avanza la interface a medida que avanza el tiempo de simulacién. EI parametro
Q; corresponde a la supersaturacion y AG,, la fuerza impulsora para el crecimiento [104,
105]. Para cada iteracion la siguiente velocidad de interface es corregida mediante la

siguiente ecuacion:

v' = vl +r/4nN, <71 > (77)

Para el caso de engrosamiento de particulas se aplican las ecuaciones 70-74 y
considerando a €; como valor absoluto. El programa calcula la velocidad de interface
para todos los tamafios de particulas, obteniéndose, velocidades negativas para r<r y
velocidades positivas para r>r’, lo que concuerda con la disolucién y engrosamiento de
particulas durante la Gltima etapa del proceso de precipitacion [93]. Es decir, la
disolucién es tratada como el proceso inverso al crecimiento, y el engrosamiento sale
naturalmente, ya sea junto con la nucleacion y el crecimiento o como un proceso

dominante finalmente en el curso de la evolucion del PSD [76, 83].
6.3.3 Ecuacion de continuidad y balance de masa

Sea f(r) la funcion de distribucion de tamafios de particulas de una fase precipitada, N
el nimero de particulas por unidad de volumen, (r) el tamafio medio del precipitado y ¢
la fraccion volumétrica [93, 104]:

N = foof(r)dr (78)
0
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(r) = foorf(r)dr (79)

0= f—rcr3f(r)dr (80)

La evolucion de la distribucion del tamafio de particulas f(r) en el tiempo sigue la

siguiente ecuacion de continuidad [145, 147]:

5f 0 : (81)

57 = "3 OF M +()

Donde v(r) es la velocidad de crecimiento de una particula de tamafio r y j(r) es la

velocidad de nucleacion distribuida, la cual es definida como [93]:

= jmj (r)dr (82)

Por otro lado, la concentracién de la matriz se actualiza para cada iteracion de acuerdo
con la ley de conservacion de masa. Si la concentracion de aleacion, es decir, la fraccion
molar inicial del componente i en el matriz es x?, la nueva concentracion x; puede

obtenerse a partir de la siguiente ecuacion del balance de masa [95, 159]:

(83)

(g ),

N Z J. ftn 4_7-[rp f(‘r'p, t)U(rp; t) p(rp, t)dtdrp
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Donde xP(r,,t) es la fraccion molar del elemento i en la interface por el lado del
precipitado p de tamafio 7, en el instante t. f (7, t), v (1, t), V;, ¥ £, son la funcion de
distribucion de tamafios de particulas, la velocidad de crecimiento, el volumen molar de
la fase p y el siguiente tiempo de iteracion, respectivamente [93]. Aparentemente, la
nueva concentracion de la matriz y, por tanto, la nueva sobresaturacion, velocidad de
nucleacion y velocidad de la interface son funciones de la distribucion de tamafios de
particulas. Esto conduce inevitablemente al complejo comportamiento no lineal y gran

dificultad para resolver la ecuacion de continuidad [92].

7. Procedimiento Experimental
7.1 Produccién de las aleaciones

Mediante el uso de la herramienta computacional ThermoCalc, se produjeron dos
prototipos de aleaciones 9-12%Cr resistentes a alta temperatura. Por un lado, se produjo
una aleacion con un contenido intermedio de Cr (10.5%Cr) denominada como
10.5CrWVNDb, con el fin de estudiar la evolucién microestructural en condiciones de
recocido de precipitacion e isotérmicos. También, usando la misma metodologia se
disefid una aleacion martensitico/ferritica prototipo con un alto contenido de Cr (12.9%).
En este caso, debido a la novedad de la aleacion (alta cinética de precipitacion de Fase
Laves y Z) las investigaciones se enfocaron en torno a dos conceptos: i) resistencia en
condiciones de termofluencia a 650°C y ii) Evolucion de fases secundarias durante
recocidos isotérmicos a 650°C. Posterior al disefio asistido por ThermoCalc, ambas
aleaciones fueron producidas en un horno de induccién con condiciones de vacio,
obteniéndose aproximadamente masas de 6 kg para ambas aleaciones. La composicion
quimica de ambas aleaciones se muestra en la tabla 7, el analisis se llevd a cabo

mediante un espectrometro de emision dptica (Espectromax).
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Tabla 7. Resultado del analisis de composicion quimica realizado a las aleaciones
10.5CrWVNb y 12CrWTaCo. Los contenidos de Si y Mn en ambas aleaciones se acotan

a 0.4% y 0.5%, respectivamente. Fuente: Elaboracion propia.

Aleacion C Co B Cr W V N Nb Ta Fe
10.5CrWVNb | 0.11 | 0.95 | 0.010 | 10.50 | 2.00 | 0.16 | 0.01 | 0.03 - Bal.
12CrWTaCo | 0.06 | 4.20 | 0.001 | 12.90 | 3.80 - 0.05 - 0.85 -

Subsecuente al proceso de fusion las aleaciones fueron sometidas a un tratamiento
termomecanico de laminacion en caliente, con el fin de homogenizar quimica y
microestructuralmente las muestras a utilizar. Ademas, con el fin de otorgar las
propiedades caracteristicas de estos aceros frente a la termofluencia, las muestras fueron
sometidas a un ciclo térmico consistente en una austenizacion y recocido de
precipitacion. Los parametros seleccionados (temperatura, tiempo, deformacion) se
muestran a continuacion:

« Laminacién en caliente a 1100 ° C con enfriamiento posterior al aire (60% de
deformacion final).

* Tratamiento térmico de austenizacion a 1100 ° C por 0.5 h seguido de un enfriamiento
al aire.

* Recocido de precipitacion a 780 ° C por 2h con posterior enfriamiento al aire.

7.2 Recocidos Isotérmicos

Con el fin de obtener datos experimentales de la cinética de precipitacion en las
aleaciones 10.5CrWVNb y 12CrwWTaCo, se realizaron recocidos isotérmicos, en
condiciones atmosfeéricas, a 650 ° C (x 5 K) durante 1440h y 8760h. Para esto, se utilizd
un horno mufla PCE-MOV10 de potencia 2500W, temperatura maxima 1000°C y con un
volumen maximo de la camara de 2 litros. Para asegurar el continuo funcionamiento del
horno mufla, en caso de cortes de energia, este fue conectado a un sistema de

alimentacion ininterrumpida marca APC UPS 1500VA Power-Saving Back Pro de
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capacidad de 865 Watts, voltaje nominal 230V vy eficiencia de un 89%. A partir del
material en su estado inicial (recocido de precipitacién 780°C/2h) se cortaron muestras
de aproximadamente un centimetro cubico para llevar a cabo el recocido isotérmico. En
esta etapa se utilizé una cortadora automatica/manual Mecatome T210 para la obtencién

de las muestras.

7.3 Ensayos de Fluencia Térmica

Para determinar los tiempos de ruptura por fluencia térmica se realizaron ensayos de
traccion a una temperatura constante de 650°C (+ 5K) y con cargas constantes entre 80 y
250 MPa. Los ensayos de termofluencia se realizaron en condiciones atmosféricas sobre
muestras cilindricas confeccionadas segun el estandar DIN50125 B 4 x 20. El estudio
de la resistencia en termofluencia se enfocd principalmente sobre la aleacion
12CrWTaCo en su estado inicial, es decir, posterior al recocido de precipitacion a
780°C/2h. La fabricacion de probetas se llevo a cabo a partir de muestras de dimensiones
de 1x1cm de seccion y 8cm de largo. La geometria cilindrica y las dimensiones finales
de la probeta (ver fig. 30) se obtuvieron mediante el uso del torno mecénico. Los datos
que se obtienen del ensayo de termofluencia provienen del alargamiento que
experimenta la probeta, el cual se mide mediante un extensémetro axial disefiado para
condiciones de alta temperatura. Generalmente, el alargamiento se mide en funcion del
tiempo y el intervalo de medicion puede ser definido por el usuario. Los datos
experimentales obtenidos de este tipo de ensayo pueden ser facilmente almacenados en

archivos de texto o Excel, para posteriormente ser analizados.
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Fig. 30 Plano probeta utilizada para realizar ensayos de fluencia térmica a 650°C de la
aleacion 12CrWTaCo (todas las cotas en milimetros con escala 1:1). Fuente:

Elaboracion propia.

7.4 Ensayos de dureza

Los ensayos de dureza se llevaron a cabo en un durometro universal Brinell-Vickers
HECKERT sobre las muestras correspondientes a la aleacion 10.5CrWVNDb posterior al
recocido de precipitacién (780°C/2h) e isotérmicos a 650°C (1440 h y 8760h). Se
procedié a realizar al menos 10 mediciones por muestra con una carga de 10 kg e
indentador de diamante. Para la visualizacion de las improntas se utilizo el sistema

Optico Zeiss incorporado en el equipo de dureza.
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7.5 Microscopia electrdnica de transmision

La evolucién microestructural de las aleaciones 10.5CrWVNb y 12CrWTaCo en funcion
del tiempo de recocido isotérmico se analizd mediante microscopia electronica de
transmision (MET) y barrido (METB) en un equipo Hitachi S5500 operado a 300kV y
con una resolucién méxima de 0.4 nm. Ademas, los analisis fueron complementados
mediante el uso de un microscopio electronico de transmision de alta resolucion
(METAR), modelo JEOL JEM-ARMZ200F operado a 200kV y con una resolucion
maxima de 0.08 nm. En general, los anélisis realizados se basaron en la obtencion de la
evolucion del tamafio de particulas, composicion quimica y estructura cristalina de los
precipitados. En este contexto, los analisis se realizaron sobre muestras preparadas
mediante el método de replicacion en peliculas de carbono, con el fin, de obtener
mediciones mas precisas al evitar superposiciones con la matriz y obviar los efectos
ferromagnéticos [92, 160]. Las réplicas de carbono fueron extraidas de la superficie
metalica mediante la inmersion de las muestras en Vilella y posterior limpieza en etanol
al 10%. Los precipitados se identificaron mediante una combinacién de patrones de
difraccién de electrones (DP) y analisis de espectroscopia dispersiva de energia (EDS).
Mientras que el tamafio promedio de las particulas se calculé6 manualmente mediante la
medicion del didmetro medio en el caso de morfologias esféricas. Para particulas no
esféricas, se midieron dos ejes perpendiculares (a'y b) y se calcul6é un didmetro medio (a
+ b)/2. En general, se midieron mas de 100 particulas por cada tipo de precipitado y se
analizaron varias micrografias de la seccion de muestra para asegurar que las mediciones
sean representativas de todo el material [15, 47].

Usualmente, la indexacién de los patrones de difraccidén es una tarea rutinaria para el
caso de estructuras cristalinas como la cubica centrada en las caras (CCC), cubica
centrada en el cuerpo (CC) y hexagonal compacta (HC). En efecto, los planos cristalinos
difractados y sus ejes de zona se encuentran identificados en diagramas estandarizados
para estas tres estructuras [161, 162]. Sin embargo, este no es el caso para estructuras

tetragonales como la correspondiente a la fase Z (CrTaN). Para esta situacion, se
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recurrio al uso de dos conceptos fundamentales de la difraccion de electrones: i) las
reglas de extincion y ii) ley de Bragg [1, 2]. De las reglas de extincion se deduce que no
todos los planos en un cristal causaran difraccion, ya que puede haber interferencia de
radiacion dispersada por diferentes atomos en la celda unitaria, lo que puede cancelar los
rayos difractados. Esto reduce drasticamente la cantidad de planos que pueden difractar,
por lo cual la identificacion de los planos cristalinos difractados se simplifica. En
general, la identificacion de las estructuras cristalinas se basa en la comparacion de las
distancias interplanares de los planos difractados y el angulo que forman entre ellos. En
la tabla 8 se muestran los pardmetros cristalinos considerados para el célculo de las
distancias interplanares para el carburo de TaC, carbonitruro de Ta (C, N), nitruro de
TaN y fase Z [117, 119]. En el caso de la fase Z se consideraron los parametros de las
redes "a" y "c" calculados por Danielsen y Hald, y Ettmayer. En algunos casos las
particulas con la composicién quimica de la fase Z pueden ser indexadas como
tetragonales con un parametro de red de a = 0.296 nm y ¢ = 0.739 nm (Danielsen y
Hald) y en otros casos las particulas pueden ser indexadas considerando los parametros
de lared a=0.425 nmy ¢ = 0.733 nm (Ettmayer).

Tabla 8 Pardmetros cristalinos considerados para TaC, Ta(C,N), TaN, Z y fase Laves

[44-46, 117].

Fase Estructura Cristalina a (nm) ¢ (nm)

TaC CCC 0.455 -

Ta(C,N) CCC 0.437 -

TaN CCC 0.434
CrTaN-Fase Z Tetragonal (Danielsen y 0.296 0.739
Hald)

Tetragonal (Ettmayer) 0.425 0.733
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Con el fin de indexar un patrén de difraccion de un monocristal, el angulo 6 entre dos
planos, (hikil;) y (hokalz), en un sistema cristalino debe calcularse. Como ejemplo, la

siguiente ecuacion se puede utilizar para el sistema tetragonal [1, 161]:

(hihy + kiky) | L, (84)
a? + c?

j {((hf ) | ﬁ) ((hzz tlgh) z»
a Cc a Cc

Una vez identificados los planos difractados méas probables, es necesario calcular los

cos 0 =

angulos entre ellos y compararlos con la formula (84), dependiendo de la estructura
cristalina. La diferencia entre las mediciones experimentales del angulo formado por dos

planos en el patron de difraccion y el angulo 0 (tedrico) no puede exceder de 1 °.

7.6 Simulacién computacional (ThermoCalc, DICTRA Y TC-PRISMA)

En el disefio de aleaciones el amplio conocimiento de principios metaltrgicos basicos y
rol de cada elemento aleante en las propiedades de los aceros martensitico/ferriticos es
una herramienta fundamental. Adicionalmente, el uso de programas computacionales
permite calcular tedricamente y con gran precision un sin nimero de variables
termodindmicas y cinéticas, ademas de reducir considerablemente los tiempos de
investigacion. En este contexto, se us6 el programa ThermoCalc para el célculo de
diagramas de fases de equilibrio considerando ambas aleaciones (10.5CrWVNb y
12CrWTaCo) como sistemas como multicomponentes (la mayor parte de los elementos
aleantes fueron considerados en la modelacion). El estudio termodinamico de la aleacion
10.5CrWVNb fue complementado con la obtencion de la fraccion volumétrica y
composicion quimica de las fases de equilibrio a las temperaturas de recocido de
precipitacion (780°C) y recocido isotérmico (650°C). Por otro lado, en base a
investigaciones previas en torno a los aceros 12%Cr resistentes a la fluencia térmica, el
modelado termodinamico de la aleacion 12CrWTaCo se complementé con el célculo de

la fuerza impulsora para la formacion de la fase Laves. En el caso de la fase Z, no se
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utiliz6 la misma metodologia ya que la velocidad de precipitacion es controlada
principalmente por procesos difusivos. Todos los calculos termodindmicos fueron

realizados con la base de datos TCFES.

Mediante el programa DICTRA se modelo la cinética de engrosamiento y crecimiento
de los carburos M»3Cs y la fase Laves en la aleacion 10.5CrWVNDb respectivamente. Por
un lado, la evolucion del tamafio de particula durante la etapa de engrosamiento de los
carburos M23Cg a 650°C fue simulada en el mddulo de engrosamiento de DICTRA.
Anélogamente, la etapa de crecimiento de la fase Laves durante el recocido isotérmico a
650°C fue simulada en el modulo de crecimiento. En el célculo de los distintos
parametros de salida (velocidad de interfase, condiciones de borde de la interface, etc.)

se utilizo la base de datos termodindamica TCFES8 y la base de datos cinética MOBFE2.

El programa TC-PRISMA se caracteriza por permitir simular las tres etapas
fundamentales de la precipitacion de fases secundarias en aleaciones metalicas:
nucleacién, crecimiento y engrosamiento. Con el fin de complementar e investigar en
profundidad la cinética de precipitacion de los carburos My3Cs y la fase Laves, se
llevaron a cabo modelacion cinéticas para ambos precipitados en la aleacion
10.5CrWVNb. Similar a la modelacion cinética en el programa DICTRA se utilizaron
las bases de datos TCFE8 y MOBFE2. Finalmente y a modo de resumen, en la fig. 31 se

muestra un esquema que explica la metodologia seguida en esta investigacion.
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Fig. 31: Esquema que resume la metodologia seguida para la investigacion de las
aleaciones 10.5CrWVNb y 12CrWTaCo. Fuente: Elaboracion propia.

8. Resultados y discusiones para el acero 10.5%Cr

8.1 Disefio aleacion (modelacion termodinamica)

El disefio de la aleacién 10.5CrWVNDb se realizd considerando principios metalUrgicos

basicos y termodindmica computacional (ThermoCalc), con el fin de obtener una

microestructura a medida constituida por una matriz martensitico/ferritica, carburos

M23Cs, carbonitruros ricos en Nb y V (Nb-MX y V-MX) y por el intermetélico Fe,W
(fase Laves) a la temperatura de servicio de 650°C (ver fig. 32). El uso del programa

computacional ThermoCalc ha permitido reducir considerablemente los costos y tiempos

de investigacion utilizados en el desarrollo de la aleacion [15, 163].
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DATABASE:TCFE7
Cr=10,5 V=0,15 W=2, Co=1, Nb=0,03, N=0,006
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Fig. 32: Diagrama de fases obtenido por ThermoCalc para la aleacion 10,5CrWVNb
(F=ferrita, A=Austenita). La temperatura de austenizacion y recocido de precipitacion se
indican mediante circulos negros. Los precipitados ricos en V y Nb se denotan como V-

MX 'y Nb-MX, respectivamente. Fuente: Elaboracion propia.

El rol de los elementos aleantes en el disefio de aleaciones 9-12%Cr es fundamental para
el desempefio en servicio, en este contexto, la cantidad seleccionada a adicionar se
encuentra limitada por un compromiso entre la resistencia a la termofluencia y oxidacién
térmica [2-12]. A continuacion, se describe la influencia de cada elemento aleante y la

cantidad seleccionada a agregar, en porcentaje en peso:

Se afiadié un 10.5% de Cr a fin de mejorar la resistencia a la corrosion y oxidacién
térmica, sin disminuir drasticamente la resistencia a la termofluencia. La disminucion de
la resistencia a la fluencia térmica en estos aceros esta asociada con la transformacion de
fase de las particulas V-MX y Nb-MX, fases metaestables, en el precipitado de
equilibrio denominado como fase Z. En general, la fase Z es una fase gruesa la cual no

contribuye en la resistencia a la termofluencia, por el contrario, se considera que los
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carbonitruros V-MX 'y Nb-MX proporcionan una contribucion adicional en la resistencia
a la termofluencia, ya que bloquean las dislocaciones y los limites de sub-grano
aumentando la resistencia a la fluencia. Ademas, las investigaciones han demostrado que
el Cr tiene una gran influencia en la estabilidad de la fase Z. En efecto, un alto contenido
de Cr en la matriz aumenta la supersaturacion de la fase Z y, por lo tanto, la fuerza
impulsora para su precipitacion [115, 125].

El contenido de W se fijo en 2% con el fin de aumentar la estabilidad de la fase Laves
hasta 710°C (ver fig. 31). Se ha informado que la fase Laves produce un efecto de
anclaje a la migracion de los limites de listones y bloques de martensita retardando la
degradacion microestructural [24, 163]. Por otro lado, la adicién de mayores cantidades

de W promueve la formacion de ferrita delta durante la solidificacion [21, 27].

Se afiadié un 1% de Co con el proposito de evitar la formacion de ferrita delta durante la
solidificacion, estabilizar el campo austenitico y retardar los procesos difusivos [44, 65].
La difusién depende del estado ferromagnético del acero, el cual se altera con la adicion
de Co, elemento que incrementa la temperatura de Curie en los aceros [66, 163].
Actualmente, el Co ha adquirido una importancia sustancial debido a su capacidad de
disminuir la velocidad de engrosamiento de particulas en los aceros 9-12%Cr. Ademas,
el Co aumenta la fuerza impulsora para la precipitacion de la fase Laves, ya que el Co

disminuye la solubilidad del W en la matriz [47, 48].

El contenido de B se fij6 en 0.01% con el fin de estabilizar la microestructura
martensitica/ferritica mediante la estabilizacion de los carburos My3Cg. Los precipitados
M23Cs tienen un marcado efecto de anclaje sobre los limites de interfase, por lo cual, el
B al reducir la velocidad de engrosamiento de estas particulas retarda el inicio de la
etapa de termofluencia terciaria. Por otro lado, la relacion B/N fue cuidadosamente
equilibrada con el fin de evitar la formaciéon de particulas BN, las cuales reducen

considerablemente la resistencia a la fluencia [40, 41].
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Se afadieron aproximadamente 0.01% de N, 0.16% de V y 0.03% de Nb con el fin de
promover la formacién de carbonitruros Nb-MX y V-MX. Estos precipitados aumentan
la resistencia a la termofluencia mediante endurecimiento por precipitacion, lo cual en
combinaciéon con una baja velocidad de engrosamiento, evitan la degradacion de la

microestructura martensitico/ferritica [15, 18].

Segun el diagrama de fases calculado por ThermoCalc, la temperatura de austenizacién
seleccionada fue de 1100°C (fig. 32). Esta temperatura asegura un campo
completamente austenitico y promueve la disolucién de la mayoria de las particulas
formadas durante la solidificacion. Ademas, se espera una transformacion totalmente

martensitica y evitar la formacion de ferrita delta durante el tratamiento térmico.

Una temperatura de recocido de 780°C se eligié para promover la relajacion de la
estructura martensitica obtenida después de la austenizacion y posterior enfriamiento por
aire. Durante esta etapa dos fenémenos fundamentales ocurren: i) la martensita dura y
fragil producto de una gran cantidad de tensiones residuales acumuladas durante el
crecimiento de los listones de martensita, se relaja mediante la reorganizacion y
enmarafiamiento de las dislocaciones libres en los limites de subgrano, ii) la
precipitacion de las particulas M23Cs, Nb-MX y V-MX [92, 102]. En la tabla 9 se
muestran los resultados obtenidos en ThermoCalc para las fracciones volumétricas de
equilibrio correspondiente a las fases termodindmicamente estables a 780°C. Como
puede observarse las particulas V-MX no son termodinamicamente estables a la
temperatura de recocido, sin embargo, debido a la lenta cinética de precipitacion de la
fase Z, es muy probable que la formacion de las particulas V-MX ocurra en primera
instancia [123-126].

96



Tabla 9. Fraccion volumétrica calculada correspondiente a los precipitados en la
aleacion 10.5CrWVNDb. Fuente: Elaboracion propia.

T°C Fase Fraccion T°C Fase | Fraccion Volumétrica
Volumétrica
Ferrita 98.00 Ferrita 97.26
M23Cs 1.93 M23Cs 1.96
780°C Nb-MX 0.021 650°C | Nb-MX 0.018
Laves - Laves 0.61
Z (V-MX) 0.057 Z 0.070

A la temperatura de servicio (650°C) las fases estables son la ferrita, los carburos M,3Ce,
los carbonitruros Nb-MX, la fase Laves y la fase Z (ver tabla 9). Por lo tanto, se espera
que la precipitacion de la fase Laves ocurra en condiciones de servicio y no se espera la
identificacion de esta después del recocido de precipitacion [48, 92]. Por otro lado, en la
tabla 10 se muestra la composicion quimica de equilibrio correspondiente a las fases
estables a 780°C y 650°C, calculada mediante ThermoCalc.

Tabla 10. Composicién quimica calculada (ThermoCalc) correspondiente a los

precipitados para la aleacion 10.5CrWVNb. Fuente: Elaboracion propia.

Composicion quimica a 780°C (wt%)

Fase Fe Cr Co W V Nb C N
Ferrita | 87.60 | 9.67 1.02 1.60 0.10 - - -
Mj3Cs | 2255 | 49.61 | 0.03 21.21 1.86 - 4.70 -
Laves - - - - - - - -
V-MX - - - - - - - -

Nb-MX - 4.66 - 0.056 3.93 78.67 7.65 5.01
z 530 | 35.16 - - 27.20 | 22.00 - 10.31

97




Composicion quimica a 650°C (wt%)

Fase Fe Cr Co w \Y/ Nb C N
Ferrita | 88.42 | 9.55 1.03 0.92 0.085 - - -
M3Cs 1570 | 56.40 | 0.013 | 20.76 2.40 - 4.80 -
Laves 30.14 | 7.41 | 0.024 | 62.18 - 0.24 - -
V-MX - - - - - - - -

Nb-MX - 1.70 - 0.034 0.68 86.17 9.38 2.03
Z 5.08 | 36.67 - - 31.07 | 17.32 - 9.85

8.2 Caracterizacién Microestructural

La aleacion 10.5CrWVND tanto en su estado inicial como en la condicion de recocido
isotérmico (simulacién de la temperatura de servicio) presenta una matriz
martensitico/ferritica con una alta densidad de interfaces tales como los limites de grano
de austenita primaria, limites de listones y bloques de martensita. Ademas, la
transformacion martensitica en estos aceros se caracteriza por generar una alta densidad
de dislocaciones incluso después del recocido a 780°C [32, 43]. En efecto, durante el
tratamiento térmico a 780°C se forman estructuras de subgrano, altamente densas en
dislocaciones, las cuales son fijadas o ancladas por la dispersion de fases secundarias
como My3Cs, V-MX y Nb-MX. Por otro lado, se realizaron analisis mediante METB y
METAR para cuantificar las caracteristicas microestructurales del acero en su estado
inicial y recocido isotérmico a 650 ° C.

8.2.1 Microestructura inicial (Recocido de precipitacion a 780°C/2 horas)

El analisis microstructural de la aleacion después del recocido de precipitacion
(780°C/2h) se realiz6 sobre una réplica de carbono preparada para microscopia
electrénica de transmision [92, 160]. En la fig. 33 se muestra una micrografia obtenida
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en METB, la cual muestra tres tipos de limites de interfase: limites de grano de austenita
(LGAP) primaria, limites de bloques de martensita y limites de listones de martensita.
La identificacion de estos tres tipos de limites en una réplica de extraccion se basa en el
principio de que el LGAP, los limites de bloques y listones de martensita son sitios
preferenciales para la nucleacion de precipitados [92, 115]. De hecho, la nucleacion de
la mayor parte de los carburos M,3Cgs se produjo en los LGAP, limites de bloques y
listones de martensita, esto permitio la replicacion de los tres tipos de limites de interfase
como se muestra en la figura. Ademas, en la fig. 33 se muestra un barrido lineal
realizado sobre los carburos M,3Cs formados en el LGAP, en el que se detectaron los
principales elementos metélicos que componen esta particula: Cr, Fe, W y V (ver tabla
10) [102, 114]. Adicionalmente, se constatdé que los carburos M,3Cs son los precipitados
méas abundantes en la microestructura, lo que estd en acuerdo con el calculo
termodinamico de la fraccion volumétrica de equilibrio de los precipitados a 780°C
(tabla 9).
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Fig. 33: Imagen de METB (campo claro) de una réplica de carbono de la aleacion
10.5CrWVND en el estado inicial (780°C/2h). Fuente: Elaboracién propia.
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En la fig. 34 se muestra una imagen de METB en el modo campo oscuro, donde es
posible observar los carburos My3Cs. El anélisis EDS sobre una particula individual
identificd que los principales componentes son Cr, Fe y W, resultado similar a los
obtenidos mediante el barrido lineal de la Fig. 33. Ambos resultados concuerdan
cualitativamente con la composicion quimica calculada en el programa computacional
ThermoCalc a 780 ° C (tabla 10).
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Fig. 34: Imagen METB de una réplica extraida de la aleacion 10.5CrWVNb en estado

inicial (campo oscuro) y espectro EDS correspondiente a carburos My3Cg (flechas
blancas). Los picos de Al y Cu corresponden a la grilla de TEM, en la cual se encuentra

depositada la réplica de carbono. Fuente: Elaboracion propia.

Las investigaciones en el microscopio electronico de transmisiéon y barrido (METB)
encontraron particulas nanométricas del tipo MX (particulas ricas en Nb y V). Ademas,
se realizaron analisis individuales en el modo TEM-EDS para identificar los principales

elementos que componen cada particula. En el caso, de los precipitados Nb-MX la
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mayoria de estos tienen una forma esferoidal y los principales elementos encontrados
son: Nb, V y Cr (Fig. 35A). Por otra parte, se encontraron dos tipos de morfologia para
las particulas V-MX: forma esferoidal y placas (Fig. 35B) [115, 164]. Ademas, el
espectro EDS de la particula V-MX (encerrada en un circulo en la Fig. 35B) detecto que
los principales elementos que componen esta particula son V, Cr y Nb. La presencia de
Cr en los precipitados ricos en V podria explicarse por la contaminacion de la pelicula
de carbono con Cr residual de la matriz durante el proceso de extraccion de la réplica.
Esto puede causar una sobreestimacion del contenido de Cr en las particulas analizadas.
Por otro lado, investigaciones indican que el Cr tiene cierta solubilidad en los
precipitados MX. Para garantizar una buena identificacion de los carbonitruros V-MX se
utilizé la microscopia electronica de transmision de alta resolucién. La figura 36 muestra
una imagen de alta resolucién de una particula V-MX y su patron de difraccion obtenido
con un analisis de transformada de Fourier. La particula puede ser indexada como CCC
y con un parametro de red a = 0.413 nm, lo cual confirma la precipitacion de V-MX
durante el templado a 780°C /2 h en lugar de la fase Z [123-126].
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Fig. 35: Imagen METB de una réplica de carbono de la aleacion 10.5CrWVNb
(780°C/2h) en campo claro, mostrando A) las particulas de Nb-MX y su espectro EDS,

B) particulas V-MX vy el espectro EDS correspondiente. Fuente: Elaboracion propia.

En general, mediante microscopia electronica fue posible identificar la mayor parte de
los precipitados, después del tratamiento térmico de precipitacion (780°C/2h). Los
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precipitados identificados se encuentran en acuerdo con los criterios de estabilidad
termodindmica obtenidos por ThermoCalc, a excepcion de la fase Z. Si bien, la fase Z es
termodinamicamente estable a 780°C segun el diagrama de fases, debido su lenta
cinética de precipitacion, se espera su formacion para prolongados tiempos de
exposicion a 650°C [44, 125].

El didmetro medio de los carburos My3Cs, Nb-MX y V-MX fue -calculado
experimentalmente mediante el analisis de imagenes de microscopia electronica de
transmision en muestras sometidas al recocido de precipitacion (780°C/2h). Los datos
obtenidos otorgan una descripcion del proceso de nucleacién y crecimiento de particulas
(Tabla 11). En general, las mediciones son similares a las reportadas en estudios previos

de en aceros 9%Cr de composicién similar [15, 102].

[311]

dis R Y e
% oy xla™ 4 »

Fig. 36: Imagen en METAR para la aleacion 10.5CrWVNb (780°C/2h) mostrando: A)
particula V-MX, B) analisis FFT de la particula VV-MX. Fuente: Elaboracion propia.
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Tabla 11. Didmetro promedio de particulas (tiempo en horas y tamafio en hanémetros),
error = d+k;xS donde k; = 1.96/\n y n es el nimero de precipitados medidos. Fuente:

Elaboracion propia.

Fase Oh 1440 h 8760 h
M,3Cs 797 805 92+3
Nb-MX 31+1 32+2 321
V-MX 291 301 31+2
Fase Laves - 227 +19 303 +19
Fase Z - -

8.2.2 Microestructura después del recocido isotérmico a 650°C durante 1440

horas

La Fig. 37 muestra una imagen obtenida de la muestra recocida isotérmicamente a 650°C
durante 1440 h, preparada mediante el método de replicacion convencional para MET, y
usando el modo de barrido (METB). Al analizar la muestra se encontr6 dos precipitados
dispersos abundantemente sobre la microestructura: los carburos M,3Cg v la fase Laves.
Por un lado, los carburos M,3Cg mostraron una alta estabilidad al no mostrar cambios
sustanciales en el tamafio de particula (79 nm después del recocido de precipitacion y 80
nm después de 1440 h a 650°C) lo que indica una baja velocidad de engrosamiento para
estos precipitados. Los investigadores atribuyen este efecto a que la adicion de B
estabiliza el carburo M,3Cg, debido a que estos se enriquecen en B lo cual reduce la
velocidad de maduracion de Ostwald [18, 114]. Es importante recalcar que la fase Laves
se observo solo después de 1440 h de envejecimiento isotérmico a 650°C (fig. 38), lo
que se debe a lenta difusion de los &tomos que la componen. Segun el espectro EDS se
observa que los principales elementos que componen la fase Laves son W, Fe, Cr y Si,
los cuales se ordenan en un estructura de subred de tipo (Fe, Cr, Si);W. Ademas, en la

fig. 38 se muestra que la fase de Laves tiende a precipitar cerca de los carburos M,3Ce Yy
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también a aglomerarse en los LGAP. Isik et al. [165] estudié la nucleacion de la fase
Laves durante la exposicion a altas temperaturas y encontré que previo a la nucleacion
de la fase Laves, los elementos que la componen, Si y Mo se segregan en los limites de
micro-grano, entonces la fase Laves se forma junto a los carburos M23Cs. En la aleacion
del presente estudio (10.5CrWVNDb), el elemento que promueve la formacion de la fase
de Laves es el W (no se afiadié Mo), por lo que se espera la segregacion de W a lo largo
de los LGAP. Asi mismo, el tamafio de particula medio de la fase Laves fue medido
después de 1440h a 650°C obteniendo un valor de 227nm (véase Tabla 11), lo que

sugiere una rapida cinética de crecimiento para esta particula.
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Fig. 37: Imagen obtenida en el METB de la muestra (replica de carbono)
correspondiente al envejecido isotérmico a 650°C durante 1440h (campo claro) (A)
carburos M3Cs, fase Laves y carbonitruros V-MX. (B) Barrido EDS correspondiente a
la flecha roja en A. Fuente: Elaboracion propia.
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Fig. 38: Imagen campo oscuro en METB de la aleacion 10.5CrWVNb (650°C/1440h),
mostrando M23Cs (flechas negras) y fase Laves (flechas blancas). Se anexa espectro

EDS correspondiente a la particula encerrada (fase Laves). Fuente: Elaboracién propia.

La tabla 12 muestra la dureza media de la aleacion después del recocido de precipitacion
(780°C) y recocido isotérmico a 650°C. En esta se puede observar que la dureza
correspondiente a la aleacidn en su estado después del recocido isotérmico a 650°C por
1440h, es mayor en comparacion a la dureza medida en el estado inicial (recocido de
precipitacion 780°2h). Una posible explicacién a esto, puede estar en relacion con la
precipitacion de la fase de Laves durante la primeras 1440h. En esta etapa, es factible
que la dispersion y tamafio de particulas alcanzado aun estén dentro del rango en el cual
se pueda promover suficiente endurecimiento por precipitacion como para compensar la
reduccion del endurecimiento de la solucion sélida debido al agotamiento de W disuelto
en la matriz [52, 166].
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Tabla 12. Dureza de la aleacion 10.5CrWVNb después del recocido de precipitacion a
780°C y recocidos isotérmicos a 650°C por 1440h y 8760h. Fuente: Elaboracion propia.

Tiempo de recocido (h) HV10
0 270+ 6

1440 2885

8760 260+ 7

8.2.3 Miicroestructura después del envejecimiento isotérmico a 650°C durante
8760 horas

Para este tiempo de exposicién a 650°C los carburos de cromo My3Cs comienzan a
mostrar un ligero incremento del tamafio medio de particula, desde los 79 nm obtenidos
después del recocido de precipitacion hasta los 92 nm, debido al mecanismo de
engrosamiento de particulas postulado por Ostwald (Fig. 39). Por otro lado, la fase
Laves crecié de 227 nm (1440 h) a 302 nm después de 8760 h de envejecimiento
isotérmico a 650°C (Fig. 40). A modo de referencia, en un estudio previo sobre la
cinética de la fase Laves en una aleacion similar pero con un contenido de Cr de 9%
[48], el tamafio medio de particula de la fase de Laves después de 8000 horas en
condiciones de fluencia (650°C/100MPa) fue 379 nm, por lo cual se infiere que en
general la fase Laves presenta una rapida cinética de crecimiento. Ademas, en lo que
concierne a la evolucion del tamafio de particulas para los precipitados V-MX 'y Nb-MX;
la cuantificacion del radio medio en funcion del tiempo de exposicion a 650°C muestra
una lenta velocidad de engrosamiento. Esto sugiere que ambas particulas son coherentes
con la matriz, lo cual explicaria su lenta cinética de engrosamiento [83, 102]. Con el fin
de obtener resultados representativos se midieron alrededor de 100 particulas MX,
donde los precipitados Nb-MX presentaron un tamafio medio de particulas de 32 nm y

las particulas V-MX un tamafio medio de particulas de 31 nm (ver Tabla 11).
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Fig. 39: Imagen METB de una réplica de carbono de la aleacion 10,5CrWVNDb
después del recocido isotérmico durante 8760 horas a 650°C mostrando: (A)
carburos M,3Cs, (B) espectro EDS y (C) Patrén de difraccion. Fuente: Elaboracién

propia.

Con respecto a la dureza de la aleacion después de 8760 horas a 650°C, esta disminuy6
en comparacion a la obtenida en el estado inicial, y después de 1440h de envejecimiento
isotérmico a 650°C (Tabla 12). La explicacion de este comportamiento puede estar
relacionada con el crecimiento y aumento del espaciado entre particulas de la fase
Laves. Este fendmeno reduce el efecto de fijacion de las particulas de fase Laves sobre
las dislocaciones y los limites de interfaces. Por lo tanto, la fase Laves ya no puede
compensar la pérdida de endurecimiento por solucion solida debido al agotamiento de W
en la matriz [74, 167].
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Fig. 40: Imagen METB de una réplica de carbono extraida de la aleacion
10,5CrWVNb después del recocido isotérmico durante 8440 horas a 650°C
mostrando: (A) Fase Laves (flechas negras), (B) espectro EDS y (C) Patrén de
difraccion. Fuente: Elaboracion propia.

8.3 Simulacidn cinética de precipitacion (DICTRA Yy TC-PRISMA)

8.3.1 Simulacion de la nucleacion, crecimiento y engrosamiento de los carburos
M,3C¢ mediante TC-PRISMA

La cinética de precipitacion de los carburos de cromo My3Cg durante la etapa de
recocido de precipitacion a 780°C/2 h y recocido isotérmico a 650°C se simulo mediante
TC-PRISMA. Para fijar las condiciones de borde del problema se usaron datos
experimentales como: tamafio de grano austenitico primario de 40 pum, la composicion

guimica de la aleaciéon y un tiempo de simulacién acorde a los tiempos de recocido
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precipitacion e isotérmico. En el caso de la composicion quimica, se incluyeron en la
simulacion los elementos Fe, C, Cr, W y Co, esto debido a que representan los
elementos clave para la cinética de difusion en el sistema estudiado, ademas de reducir
drasticamente los tiempos necesarios para cada simulacion [83, 92]. En la fig. 41 se
muestra la diferencia sobre los resultados obtenidos considerando un sistema de 5
componentes (Fe, C, Cr, W y Co) frente a uno de 8 componentes (Fe, C, Cr, W, Co, N,
V y Nb). Si bien las diferencias obtenidas en los resultados no son sustanciales, se puede
apreciar, una leve diferencia en la evolucion del tamafio de particula (fig. 41A). Esto,
puede explicarse a un cambio en las movilidades calculadas por el programa, ya que

esta, depende de la composicién quimica como se muestra en la ecuacion 49.

A 40 B 0.020——
0.2 J/m* Fe, C,Cr, Wy Co Jore --—-0.2 J/m’ Fe, C, Cr, W, Co, N,VbeJ!
35 2 i ——0.2J/m’Fe, C, Cr, Wy Co
————— 0.2 J/m*Fe, C, Cr, W, Co, N, Vy Nb
0.016-]
30— .;
T 0.014-
E
T 254
£ 3 0.012-
o =
5 20 5 0.010-]
S S
s $ 0.008-
2 15 go
3
o 0.006
10—
0.004
5 0.002
0 T T T T T T T o T T T T T T T 1
P1E4 MBS ME2 1B 1E0 1E1 1E2 1E3 1E4 et s uEz MEL dER Bt ARz MEe R4

Tiempo, segundos Tiempo, segundos
Fig. 41: Efecto de los elementos aleantes en la simulacion de la precipitacion, en TC-
PRISMA, de los M23Cg sobre: A) Didametro medio, B) Fraccion volumétrica. Fuente:

Elaboracion propia.

Aungue la nueva base de datos MOBFE?2 incluye B [151, 152], este elemento no se
consider6 debido a problemas durante la simulacion, esto puede deberse a que el efecto
del B en el software TC-PRISMA aun no esta bien definido. En efecto, dos fueron los
problemas que surgieron al implementar el B en la cinética de precipitacion del carburo
de cromo M,3Cg. Por un lado, los resultados obtenidos se muestran contradictorios ya
gue a 780°C la velocidad de engrosamiento de estas particulas efectivamente disminuye
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cuando se considera el efecto del B (ver fig. 42), lo cual concuerda con la realidad, sin
embargo, a 650°C la tasa de engrosamiento aumenta. Esto ultimo contradice
completamente los resultados obtenidos por varios investigadores de renombre, por lo
cual se descarta completamente [40, 114]. Ademas, no se pudo acceder a tiempos de
simulacion mayores a los mostrados en la fig. 42 y 43, esto probablemente se deba a una
base de datos errénea, con respecto al Boro, lo cual impide la resolucién adecuada de las
ecuaciones constitutivas de TC-PRISMA [93]. Las ecuaciones constitutivas
corresponden a las vistas en la seccion 6.3: velocidad de nucleacion, velocidad de

interface, ecuacion de continuidad, balance de masa y distribucion de tamafios de

particulas.
90
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Fig. 42: Simulacion en TC-PRISMA de la cinética de precipitacion para el M»3Cg
considerando el efecto del boro a 780°C. El boro fue ingresado en las condiciones de

borde. Fuente: Elaboracion propia.
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Fig. 43: Simulacion en TC-PRISMA de la precipitacion del M,3Cg considerando el
efecto del boro a 650°C. El boro fue ingresado como condicion de borde. Fuente:

Elaboracion propia.

En consecuencia a lo visto anteriormente y con el fin de simular el efecto del B en la
cinética de precipitacion de los carburos M23Cg, se optd por disminuir la movilidad
atémica a lo largo del limite de grano. A su vez, se asumié una nucleacion heterogénea
en los limites de grano; esta hipotesis es validada por la literatura y por los resultados
experimentales obtenidos en los analisis en el METB [44, 83]. Por otro lado, la
simulacion se llevé a cabo con dos valores para la energia de interface, 0.30 y 0.10 J/m?,
con el fin de comparar con los resultados experimentales asumiendo una interface
coherente y una semicoherente. En la Fig. 44 se muestran los resultados de la simulacién
obtenidos para la nucleacién, crecimiento y engrosamiento de los carburos My3Cs,
considerando lo anterior y una movilidad correspondiente a la definida por la base de
datos MOBFE2, como se puede apreciar para ambos casos los resultados de la
simulacion no se ajustan con los resultados experimentales. Los mejores resultados se
obtuvieron al reducir la movilidad a lo largo de los limites de grano y ajustando la
energia de interface a 0.30 J/m? (ver tabla 13). Para este caso, la evolucién del radio
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promedio con respecto al tiempo muestra una excelente correlacion con las mediciones
experimentales obtenidas por el andlisis en METB, como se muestra en la figura 43.
Este resultado esta en acuerdo con el efecto reportado al agregar B a aleaciones 9%Cr
resistentes a la fluencia térmica, el cual ha sido ampliamente utilizado para disminuir la
velocidad de engrosamiento de los carburos My3Ce con el fin de estabilizar la
microestructura martensitico/ferritica y aumentar la resistencia a la termofluencia, como
es el caso de los nuevos aceros 9Cr3W3CoB [41]. El proceso de engrosamiento puede
ser descrito por la velocidad con que se mueve la interface precipitado/matriz, la cual
depende de la energia de interface, la movilidad, la composicion quimica en la interface,
la fuerza impulsora y el radio de la particula, como se muestra en la ecuacién 72. Por lo
tanto, una reduccién en la movilidad y/o una reduccion en la energia de interface, tiende
a reducir la velocidad de interface y por ende la velocidad de engrosamiento. En efecto,
Hald et al. [168] postularon que la adicion de B a los aceros 9%Cr resistentes a la
termofluencia puede modificar la energia de interface y/o el coeficiente de difusion,
promoviendo la reduccion de la tasa de engrosamiento de los carburos M,3Cs. En el caso
de TC-PRISMA, cuando la energia de interface se reduce de 0.30 a 0.10 J/m?, el tamafio
medio de particula obtenido de la simulacion de los carburos M,3Cs correspondiente al
recocido de precipitacion a 780°C por 2 horas fue mucho menor que el medido
experimentalmente. Por el contrario, la velocidad de engrosamiento de los carburos
M23Cg obtenida por la simulacion de la etapa de recocido isotérmico a 650°C fue mucho
mayor que la correspondiente a los resultados experimentales. Este comportamiento
puede ser explicado de la siguiente manera: para simular con precision el efecto del B
sobre la cinética de precipitacion de los carburos M3Cg, no es suficiente considerar una
baja energia de interface, también se requiere reducir la movilidad atdmica en los limites
de grano. Es importante sefialar que en el programa TC-PRISMA no es posible
modificar las movilidades correspondientes a cada especie, sin embargo, si es posible
modificar la energia de activacion para la difusion atomica a lo largo del limite de grano
[93]. Si se considera una energia de activacion positiva, la movilidad en el limite de

grano de las especies involucradas tiende a disminuir, efecto similar se espera si se
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reduce el coeficiente de difusion de los elementos. El efecto estabilizador de la
microestructura martensitico/ferritica en los aceros 9-12%Cr resistentes a la
termofluencia, por parte de los carburos M,3Cs ha sido estudiado por F. Abe, quien
propuso que el B se segrega en los limites de grano durante el proceso de austenizacion
(1080/0.5h). Posteriormente, durante la etapa de recocido de precipitacion (780°C/2 h),
el B se incluye dentro de la estructura atdbmica de los carburos de cromo formando el
carburo M3(C,B)g, el cual tiene una velocidad de engrosamiento mucho menor a la

mostrada por los carburos M23Cg [40, 92].

Tabla 13. Parametros usados en la simulacion de la cinética de precipitacion de los
carburos Mj3Cs en TC-PRISMA. Los resultados se muestran graficamente en la figura

44. Fuente: Elaboracion propia.

Energia  Tamafio de Adicion de Factor de Movilidad de la
de grano (um)  energia de fase mejoramiento de la interface
interface movilidad v (m*/Js)
(3/m?) AG (J/mol) Qcs (kJ/mol)
0.30 40 Por defecto Por defecto MobFe2 Por defecto
TCFe7 MobFe2
0.10 40 Por defecto Por defecto MobFe2 Por defecto
TCFe7 MobFe2
0.30 40 Por defecto 30 Por defecto
TCFe7 MobFe2

113



140

_________ M,,C,0.3 J/m®

120 ——  M,C, 0.3 J/m’ con reduccién de la movilidad en LG
........................... M,,C,0.1 J/m?

1001 /I
E /
< 50- /
o /
5 T
o /
E ///
o 604 2
2 60 780°C / 2h . 650°C
© - 7 5 -
2 "// L
. g
40 - [2) s y "_lr JAL_
20+

1EIO 1é1 1é2 1é3 1E4
E) Tiempo (horas)

Fig. 44: Simulacion de cinética de precipitacion de carburos M,3Cg calculada por TC-

PRISMA para la aleacion 10.5CrWVNb. Los puntos representan los datos

experimentales. Fuente: Elaboracion propia.

En la fig. 45 se muestra el efecto de la energia de interface sobre el tiempo de
transformacion de los precipitados M,3Cg a partir de una solucion solida supersaturada,
durante el recocido de precipitacion (780°C/2h). Si se considera que la nucleacion de los
carburos de cromo My3Cg ocurre con una interface coherente (0.10 J/mz), la formacion
de los primeros nucleos estables comienza alrededor de los 3.60 ms. Posteriormente, la
transformacion avanza mediante la formacion de nuevos ndcleos y el crecimiento de
estos (antiguos y nuevos), de manera concomitante, alcanzando la fraccion volumétrica
de equilibrio aproximadamente a los 72 ms. En cambio, si asume una interface
semicoherente con una energia de 0.30 J/m? la nucleacion recién comienza a los 36
segundos de exposicion a 780°C. Ademas, la transformacion termina aproximadamente a

los 360 segundos alcanzandose la fraccion volumétrica correspondiente a la del
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equilibrio. Como se puede observar en la fig. 45 la energia de interface tiene una gran
influencia sobre el tiempo de incubacion para la nucleacion, en efecto, el aumento de la
energia de interface tiende a retardar el comienzo de la transformacion [77, 113]. Una
vez terminado el recocido de precipitacion se puede observar un cambio en la fraccion

volumeétrica de equilibrio producto de que las condiciones termodindmicas cambian con

la temperatura, esto se aprecia de mejor manera en la fig. 46.
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Fig. 45: Simulacion en TC-PRISMA del efecto de la energia de interface en la cinética
de los carburos de Cromo My3Cg, durante el recocido de precipitacion (780°C/2 horas)

e isotérmica (650°C/10000 horas). Fuente: Elaboracion propia.

En la fig. 46 se puede observar el efecto de la temperatura sobre la fraccion volumétrica
de equilibrio y la velocidad con que ocurre la transformacion. Como se puede verificar
el tiempo de incubacion para ambas temperaturas (780°C y 650°C) es el mismo, sin
embargo, la velocidad con que ocurre la transformacion durante los primeros 0.18
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segundos es menor a 650°C que a 780°C. Una vez, sobrepasado este tiempo la velocidad
de transformacion para ambas curvas se asemejan. Si bien, a bajas temperaturas la
velocidad con que se mueve la interface es menor, la velocidad de nucleacion debiese
aumentar (debido a una optimizacion de la fuerza impulsora y la movilidad atomica).
Esto puede explicar la semejanza en las velocidades de transformacion durante la Gltima
etapa de esta. En contraste, como se puede observar no ocurre lo mismo durante el inicio
de la transformacion, esto puede se puede deber a que aun no se alcanza la velocidad de
nucleacion del estado estacionario, por lo que no se alcanza a compensar la disminucion

en la velocidad de avance de la interface matriz/precipitado [59, 90].
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Fig. 46: Simulacion en TC-PRISMA del efecto de la temperatura sobre la velocidad de

transformacion de los carburos M,3Cs. Fuente: Elaboracion propia.
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8.3.2 Simulacion de la cinética de engrosamiento de los carburos M»3Cs mediante
DICTRA

La simulacion de la etapa de engrosamiento de los carburos My3Cg se realizd6 mediante
DICTRA en el médulo de engrosamiento. Con el fin de obtener resultados acorde a la
realidad, se usaron datos experimentales para fijar las condiciones de borde del
problema. En efecto, se consideré un tamafio de particula inicial de 79 nm,
correspondiente al diametro inicial del carburo M»3Cg obtenido posterior finalizacién del
recocido de precipitacion. Para el tamafio de la celda se considerd el didmetro inicial del
carburo de cromo (Ry) y la fraccién volumétrica (V/ articulay - correspondiente  al
equilibrio (calculada en ThermoCalc). El tamafio de la celda esta descrito mediante la

siguiente ecuacion [47, 83]:

(85)

El tamafio de la celda obtenido de la ecuacion 85 corresponde a 0.17 um. Por otro lado, a
modo de facilitar los célculos involucrados en DICTRA, y disminuir el tiempo de
simulacion, se escogio una geometria lineal para resolver el problema (ver fig. 23). Los
elementos considerados en el calculo de la evolucion del tamafio de particula fueron el
Fe, C, Cr, W y Co debido a que estos directamente implicados en la cinética de la
transformacion de fase. Como se vio anteriormente, debido a la limitacion de la base de
datos, el B no se consider6 en la simulacién (DICTRA y TC-PRISMA usan la misma
base de datos). En la Fig. 47 se muestran los datos obtenidos de la simulacion en
DICTRA, donde se observa la evolucion del tamafio de particula en funcién del tiempo
de exposicion a 650°C. A modo de validar los datos obtenidos de la simulacion, se han
ingresado los resultados experimentales obtenido de las mediciones en el METB
(sefialados en la figura). Debido a la posibilidad de cambiar la energia interna en el

programa DICTRA, se realizaron diferentes simulaciones cambiando la energia de
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interface del carburo con respecto a la matriz. Por simple observacion de la fig. 47 se
puede comprobar que los resultados experimentales se ajustan relativamente cuando se
simula el engrosamiento de los carburos M,sCg con una interface de 0.10 J/m% En
general, se puede esperar que la nucleacion de los carburos My3Cs ocurra con una
energia de interface entre 0.10-0.50 J/m? debido al caracter semicoherente de la
interface que se forma entre el precipitado y la matriz [57, 77]. En trabajos anteriores
Prat et al. simulo la cinética de precipitacion de estas particulas en un acero 9% de Cr
con un contenido de 0.009% de B. En esta publicacién se postula que la mejor
correlacion entre los datos experimentales y la energia interfacial fue de 0.10 J/m? [83].
Similares resultados obtuvieron estos autores, al investigar la cinética de engrosamiento
de los carburos M,3C¢ mediante DICTRA en un acero 12%Cr con contenidos de B de
alrededor de 0.001% [102]. Por otro lado, Xiang Xiao et al. [169] estudiaron el
engrosamiento de los carburos M,3Cs en un acero 12% Cr pero sin adicion de B,
encontrando que el mejor acuerdo entre la simulacion y los datos experimentales se
obtiene para una energia de interface de 0.50 J/m?. Esto sugiere que el B al incluirse en
la estructura cristalina del carburo de cromo My3Cs reduce el desajuste de la malla
reticular entre la matriz y el precipitado, cambiando las condiciones en la interface y
afectando a las difusividades [40, 102]. Por lo tanto, las adicion de B en los aceros 9-

12%Cr reduce eficazmente la velocidad de engrosamiento de los carburos M,3Cs.
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Fig. 47: Simulacion en DICTRA de la etapa de engrosamiento de los carburos M»3Cs a
650°C en la aleacién 10.5CrWVNDb, considerando diferentes energias de interface. Los

puntos representan los datos obtenidos experimentalmente. Fuente: Elaboracion propia.

En la Fig. 48 se muestra una comparacion entre los resultados obtenidos en TC-
PRISMA y DICTRA para la simulacion de la etapa de engrosamiento de los carburos
M33Cs. EI mejor resultado fue obtenido en TC-PRISMA, cuando se simula la cinética de
precipitacion considerando una energia de interface de 0.30 J/m? y se reduce la
movilidad atomica a lo largo de los limites de grano. De aqui se infiere que asumir una
nucleacion heterogénea en los limites de grano (también bloques y listones de
martensita), durante la simulacion, explica lo que ocurre en la realidad. Ademas, es
posible predecir que la nucleacion ocurre con una interface semicoherente e incluso
anexar un valor aproximado a la energfa de interface de 0.30 J/m?, lo cual coincide con
lo reportado en diversos estudios y lo descrito experimentalmente en esta investigacion.
En el caso de la simulacién en DICTRA una energia de interface de 0.10 J/m? mostrd la
mejor correlacion con los datos experimentales. Sin embargo, en comparacion a los
datos obtenidos por TC-PRISMA, la poca precision de la simulacién en DICTRA con
los datos experimentales no permite considerar el proceso de precipitacion de los
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carburos M23Cg con una interface coherente. Esto se debe probablemente a que el efecto
del B no fue incluido en las simulaciones mediante DICTRA debido a las limitaciones
de la base de datos (MOBFE2) [151].
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Fig. 48: Comparacion de los resultados obtenidos para la etapa de engrosamiento de los
carburos M23Cg en la aleacion 10.5CrWVNb mediante TC-PRISMA y DICTRA. Fuente:
Elaboracion propia.

8.3.3 Simulacion de nucleacion, crecimiento y engrosamiento de la fase Laves
mediante TC-PRISMA

La simulacion de la cinética de precipitacion de la fase Laves durante el recocido
isotérmico a 650°C se realiz6 mediante TC-PRISMA. Cabe recalcar que la etapa de
recocido de precipitacion a 780°C/2 h no fue considerada en esta simulacion, debido a
que a esta temperatura la fase Laves no es termodinamicamente estable. Como
condiciones de borde del problema, los elementos considerados para realizar la
simulacion fueron Fe, C, Cr, Co, W y Si, los cuales tienen influencia directa sobre la
cinética de precipitacion de la fase de Laves. Ademas, se considerd una energia de
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interface de 0.60 J/m?, debido a la naturaleza incoherente de la intercara mévil entre la
fase Laves y la matriz martensitico/ferritica [47, 74]. Por otro lado, y con el fin de
obtener gran precision en la simulacion con respecto a la realidad, se modificaron
parametros como la fuerza impulsora para la precipitacion y se activo la difusion en el
limite del grano. En la Fig. 49 se muestran los resultados obtenidos de la simulacion en
TC-PRISMA en comparacion a los datos experimentales. Como se puede apreciar, se
obtuvo una gran correlacién entre los datos de la simulacion y los datos experimentales
obtenidos mediante el analisis en el METB. En general, el fenébmeno de precipitacion de
la fase Laves en los aceros 9-12%Cr resistentes a la fluencia térmica ha sido simulado
por varios autores, principalmente usando las herramientas computacionales MatCalc y
DICTRA [47, 77]. Sin embargo, hasta el momento y acorde a la literatura actualizada,
no existen publicaciones que traten la cinética de precipitacion de la fase Laves mediante
TC-PRISMA y comparen los calculos obtenidos con datos experimentales de recocido
isotérmicos durante extensos periodos. Probablemente esto se deba a la complejidad del
proceso de nucleacion de la fase Laves, en comparacion a otros precipitados. En efecto,
el proceso de nucleacién y crecimiento de la fase Laves esta controlado principalmente
por W, Mo y Si, &tomos que presentan una lenta movilidad en la matriz martensitico/
ferritica [9, 24]. Por lo tanto, se necesitan largos tiempos de investigacion para validar
los datos obtenidos de la simulacion computacional de la cinética de precipitacion de la
fase Laves. Experimentalmente Isik et al. [165] estudiaron la nucleacion de la fase de
Laves en una aleacion de 11,7% Cr, estos encontraron que antes de la nucleacion de la
fase Laves, los elementos promotores de su formacién como el Si y Mo, se segregan en
los limites de micro-grano. Posterior a esta etapa, la fase de Laves nuclea después de
varios cientos de horas a 650°C, una vez que han cambiado las condiciones
termodinamicas y cinéticas en el limite del micro-grano producto de la segregacion de
elementos, es decir, la fuerza impulsora, la movilidad en el limite de micro-grano y la
movilidad de la intercara matriz-precipitado deben superar cierta energia de activacion
para nuclear y posteriormente crecer [92]. En el caso de la aleacion en estudio

(10.5CrWVND) se espera un comportamiento similar, con la consideracion de que el Mo
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se reemplaz6 por el W. De acuerdo con la explicacion anterior, y con el fin de incluir
estas condiciones de borde en la simulacion se modifico el parametro "Adicion de
energia de fase" para modificar las condiciones termodinamicas en el limite de micro-
grano o grano. Conjuntamente, se modifico el pardmetro "Difusion en el limite de
grano™ para modificar las condiciones cinéticas en el limite de micro-grano o grano. Es
muy importante resaltar de que en TC-PRISMA la nucleacion y crecimiento de la fase
de Laves soOlo se iniciard cuando estos dos parametros alcancen cierto valor, lo que
permite superar la energia de activacion para la precipitacion. En la tabla 14 se anexan
los valores utilizados en la simulacion de la precipitacion de la fase Laves. Es importante
notar que se ingres6 como condicion de borde una movilidad de intercara Laves/Matriz
extremadamente baja, con el fin de considerar una interface inmovil durante las primeras
horas de simulacion, esta condicion cambia automaticamente hacia una interface
altamente movil a medida que avanza el tiempo de transformacion. Estas tres
condiciones se consideraron para simular eficazmente la micro-segregacion de W y Si
en TC-PRISMA. Estos resultados no son aplicable a todos los sistemas que involucren la
precipitacion de la fase Laves, de hecho se ha observado que las condiciones de borde
seleccionadas en TC-PRISMA para simular la nucleacion de la fase de Laves depende
altamente de la composicion quimica de la aleacion [47, 48].

Tabla 14. Parametros utilizados en TC-PRISMA para la simulacion del proceso de

precipitacion de la fase Laves. Fuente: Elaboracion propia.

Energia de Interface Tamarfio de  Adicion de Factor de Movilidad
(J/m?) grano (um)  energiade  mejoramiento de de la
fase la movilidad interface
AG Qcs (kJ/mol) v (m*/Js)
(kJ/mol)
0.60 40 -10 -90 1.00 x 107
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Los resultados de la simulacién indican (fig. 49) que posterior a la nucleacion, el
proceso de crecimiento comienza aproximadamente a las 20 h de recocido isotérmico a
650°C alcanzando un tamario de particula de 234 nm (227 = 19 nm experimental) a 1440
h y 380 nm a 8760 h (303 + 19 nm experimental). Una explicacion de la diferencia
observada entre el calculo de TC-PRISMA y los valores experimentales a 650°C/8760h
de recocido isotérmico puede estar relacionado con el tipo de crecimiento asimétrico que
presenta esta particula [52, 74]. Evidencias experimentales indican que la fase Laves
nuclea con una interface semicoherente con respecto a un grano, mientras que con el
grano adyacente se genera una intercara incoherente de alta movilidad [47, 55].
Consecutivamente a esto, el crecimiento de la fase Laves ocurre hacia el interior del
grano con el cual la fase Laves no presenta coherencia alguna con la matriz. Ademas, en
TC-PRISMA  se consideran particulas esféricas con una energia de interface
predeterminada por el usuario, y no es posible replicar el comportamiento descrito
anteriormente. Es posible, que para valores de energia interface mas pequefios, el ajuste
entre los resultados simulados y experimentales sea mejor, sin embargo, valores de
energia interface més pequefios (<0.60 J/m?) describen una interface semicoherente, la
cual no corresponde a lo observado experimentalmente. Otra posible contribucién a la
diferencia entre los datos tedricos y experimentales se describe a continuacion. En la
literatura cientifica se detalla que el proceso de nucleacion y crecimiento de la fase
Laves, puede involucrar dos mecanismos distintos [47, 163]. La primera es la nucleacion
y crecimiento de la fase de Laves en los limites de la martensita y/o limites de interface
(subgrano, bloques y listones de martensita) sin la contribucion de los carburos M,3Cs a
la reduccion de la barrera energética para la nucleacion de la fase Laves. Este es el caso
que ha sido abordado en la simulacion cinética de la formacion de la fase Laves, es
decir, posterior a la segregacion de los elementos precursores es posible la formacion de
nacleos de tamafio critico, subsecuente a esto comienza el crecimiento de estos hacia el
grano con el cual se adopta una interface incoherente [43, 163]. El segundo es la
nucleacion y el crecimiento de la fase de Laves en torno a zonas agotadas en Cr

adyacentes a los carburos de cromo M,3Cg [165, 170]. EI mecanismo que predominara y
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controlara controla el proceso de precipitacién depende netamente de la composicion
quimica de la aleacion. Se espera que en la aleacion investigada (10,5CrWVNDb) el
mecanismo predominante sea el segundo [48], para este caso TC-PRISMA no puede
considerar el efecto de los carburos M23Cg en el fendmeno de precipitacion de la fase

Laves.
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Fig. 49: Resultados obtenidos para la simulacion de la precipitacion de la fase Laves en
TC-PRISMA, se anexan los datos experimentales y el error (puntos negros). Fuente:

Elaboracion propia.

En la fig. 50 se muestran los resultados obtenidos para la cinética de transformacion de
la fase Laves a partir de la matriz martensitico/ferritica durante el recocido isotérmico a
650°C. La simulacion muestra que el tiempo de incubacion para la nucleacion de la fase
Laves es mucho mayor en comparacién al de los carburos M,3Cs. Si para los carburos de
cromo My3Cs el tiempo de incubacion no superaba los 36 segundos considerando una
energia de interface de 0.30 J/m? el tiempo de incubacién para la fase Laves es
considerablemente mayor con unas aproximadamente 400 horas a 650°C. Ldgicamente,

segun lo anteriormente visto, esto se puede asociar al lento proceso de segregacion de

124



los &tomos precursores de la nucleacion de la fase Laves (Si y W) en los limites de
grano, previo a la formacion de embriones de tamafio critico [165, 170]. Por otro lado, se
puede observar que el proceso de transformacion finaliza cuando se alcanza una fraccion
volumétrica de 0.023, la cual no corresponde a la del equilibrio calculado segun
ThermoCalc (ver tabla 9). Esto se atribuye principalmente al cambio en las condiciones
termodinamicas del sistema producto de haber ingresado el término “Adicion de energia
de fase”, en efecto, esto incremento la estabilidad y la fuerza impulsora de la fase Laves
a 650°C, sin embargo, también se modificaron las lineas de equilibrio del diagrama de
fases, por lo cual aumento la fraccion volumétrica de equilibrio. Este resultado, no debe
ser interpretado como erréneo, ya que si bien, se cambi¢ las condiciones termodindmicas
de todo el sistema en la simulacion, en la realidad debe ocurrir el mismo efecto pero en
forma localizada. Es decir, para que la nucleacion de la fase Laves comience, se altera la
termodinamica en ciertas regiones del sistema, sin embargo, en su totalidad el sistema no

sufre modificacion.
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Fig. 50: Resultado obtenido para la cinética de transformacion de la fase Laves en TC-
PRISMA para la aleacion investigada (10.5CrWVNDb). Fuente: Elaboracion propia.
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8.3.4 Simulacidn del crecimiento de la Laves Fase por DICTRA

El crecimiento de Laves fase fue simulado mediante DICTRA considerando solo los
elementos que influyen altamente en la cinética de crecimiento de la fase Laves (Fe, C,
Cr, Co, W, Si) [47, 48]. Para el calculo del radio critico, pardmetros termodinamicos
tales como; la fuerza impulsora para la nucleacion y el volumen molar, fueron
calculados en ThermoCalc (ver tabla 15). También, se determind el radio de tamafio
critico, con un valor de 6,8 nm, considerando una interface incoherente entre la fase
Laves y la matriz circundante, con una energia de intercara de 0.6 J/m? [74, 77]. Més
aun, el tamafio de la celda se calculdé experimentalmente obteniéndose un valor de 0.8
um, utilizando la ecuacion 85. Como se puede verificar en la fig. 51 la evolucion del
diametro medio de la fase Laves calculado por DICTRA muestra un buen acuerdo con
los resultados experimentales. Por otra parte, de la simulacién se infiere que el proceso
de crecimiento ocurre con una velocidad de intercara bastante rapida, ya que la fase
Laves alcanza un tamafio de particula de 250 nm (227 £ 19 nm experimental) a las 1440
hy de 365 nm (303 + 19 nm experimental) a las 8760 h de exposicion a 650°C [47, 92].
Concretamente, se observo un buen acuerdo entre los datos experimentales y los datos
obtenidos mediante TC-PRISMA y DICTRA. Sin embargo, la simulaciéon en TC-
PRISMA adquiere una importancia mayor ya que introduce la posibilidad de obtener

datos de todas las etapas de precipitacion (nucleacion, crecimiento y engrosamiento).

Tabla 15. Pardmetros termodindmicos calculados en ThermoCalc para la nucleacion de
la fase Laves a 650°C. Se asumié una energia de interface de 0.6 J/m? Fuente:

Elaboracion propia.

Fase Fuerza Impulsora Volumen Molar Radio Critico
AG”(kd/mol) Vin(m®) r'(m)
Laves 1.41 7.96 x 10° 6.78 x 107
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Fig. 51: Simulacion de la cinética de crecimiento de la fase Laves mediante DICTRA
para la aleacion 10.5CrWVNb a 650°C. Los puntos negros representan los datos
experimentales. Fuente: Elaboracion propia.

A partir de los resultados anteriores, se puede establecer que la capacidad de la fase
Laves de incrementar la resistencia a la termofluencia, mediante endurecimiento por
precipitacion, en los aceros 9-12%Cr, radica en el control de la velocidad de
crecimiento durante las primeras miles de horas de exposicion a la temperatura de
servicio. Esto se ilustra mucho mejor en la grafica de velocidad de interface en funcion
del tiempo de exposicion a 650°C en la fig. 52. Posterior, a la nucleacion de la fase
Laves en los limites de grano, bloques y listones de martensita, comienza el crecimiento
de esta particula con una alta velocidad de interface de alrededor de 1.8 % la cual
decrece en funcion del tiempo hasta alcanzar una velocidad de interface constante de

3.19 x 107* % a las 8000 horas aproximadamente. Se infiere que a partir de esta

ultima, comenzaria la etapa de engrosamiento con una velocidad de avance de la
intercara bastante baja, en efecto, para 90.000 horas de exposicion a 650°C la interface

se habra desplazado 28.71 nm si la velocidad se mantiene constante. Por otro lado, en la
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simulacion de la fig. 52 se incluyd el efecto del tamarfio de celda sobre la velocidad de
avance de la intercara Laves/Matriz. En el grafico se observa que a menor tamario de
celda la velocidad de interface decae mucho mas rapido, limitando el crecimiento
excesivo de la fase Laves [77, 83]. Ademas, el tamafio de celda estd asociado a la
distancia promedio entre particulas, por lo cual se deduce que una forma de controlar el
crecimiento de la fase laves es aumentando la velocidad de nucleacion, disminuyendo
asi la distancia promedio entre particulas. Aunque los resultados obtenidos de la
simulacion son bastante interesantes, se necesitan datos experimentales a tiempos de

exposicion excesivamente altos como para ser desarrollados en esta investigacion.
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Fig. 52: Dependencia de la velocidad de interface de la fase Laves con el tamafio de
celda. La simulacion fue hecha en el moédulo crecimiento de DICTRA para la
aleacion 10.5CrWVNDb. Fuente: Elaboracion propia.
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8.4 Conclusiones para el acero 10.5%Cr investigado

En el presente estudio se disefid6 y produjo un acero 10.5%Cr resistente a la
termofluencia, asistido por ThermoCalc. La aleacion investigada se caracterizo en el
estado inicial (recocido de precipitacién a 780°C/2h) y después de 1440 horas y 8760
horas de exposicién a 650°C (2 meses y 1 afio respectivamente a 650°C). Los resultados
experimentales obtenidos se compararon con los calculos cinéticos realizados por el
programa TC-PRISMA y DICTRA. En general, se logré un buen acuerdo entre el los
resultados experimentales y los datos obtenidos de las simulaciones en ambos

programas. Las conclusiones de este estudio se resumen de la siguiente manera:

» La caracterizacion en METB de las muestras en su estado inicial (recocido de
precipitacion a 780°C/2h) mostré que durante esta etapa se formaron los carburos
M,3Cs, carbonitruros Nb-MX 'y V-MX con un tamafio de particula promedio de 79, 30 y
29 nm respectivamente. No se encontro fase Laves y/o fase Z después del recocido de

precipitacion.

* La caracterizacion mediante METB de la muestra sometida a un recocido isotérmico a
650°C durante 1440h (2 meses) verifico que los carburos M,3Cg y carbonitruros MX
poseen una alta estabilidad cinética, ya que no se encontrd una variacion sustancial del
tamafo de particula debido a la lenta velocidad de engrosamiento de estas particulas.
Para esta etapa del recocido isotérmico a 650°C se pudo observar fase Laves con un

tamafio medio de particula de 220 nm.

 La caracterizacion de los precipitados después de 8760 h de recocido isotérmico a
650°C mediante METB, mostré una velocidad de engrosamiento muy lenta para los
carbonitruros Nb-MX y V-MX, los cuales no presentan una variacién sustancial del
tamafio de particula. Por otro lado, el carburo My3Cs, sigue mostrando una buena

estabilidad cinética, con tan solo un incremento del 10% en el tamafio de particula. En
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contraste, la fase Laves mostr6 una pobre estabilidad cinética ya que logro alcanzar los
303nm después de 8760h a 650°C. Para esta etapa no se observo la formacion de fase Z.

« Las simulaciones de la cinética de precipitacion de los carburos M,3Cs mediante TC-
PRISMA considerando una energia interfacial de 0.3 J/m® y una "reduccién de la
movilidad en el limite de grano™ mostraron un excelente acuerdo con los resultados
experimentales. Se logré con gran precision el efecto del B sobre la velocidad de

engrosamiento de los carburos My3Ce.

* Los calculos realizados en DICTRA correspondientes al carburo M,3Cg mostraron un
relativo buen acuerdo con los resultados experimentales (no se logré la misma precision
que en TC-PRISMA), al considerar una energia de interface de 0.1 J/m>. Sin embargo,
se cree que esta energia de interface no representa al tipo de interface con que precipitan
los carburos My3Cs (interface semicoherente). Esta diferencia con los resultados
obtenidos en TC-PRISMA puede estar relacionada con el efecto B sobre la velocidad de
engrosamiento de los carburos M,3Cs, el cual no se considerd en los céalculos en
DICTRA.

* La simulacién de nucleacion, crecimiento y engrosamiento de la fase de Laves fue
realizada por TC-PRISMA, obteniéndose buenos resultados entre los célculos tedricos
(simulacién) y los datos experimentales. Se utilizé una energia interfacial de 0.6 J/m® y
se activo el parametro "adicion de energia de fase" y el término "difusion en el limite de
grano" para reproducir la segregacion de W y Si en el limite de grano. Una vez que estas
condiciones se activan, el proceso de precipitacion de la fase Laves comienza en la
aleacion 10.5CrWVND.

« Las simulaciones del crecimiento difusional de la fase Laves también se realizaron en

DICTRA, logrando un acuerdo sustancial entre los datos de la simulacion y los
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resultados experimentales, al considerar una energia de interface incoherente de 0.6

Jim?.

9. Resultados y discusiones para el acero 12%Cr

9.1 Disefio aleacion (modelacion termodinamica)

Un acero martensitico/ferritico con un contenido de 12%Cr fue disefiado y producido
con el fin de obtener una matriz reforzada mediante endurecimiento por precipitacion de
dos particulas: fase Laves y Z. Para lograrlo su utilizaron principios metalUrgicos y
ThermoCalc como herramienta computacional para el ajuste de la composicion quimica
que asegurare la estabilidad termodinamica de ambas fases a la temperatura de recocido
de precipitacion (780°C) y temperatura de servicio (650°C). En un primera instancia los
estudios termodindmicos se enfocaron en 2 elementos que promueven la formacion de la
fases Laves a altas temperaturas: W y Cu [67, 163]. Comunmente, en los aceros 9-12%
Cr la formacion de la fase Laves ocurre en servicio, con una cinética de precipitacion
caracterizada por una baja velocidad de nucleacién y una alta velocidad de crecimiento,
lo que conlleva a un tamafio de particula excesivamente grande que no contribuye a la
resistencia en condiciones de termofluencia de estas aleaciones [47, 74]. Concretamente,
las investigaciones del proceso de formacién de la fase Laves mediante microscopia
electronica de transmision indicaron que la precipitacion de esta particula comienza
generalmente después de varios cientos o miles horas en condiciones de servicio,
dependiendo de la composicion quimica y la temperatura [163, 170]. A modo de
ejemplo, en el acero T/P91 se observo la precipitacion de la fase Laves (Fe;Mo)
alrededor de las 10000 h a 550°C, mientras que en el acero T/P92 se encontraron
particulas de Fe,(W, Mo) después de 2000 h a 650°C [43, 171]. En general, se pueden
encontrar diferencias entre los investigadores acerca del verdadero efecto del Mo y W en
la resistencia a la termofluencia de los aceros 9-12% Cr [9, 11]. Por un lado, los

investigadores asocian un marcado efecto de endurecimiento por solucion solida por
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parte del W y Mo durante ensayos de termofluencia a corto plazo, sin embargo, a largo
plazo los elementos precursores de la precipitacion de la fase Laves (Si, Mo, W) se
segregan en los limites de micro-grano promoviendo la precipitacion heterogénea de la
fase Laves, perdiéndose el endurecimiento por solucion solida [15, 44]. Por el contrario,
la excelente estabilidad a largo plazo de la microestructura martensitico/ferritica en el
acero 9%Cr aleado con W (T/P92), parece contradecir esta opinion, la evidencia
experimental demuestro y cuantifico que el mecanismo de endurecimiento por solucion
solida es escaso en estos aceros [9, 172]. En el disefio de materiales resistentes a la
fluencia térmica, el tamafio medio de particula, la dispersion, la estabilidad
termodindmica y la velocidad de engrosamiento de las fases secundarias determinan su
contribucion a la resistencia a altas temperaturas [10, 16]. Especificamente, si se logra
controlar y aumentar la velocidad de nucleacién de una fase secundaria, se obtendra
como consecuencia un tamafio medio de particula relativamente bajo y una alta
dispersion sobre la matriz (la distancia promedio entre las particulas es pequefia),
mediante esto es posible incrementar el esfuerzo de Orowan necesario para que una
dislocacién consiga vencer el mecanismo de anclaje impuesto por las particulas [83,
123]. En este contexto y a partir del analisis de la ecuacion 14 que describe la velocidad
de nucleacién en estado estacionario, se decidié que para aumentar la velocidad de
nucleacion de la fase de Laves, es necesario enfocarse en incrementar los valores de dos

parametros fundamentales: i) el nimero de sitios de nucleacion disponibles por unidad

de volumen (Np) vy ii) la fuerza impulsora (AG,‘,"fﬁ). Metaldrgicamente, la adicién de Cu
promueve la precipitacion de particulas ricas en Cu las que actian como centros de
nucleacion para la fase Laves, con lo cual se incrementa la constante No. Ademas, la
adicion de W aumenta la estabilidad de la fase Laves a alta temperatura, haciendo
posible su formacion durante el recocido de precipitacion [11, 163]. De acuerdo a esto,
se utiliz6 ThermoCalc con el fin de obtener la informacion termodindmica necesaria
para ajustar las cantidades necesarias de W y Cu, como la fuerza impulsora para la
nucleacion de fases de Laves y el diagrama de fase respectivo para la composicion

prototipo. En ThermoCalc, datos como la fuerza impulsora para la nucleacion son
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calculos rutinarios que no tienen mayor complejidad [47, 92]. En la fig. 53 se muestran
los resultados obtenidos de la variacion de la fuerza impulsora para la formacion de la
fase Laves en funcion de la temperatura en tres sistemas termodinamicos distintos: la
aleacion disefiada 12CrWTaCo, y los aceros comerciales T/P91 y T/P92. A su vez, se
incluyen los resultados obtenidos en ThermoCalc del efecto de afiadir W o Mo sobre la
fuerza impulsora de la fase Laves en la aleacién 12CrWTacCo (fig. 54). Del andlisis de la
fig. 50 estd claro que la aleacién 12CrWTaCo fue disefiada con una velocidad de
nucleacion para la formacion de fase Laves mucho mas rapida a 780°C, en comparacion
a los aceros convencionales 9-12% Cr. Inclusive, mediante la adicion de W en vez de
Mo se consigue incrementar ain mas la fuerza impulsora para la precipitacion de fase
Laves a 780°C (véase la fig. 54). Considerando los resultados del modelado
termodinamico se establecié que es posible aumentar la estabilidad de la fase de Laves
hasta alrededor de los 1000°C afiadiendo un 3.8% W y un 1.0% Cu.
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Fig. 53: Variacion de la fuerza impulsora AG&~La%¢s para la transformacion o —
Fase Laves en funcion de la temperatura (K), calculada mediante ThermoCalc para las
aleaciones 12CrWTaCo, T/P91 y T/P92. Fuente: Elaboracion propia.
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Fig. 54: Efecto de la adicion de Mo y W en la fuerza impulsora AG%~L#veS en funcion
de la temperatura, calculada en ThermoCalc, para la aleacion disefiada 12CrWTaCo.

Fuente: Elaboracidn propia.

En el caso de la precipitacion de la fase Z, el disefio no se enfocé en aumentar la
velocidad de nucleacién, debido a que el proceso de formacion de la fase no sigue la
teoria clasica de la nucleacion [123-126]. De hecho, la formacion de la fase Z es una
transformacion controlada netamente por difusion, la cual se puede explicar mediante la
secuencia descrita a continuacion: i) movimiento de los &tomos de Cr desde la matriz a
la interfaz a-ferrita/MX, ii) flujo de &tomos de Cr a traves de la interfaz y iii) difusion de
Cr hacia el interior del precipitado MX, formando una estructura que consta de capas
alternantes ricas en Cr y Ta [46, 125]. Esta transformacion de fase involucra un cambio
en la composicion quimica y en la estructura cristalina del precipitado MX, desde un
arreglo atdbmico cubico centrado en el cuerpo a uno tetragonal [117, 126]. En general, en
los aceros 9-12%Cr existen tres tipos de precipitados que se clasifican como fase Z:
CrVN, CrNbN y CrTaN, cada uno con una velocidad de precipitacion diferente. Por un
lado, el nitruro CrTaN tiene la cinética mas rdpida de precipitacion, mientras que el

CrVN posee la més lenta [44, 125]. A partir de esto, se afiadio un 0.8% de Ta con el fin
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de optimizar la cinética de precipitacion de la fase Z (CrTaN) en la aleacion disefiada.
Ademas, se resolvié adicionar un 3,8% de Co para estabilizar el campo de fases
austenitico y acelerar la transformacion de las particulas MX en fase Z [44-46]. La Fig.
55 muestra el resultado obtenido de la simulacion termodinamica en ThermoCalc para el
diagrama de fases de la aleacion 12CrWTaCo. En este se puede observar que la ferrita,
fase Laves, Ta-MX, carburos M,3Cs y particulas ricas en Cu son las principales fases
estables a la temperatura de temple (780°C) y servicio (650°C) [133, 173]. Sin embargo,
esto no debe ser interpretado como que la fase Z no es termodindmicamente estable para
esta aleacion, ya que se debe considerar que la base de datos TCFE8 aln no define la
fase Z del tipo CrTaN, a diferencia de los nitruros CrNbN y CrVN, los cuales se

encuentran definidos como fase Z desde versiones mas antiguas de esta base de datos
[142].

DATABASE:TCFES8
Cr=12.9 Co=4.2 Ta=0.85 N=0.05 W=3.8 Si=0.5 Mn=0.6 Cu=1
D 4
1
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© 1200 I
2 |
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Fig. 55: Diagrama de fases correspondiente a la aleacion investigada 12CrWTaCo,

obtenido mediante ThermoCalc (F=ferrita, A=austenita). Fuente: Elaboracion propia.
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Con el fin de complementar la investigacion termodinamica de la aleacion 12CrWTaCo,
se calcularon las fracciones de equilibrio correspondientes a las fases secundarias M,3Cs,
Ta-MX, fase Laves y a los precipitados ricos en Cu (Cu-g). Los resultados obtenidos a
temperatura constante se incorporaron en la tabla 16 considerando recocido de
precipitacion (780°C) y recocido isotérmico (650°C). Al analizar dicha tabla surgen dos
interesantes deducciones: i) la fase Laves tiene una fraccién volumétrica mucho mayor a
la comUnmente encontrada en aceros 9-12%Cr convencionales, en efecto, llega a superar
a los carburos M,3Cs en cantidad y ii) los calculos termodinamicos diferencian dos tipos
de Ta-MX.

Tabla 16. Fraccion volumétrica de equilibrio calculada en ThermoCalc de las fases
termodindmicamente estables a 780°C y 650°C en | aleacion 12CrWTaCo. Fuente:
Elaboracion propia.

T°C Fase Fraccion Volumétrica | T°C Fase Fraccion Volumétrica
Austenita 8.10 Austenita -

Ferrita 87.90 Ferrita 94.73

780°C | My3Cs 0.70 650°C | My3Cs 0.99
Ta-MX 0.12 Ta-MX 0.092

Laves 2.60 Laves 3.35

TaN 0.47 TaN 0.50

Cu-¢ - Cu-¢ 0.335

Este ultimo punto se hace mas claro al analizar la tabla 17, en la cual se agregan las
composiciones quimicas de equilibrio calculadas a 780°C y 650°C. En esta se observa
que existen dos tipos de Ta-MX: i) TaN vy ii) (Ta,Cr)C. En general, el nitruro TaN esta
relacionado con una alta velocidad de transformacion en fase Z. Por otro lado,
investigaciones en torno a los carburos (Ta,Cr)C indican que poseen una velocidad de
transformacion considerablemente menor [70, 125].
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Tabla 17. Composicion quimica (%pp) de equilibrio calculada en ThermoCalc de las
fases termodindmicamente estables a 780°C en la aleacion 12CrWTaCo. Fuente:

Elaboracion propia.

Fase Fe Cr Co W Si Cu Ta C N

Austenita | 73.34 | 12.69 | 466 | 1.02 | 0.58 | 0.95 | 0.0015 | 0.017 | 0.0034

Ferrita 79.50 | 13.61 | 3.87 | 1.66 |0.040 | 1.86 | 0.0026 | 0.0013 -

Laves 2592 | 6.92 | 0.26 | 61.74 | 0.042 | 0.050 - - -

M23Cs 19.44 | 53.71 - 21.54 - - - 4.72 -
Ta-MX - 1.63 - 0.070 393 | 91.76 | 6.03 0.51
TaN - - - - - - 92.82 - 7.18

Tabla 18. Composicion quimica (%pp) de equilibrio calculada en ThermoCalc de las
fases termodindamicamente estables a 780°C en la aleaciéon 12CrWTaCo. Fuente:

Elaboracion propia.

Fase Fe Cr Co W Si Cu Ta C N

Ferrita 80.71 | 12.82 | 453 | 0.46 | 0.54 | 0.34 | 0.0074 - -

Laves 2410 | 748 | 0.17 | 61.67 | 0.046 | 6.33 | 0.058 - -

M23Cs 13.04 | 65.90 | 0.024 | 13.94 - - - 5.06 -

Ta-MX - 1.16 - 0.013 - - 9240 | 6.19 0.23
TaN - - - - - - 92.82 - 7.18

Cu-rich 247 - 0.012 | 4.32 - 9451 - - -
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9.2 Caracterizacion de los precipitados después del tratamiento térmico (780°C/2 h)

Con el fin de comprobar la precision del programa ThermoCalc en la prediccion de la
estabilidad de fases, se llevo a cabo la identificacion de los precipitados formados
después del recocido de precipitacion a 780°C/2 h. A partir de los analisis realizados
sobre réplicas de carbono, se comprobé mediante EDS y patrones de difraccion la
precipitacion de la fase Laves y particulas Ta-MX. En el caso de las particulas ricas en
Cu se espera que estén localizadas junto a la fase Laves, esto implica que en el patrén
EDS de la fase Laves deberé aparecer un pico extra correspondiente a la sefial del Cu.
Sin embargo, no fue posible identificar dichas particulas debido a la superposicion entre
las energias asociadas a las transiciones electronicas del atomo de Cu provenientes de la
particula y la rejilla de Cu (en la cual se encuentran depositadas las réplicas de carbono)
[47, 67]. Por otro lado, no se encontraron carburos M,3Cg en la microestructura, lo que
sugiere que esta fase no es termodindmicamente estable a la temperatura de recocido
(780°C). Esto puede explicarse debido a la mayor afinidad del C por el Ta que por el Cr,
lo cual en combinacién al alto contenido de Ta en la aleacidn, causan la precipitacion de
una gran fraccion volumétrica de particulas Ta-MX consumiendo el carbono disponible
durante el austenizado y recocido de precipitacion. Ademas y segln lo anteriormente
explicado, puede esperarse un aumento en la cantidad de centros de nucleacion
disponibles para la formacion de la fase Laves al no formarse carburos My3Ce [163,
170]. La caracterizacion de la fase Laves formada durante el recocido de precipitacion
(780°C/2 h) se muestra en la fig. 56, donde se identifico la composicion quimica y
estructura cristalina de dicha particula. La indexacién del patron de difraccion (fig. 56 B)
confirma la estructura cristalina hexagonal compacta tipica de esta fase, ademas se
puede apreciar la presencia de fallas de apilamiento. En general, la presencia de fallas de
apilamiento en una fase se verifica en un patron de difraccion mediante la presencia de
lineas paralelas a alguna direccion caracteristica. Asimismo, se logréd identificar los
principales elementos que forman este intermetalico Fe, W y Cr (fig. 56 C). Finalmente,

las mediciones del diametro medio de la fase Laves después del recocido de
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precipitacion indican que fue posible obtener un tamafio de 196 nm (Tabla 19). Esto
combinado con una gran fraccion de volumen de la fase de Laves, podria ser suficiente
como para generar una fuerza de fijacion al deslizamiento de dislocaciones y migracion

de interfaces en el material.

Tabla 19. Tamafio medio de particulas (hm) en condiciones de recocido de precipitacion
(0 h) y recocido isotérmico a 650°C durante 1488 h y 8760 h. Error = d+k;xS, donde k;
= 1.96/\n y “n” es el numero de precipitados medidos en la aleacién 12CrwTaCo.

Fuente: Elaboracion propia.

Fase Oh 1488 h 8760 h
Ta(C, N) 30+2 - -
TaC 137 £ 15 138 + 15 -
Laves 196 + 35 300+ 34 401 £41
Z - 80+ 15 143 £ 15

Si bien las simulaciones termodindmicas hacen referencia a un solo tipo de particula Ta-
MX, es posible diferenciar dos precipitados dependiendo del tamafio medio de particula
y centro de nucleacion: carbonitruros Ta(C, N) y carburos TaC distribuidos dentro del
grano y en los limites de grano, respectivamente [117, 174]. Ademas, los carburos TaC
tienen un tamafio mucho mayor producto del engrosamiento durante el austenizado a
alta temperatura (196 nm) en comparacion a los carbonitruros Ta (C, N) formados
durante el recocido de precipitacion (30 nm). Con el fin de evaluar la cinética de
precipitacion de la fase Z después del recocido a 780°C/2 h se realizaron mediciones de
la composicion quimica promedio de los atomos metalicos que componen las particulas
Ta-MX mediante el analisis EDS de alrededor de 100 particulas. Los resultados de dicho
analisis se anexan en la tabla 20, de la cual al observar se deduce que algunas particulas
Ta-MX contienen atomos de Cr y Fe disueltos en su estructura cristalina. En algunos
casos, las concentraciones permisibles de Cr y Fe sobrepasaron lo establecido como para
ser consideradas particulas (Ta, Cr, Fe)-MX, lo que dio a entender que durante el
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recocido de precipitacién se formaron particulas hibridas MX/Z (ver tabla 20). La
literatura establece la siguiente relacion con el fin de clasificar estas particulas dentro del
tipo hibrido MX/Z; 30 < [Fe] + [Cr] < 40 at.% [115]. La alta frecuencia de estas
particulas hibridas posterior al recocido de precipitacion (780°C/2 h) sugiere que la
transformacion de MX en fase Z ya ha comenzado a estas alturas [45, 126]. En este
contexto, se optd por analizar dichas particulas mediante microscopia electrénica de
transmision de alta resolucion. Los resultados obtenidos se muestran en la fig. 57, donde
se verifica la formacion de particulas hibridas MX/Z, mediante analisis EDS y patrén de
difraccion. La indexacion del patrén de difraccion de la fig. 57 B, con eje de zona [112],
coincide con una estructura cristalina cubica centrada en las caras estructura del tipo
NaCl caracteristica de las particulas MX [115, 123]. Sin embargo, es posible observar en
el patron de difraccion (fig. 57 B) algunos spots satelitales que acompafian a las
reflexiones principales, lo que sugiere la existencia de una modulacion composicional
asociada a la formacién de las capas alternas de Cr y Ta debido al inicio de la

transformacion de algunos precipitados Ta-MX en fase Z [17, 175].

Tabla 20. Composicion quimica promedio de las fases Ta-MX y Z en la aleacion
12CrWTaCo después del recocido de precipitacion e isotérmicos. Solo elementos
metalicos fueron considerados en el andlisis (n=ndmero de particulas medidas). Fuente:

Elaboracion propia.

Estado n Tipo de Frecuencia Composicion quimica (at. %)
particula Cr Ta Fe
780°C/2h 100 Ta-MX 58 15 78 7
Hibridas 42 31 61 8
Fase Z No - - -
650°C 1488 100 Ta-MX 13 12 82 4
h Hibridas 17 29 63 7
Fase Z 70 55 37 8
650°C 8760 100 Ta-MX No - - -
h Hibridas 7 36 58 6
Fase Z 93 54 41 5
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9.3 Caracterizacion de precipitados después del envejecimiento isotérmico a 650°C
durante 1488h y 8760 horas

La evolucién del tamafio medio de particula de la fase Laves y la cinética de
transformacion de fase de los precipitados Ta-MX en Z a la temperatura de 650°C fue
investigada en muestras sometidas a recocidos isotérmicos durante 1488 h (2 meses) y
8760 h (1 afo). Las mediciones correspondiente al didmetro promedio de la fase Laves
fueron registrados en la tabla 19, en la cual se aprecia que independiente del tamafio de
particula inicial (780°C/2 h) obtenido para la fase Laves, esta crece rapidamente desde
los 196 nm hasta los 300 nm durante las primeras 1488 h de exposicién a 650°C. Esto
sugiere que la fase Laves presenta una alta cinética de crecimiento, de hecho el aumento
del tamafio medio de particula no cesa durante el tiempo restante de exposicion a 650°C,
alcanzando un diametro promedio de 400 nm a las 8760 h de recocido isotérmico. La
explicacién a este comportamiento surge al considerar aspectos tedricos fundamentales
de las etapas de nucleacion y crecimiento de particulas. En efecto, investigaciones
mediante microscopia electrénica de transmision comprobaron que la nucleacion de la
fase Laves es similar a la de la perlita en los aceros al carbono, es decir, con el fin de
minimizar la barrera energética para la nucleacion de la fase Laves (AG_;qves), €l
nacleo critico se orienta cristalograficamente con respecto a uno de los granos
martensitico/ferriticos formando una interface semicoherente de baja energia y
movilidad (ver fig. 8 d) [43, 47]. Sin embargo, esto ocurre tan solo con uno de los granos
gue rodean al nucleo, de manera que el lado opuesto del ndcleo critico posee una
interface incoherente y de alta movilidad [48, 52]. Posteriormente, los nucleos estables
crecen hacia el interior del grano sin una orientacion cristalografica, con una movilidad
de la interface la que dependera de dos factores fundamentales: i) la energia de interface
y ii) la supersaturacion de la matriz [92, 143]. En consecuencia, y al analizar la ecuacion
72 es viable atribuir la alta velocidad de crecimiento de la fase Laves a una alta energia
de interface producto de la formacion de una interface incoherente con respecto a uno de

los granos y a una excesiva fuerza impulsora (AG,,) producto de la supersaturacion de

143



W en la matriz [52, 57]. Es probable que la adicion excesiva de W (3.8%pp) a la
aleacion haya causado un alto valor para la supersaturacion y por ende para la fuerza
impulsora (AG,,). Te6ricamente, la etapa de crecimiento culmina cuando se alcanza la
fraccion volumétrica y composicion quimica de equilibrio, no obstante, investigaciones
en aleaciones 12%Cr indican que la fase Laves del tipo (Fe, Si)oMo nunca alcanza el
equilibrio termodindmico producto del bajo coeficiente de difusion del Si en la matriz
martensitica/ferritica [47, 176]. Producto de que la composicién quimica de la aleacion
12CrWTaCo difiere considerablemente de la aleacion considerada en aquel estudio, no
se puede atribuir concretamente el mismo fenémeno a la aleacion disefiada, es decir, no
es posible inferir si la etapa de crecimiento se extiende posteriormente a las 8760 horas
de exposicion a 650°C o a culminado tempranamente. Sin embargo, si se puede deducir
que la velocidad de la interface disminuira a medida que se consumen los elementos
formadores de la fase Laves presentes en la matriz, con lo cual el efecto de la
supersaturacion disminuira hasta que tan solo el efecto de curvatura de la interface
(Gibbs-Thomson) sea apreciable [76, 99]. Es muy probable que cercano a la fraccién de
equilibrio, para la aleacion estudiada (12CrWTaCo), el crecimiento y engrosamiento de

particulas sean procesos concomitantes [92, 177].

En general, al analizar la evolucion del tamafio de particula de la fase Laves durante el
recocido isotérmico a 650°C/8760 h, se observa un excesivo crecimiento y aglomeracion
preferencial de las particulas formadas en los limites de grano (fig. 58). Sin embargo,
mediante el analisis quimico y estructural fue posible identificar particulas del tipo Fe, W
al interior del grano con un tamafio medio de particulas bastante mas pequefio al
promedio (57 nm). En la fig. 59 se muestra la caracterizacion de esta particula; donde el
patron de difraccion correspondiente a la particula confirma una estructura hexagonal
compacta, propia de la fase Laves (fig. 58B) [116, 141]. Ademas, el andlisis de la
composicion quimica (EDS), el cual se muestra en la fig. 59C, coincide con lo visto en
secciones anteriores y lo reportado en la literatura [48, 74]. No obstante, una diferencia
sustancial entre el patron de difraccion regular de la fase Laves y el obtenido para esta

particula se observa; este no contiene las reflexiones correspondientes a las fallas de
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apilamiento. De acuerdo a lo anterior, es probable que la velocidad de crecimiento y
engrosamiento de la fase Laves dependa del sitio de formacion de esta particula, es
decir, si la nucleacion ocurre heterogéneamente en los limites de grano o
homogéneamente al interior del grano [178, 179]. La mayor parte de la literatura reporta
la formacion de la fase Laves en los aceros 9-12%Cr martensitico/ferriticos como una
nucleacion heterogénea en los limites de grano. En contraste, muy pocas investigaciones
han reportado la nucleacion homogénea de la fase Laves al interior del grano [48, 163].
Es claro que la barrera energética para la nucleacién al interior del grano fue disminuida
producto de la presencia de las particulas ricas en Cu, las que actan como centros de
nucleacion, no obstante, la velocidad de nucleacién al interior del grano debe ser de
varios 6rdenes de magnitud inferior a la velocidad de nucleacion en el limite de grano
[78, 90]. Por otro lado, la gran estabilidad cinética de la fase Laves formada al interior
del grano sugiere una baja velocidad de crecimiento y/o engrosamiento, probablemente
debido a la baja velocidad de difusion de los elementos formadores de esta particula, Si
y W, al interior del grano [170, 176]. Por el contrario, los datos experimentales sugieren
que la alta velocidad de crecimiento inherente a las particulas formadas en los limites de
grano sea asistida por la difusién a lo largo del limite de grano [47, 92]. De lo descrito
anteriormente, se sugieren dos mecanismos de engrosamiento de la fase Laves segln el
sitio de nucleacion: i) velocidad de engrosamiento de la fase Laves, formada en los
limites de grano, relativamente alta producto de la mayor movilidad atémica del W y Si
en el limite de grano, ii) velocidad de engrosamiento de la fase Laves, formada al
interior del grano, relativamente lenta producto del bajo coeficiente de difusion del W'y

Si en la red cristalina cubica centrada en el cuerpo de la matriz martensitico/ferritica.
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Fig. 58: Imagen de la aleacion 12CrWTaCo sometida a un recocido isotérmico a
650°C durante 8760 h. Se muestra la distribucién de la fase Laves para este tiempo

de exposicion a 650°C. Fuente: Elaboracion propia.
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EDS). Fuente: Elaboracién propia.
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Con el fin de complementar la caracterizacion de la fase Laves mostrada en la fig. 59A,
se recurrio a la microscopia electronica de alta resolucion. En la fig. 60 se muestran los
resultados obtenidos, el patron de difraccion de la fig. 60B se obtuvo mediante
transformada de Fourier (FFT). Mediante esta fue posible trabajar los planos
caracteristicos individualmente mediante la transformacion inversa de Fourier, los
resultados se anexan en la fig. 60C. En resumen, la magnitud de los vectores principales
coincide con los planos (1101),(0111)y (1010), correspondiente a la estructura
hexagonal compacta de la fase Laves, a su vez, los angulos medidos entre ellos

coinciden con el angulo tedrico calculado segun la ecuacion 84.

d(oi11)=0-36 nmZz d(mi =0.41 nm

\
Fig. 60: Imagen de METAR aleacion 12CrWTaCo a 650°C/8760 h. A) Imagen de alta
resolucion fase Laves, B) Patron de difraccion de la particula obtenido por FFT, C)
Transformacion FFT de planos (1101), (0111) y (1010). Fuente: Elaboracion propia.
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La transformacion de fase de los precipitados Ta-MX en fase Z se investigé mediante el
andlisis de la evolucién de la composicion quimica de las particulas extraidas mediante
replicacion en carbono para muestras sometidas a recocido isotérmico durante 1488 h y
8760 h a 650°C. Los resultados indicaron la presencia de particulas Ta-MX, hibridas
MX/Z y fase Z para la muestra de 1488h con un predominio de la fase Z en frecuencia
(ver tabla 20). Por el contrario, en la muestra recocida durante 8760 horas no se encontro
ninguna particula Ta-MX y la transformacion en fase Z esta casi completada; ya que se
observaron algunas particulas hibridas MX/Z. La identificacion de la fase Z se realizé
mediante analisis EDS y considerando la relacion [Cr] + [Fe] =1,3 [Ta] (solo los
elementos metélicos fueron considerados) [45, 115]. Por otro lado, los anélisis quimicos
se complementaron con la identificacion de la estructura cristalina de los precipitados
mediante la indexacion de los patrones de difraccion obtenidos para varias particulas. En
la figura 61A, se muestra una zona de la réplica de carbono de la muestra recocida
durante 8760 horas, la cual se utiliz para la identificacion de la fase Z y Laves. En
general, la mayor parte de los precipitados Ta-MX alcanzaron la composicion quimica y
la estructura cristalina tetragonal de la fase Z. De hecho, el anélisis del patrén de
difraccién en la figura 61B confirma una estructura cristalina tetragonal pura, acorde a la
correspondiente a la fase Z, con un parametro de red a = 0.296 nm y ¢ = 0.739 nm
[44, 117]. Es probable que esta particula (fase Z) se halla formado a partir de un

carbonitruro Ta(C, N) preexistente en el interior del grano [45, 46].

149



:‘. <= FaseZ

AN

=>

~- ¢
<=

P - o
<= Fase Laves
-
Fig. 61: Imagen de MET correspondiente a una réplica de carbono extraida de la
aleacion 12CrWTaCo recocida isotérmicamente a 650°C durante 8760 h: A) Fase Z

(flechas blancas) y Laves (flechas negras), B) Patron de difraccion fase Z (CrTaN).

Fuente: Elaboraciédn propia.

Por otra parte, en la Fig. 62B el patron de difraccion tomado de la particula encerrada en
un circulo en la Fig. 62A, muestra una estructura cristalina tetragonal coincidente con la
de la fase Z y de composicion quimica anexada en la Fig. 62C. En este caso, la
indexacion del patron de difraccion se llevd a cabo considerando el parametro de red
postulado por P. Ettmayer, a = 0.425 nm y ¢ = 0.733 nm [119, 120], ademas se puede
observar un fuerte spot (superposicion) del plano (111) [126]. La interpretacion de esto
se puede relacionar a una traza residual de la estructura cibica Ta-MX debido a alguna
region en la particula que no se ha transformado. De hecho, la familia de planos {111}
de la estructura cristalina TaC/FCC tiene un espaciado dpg Similar con la familia de
planos {111} de la estructura cristalina tetragonal reportada por P. Ettmayer [117, 123-
126], 0.263nm y 0.278 nm, respectivamente. Esto sugiere dos cosas; i) el tamafio de
particula de Ta-MX puede afectar a la transformacién de la fase Z y ii) los carburos de

TaC tienen una cinética de transformacion diferente de los carbonitruros Ta(C,N) [180].
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En efecto, es probable que la mayoria de las particulas hibridas encontradas a las 8760 h

de recocido isotérmico posean un nucleo TaC y una carcasa rica en Cr.
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Fig. 62: A) Imagen de una particula CrTaN-Fase Z encontrada mediante MET sobre una
réplica de carbono extraida de la aleacion 12CrWTaCo recocida isotérmicamente a
650°C durante 8760 h, B) Patron de difraccion de la particula encerrada en A, C) Patrén

EDS. Fuente: Elaboracidn propia.

Lo expuesto anteriormente, se confirma con los datos experimentales incorporados en la
fig. 63. Durante el analisis de la transformacion de los precipitados Ta-MX en fase Z, se
encontraron varias particulas similares a la mostrada en dicha figura. Si bien, estas

tienen una composicion quimica similar a la fase Z, el patron de difraccion
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correspondiente a esta particula no coincide con el correspondiente a una estructura
tetragonal, en efecto, la indexacion fue solo posible cuando se considerd una estructura
cristalina cubica centrada en las caras con un pardmetro cristalino a = 0.455 nm,
correspondiente al carburo TaC [181]. Los datos experimentales sugieren, que los
carburos TaC se transforman en Z, mediante la difusién de Cr y N hacia la interface
formando un revestimiento de CrTaN y conservando en el nlcleo la estructura

correspondiente al carburo TaC [125, 133].
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Fig. 63: A) Imagen MET sobre una réplica de carbono de la aleacion 12CrwTaCo a
650°C/8760h, en la cual se observa un carburo TaC transformado en fase Z, B) Patron

de difraccion de la particula encerrada, C) Patrén EDS. Fuente: Elaboracién propia.
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9.4 Ensayos de termofluencia

Con el fin de evaluar el comportamiento en termofluencia de la aleacion disefiada
12CrwWTaCo, se realizaron varios ensayos a carga constante sobre probetas
estandarizadas. Los resultados obtenidos se incorporaron en las figuras 64, 65y 66 como
gréaficos deformacion (%) v/s tiempo (horas). En la fig. 64 se puede observar el
comportamiento en fluencia térmica de la aleacion a 650°C para dos cargas 103 kg (81
MPa) y 144 kg (112 MPa), los tiempos de ruptura para cada ensayo fueron de 3621 hy
1261 h, respectivamente. Por otro lado, en la fig. 65 se anexan los resultados obtenidos
para los ensayos a carga constante de 152 kg (119MPa) y 167 kg (130 MPa), cuyos
tiempos de ruptura fueron de 475 h y 383 h. En el caso de los ensayos a 191 kg (148
MPa), 252 kg (197 MPa) y 216 kg (172 MPa), las probetas fallaron a tiempos de ruptura
de 1121 h, 591 h y 512h, respectivamente (fig. 66). En general, los resultados indican la
gran resistencia de la aleacion 12CrWTaCo endurecida por precipitacion de fase Laves y
particulas Ta-MX incluso para un esfuerzo de axial (traccion) de 197 MPa. Sin embargo,
esto solo es reproducible para altas velocidades de deformacion, es decir, ensayos cortos
de fluencia térmica. En efecto, para el ensayo de fluencia térmica a 80.61MPa el tiempo
de ruptura de la probeta es bastante bajo producto de una rapida degradacién
microestructural. En los aceros martensitico/ferriticos una rapida transicion entre la
etapa primaria de la termofluencia hacia la terciaria, se atribuye principalmente a un
rapido crecimiento de la microestructura de subgrano [4-12]. Esto, ocurre cuando las
fases secundarias encargadas de estabilizar la microestructura martensitico/ferritica
tienen una rapida velocidad de crecimiento, engrosamiento o sufren algin tipo de
transformacion de fases [92, 128]. A partir de esto, es logico atribuir la rapida
degradacion microestructural a el rapido crecimiento de la fase Laves y/o a la
transformacion de los precipitados Ta-MX en fase Z [23, 24]. Una evaluacion de los
datos experimentales obtenidos de los recocidos isotérmicos a 650°C junto a los ensayos
en termofluencia y la comparacion con aleaciones comerciales (T/P91 y T/P92) haran
posible aclarar la rapida transicion desde la etapa primaria hacia la terciaria. Aunque los

resultados en termofluencia de la aleacion no fueron los esperados, importantes avances
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con respecto al entendimiento de la cinética de precipitacion de la fase Laves y Z-
(CrTaN) se lograron.
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Fig. 64: Ensayos de termofluencia de la aleacion 12CrWTaCo a 650°C a cargas
constantes de 103 kg (81 MPa) y 144 kg (112 MPa). Fuente: Elaboracién propia.
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Fig. 65: Ensayos de termofluencia de la aleacion 12CrWTaCo a 650°C a cargas
constantes de 152 kg (119 MPa) y 167 kg (130 MPa). Fuente: Elaboracion propia.
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Fig. 66: Ensayos de termofluencia de la aleacion 12CrWTaCo a 650°C a cargas
constantes de 191 kg (148 MPa), 252 kg (197 MPa) y 216 kg (172 MPa). Fuente:
Elaboracion propia.

Con el fin de complementar los analisis de termofluencia a 650°C, en la fig. 67 se
agregaron las curvas tasa de deformacion (£) v/s deformacion (g). A partir de esta
grafica es posible obtener la velocidad minima de deformacion a la cual ocurre la
transicion desde la etapa primaria de la termofluencia a la terciara. Cabe recalcar, que el
estado estacionario no es caracteristico de las aleaciones 9-12%Cr resistentes a la
fluencia térmica, esto producto de que no existe un equilibrio entre la generacion y
aniquilacion de dislocaciones [10, 11]. En efecto, en los aceros martensitico/ferriticos la
resistencia a la termofluencia es una combinacién entre el endurecimiento por
precipitacion y limites de interfase (subgrano). La exposicion a altas temperaturas,
esfuerzo y tiempo de permanencia produce el engrosamiento de particulas y/o
transformaciones de fases, con lo cual se pierde el efecto de anclaje sobre la
microestructura de subgrano [42, 60]. El limite de subgrano es una condicién
metaestable ya que aumenta la energia de superficie del sistema, es por esto que frente a
la ausencia del efecto de anclaje o arrastre por parte de fases secundarias, la
recuperacion de esta es inevitable. Este fendmeno de degradacion de la estructura de

subgrano no genera las condiciones necesarias para que exista un equilibrio entre la

155



generacion y aniquilacion de dislocaciones, por lo cual no existe el estado estacionario
de la fluencia térmica. La fig. 67 muestra el efecto de aumentar la carga sobre la
velocidad de deformacion minima, es claro que esta aumenta al incrementarse la carga
utilizada durante el ensayo a 650°C. La velocidad minima de deformacidn esta descrita

por la siguiente ecuacion [5]:

¢ = éo(%)"dPD (86)

Donde &, es una consante caracteristica del material, d es el tamafio de grano, p es el
exponente del tamafio de grano, D el coeficiente de difusion, o el esfuerzo aplicado y n
el exponente del esfuerzo. Este ultimo esta relacionado con el tipo de mecanismo que
controla la termofluencia es decir: i) difusion de volumen (Nabarro-Herring), ii) difusion
en el limite de grano, iii) fluencia térmica controlada por dislocaciones y difusion de
volumen vy iv) fluencia térmica controlada por dislocaciones y difusién de conducto [5,
12].
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Fig. 67: Curva tasa de deformacién v/s deformaciéon para la aleacion 12CrWTaCo
obtenida de los ensayos de termofluencia a 650°C a carga constante. Fuente: Elaboracion

propia.
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Los ensayos de termofluencia fueron realizados a temperatura constante y cargas
variables, por lo cual de la ecuacion 86 el término asociado a la difusion se puede
considerar como constante. Ademas, el tamafio de grano (d), €, y el exponente del
tamafio de grano (p) son términos constantes. En este contexto y al aplicar logaritmo
natural a la ecuacion 86, es posible obtener graficamente el valor del exponente del
esfuerzo como se muestra en la fig. 68. La pendiente de la curva In(€) v/s In(o)
corresponde al exponente del esfuerzo, el cual tiene un valor de 5 en este caso,
sugiriendo que el mecanismo que controla la termofluencia en la aleacion 12CrWTaCo
es la de alta temperatura, es decir, por dislocaciones [5]. Investigaciones en torno al
valor del exponente del esfuerzo en los aceros P91 y P92, indican que el movimiento de
dislocaciones es el mecanismo que controla la fluencia térmica a 650°C, similar a lo

encontrado en este estudio para el acero 12CrWTaCo [182].
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Fig. 68: Curva In(¢) v/s In(o) para la aleacion 12CrWTaCo obtenida de los ensayos de

termofluencia a 650°C. Fuente: Elaboracion propia.

Con el fin de comparar y generar un mejor analisis de los resultados obtenidos para el
comportamiento de la aleacion 12CrTaCo en condiciones de termofluencia a 650°C,
también se anexaron datos experimentales correspondientes a las aleaciones comerciales
ASTM A335 Gr. P91 y P92 en similares condiciones (fig. 69) [44, 163]. A partir de la
figura, es posible observar que la aleacion 12CrWTaCo tiene un mejor comportamiento
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en termofluencia a cargas superiores a los 105 MPa que los aceros P91 y P92. En efecto,
la resistencia a la termofluencia para un tiempo de ruptura de 1000 h es un 47% superior
para la aleacién 12CrWTaCo. Sin embargo, para mayores tiempos de exposicion la
resistencia a la fluencia térmica decae drasticamente, inclusive por debajo del esfuerzo
de ruptura de las aleaciones T/P91 y T/P92. Aunque se consiguié una buena dispersion y
alta fraccion volumétrica de particulas Ta-MX durante al recocido de precipitacion a
780°C/2h, en conjunto con una alta cinética de precipitacion de la fase Z, durante los
analisis de la evolucion de las particulas en el recocido isotérmico a 650°C se observd
una alta velocidad de engrosamiento de la fase Z (véase tabla 19). Similares resultados
obtuvo H. K. Danielsen et al. [44] durante investigaciones de la velocidad de
transformacion de los nitruros TaN en fase Z en aleaciones martensitico/ferriticas con
contenidos de Cr de un 12% y contenidos de C de 0.005% [45, 180]. Investigaciones
posteriores mediante microscopia electrénica de alta resolucion de la interface
TaN/Matriz, mostraron que tanto los precipitados TaN y la fase Z (CrTaN) estan
envueltos en una capa amorfa de unos pocos nm de espesor [46]. Es factible que esta
envoltura de caracter amorfo posea una alta energia de interface, promoviendo la alta
velocidad de precipitacion y engrosamiento de la fase Z (CrTaN). Si bien la aleacion
disefiada (12CrWTaCo) contiene una alto contenido de C, lo que promueve la formacion
de particulas Ta-MX del tipo TaC (carburos), Ta(C,N) y probablemente también nitruros
TaN, es posible que la alta velocidad de engrosamiento de la fase Z sea producto de una
alta energia de interface caracteristica de la generacion de una intercara amorfa entre la
fase Z y la matriz martensitico/ferritica. También, se sugiere que la presencia de
carburos TaC de gran tamario, los cuales posteriormente se transforman en Z, aceleran la

velocidad de engrosamiento de particulas en la aleacion disefiada.
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Fig. 69: Resultados de los ensayos de termofluencia a 650°C para la aleacion
12CrTaWCo, en el grafico se muestra el tiempo de ruptura para las distintas cargas
utilizadas. Ademas, se anexa el comportamiento a 650°C de los aceros ASTM A335 gr.
P91y P92 a modo de comparaciéon [44, 163].

Los resultados anteriores pueden apreciarse de mejor forma en las iméagenes obtenidas
en microscopia electronica de transmisién anexadas en la fig. 70A y 70B. Si bien, el
engrosamiento de particulas se produce mediante la disolucion de las particulas con
mayor potencial quimico en la interface (particulas mas pequefias), para que
subsiguientemente, los elementos que la componian difundan hacia las particulas mas
grandes de mayor estabilidad termodinamica. En la fig. 70 se observa como particulas de
fase Z en contacto directo se fusionan entre si, en efecto este mecanismo se ha
observado en otras aleaciones 12%Cr martensitico/ferriticas debido a la presencia de
particulas del tipo Cr,N [115, 183]. En el caso de la fase de Laves se observo un
comportamiento similar, a pesar de que se precipita con un tamafio de particula
relativamente pequefio tras el recocido de precipitacion (192 nm) esta particula alcanza
rapidamente un radio medio de 401 nm a las 8760 h de exposicion a 650°C. En efecto,

investigaciones en torno de la cinética de crecimiento de la fase de Laves en aceros
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12%Cr resistentes a la fluencia térmica llevados a cabo por O. Prat et al. [47, 48]
sugieren que la fase Laves tiene una alta energia de interfacial de 0.60 J/m? producto de
la formacidn de una interface incoherente entre el precipitado y la matriz. Por lo tanto, es
de esperar una alta tasa de crecimiento para la fase de Laves, lo cual en conjunto con una
alta tendencia a formar aglomerados por parte de este intermetélico, indican que su
contribucion al endurecimiento por precipitacion es escasa [9, 168].

Fig. 70: Engrosamiento de la fase Z a 650°C, las imagenes fueron obtenidas las muestras

sometidas a un recocido isotérmico durante 8760 h. A) Fase Z (flechas blancas) y fase
Laves (flechas negras). B) Fase Z (flechas blancas).

Los resultados anteriores se ratifican mediante los calculos correspondientes al esfuerzo
umbral (Orowan) necesario para que una dislocacion traspase la barrera al deslizamiento
de estas introducida por la presencia de fases secundarias dispersas en la matriz [12,
184]. Los valores calculados mediante los datos experimentales correspondientes al
diametro medio de particulas obtenidas durante el recocido isotérmico se anexan en la
tabla 21. En esta se puede ver que la mayor contribucién al endurecimiento por
precipitacion es producto de la formacién de las particulas Ta-MX del tipo carbonitruro,
mientras que la fase Laves aporta un escaso reforzamiento de la matriz [10, 44]. Ya a
partir de los 2 meses de recocido isotérmico a 650°C y producto de la transformacién de
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las particulas Ta-MX en Z, el esfuerzo Umbral cae drasticamente a valores similares a
los producidos por la fase Laves. Acorde a esto, es de esperar que la drastica caida de la
resistencia a la fluencia térmica de la aleacion 12CrWTaCo este mayormente
relacionada con la precipitacion de la fase Z mas que con la alta velocidad de
crecimiento de la fase Laves. Por otro lado, a modo de comparacion se anexaron los
valores del esfuerzo Umbral correspondiente al carburo Ma3(C,B)e, calculados con los
datos cinéticos obtenidos en la aleacion 10.5CrWVNb. Al analizar los resultados se
corrobora la importancia de esta particula en la resistencia a la fluencia térmica, debido a
la alta estabilidad cinética de este precipitado el esfuerzo Umbral producido por la
presencia de esta particula en la matriz martensitico/ferritica se mantiene relativamente
constante durante extensos periodos de tiempo a 650°C, fijando la microestructura de

subgrano y el deslizamiento de dislocaciones libres [5, 19].

Finalmente, la precipitacion de la fase de Laves después del recocido de precipitacion a
780°C/2h puede alcanzarse mediante la adicion de W y Cu mientras que una alta cinética
de precipitacion de la fase Z a 650°C puede lograrse mediante la adicidn de Ta e impedir
la formacion de carburos M»3Cg [45, 163]. Sin embargo, no fue posible lograr el mismo
comportamiento de los aceros comerciales ASTM A335 Gr. P91 y P92, producto de que
tanto la fase Laves y Z presentan altas tasas de crecimiento y engrosamiento. Por lo
tanto, no se puede evitar la degradacion de la microestructura durante la exposicién a la
fluencia térmica a 650°C, debido principalmente a la drastica pérdida del reforzamiento
de la matriz otorgado por los precipitados Ta-MX al transformarse en Z. De acuerdo a
esto se puede inferir que en los aceros P92, los carburos M,3(C, B)s son una pieza clave
en el reforzamiento de la matriz y la resistencia a la fluencia térmica debido a alta
estabilidad cinética, lo cual evita la recuperacion de la microestructura de subgrano. Por
ultimo, los intentos de aumentar la resistencia a la fluencia de aceros resistentes a la
fluencia de 9-12% Cr a 650°C/100MPa tienen un futuro incierto si se consideran tan solo

la fase Laves y Z como principales particulas de refuerzo [44, 180-184].
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Tabla 21. Estrés Umbral (Orowan) producido por cada precipitado en la aleacion
12CrTaWCo, calculado mediante datos experimentales (diametro medio de particula).

_ 0.8MGb
O-OT - 2

, siendo M el factor de Taylor e igual a 3, G el mddulo de cizalladura del

acero 12%Cr (63750 MPa), b el vector de Burger (0.287 nm) y A el espaciado entre

particulas (calculado con el diametro medio de particulas) [5, 12].

Fase Fraccion Diametro Medio (nm) Esfuerzo de Orowan (MPa)
Volumétrica
0 meses 2 1 | Omeses 2meses 1aifio
meses  afio
Laves 2.42 196 300 401 49 32 24
Ta(C,N) 0.28" 30 - | 107 - -
TaC 0.6 137 138 - 38 38 -
Z 0.28 - 80 143 - 40 22477
M,3(C,B)s"™" 2 79 80 92 109 107 95

* La fraccion volumétrica corresponde al precipitado de equilibrio fase Z.

** Se calculd el esfuerzo Umbral considerando la fraccion de equilibrio correspondiente
a la fase Z (0.28), y considerando la completa transformacién de los precipitados Ta-MX
en Z (0.88).

** Los carburos My3(C,B)s no son estables para la aleacion 12CrTaWCo, sin embargo,

fueron anexados a modo de comparacion.

9.5 Conclusiones para el acero 12%Cr investigado

Se disefio un acero martensitico/ferritico con un contenido de 12.9% de Cr con el fin de
obtener fase Laves y Z después del recocido de precipitacién a 780°C y 2 h. Para ello se
realizaron modelaciones termodinamicas de la precipitacion de la fase Laves y Z, lo cual
fue corroborado mediante el estudio microestructural de la aleacion en microscopia
electrénica de transmision. El uso de esta herramienta permitio investigar la nucleacion

y crecimiento de la fase Laves. También, se investigd la cinética de transformacion a
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650°C de los precipitados Ta-MX en fase Z. Las conclusiones de este estudio se resumen

de la siguiente manera:

* La precipitacion de la fase de Laves puede tratarse como un proceso de nucleacion,
donde mediante el aumento de la fuerza impulsora y el nimero de sitios de nucleacién
disponibles por unidad de volumen se puede lograr la formacién de la fase Laves a altas
temperaturas. De hecho, afiadiendo un 3.8% de W y un 1.0% de Cu la estabilidad de la
fase Laves se eleva hasta temperaturas de alrededor de los 1000°C. En efecto, la
precipitacion de la fase de Laves despues del recocido de precipitacion a 780°C y 2 h se

logré con un tamafio medio de particula de 196 nm.

* La identificacion de la fase de Laves se realizo mediante estudios de la composicién
quimica (EDS) y estructura cristalina (Patrén de difraccion) mediante microscopia
electronica de transmision. Los resultados indican la tipica estructura cristalina
hexagonal compacta, mientras que los elementos identificados mediante EDS indican

una fase Laves del tipo (Fe, Cr),W.

» La evolucion del tamafio medio de particula de la fase Laves en condiciones de
recocido isotérmico a 650°C durante 2 meses (1488 h) y 1 afio (8760 h), fue investigada
mediante microscopia electronica de transmision. Los resultados indican un répido
aumento del tamafio medio de particula desde los 196 nm hasta los 401 nm a las 8760 h
de exposicion a 650°C. Esto sugiere una alta tasa de crecimiento para la fase Laves,
debido a la formacién de una interface incoherente entre el precipitado y la matriz

martensitico/ferritica (intercara altamente movil).

* La transformacion de las particulas Ta-MX en fase Z fue minuciosamente estudiada
mediante el anélisis de la evolucion de la composicion quimica de estas particulas
durante el recocido de precipitacion e isotérmico. Los andlisis de la composicién
guimica solo se enfocaron el los elementos metalicos (Cr, Fe y Ta). Posterior al recocido

de precipitacion a 780°C/2h fue posible identificar precipitados Ta-MX y particulas
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hibridas Ta-MX/Z confirmando que la precipitacion de la fase Z comienzo durante el
recocido de precipitacion. Para esta etapa no se encontré fase Z.

 La transformacion de las particulas Ta-MX en Z fue seguida a 1488 horas de
exposicion a 650°C, mediante el analisis de la composicién quimica y clasificando en Z
a las particulas cuyos elementos metalicos se encuentren en la siguiente proporcion [Cr]
+ [Fe]/[Ta] =1.3. Seglin esta condicion fue posible confirmar la transformacion de

alrededor de un 70% de las particulas Ta-MX en fase Z.

A 1 afio de recocido isotérmico a 650°C, la transformacién de las particulas Ta-MX se
completa parcialmente en un 93%, el resto se encuentra como particulas hibridas Ta-
MX/Z. El andlisis del patron de difraccion de los precipitados confirma una estructura

cristalina tetragonal similar a la fase CrNbN-Z de los aceros austeniticos.

 La aleacidon posee una alta velocidad de precipitacion de la fase Z, sin embrago,
también se encontré que estas particulas poseen un alta velocidad de engrosamiento,
producto de la formacion de una interface amorfa entre el precipitado y la matriz
martensitico/ferritica. La formacion de este tipo de interface produce un efecto similar al
derivado de la formacion de una interface incoherente. Se pudo observar que la fase Z

engrosa rapidamente desde los 30 nm hasta los 143 nm.

* Se encontrd que todas las particulas Ta-MX se transformaron en Z al cumplirse 1 afio
de recocido isotérmico a 650°C. Esto indica que tanto los carburos TaC, carbonitruros
Ta(C,N) y nitruros TaN se transforman en Z. Sin embrago, su cinética de precipitacién

difiere.

« La dréstica perdida de la resistencia a la termofluencia de la aleacion 12CrWTaCo esta
directamente relacionada con la precipitacion de Z., Si bien se obtuvo un alta cinética de
precipitacion, el tamafio medio de particula aumenta drasticamente hasta los 80 nm a los
2 meses de recocido isotérmico. Los calculos del esfuerzo Umbral indican que para este
tiempo de recocido, la mayor parte del endurecimiento por precipitacion otorgado por
los carbonitruros Ta(C,N) se ha perdido al formarse Z.
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10. Conclusion final y perspectiva

El uso de programas computacionales como ThermoCalc, DICTRA y TC-PRISMA, ha
permitido reducir notablemente los tiempos de investigacion de aleaciones 9-12%Cr
resistentes a alta temperatura (650°C). Por un lado, el método CALPHAD, nucleo del
programa ThermoCalc, tiene una extensa trayectoria de alrededor de 40, y ha permitido
el célculo de variables termodinamicas en sistemas multicomponentes con gran
precision. Ademas, la implementacion del programa DICTRA ha permitido introducir la
variable tiempo, en la investigacion de la cinética de sistemas multicomponentes. Sin
embargo, el programa DICTRA solo permite la simulacion de la etapa de crecimiento o
engrosamiento de particulas, en este contexto, TC-PRISMA se destaca ya que permite
simular las tres etapas fundamentales de la cinética de precipitacion de fases

secundarias: nucleacion, crecimiento y engrosamiento.

Para la aleacion 10.5%Cr, disefiada mediante ThermoCalc, se encontrd que los carburos
Ma3(C,B)s, estabilizados mediante la adicion de B, presentan una baja velocidad de
engrosamiento a 650°C. Estos resultados experimentales fueron complementados con
simulaciones de la cinética de precipitacion del carburo M,3(C,B)s, mediante DICTRA y
TC-PRISMA. Los modelos cinéticos obtenidos, relacionan la disminucion de la
velocidad de engrosamiento, netamente, a un cambio en las condiciones de la interface
y/o en las difusividades. En efecto, mediante TC-PRISMA se logrd simular con gran
precision el efecto del B, al considerar una energia de intercara de 0.3 J/m?’ y al
disminuir la movilidad a lo largo del limite de grano (con el fin de cambiar la movilidad
predeterminada por la base de datos MOBFE2). Por otro lado, se consiguié reproducir,
con gran precision, la cinética de precipitacion (nucleacion, crecimiento y
engrosamiento) de la fase Laves en TC-PRISMA, considerando la segregacion de Si y
W, en los limites de grano, previo a la nucleacion heterogénea de este precipitado. Si
bien, fue posible simular el crecimiento de la fase Laves en DICTRA con una mayor
exactitud, los resultados obtenidos en TC-PRISMA, tienen una mayor importancia

relativa. Esto producto, principalmente, de la capacidad de este programa para reducir
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drasticamente los tiempos de investigacion relacionados con dos etapas fundamentales
del disefio de aleaciones resistentes a la termofluencia: tratamientos térmicos y

engrosamiento de particulas durante condiciones de servicio.

En el caso de la aleacion 12%Cr, los esfuerzos se enfocaron en la obtencion de una
aleacion con una alta velocidad de precipitacion para la fase Laves y fase Z. En
consecuencia, se recurrié a la modelacion termodinamica, para la optimizacion de la
fuerza impulsora para la formacion de fase Laves durante el recocido de precipitacion.
Por otro lado, se obtuvo una alta cinética de precipitacion para la fase Z, mediante la
adicion de Tay Co. La adicion de Ta promueve la formacion del nitruro CrTaN (fase Z),
con una velocidad de precipitaciéon mucho mayor a la de los nitruros CrVN y CrNbN,
mientras que, el Co disminuye la solubilidad de Cr en la matriz aumentando la velocidad
de precipitacion de la fase Z. Mediante la identificacion de las fase secundarias dispersas
en la Matriz, obtenidas después del tratamiento térmico a 780°C/h, en microscopia
electronica de transmision, se pudo corroborar la precision de la modelacion
termodindmica (nucleacién fase Laves) y los principios metaltrgicos (efecto Ta'y Co en
precipitacion de la fase Z). Los resultados experimentales indican la precipitacion de
fase Laves con un tamafio medio de particula de 196 nm y la formacién de particulas
hibridas Ta-MX/Z de 30 nm, posterior al recocido a 780°C durante 2 horas. Sin
embargo, a pesar de que se obtuvo una mayor resistencia mecéanica en comparacion a los
aceros T/P91 y T/P92, esta disminuye drasticamente a partir de las 1000 horas de
exposicion a 650°C en condiciones de termofluencia. El analisis experimental de la
evolucion del tamafio de particula de la fase Laves y la transformacion de fases Ta-
MX—Z a 650°C (recocidos isotérmicos), indican que, la principal causa de la drastica
disminucion de la resistencia de la aleacion, es debido, a la pérdida del efecto de
endurecimiento por precipitacion debido a una alta velocidad de engrosamiento de la
fase Z (CrTaN). Por otro lado, la fase Laves también presento una alta velocidad de
crecimiento, probablemente producto de la alta sobresaturacion de W en la matriz y el
tipo de interface que se forma al precipitar en los limites de grano (incoherente con uno

de los granos adyacente).
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Finalmente, los resultados obtenidos en esta tesis vuelven a ratificar a los precipitados
My3(C,B)s, V-MX y Nb-MX, como las fases secundarias més importantes, para
estabilizar la microestructura martensitico/ferritica durante largos periodos de
exposicion en condiciones de termofluencia, sin embargo, esto sigue limitando el
contenido de Cr a un 9% y por ende la temperatura maxima de servicio (620°C para el
caso de los aceros T/P92). Ademas, el disefio de aleaciones 12%Cr endurecidas
mediante la precipitacion de fase Laves y Z, tiene un futuro bastante incierto producto de

la inestabilidad cinética de estas particulas a 650°C.
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