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RESUMEN

En la presente tesis se reportan los resultados obtenidos de la investigacion de la
respuesta microestructural de la superaleacion Inconel 939 a la aplicacion de diversos pre-
tratamientos térmicos de soldadura (PTTS) y su efecto en la soldabilidad de la misma. El
material inicial (dlabes de turbina sobre envejecidos) presentaban una microestructura de
precipitados 7y'sobre envejecidos con morfologias de cubos deformados con tamafios
entrel.13um a 1.5um y fraccion volumen (Fv) de ~65%. Asi mismo se observo la presencia
de carburos del tipo MC en forma de bloques gruesos y carburos del tipo My;Cs como
peliculas continuas. Principalmente una vez aplicados los PTTS de 1145 y 1160°C/4hr a
diferentes temperaturas de envejecido se observaron dos diferente microestructuras: 1)
Precipitados y’esféricos (357-442 nm) distribuidos homogéneamente y de manera ordenada
asi como particulas de carburos MC dispersos tanto en los nicleos dendriticos asi como en los
limites interdendriticos; y 2) precipitados Y’ con morfologias de cubos irregulares (octo-cubos)
distribuidos en forma homogénea asi como carburos gruesos MC dispersos de igual manera

en los nucleos de las dendritas asi como en los limites interdendriticos.

Las muestras con precipitados esféricos posterior a ser soldadas mediante el proceso
TIG y con parametros de aplicacion como: calor de entrada y velocidad de aplicacion bajos,
usando un material de aporte mdas ductil, presentaron una considerable mejora en la
soldabilidad atribuida a la disminucidn del fendémeno de agrietamiento intergranular asociado

a la formacion de micro-fisuras formadas por el fenomeno de licuacion parcial.

En la misma manera también se observé como este mecanismo de agrietamiento se
disminuy6 considerablemente en estas mismas muestras debido a que la microestructura

(fases vy Y') presenta valores bajos referentes al desajuste de red y/y” asi como ausencia de
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dislocaciones interfasiales, lo cual provoca que esta microestructura tenga la capacidad de

aliviar los esfuerzos que se generan durante el proceso de soldadura.

Por lo contrario las muestras que presentaron microestructura consistente de
precipitados y'irregulares, evidenciaron un grado severo de licuacion parcial intergranular, lo
cual por ende resulta en una mayor susceptibilidad al agrietamiento, asi como también en este
tipo de morfologias se observé un mayor desajuste de red y/y” tanto en el metal base (MB) asi
como en la zona afectada por el calor (ZAC), aunado a esto en la ZAC se observo una alta
densidad de dislocaciones interfasiales, lo cual sugiere una mayor deformacion coherente, por
ende este tipo de microestructura no tiene la capacidad de aliviar los esfuerzos que se generan
durante el procesos de soldadura y por consiguiente son mds susceptibles a presentar

agrietamiento intergranular.

Esta misma condicion microestructural de precipitados 7y’esféricos e irregulares,
presentaron la misma tendencia durante los tratamientos térmicos finales de envejecido, es
decir la microestructura de los precipitados esféricos mostro una considerable resistencia a

presentar agrietamiento por envejecido comparada con la de los precipitados irregulares.
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Lista de Nomenclatura

IN939 Superaleacion base Niquel endurecible por precipitacion de precipitados Y’; marca
registrada por International Nickel Co. Ltd.

Fcc  Estructura cristalina cubica centrada en las caras
L1, Suaper-red de la estructura fcc del tipo CuzAu.

Y Precipitado Ni3(Al,Ti) con super-red L1,

Fv Fraccion volumen.

PPTS Pre-tratamiento térmico de soldadura.

EH  Enfriamiento en horno.

EA  Enfriamiento en agua.

Ps Punto de fusion.

Nv  Numero de electrones de vacancia.

Tk Temperatura de fusion.

YS Esfuerzo de cedencia.

b Vector de Burguers
) Desajuste de red cristalina
€ Deformacion coherente

APB Limite anti-fase (Anti-phase boundary).
€c Deformacion critica.

CRSS Esfuerzo critico de corte.

LSW Teoria Lifshitz y Slyozov, y Wagner.
ZAC Zona afectada por el calor.

MB  Metal base.

ZF Zona de fusion.

GTAW (TIG) Soldadura por arco de tungsteno.
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MEB Microscopio electronico de barrido.
TEM Microscopio electronico de transmision.
Ve Velocidad de calentamiento.
Ve Velocidad de enfriamiento.
Voltaje.
Amperaje.
HI Calor de entrada
S Velocidad de aplicacion de soldadura
A230 Material base Niquel de electrodo de aporte, no endurecible por precipitacion.
EDAX Espectrometro de energia dispersa de rayos-X.
LG  Limite de grano.
LID Limites interdendriticos.
MPL Migracién de peliculas de liquido
HRTEM Imagenes de alta resolucion por TEM

FFT Inversa rapida de Fourier.
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Capitulo 1

INTRODUCCION

Diferentes aleaciones han sido utilizadas en componentes que operan a temperaturas
elevadas, estas aleaciones deben ser capaces de soportar condiciones como son; deterioro por
efecto de la atmoésfera de servicio, deben poseer suficiente resistencia acorde a las condiciones
de disefio y tener la estabilidad adecuada para soportar los cambios metaliirgicos estructurales

a las temperaturas de operacion [1].

Las superaleaciones pertenecen a una importante clase de materiales complejos que
exhiben alta resistencia y resistencia a la oxidacion a temperaturas elevadas de 650°C a
1100°C en atmosferas agresivas tales como las que se tienen en la zona caliente de las
turbinas de gas [2]. En los ultimos 45 afios la fabricacion de turbinas de gas ha evolucionado,
enfocandose principalmente al incremento de la eficiencia, reduccion de costos y mejor
desempefio, para cumplir con dicha demanda ha sido necesario desarrollar e innovar
materiales que presenten mayor resistencia a temperaturas elevadas. Existen tres grupos de
superaleaciones (base-Fe, base-Ni y base-Co), las cuales a su vez se subclasifican en vaciadas
y forjadas. Las superaleaciones base niquel han sido de las mas ampliamente utilizadas para
cumplir con dichos requerimientos, debido a su excelente resistencia a la corrosion, alta
resistencia combinada con ductilidad, resistencia a la fatiga, termo fluencia y principalmente
debido a que presenta excelentes propiedades fisicas y mecdnicas a altas temperaturas. La
gama de aleaciones base niquel desarrolladas y utilizadas, incluye desde; aleaciones diluidas,
aleaciones endurecidas por solucidon solida hasta las de alta aleacion endurecidas por

precipitacion [3, 4, 5].

Las superaleaciones base niquel endurecidas por precipitacion del tipo gama-gama
prima (y-Y), son de las mas utilizadas en los componentes de la seccion caliente de las

turbinas de gas, tales como alabes, paletas, etc. [6]. La presencia de precipitados de Y’
~1~



Ni3(AlTi) es la responsables de la alta resistencia mecadnica que presentan €stas aleaciones a

altas temperaturas [7].

Esta fase presenta una estructura de super red y precipita fuera de la matriz
desordenada de austenita y-fcc (cubica centrada en las caras) en forma coherente. Su
estructura cristalina primitiva fcc-L1, (donde los 4tomos de Ni se acomodan en el centro de
las caras del cubo y los 4atomos de ALTi en las esquinas del cubo. La forma, tamano,
distribucion y fraccion en volumen de los precipitados de y’, afectan directamente en las
propiedades mecanicas resultantes en éste tipo de aleaciones. La composicion quimica de una
gran gama de superaleaciones base niquel fabricados por forja, es controlada para obtener una

alta fraccion en volumen de precipitados de y* (mayores al 0.75%) [8, 9].

La superaleacion base niquel IN939, es una de las aleaciones endurecidas por
precipitacion y de las mas utilizadas de éste tipo actualmente en la fabricacion de alabes de
turbinas de gas terrestres y marinas. Sus mayores contenidos de Cr y Co, reducen la
solubilidad de y* dando lugar a la maxima precipitaciéon de ésta fase. El tamafio de grano
grueso de las fundiciones, comparado con el tamafio de grano fino del forjado, favorece la
resistencia a muy altas temperaturas. Los productos trabajados o forjados presentan mejor
resistencia y ductilidad que las fundiciones a temperaturas ambiente a moderadamente altas
temperaturas cercanas a 540 °C, los productos trabajados generalmente presentan mejor

resistencia a la fractura y propiedades de fatiga [4, 5].

Debido a que los componentes fabricados con estas superaleaciones, operan por
periodos largos, es de esperarse que en zonas criticas como por ejemplo los alabes de la zona
caliente en turbinas, sufran cierto tipo de degradacion [6]. Un tipo de degradacion tipico en
los alabes después de un periodo de servicio, es el dafo interno de la microestructura por
efecto del envejecimiento de los precipitados de la fase y* [Ni3(AlTi)], crecimiento de grano,
precipitacion de carburos y/o formacion de fases fragiles [10]. En este punto es importante
reiterar que las propiedades de resistencia mecanica de las aleaciones base niquel, dependen

directamente de la precipitacion de la fase y'.



Para reducir costos de mantenimiento e intervalos de optimizacién de inspeccion, las
industrias requieren de un mejor entendimiento de los mecanismos y velocidad de
degradacion de éstos componentes cuando estan en servicio, por lo cual definir la estabilidad
térmica Optima de la microestructura de ¥* en éstas superaleaciones es muy importante. Esta
estabilidad de la microestructura, se logra mediante la reduccion del desajuste de la red y/y’
(por lo tanto la energia interfacilla precipitado-matriz). El hablar de estabilidad
microestructural, implica la capacidad del material a mantener su microestructura y
propiedades mecanicas, posterior a haber estado expuesto a esfuerzos y temperaturas elevadas

por periodos de tiempo largos [4, 6].
1.1  Problematica, Objetivos, Hipotesis
Problematica

La demanda de materiales requeridos en la fabricacion de turbinas de mayor eficiencia
utilizadas en la industria aerondutica y para la generacion de energia, se ha incrementado en
las ltimas décadas. El conocimiento en los métodos de fabricacion y comportamiento de
muchos de estos materiales es limitado. Actualmente existen proyectos relacionados con la
fabricacion asi como para la recuperacion de componentes de zonas criticas de las turbinas de
gas. Superaleaciones como la Inconel 939 son de las mas utilizadas para la fabricacion de
dichos componentes dados sus altos valores de resistencia mecéanica y de corrosion a
temperaturas elevadas, sin embargo es de las superaleaciones mas dificiles de tratar desde el
punto de vista metalargico, dado que ésta cuenta con una concentracion de la fase gamma
prima (Y’) por arriba del 50 %. La informacion existente al respecto sobre ésta aleacion es
muy limitada y confidencial, por lo que es necesario y de gran importancia llevar a cabo un

estudio como el que se propone y asi contribuir con la generacidon de conocimiento



Objetivos
General

Optimizacion de tratamientos térmicos (Temperatura y tiempo, de exposicion), con el
fin de obtener informacion del comportamiento microestructural (distribucion, fraccion
volumen y morfologia de precipitados ¥") y su efecto en la soldabilidad de una superaleacion

Inconel 939.
Particulares

e Evaluacion de la formacién de grietas en la zona afectada por el calor (ZAC) por

medio de microscopia Optica y electronica de barrido.

e Identificar por medio de microscopia electronica de barrido las condiciones

microestructurales que afectan el agrietamiento de la zona de ZAC.

e Determinacion del parametro de red de Yy y'por medio de microscopia electronica de

transmision.

e Determinacion del desajuste de de la red cristalina y-y” y su efecto en la deformacion

coherente de la misma.
Hipotesis

Mediante la aplicacion de tratamientos térmicos se pueden controlar valores optimos
de fraccion en volumen, tamaios y distribucion, velocidad de engrosamiento y distorsion de
la red cristalina de la fase y" con respecto a la matriz, con el fin de definir las variables que
permitan controlar el agrietamiento de la zona afectada por el calor durante los procesos de

soldadura y por ende mejorar la soldabilidad de este tipo de superaleaciones base niquel.



1.2 Metodologia Experimental

Optimizacion del tratamiento térmico de envejecido con el fin de proponer alternativas

que mejoren la soldabilidad de éste tipo de superaleaciones.

Se realizara el tratamiento térmico en dos etapas, primera etapa: solubilizado (se
pretende disolver los precipitados de la fase y* sobre-envejecida), y posteriormente envejecido
(crecimiento y engrosamiento controlado de precipitados). El tratamiento térmico se llevara a

cabo de acuerdo a las siguientes condiciones de prueba:

e Equipo: Horno de resistencias con rangos de capacidad de 700 a 1500 °C,

e Software para control de rampas de calentamiento y enfriamiento,

Una vez realizados los tratamientos térmicos en las muestras se procedera con la

caracterizacion mediante:

e Medicion de dureza,

e Microscopia electronica de barrido,

e Microscopia electronica de transmision,

e Determinacion de la fraccion volumen,

¢ Determinacion del parametro de red cristalina de la matriz y y la fase y’,

¢ Determinacion del desajuste de la red cristalina y/y’.

La evaluacion de los diferentes tratamientos térmicos se llevara a cabo de la siguiente
manera, determinacion de microestructuras, tamano de precipitado Y y distribucion
resultantes en cada uno de los tratamientos (tratamiento en dos etapas), determinacion de la
fraccion volumen de y'. Posteriormente los especimenes tratados térmicamente seran soldados
mediante un proceso de soldadura por fusion y se evaluara si se lleva a cabo o no la formacion
de grietas en la zona afectada por el calor (ZAC) durante el procesos de soldadura o en
tratamientos posteriores de envejecido, asi como los posibles mecanismos implicitos y el
efecto de los tratamientos térmicos (microestructura) en dichos mecanismos de formaciéon o

ausencia de estas de grietas.



A continuaciéon en la Figura 1 se muestra un diagrama de flujo de la secuencia y

condiciones de los tratamientos térmicos que se van a llevar a cabo:
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Figura 1. Diagrama de flujo de proceso experimental.




Capitulo 2

MARCO TEORICO

2.1 Clasificacion de las superaleaciones

Se denominan superaleaciones a un grupo de materiales que generalmente son
utilizados a temperaturas de aproximadamente 540°C y/o superiores y cuya composicion
puede ser; base niquel, Niquel-hierro y base Cobalto [1, 11]. Las superaleaciones pueden ser

termo-tratables o vaciadas dependiendo de la aplicacién/composicion implicitas.

Debido a las propiedades que poseen a temperaturas elevadas como; resistencia
mecanica alta (fatiga térmica y termo-fluencia), resistencia al ataque del medio en el cual
operan (carbonizacidn, oxidacion, sulfuracion etc.) y buena estabilidad metalargica, es que
son ampliamente utilizadas en la industria aeroespacial y para la generacion de energia. Por
lo cual, en los ultimos diez afios se han realizado avances tecnoldgicos en el desarrollo de
modernos motores de aviones turbinas y turbinas de gas para la generaciéon de energia
coincidiendo con significativos logros de ingenieria en el area de la metalurgia de

superaleaciones base niquel.

Las superaleaciones pertenecen a un importante grupo de materiales complejos su
fabricacién se basa principalmente en los elementos del grupo VIII A, exhibiendo alta
resistencia mecanica y resistencia a la oxidacion a temperaturas elevadas de 650°C a 1100°C

en atmosferas agresivas tales como las que se tienen en la zona caliente de la turbina de gas.

Tal como se mencion6 previamente existen tres grupos de superaleaciones (base hierro-
niquel, base niquel, y base cobalto) los cuales ademas e subdividen en vaciadas y forjadas

(dentro de las forjadas se incluye también a las procesadas mediante metalurgia de polvos).



o Aleaciones base hierro-niquel. Estas aleaciones tienen cantidades considerables de
hierro en algunos casos el hierro esta por arriba del 50% de la composicion total por lo que
se considera como el elemento de aleacion base. Comunmente este tipo de aleaciones se
utiliza en los rangos de temperatura de 540 a 760°C y se considera son endurecibles tanto
por precipitacion asi como por soluciéon sdlida y cominmente se fabrican mediante procesos
termo-mecanicos.

. Aleaciones base niquel. Estas aleaciones por lo general poseen mejor resistencia a
temperaturas elevadas (816 a 950°C). En este caso en particular el Niquel es considerado
como el metal base y elementos como Cromo y Cobalto como principales aleantes. Este
grupo de superaleaciones endurecen principalmente por precipitacion y pueden ser
fabricadas tanto mediante procesos termo-mecanicos asi como vaciados.

o Aleaciones base cobalto. El metal base de éste grupo de materiales es el cobalto y el
cromo como principal elemento de aleacion. Los rangos de operacion de este tipo de
superaleaciones es muy similar al de las superaleaciones base hierro-niquel (540 a 760°C) y
se consideran como endurecibles por la combinacidon y presencia de: 1) carburos; y 2)

elementos endurecedores de solucion solida [1, 11].

Los elementos que le infieren el caracter de superaleacion a los tres diferentes grupos
previamente discutidos, como son el Ni, Fe y Co, se debe principalmente a que estos parte de
poseer puntos de fusion altos tal y como se observa en la Figura 2, mantienen excelentes

propiedades de resistencia mecénica incluso hasta 0.8p; su punto de fusion.
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Figura 2. Temperatura de fusion vs resistencia a alta temperatura [1].

Como ya se discutido previamente no solo la composicién quimica juega un papel
importante en las propiedades de las superaleaciones, el tipo de procesamiento al cual sean
sometidas influye de manera considerable en las propiedades de resistencia que posera cierto
tipo de superaleacion. Un ejemplo claro es la mayor resistencia a la termo-fluencia a
temperaturas superiores a los 540°C que posee una superaleacion en condicion de vaciada con

respecto al de una forjada [1, 3, 11].

2.2 Aplicacion de las superaleaciones

Estos materiales se han venido utilizando ampliamente en la fabricacion de
componentes de turbinas de gas, y actualmente en mayor medida debido a los
requerimientos actuales de operacidon a mas altas temperaturas que estos sistemas modernos

demandan. Uno de los factores de mayor importancia en lo que al disefio se refiere, es la



resistencia a los esfuerzos mecanicos que deben soportar este tipo de superaleaciones sin

sufrir deformacion.

En la Figura 3 se muestra una grafica en la cual se indican diferentes tipos de
superaleaciones y la resistencia que estas presentan dependiendo de la temperatura y el tiempo
de exposicion, esta tabla sirve como guia rapida para seleccionar el material acorde a las

condiciones de operacion (temperatura) a la cual va a estar expuesto [1, 11].
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Figura 3. Comportamiento general de la resistencia a la ruptura de diversas superaleaciones [1].

De acuerdo con el grafico anterior las superaleaciones que presentan mayor resistencia
a temperaturas elevadas son las base niquel y base cobalto, es por ello que estas son las que
comunmente se emplean en la fabricacion de las partes de la zona caliente de las turbinas, tal

y como se ilustra en la Figura 4.
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Figura 4. Esquema de turbina en el cual se ilustra el tipo de material acorde a la temperatura de
operacion [12].

2.3 Diagramas de fase

El diagrama fundamental para comprender las superaleaciones base niquel es el
diagrama binario Ni-Al, ver Figura 5. Este ha sido extensamente estudiado y diversas
modificaciones han sido hechas de la version original. La zona mds controversial de este es la
naturaleza de la reaccion que ocurre entre 7, Y" y el liquido (L) y entre B, ¥ y L. las cuales
corresponden con reacciones; eutéctica y/y’/L y peritéctica Y'/B/L, en las cuales considerando
un estrecho rango de temperaturas, es claro que una pequefia diferencia en cuanto a la
composicion o en las condiciones de solidificacion pueden modificar el proceso de nucleacion

favoreciendo una o de otra fase [11,13].
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Como ya se menciond previamente los solutos principales de este tipo de
superaleaciones, son el aluminio y el titanio, cuyas concentraciones tipicamente son menores
a 10% atomico, siendo responsables de que se formen principalmente las dos microestructuras
de gama (y) y gama prima (y"). Como ya se mostr6 en el diagrama primario la formacion de
una fase en especifico dependera de los pardmetros de enfriamiento durante la solidificacion,
asi como de la composicion quimica, en la se muestra diagramas ternarios los cuales ilustran

como la cantidad de y’dependera de la composiciéon quimica y la temperatura [14].

ey, Te olisin Sagiiel, " e @l diriaca

Figura 6. Diagramas de fase ternarios Ni-Ti-Al [14].

2.4 Microestructura de superaleaciones base Niquel.

El estudio y evolucidon de la microestructura de las superaleaciones base niquel, ha
sido muy notable en los ultimos afos, principalmente debido a que ciertos elementos de
aleacion producen cambios considerables en esta y a la vez en conjunto con el tipo de
procesamiento que experimente el material dara como resultado una microestructura capas de
inferirle a la superaleacion excelentes valores de resistencia mecanica, asi como presentar

buena estabilidad a periodos prolongados de exposicion a temperaturas elevadas. Una
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herramienta muy importante durante el procesamiento de superaleaciones que proporciona
datos confiables sobre el efecto de los elementos de aleacion en la microestructura (fases) que

se requieren en el material son los diagramas de fase.

2.4.1 Microestructuras formadas a partir de transformaciones en el estado solido

La microestructura de las superaleaciones base niquel y hierro-niquel, consisten de una
matriz austenitica y-fcc ademds de una gran variedad de fases secundarias. Las fases
secundarias que se presentan en casi todas las superaleaciones son los carburos del tipo; MC,
M73Cs, MgC, y raramente M;Cs (cubica centrada en las caras-fcc), asi como compuestos
intermetéalicos gamma prima-y” del tipo Ni3(Al, Ti) y gamma doble prima-y"” del tipo Niz(Nb,
Ti) y con las siguientes estructuras cristalinas NizNb, Ni3Ti (n-hexagonal); y NizNb (o-
ortorrémbico). El tamafio y morfologia de estas fases asi como de los limites de granos, son
los responsables directos en propiciar las propiedades mecanicas requeridas por las

superaleaciones [1,13].

2.4.1.1 Precipitacion de gamma prima y" en gamma Yy

Esta fase se considera como un intermetdlico de composicion nominal Niz(Al,Ti)
presenta una estructura de super red cuya estructura cristalina cubica centrada en las caras de
orden fcc-L1, posee atomos de Ni ubicados en el centro de las caras del cubo y los atomos de
Al y/o Ti en las esquinas del cubo tal y como se muestra en la Fgura 7. La precipitacion de
este intermetalico en la matriz generalmente se considera como un proceso continuo el cual
generalmente ocurre de manera ordenada y coherente con la red cristalina de la matriz 7y (fcc),
como resultado de esta similitud, y"precipita con una orientacion cubo-cubo con respecto a la
matriz, esto quiere decir que los bordes de la celda de cada una de las fases seran exactamente
paralelas [1, 13,14]. El grado de coherencia y-y’es considerado uno de los principales factores
que influyen de manera positiva las propiedades que le infieren resistencia a temperaturas

elevadas a las superaleaciones base niquel y hierro-niquel que endurecen por precipitacion.

~14 ~
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Figura 7. Modelo de celda unitaria de estructura cristalina de y’ [14]

La precipitacion de Y en la matriz de Y es un proceso continuo, desarrollado en tres
pasos clasicos que son nucleacion, crecimiento y maduracion. El proceso de nucleacion y
crecimiento es claramente demostrado en el sistema binario Ni-Al en el campo y + ¥’, donde la
nucleacion ocurre de una manera completamente aleatoria. Generalmente esto indica que para
ciertas composiciones al ser enfriadas rapidamente, la transformacion se desarrolla mediante

una descomposicion espinoidal.

A temperaturas cercanas a las de solvus, la y es capaz de disolver grandes cantidades
de elementos formadores de y’, pero el rango de solubilidad decrece bruscamente conforme
la temperatura baja tal y como se observa en la Figura 6. Debido al pequefio desajuste de red
entre las fases vy 7', los ntcleos de precipitados son coherentes con la matriz y la energia
requerida para la nucleacion es baja dando lugar a que la precipitacion se lleve a cabo
facilmente, es decir, no se requiere de grandes gradientes de enfriamiento y por consiguiente

la precipitacion inicia cuando la temperatura de enfriamiento iguala la temperatura de solvus.
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Anteriormente se menciond que la precipitacion de Y involucra tres pasos principales,
durante la primera etapa se considera que el crecimiento del precipitado es controlado por la
composiciéon quimica en la interfaz y posteriormente cambia a morfologias mas complejas
cuyo crecimiento se establece estd controlado por un proceso de difusion [13,16]. En este punto
el precipitado pierde por completo la coherencia que tenia inicialmente con la matriz, ver

Figura 8.

Precipitados 7 coherentes

Pérdida de coherencia de precipitados

Figura 8. Esquema de la evolucion del cambio de morfologia de y* durante enfriamiento continuo.
Esfera — cubo — cubos irregulares (diced cubes) — octodendritas — dendritas [15, 16].

Generalmente el crecimiento anormal de los cubos en forma de dendritas se observa
comunmente en muestras que experimentan enfriamiento continuo desde la temperatura de
solvus y posteriormente enfriadas rapidamente (templadas). Este crecimiento preferencial de
las esquinas de los cuboides se atribuye a que el campo local de esfuerzos es mayor lo cual

propicia la nucleacion de particulas nuevas en las regiones adyacentes [13].

2.4.1.2 Carburos

Los carburos son un importante constituyente de las superaleaciones principalmente
las que presentan granos equiaxiales y direccionales, ya que los carburos que se localizan en
los limites de grano de este tipo de aleaciones, son esenciales infiriendo le al material
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propiedades de resistencia a la termo-fluencia asi como de ductilidad altas. Los niveles de
carburos en las aleaciones forjadas siempre son menores que en las aleaciones vaciadas, es

por ello que la resistencia a la termo-fluencia es mayor en las aleaciones vaciadas [1,11].

Algunos carburos en teoria no se ven afectados cuando la aleaciéon es sometida a
tratamiento térmico mientras que otros requieren de dicho proceso para precipitar en la matriz
o sobre los limites de grano. Asi mismo los carburos en cierto grado también dan lugar a
cierto endurecimiento de la matriz, el tipo de carburo que precipita depende esencialmente de
la composicion de la aleacion y el procesamiento al cual esta fue sometida, algunos de los mas
importantes son los del tipo; MC, MC, M»3Cs y M7C3, donde M corresponde para uno o mas
tipos de elemento metélico [17]. En muchos casos, los carburos existen conjuntamente, sin
embargo, usualmente son formados por reacciones secuenciales en el estado sélido seguido de
la descomposicion del carburo tipo MC, el cual normalmente se forma durante el proceso de
solidificacion o por la precipitacion de una solucion solida supersaturada a alta temperatura, a
mas de 1038°C. Generalmente, MC es un carburo de alta temperatura, los del tipo M3Ce y
M;C; son carburos de baja temperatura (790 a 816 °C) y el carburo MgC tiene una
temperatura de formacion intermedia (816 a 982 °C) 1y tal vez tan alto como 1038°C

[1,11,17].

La morfologia y distribucion de los carburos principalmente de aquellos que precipitan
sobre los limites de grano, influye de manera positiva en la resistencia de estas regiones, ya
que retarda el deslizamiento de los limites de grano permitiendo la relajacion de los esfuerzos.
Asi mismo, la precipitacion de estas fases puede atar ciertas fases que se comportan de
manera inestable en servicio. Comunmente los carburos del tipo MC son muy estables y se
componen de los siguientes elementos quimicos Ti, Ta, Nb, por otro lado los carburos del tipo
M;3Cg se componen principalmente de Cr, Mo, Co y W [17,18].Al referirse a la morfologia,
los carburos del tipo MC usualmente son globulares o de bloque y de tamanos gruesos tal que
son visibles a bajas magnificaciones presentando una distribucion aleatoria. A diferencia de
los carburos del tipo M3C¢ los cuales se encuentran principalmente en los limites de grano
como particulas discretas redondeadas o gruesas, sin embargo también morfologias como

placas y formas geométricas también han sido observadas [1,17].
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Los carburos MgC no precipitan tan facilmente, mas sin embargo también se ha
observado que precipitan sobre los limites de grano en forma de bloques gruesos o como
agujas tipo Widmanstiten al interior de los granos. Este tipo de precipitados al igual que las
peliculas continuas y gruesas de carburos M;,3;Cg sobre los limite de grano se generan como
resultado de una mala practica durante su procesamiento como seria las temperaturas de
tratamiento térmico aplicadas, la presencia de estas fases reduce de manera dréstica las

propiedades de ductilidad y por ende la resistencia a temperaturas elevadas [1,17].

2.5 Efecto de los elementos de aleacion en la microestructura

Como ya se ha venido mencionando las propiedades de las superaleaciones dependen de
manera significativa de la composicion quimica inicial, ya que dependiendo esta, se define el
tipo de procesamiento aplicable (vaciado, forja mas tratamiento térmico) y por ende los
valores de resistencia final que la superaleacion tendra. Las superaleaciones contienen una
variedad de elementos en un gran numero de combinaciones para producir las propiedades
adecuadas. En la Tabla 1 se muestran los rangos de los elementos de aleacion para las

superaleaciones base niquel.

Tabla 1. Rango de composicion de los elementos de aleacion principales en las superaleaciones;
Fe-Ni y base Ni.

Elemento Fe Ny I
% peso
Cr 5-25
Mo, W 0-12
Al 0-6
Ti 0-6
Co 0-20
Nb 0-5
Ta 0-12
Re 0-6
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Algunos de estos elementos quedan en solucion solida propiciandole al material
algunas de las siguientes caracteristicas: resistencia mecanica (Mo, Ta, W y Re); resistencia a
la corrosion en caliente (Ti); estabilizador de fase y (Ni); o precipitando mediante la
formacion de ciertos intermetalicos endurecedores de la red tales como y" (Al y Ti) [1,11], ver
Tabla 2. En la Figura 9 de manera representativa la altura de los bloques indica la cantidad en

que cada elemento de aleacion esta presente dentro de este tipo de superaleaciones.

Tabla 2. Efecto de los elementos de aleacion en las superaleaciones base niquel.
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Figura 9. Elementos de aleacion utilizados en las superaleaciones base niquel, los elementos de

menor cantidad se marcan con lineas cruzadas [1].

2.6 Mecanismos de endurecimiento de las superaleaciones

Se sabe que un material se deforma cuando éste experimenta un movimiento
considerable de dislocaciones, existe un punto en que dicho movimiento da como resultado a
un ligero incremento de la resistencia del material y posteriormente a su deformaciéon [19].
Tomando como punto de referencia ésta teoria, se ha establecido que para incrementar valores
de resistencia como son el esfuerzo de cedencia y de resistencia a la ruptura, es necesario
introducir mecanismos que disminuyan el movimiento de las dislocaciones y por ende la

resistencia del material se incrementara considerablemente.

Las superaleaciones base niquel al igual que el resto de las aleaciones metalicas,
presentan los mismos mecanismos de endurecimiento, mas sin embargo a continuacioén se
describen solo los dos mecanismos principales y responsables de que estos materiales

presenten excelente resistencia a temperaturas elevadas y por largos periodos de exposicion.
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2.6.1 Endurecimiento por solucion so6lida

Anteriormente se discutid que elementos como; Co, Fe, Cr, Mo, W, y Ta, son
considerados como endurecedores en solucidon sélida, debido a que sus didmetros atomicos
difieren al del Niquel de 1 a 13% y de 1 a 7 en lo que se refiere al nlimero de electrones de

vacancia (Ny).

El mayor tamaio en el didmetro atdmico se traduce directamente en expansion de la
red, la Figura 10 muestra de manera esquematica se ilustra el nivel de deformacion que
experimenta la red cristalina con base a los elementos de aleacion. Asi mismo el Ny le imparte
un efecto adicional de endurecimiento adicional. Parte de este efecto extra resulta de la
disminucion de la energia de fallas de apilamiento, la correlacion entre estos dos ultimos
parametros, se muestra en la Figura 11. La disminucién de la energia de falla de apilamiento
como resultado de la presencia de éstos elementos de aleacion, da lugar a que el mecanismo
de deslizamientos cruzados de las dislocaciones en 'y sea mas dificil ya que estos fungen como
obstaculos. Asi mismo se establece que la resistencia de este tipo de aleaciones endurecidas

por solucion solida, persiste hasta 0.6 Tr [13, 19].
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Figura 10. Diagrama esquematico, el cual ilustra el efecto de los elementos de aleacion en el nivel de
deformacion coherente [3].
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2.6.2 Endurecimiento por precipitacion

El principal interés comercial de la reaccion de precipitacion, reside en la utilidad que
éste ofrece como mecanismo de reforzamiento. Este mecanismo es el que ha hecho posible el
uso de las superaleaciones base niquel, bajo condiciones de esfuerzos altos y temperaturas
elevadas. La formacién de precipitados sub-microscopicos cuya formacién ocurre a
temperaturas por debajo de la temperatura de solvus de 7y son los responsables de tal
reforzamiento debido a que el movimiento de dislocaciones activado considerablemente por

las altas temperaturas, se ve restringido por la presencia de éstos [1,2,3].

Previamente se estableci6 que las superaleaciones base niquel se consideran
esencialmente como una solucidon solida Ni-Cr endurecida por la presencia de elementos
como Al y Ti principalmente, los cuales son considerados formadores de los precipitados Y’
(Ni3(Al, Ti) [3, 20]. Este tipo de precipitado posé una red cristalina coherente con la
estructura de la matriz (fase ). La , muestra el arreglo atomico de €ste en la que se indica el
vector de Burgers '2(110) considerado como la dislocacion perfecta para la fase vy

desordenada, y la cual se convierte en una dislocacion super-parcial en el precipitado y" [21].

Figura 12. Estructura L1,, cP4 del precipitado Ni;(ALTi), la letra b indica el vector Y2(110) [21].
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La precipitacion de Yy’ en las aleaciones base Niquel, se ve favorecida por la baja
compresibilidad de los atomos de Ni debido a su estado de electrones 3d. La compatibilidad
que existe entre las dos redes cristalinas (fcc) de y-y" y un valor del desajuste entre los
parametros de red de 0-1%, permite la nucleacion de precipitados con baja energia superficial
y por consiguiente mayor estabilidad a tiempos prologados de exposicién a temperaturas

relativamente altas.

El fenémeno de endurecimiento por precipitacion en superaleaciones base niquel
como, segin Mitchell puede expresarse simplemente en términos de la dureza como funcion
del tamafo de precipitado tal y como se ilustra en la Fgura 13, en la zona de curva ascendente
las dislocaciones cortan Y y en la seccion descendente las dislocaciones se deslizan

transversalmente alrededor de 'y’ [3, 20].
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Figura 13. Relacion entre diametro de particula y dureza, para una aleacion base niquel con 22% Cr,
2.8%Ti, 3.1%Al1[3].
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Algunos fenomenos principales que se desarrollan durante el proceso de precipitacion

y que contribuyen con la magnitud total de endurecimiento de estas aleaciones son [1, 3]:
¢ Formacion de limites anti-fases (defecto planar),

¢ Desajuste de la red y-y'.

2.6.2.1 Fraccion volumen de Y’

En secciones previas, se ha comentado que el incremento de la fraccion volumen de
Ypude ser considerado como una opcion importante para el disefio de este tipo de
superaleaciones. Ciertamente el incremento de este parametro incrementa la resistencia del
material a temperatura elevada, la Hgura 14 y como al incrementar la fraccion volumen de Yy’
la resistencia se incrementa. Con base a esto se establece que la resistencia puede

cuadriplicarse con un incremento de 14 a 60 % 7y'.

Las superaleaciones base niquel que presentan los mayores porcentajes de Yy son
aquellas que poseen cantidades considerables de Al, Ti, Ta, Nb, los cuales son formadores de
dicho precipitado, asi mismo la solubilidad de y’en la aleacion se ajusta con variacion en la

composicion de Co, Fe y Cr [3, 19].
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Figura 14. Efecto del porcentaje de y* en la resistencia de las superaleaciones base niquel a
diferentes temperaturas [3].

Uno de los principales elementos formadores de y’es el Ti, si observamos la Fgura 15,
la energia de apilamiento se incrementa considerablemente, por lo que fenémenos implicitos
para que se lleve a cabo la formacién de un limite de anti-fase (APB-por su siglas en ingles
anti phase boundary), se ven afectados y por consiguiente esto retarda el movimiento de
dislocaciones o la formacion de otro tipo de defectos cristalograficos [3, 20]. Al final esto da
como resultado a que las superaleaciones de este tipo presenten el comportamiento

mencionado de alta resistencia a temperaturas elevadas.
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[19].

2.6.2.2 Carburos

Previamente se comentd que los carburos del tipo M»3Cs y que comunmente precipitan
en el limite de grano, pueden tener efectos positivos o negativos en las propiedades mecanicas
tales como termo-fluencia, dependiendo de su morfologia, tamafio y distribucion. Como por
ejemplo peliculas continuas de estos sobre los limites de grano, facilita el deslizamiento de los
limites de grano y por ende la nucleaciéon y propagacion de grietas se presenta por la
decohesion limite-matriz.  Por el contrario particulas discretas de este tipo de carburos
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mejoran considerablemente la resistencia a la termo-fluencia y la ductilidad, principalmente
porque se suprime el deslizamiento de los limites de grano. Por lo que el espaciamiento entre
particulas de carburos M»;Ce juega un papel muy importante en la obtencion de las

propiedades mecanicas Optimas [1,4].

Los limites de grano controlan de manera directa la extension de la precipitacion de
este tipo de carburos sobre estos mismos. Entre més largo sea el limite de grano, mas pequefia
es el area del limite de grano disponible para que ocurra la formacién de precipitados. Por
otro lado si el grano es muy fino, la densidad de particulas M,3Cg precipitadas es tan pequeia

que da lugar a la disminucion en la resistencia a la ruptura de corto y largo plazo.

Es por ello que limites de grano con morfologias irregulares, promueven de manera
favorable un balance de la resistencia que se requiere en estas regiones. Ya que estos puntos
irregulares (serrated) impiden el deslizamiento por lo que se producird una deformacion

irregular.

2.7 Fenomenos implicitos en la reaccion de precipitacion

2.7.1 Desajuste de la red cristalina y-y”

El desajuste de la red cristalina se define como la diferencia que existe entre los
parametros de red Yy Y’, y esta definido por (1):

_ 2{a'—a)

{a +a)

Se ha estudiado la variacién del parametro de red de cada fase de manera individual

por medio de la adicion de elementos sustitucionales en aleaciones de niquel puro o NizAl

puro. Se ha encontrado que particularmente elementos como Ti y Ta incrementan de manera

significativa los pardmetros de ambas fases [4. 13].
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Phillips demostr6 que el desajuste de la red y- ¥ contribuye considerablemente al
proceso de endurecimiento principalmente durante el proceso donde las dislocaciones tienden
a atravesar el precipitado. Algunas de sus deducciones fueron que hasta el 40% del esfuerzo

de cedencia se derivaba de dicho desajuste [3].

Decker y Mihalisin determinaron que al incrementar el desajuste de la red, se genera
una deformacion coherente alrededor del precipitado, lo cual afecta directamente y de manera

positiva el esfuerzo critico de corte de la aleacion [3].

Algunos autores [4], definen los precipitados y'como particulas coherentes embebidas
en una matriz Yy, normalmente comprimidos. Estas particulas son forzadas a ajustar sus
parametros de red con respecto a la matriz. A la diferencia que existe entre esta y las
particulas comprimidas se le tipifica como desajuste de la red comprimida € o como
deformacion coherente [3]. Por lo que de manera convencional y aproximada se define como
€ = (2/3)d. Por lo que la morfologia del precipitado dependera de € asi como del radio de la
particula. Si € incrementa la morfologia cambia de esferas a cubos, cubos irregulares y

finalmente a dendritas.

2.7.2 Formacion de un Limite Anti-fases (APB- Anti-phase boundary)

Williams, Merrick, Gleiter y Hornbogen, desarrollaron la teoria de endurecimiento por
la formacion de una anti-fase en los limites de los precipitados y* [3]. Este se considera como
un defecto planar y es caracteristico de las superaleaciones base niquel, y se explica de la
siguiente manera. Si se consideran dos cristales perfectos de ¥’ desplazados por a/2(101)
donde a es el parametro de red; este vector liga los limites de los atomos de Ni y Al, pero éste
no es un vector de red. Cuando se une con otras redes cristalinas perfectas se forma una
interfase conocida como APB, la cual se localiza entre las dos redes cristalograficas perfectas.
Adyacente a este defecto el nimero de uniones Ni-Al disminuye considerablemente debido a

la formacion de enlaces Ni-Ni y Al-Al, ver la Figura 16 [3, 20, 21].
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La energia implicita en la red cristalina por la formacion del APB, oscila entre los
100mJ/m? y el nimero de éste tipo de uniones prohibidas depende del plano cristalografico en

el cual se forma el APB y por consiguiente la energia de éste se considera anisotropica.

Esta falla cristalografica es muy importante en la metalurgia de las superaleaciones,
debido a que Yy deforma de manera diferente a la matriz desordenada de Yy en la cual esta

precipita. Como ya se mencioné anteriormente la deformacion por deslizamiento de la matriz

v se lleva a cabo por el desplazamiento de las dislocaciones en el sistema a/2 (110){111} y el

vector a/2(110) siendo éste el vector mas corto disponible y se localiza en el plano compacto.

Sin embargo en la estructura L1, los planos compactos se localizan en {111}, pero los

vectores mas cortos (100) no se localizan en éstos. Por consiguiente una dislocacion a/2
(110){111} que se desplaza en la matriz, no pude entrar a y'sin la formacion del defecto

planar APB previamente indiucado. La energia requerida para este proceso, se debe a que el
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vector mas cercano para reacomodar la red de y'es dos veces el vector de Burgers de una
dislocacion sencilla de v, por consiguiente éste tipo de dislocaciones deben de desplazarse en
pares a través de y'. Cada dislocacion es referenciada como dislocacion stiper-parcial y un par

de dos de estas dislocaciones se le conoce como super-dislocacion.

Como ya se menciond anteriormente es necesario que las dislocaciones b= a/2 (110)
deslicen en pares para que éstas puedan atravesar los precipitados de y'durante la etapa de
corte. Por consiguiente el maximo endurecimiento que se obtiene como resultado de este
mecanismo de movimiento de dislocaciones, se vera influenciado directamente por: la
fraccion volumen de 7', el tamafio de y'asi como la energia implicita en el APB [19, 20, 22].
Considerando lo anterior, es de gran importancia evidenciar el efecto algunos de los factores
mencionados, como resultado del endurecimiento por precipitacion de particulas directamente
sobre el esfuerzo de cedencia (Tp) asi como sobre el esfuerzo critico de corte (CRSS), pare

ello un factor de deformacidn critica ha sido definido y se muestra en (2) [4, 3]:

donde 7 es la energia del APB y es igual a 170x10™ J/m?, Gr es el esfuerzo de corte la matriz
del material (gama-y) y b es el vector de Burgers. Si € (deformacion coherente excede & el
endurecimiento que resulta por el desajuste de la red serd mayor que el que se genera por el

endurecimiento ordenado de las particulas [4].

2.7.3 Ostwald ripening de particulas Y

Como ya se mencion6 durante el proceso continuo de precipitacion se distinguen tres

fases principales:
e Nucleacion,

e (Crecimiento del nucleo hasta alcanzar su equilibrio de concentraciéon de soluto con la

matriz,

e Maduracion controlado por difusion, o mejor conocido como Ostwald ripening.
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En las primeras etapas, la deformacion de la aleacion ocurre por el corte de los precipitados
mas finos, lo cual contribuye directamente al esfuerzo total de corte de la aleacion. Es por ello
que los valores de resistencia a la cedencia y de corte, se obtendran bajo condiciones donde el
crecimiento de precipitados alcance su punto maximo de equilibrio tal y como se observé en

la Figura 13.

2.7.3.1 Teoria LSW de Oswald Ripening

Esta es la teoria que mas se ha relacionado con el fenomeno de Ostwald ripening, y fue
desarrollada por Lifshitz y Slyozov, y Wagner (LSW). La teoria original asume que los
precipitados son esféricos y dispersos con una separacion mayor al diametro promedio de las
particulas en una matriz liquida de concentracion constante. Asi mismo sume que las
particulas tienen una fracciéon volumen muy pequeiia en la matriz, demostrandose que el

diametro promedio de la particula varia con respecto al tiempo de acuerdo a (3):

donde T es el radio de particula promedio al iniciar del engrosamiento y k es una constante

dada por (4) [4]:

donde:

D = constante de difusion,

Ce = concentracion de soluto en equilibrio,

Y = energia interfacial particula/matriz,

V = Volumen atémico del precipitado,

k = constante numérica y depende de la distribucion de la particula,
T = Temperatura,

g = Aceleracion debida a la gravedad.
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2.8 Modelos del mecanismo de endurecimiento por la interaccion y -y’

En capitulos anteriores se describié como las superaleaciones son endurecidas por dos
mecanismos principales: 1) Precipitacion de particulas y; 2) Solucion solida. Cada uno de
estos contribuye en lo que se refiere al esfuerzo total de corte de la aleacion. Para el caso de
las superaleaciones que endurecen principalmente por precipitacion, se han propuestos
mecanismos mediante el los cuales se explica la interaccion de estos con las dislocaciones ya

que estos son considerados como barreras de las mismas:

2.8.1 Mecanismo de Oroawa

En este caso las dislocaciones permanecen en sus planos de deslizamiento y pueden
penetrar un arreglo de particulas por medio de un mecanismo de escalonamiento, cuando el

esfuerzo critico de corte 1. es excedido, el cual se representa con (5) [4, 3]:

e = AO) o (B2 ) ceceen5)

<+ .
‘”Lml.‘l o

donde A(B) es un factor geométrico ~1, ry es el radio del nucleo e la dislocacion, b el vector
de burguers, Gy el modulo de corte y Ly, el espaciamiento entre particulas en el plano de

deslizamiento si las particulas forman un arreglo secuencia, y esta dado por 6:

L. =0.82r [{é}l — 2] ......................... 6)

De acuerdo a esto al incrementar la fraccion volumen del precipitado (disminuyendo el
espacio entre particulas) o mediante el incremento del tamafio de particula, la dureza de la

superaleacion tendera a incrementarse.

2.8.2 Corte de particulas

De acuerdo con Henderson y Mclean, cuando las particulas y la matriz posee
estructuras cristalinas similares asi como su orientacion, tal es el caso de las superaleaciones
base niquel que endurecen por precipitacion, las dislocaciones de la matriz pueden cortar los
precipitados cuando el esfuerzo es suficiente mente alto para generar un limite de antifase
APB en la red cristalina del precipitado. El umbral de esfuerzo minimo T, en el cual el
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precipitado es cortado, se presenta solo si las dislocaciones propagan en pares, este ultimo
elimina el APB generado inicialmente y depende directamente de la morfologia de la

dislocacion:

donde v es la energia del APB y f'la fraccion volumen de las particulas [3,4].

2.9 Tratamientos térmicos y sus efectos

Las superaleaciones base niquel sin duda son mas facil de tratar térmicamente
comparadas con las de hierro-niquel. Dado que el niquel es un formador de la fase austenita,
es bien sabido que no ocurren transformaciones alotropicas es decir este tipo de aleaciones
son austeniticas desde las temperaturas de fusién hasta el cero absoluto. A pesar de que
algunos precipitados pueden formarse ninguno de estos cambia la estructura basica de la

austenita.

Tratamientos térmicos por lo general son aplicados para preparar el material posterior a
sus procesos de solidificacion, para someterlo a procesos subsecuentes como: forja, o para
promover cambios microestructurales requeridos para la aplicacion deseada en el caso de
piezas terminadas obtenidas directamente de vaciado, etc. A continuacion se describen los
principales tratamientos térmicos aplicados a las superaleaciones base niquel que endurecen

por precipitacion.
2.9.1 Tratamiento térmico de solubilizado

El solubilizado es la primera etapa del proceso de tratamiento térmico de las piezas
terminadas en condicion de vaciado, para el caso de algunas aleaciones forjadas, la aplicacion
del tratamiento de solucion dependera de las propiedades finales deseadas. El principal
objetivo del tratamiento es poner en solucion a las fases endurecibles y disolver la mayor
cantidad de carburos asi como homogenizar la segregacion presente en el material como
resultado del fendémeno de solidificacion.
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Generalmente dependiendo de la composicion de la superaleacion, se aplica en rangos
de temperatura de 1120 a 1312 °C, como por ejemplo las temperaturas de solubilizado para
las superaleaciones Inconel 738 e Inconel 939 son 1120 y 1160°C respectivamente. Para
aquellas aleaciones con altos contenidos de Yy lo cual ocasiona que éstas respondan
parcialmente al tratamiento de solubilizado, este se lleva a cabo generalmente por debajo del

punto de fusidon incipiente de la aleacion por tiempos que van de 2 a 6 horas [1,23].

Generalmente los hornos en los que se aplica este tipo de tratamiento térmico cuentan
con una atmosfera inerte para proteger al material de la oxidacion y se realiza en cdmaras al
vacio. Una atmosfera protectora tal como vacio, argon, helio o hidrogeno se utiliza para

prevenir la oxidacion de la pieza.

Los precipitados de las superaleaciones base niquel, tal como las que se utilizan para la
fabricacion de alabes de turbina, generalmente precipitan por debajo de 7y solvus. El
crecimiento de precipitados finos de y* es muy rapido, por lo cual es necesario enfriar la pieza
tan rapido como sea posible para disminuir el grado de precipitacion de las particulas y* asi
como el engrosamiento de las que logren precipitar. Esto es necesario para retener el maximo
posible de solutos formadores de este tipo de precipitados en solucidn, para posteriormente en
procesos subsiguientes estos materiales sean procesados dependiendo de lo que se requiera,

aplicar tratamiento térmico de envejecido, reparar con soldadura, etc.

2.9.2 Tratamiento térmico de estabilizacion.

Anteriormente se menciond que al final del solubilizado se obtiene un material rico en
elementos formadores de precipitados en solucion. De aqui que resulta importante aplicar un
tratamiento térmico mediante el cual se lleve a cabo la precipitacion de dicho soluto mediante
la formacion de particulas finas de y'para el caso de las superaleaciones base niquel. Este
proceso es sumamente importante para optimizar los tamafios y morfologia de y’, carburos
MC y carburos en los limites de grano principalmente para al final obtener las propiedades de

resistencia mecanica requeridas para operar a temperaturas elevadas.
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Las temperaturas y tiempos del procesos de envejecido, dependen de igual manera de
la composicion de la aleacion, en general los rangos de temperatura bajo los cuales se aplica
este tipo de tratamiento y el cual como regla general debe aplicarse posterior a un proceso de
solubilizado, van de los 480 a los 870°C, el enfriamiento puede ser tanto en el horno o fuera

del horno, velocidades de enfriamiento altas no son necesarias.

Comunmente este tipo de tratamientos se lleva a cabo en uno o mas ciclos térmicos, y
a diferentes tiempos de exposicion. Algunos investigadores han reportado que posterior a las
16h de envejecido el crecimiento del precipitado se vuelve lineal con respecto al tiempo. Sin
embargo se han reportado algunos tratamientos incluso hasta de 48 h. anteriormente este tipo
de tratamientos incluia hasta 3 o 4 ciclos, en la actualidad se ha logrado obtener propiedades
similares e incluso mayores aplicando solo dos ciclos e incluso a temperaturas entre los 900-

1000°C.

En la Figura 17 se muestra claramente el efecto de la temperatura y tiempos de
envejecido en la resistencia final de una superaleacion se ve claramente que entre mayor sea

el tiempo y temperatura de envejecido la resistencia es mayor.
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Figura 17. Efecto de la temperatura y tiempo de envejecido en la resistencia a la ruptura [22].

2.10 Soldabilidad y procesos de soldadura

2.10.1 Aspectos generales

El proceso de soldadura por fusion es actualmente la técnica mas ampliamente
utilizada para soldar superaleaciones. Este tipo materiales excepto aquellos que contienen
altos contenidos de Aluminio y Titanio, son soldadas facilmente, las superaleaciones con altos
contenidos de éstos elementos, como es el caso de las superaleaciones base niquel
endurecibles por precipitacion de precipitados y” son dificiles de soldar, la Figura 18 muestra
diferentes tipos de aleaciones y su soldabilidad en funcion a los contenidos de Aluminio y

Titanio [24].
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Figura 18. Diagrama de soldabilidad de superaleaciones base niquel [24].

Las superaleaciones base niquel que endurecen por la precipitacion de grandes
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también llamado como agrietamiento por deformacion por envejecido [1, 11], los cuales se

discutirdn mas adelante.

Para mitigar este tipo de problemas es necesario evaluar cuidadosamente las
condiciones del componente que se va a reparar y los procesos de tratamientos previos a la
aplicacion y posteriores, un punto importante es que la junta debe poseer mayor o por lo
menos mantener las mismas propiedades mecanicas que el metal base. Para ello es necesario

tomar en cuenta las siguientes consideraciones [1, 25]:

o Campo de esfuerzos del area que se va a soldar y los esfuerzos generados durante el

proceso de soldadura.

o La composicion nominal entre el metal base y el metal de aporte deben ser iguales o
similares de tal forma que la combinacion de ambos dé como resultado a propiedades de

resistencia a la corrosion, oxidacion y mecanicas al menos cercanas a las del metal base.

Los esfuerzos residuales como por ejemplo los que se desarrollan en los alabes de
turbina durante los periodos largos de operacion, como resultado de condiciones combinadas
de rotacion, fuerza centrifuga y gradientes térmicos, deben ser minimizados o eliminados, por
lo general esto se lleva a cabo mediante la aplicacion de pre-tratamientos térmicos
(tratamiento térmico de solubilizado y en algunas ocasiones dependiendo de la superaleacion
tratamientos térmicos de envejecido), a diferencia de los esfuerzos generados durante el
proceso de soldadura, los cuales son controlados mediante los parametros del proceso de
soldadura (calor de entrada y velocidad de aplicacion principalmente). Por lo general el
proceso de soldadura que se va a utilizar depende de los requerimientos de aplicacion y las
propiedades mecanicas caracteristicas que se obtienen particularmente en cada proceso

(integridad y estructura metalurgica de la union).

Los procesos de soldadura no solo se utilizan en la reparacion de componentes que han
sido retirados de servicio por alguna falla o durante los mantenimientos programados como es
el caso de las turbinas de gas (overhaul). Estos también se pueden aplicar incluso en la
produccion de piezas vaciadas nuevas como en las fundiciones donde algunas veces se

requiere de rellenar porosidades o algun otro defecto como traslapes, etc. [24, 25, 26].
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2.10.2 Agrietamiento en los procesos de soldadura por fusion

Los diferentes fendémenos de agrietamiento que se presentan durante y posterior al
procesos de soldadura de éste tipo de superaleaciones base Niquel endurecibles por
precipitacion, ocurre principalmente en regiones como son; la Zona Afectada por el Calor
(ZAC) y/o en el cordon de soldadura, algunos de éstos no son caracteristicos de éstas ya que

se presentan durante los procesos posteriores de precipitacion.

2.10.2.1 Agrietamiento en caliente

Este tipo de agrietamiento ocurre a diferentes grados de severidad dependiendo de la
restriccion de la junta, de las condiciones de soldadura y otros factores incluyendo la
composicion de la aleacién. Estas grietas generalmente se presentan inmediatamente
posteriores al proceso de soldadura, y se debe principalmente a la presencia de fases como son
los carburos precipitados sobre los limites de grano, ya que éstos pueden dar lugar a fusion

parcial y por ende al agrietamiento de los limites de grano en la zona afectada térmicamente.

Este tipo de fisuras por lo general son intergranulares y se presentan en forma
perpendicular a la direccion de aplicacion de soldadura y son muy comunes de observarse en

procesos tales como el de soldadura por arco de tungsteno y gas (GTAW).

La licuacién de las fases sobre los limites de grano es uno de los mecanismos que se
ha considerado es responsable del agrietamiento en caliente y fue propuestos por Pepe y
Seavage [27]. Otros autores también han demostrado que este fendémeno se presenta en la
linea de fusion. Este mecanismo se atribuye principalmente a un fenomeno de licuacion sub-
solidus del tipo reaccion eutéctica entre la matriz y las segundas fases presentes en esta, esto
da como resultado a que se forme una pelicula de soluto rica en elementos formadores de Y’
en la interfase. Uno de los factores principales que da lugar a que la licuacion de las segundas
fases (AxBx) ocurra es el calentamiento rapido hasta la temperatura eutéctica o mayor de la

aleacion durante el procesos de soldadura.
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Como resultado el precipitado no tiene el tiempo suficiente para disolverse en la
matriz [28, 29]. En la Figura 19 se muestra un ejemplo de este fenomeno de licuacion de los

limites de grano observado en una aleacién de aluminio endurecible por precipitacion.

Soldadura

e material en |
nites de grano,

. !

Figura 19. Licuacion de los limites de grano en la region de ZAC [30].
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En la Figura 20 se esquematiza este fenomeno de licuacion cuando este tipo de particulas son
calentadas por encima de la temperatura eutéctica T durante el procesos de soldadura. Como
ya se comento previamente cuando la temperatura alcanza Tg, la licuacion inicia mediante una

reaccion eutéctica AxBx+a =L [29,30].

T To liquidus
L1/ solidus,” Eutéctico

| v
| 11
By v
i N
= |
Cg  AQB, !
Concentracion de B.C: ! GE}GSM
M I TLE
1
ZAC(1 or 2)

usion parcial (MB) Metal Base (MB)

1. Particulas A,B, residuales reaccionando con la matriz:
(licuacion constitucional)
AB,+ra=LaTg
si A B, sigue presente a Tg

2.A,B, reaccionado con la matriz:
AB,ta=LaTg
ABy siempre presente a T
independiente de la velocidad de calentamiento
3. Fusion del eutéctico :
eutéctico (S) = eutéctico (L) a Tg
eutéctico siempre presente a Tg
independientemente de la velocidad de calentamiento

Figura 20. Tres mecanismos de licuacion principales en la region de ZAC, uno dentro de la zona de
solubilidad so6lida y dos por arriba de la linea de solubilidad so6lida [30].
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En la mayoria de las superaleaciones base niquel, el mecanismo de licuacién no es
suficiente para causar que el liquido penetre la mayoria de los limites de grano en la zona de
ZAC, para que esto ocurra es necesario que se presente un fendémeno de migracion sobre los
limites de grano. Este fendémeno de formacion de peliculas en los limites de grano como

resultado de estos mecanismos, se esquematiza en la Figura 21.
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Figura 21. Representacion esquematica de formacion de peliculas ricas en solido en la zona de ZAC
[30].
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La microestructura en la posicion dy representa el material en su condicion inicial, la
posicion d; considerable crecimiento de grano es observado por arriba de la temperatura de
crecimiento de grano efectivo. Debido a esto, algunos de los limites de grano en movimiento
intersecan las peliculas liquidas ricas en soluto y formadas por el fendmeno de licuacion
constitucional, por lo que esto da lugar a que este liquido penetre los limites de grano. En la
posicion d; el crecimiento de grano es mayor por lo que la penetracion de liquido rico en
soluto es aun mayor formando peliculas a lo largo de los limites de grano. Por consiguiente si
el tiempo disponible para disipar el liquido rico en soluto no es suficiente para que esto ocurra
antes de que la temperatura local disminuya a la temperatura efectiva de este, las peliculas de
liquido en estas regiones, solidificaran como una red rica en soluto. Si durante la etapa de
enfriamiento de dicho proceso existe la presencia de suficiente esfuerzo térmico, la formacion
de grietas ocurrira facilmente a través de los limites de grano localizados en el ZAC y en

algunas ocasiones extendiéndose hasta la zona de fusion [27, 29, 30].

2.10.2.2 Agrietamiento por envejecido

Las aleaciones base niquel que endurecen por precipitacion, generalmente son tratadas
térmicamente posterior al proceso de soldadura principalmente por dos razones; relevar
esfuerzos e impartir nuevamente las propiedades mecéanicas requeridas en la aleacion. Durante
el tratamiento el cual consiste en solubilizar y posteriormente envejecer, algunos precipitados
envejecen durante el calentamiento para llegar a la temperatura de solubilizado. Durante esta
etapa los esfuerzos no se han eliminado considerablemente, por lo que el crecimiento de los
precipitados es perjudicial ya que generalmente se presentan grietas durante el tratamiento

térmico.

Este tipo de agrietamiento es también comunmente llamado como; Agrietamiento por
deformacion por envejecido. Recibe este nombre debido a que el agrietamiento ocurre en
soldaduras que experimentan deformaciones internas durante la etapa de calentamiento y en

particular cuando la temperatura al punto donde el envejecimiento se lleva a cabo.
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Como ya se menciond anteriormente los contenidos de (Al +Ti), son responsables de
que este tipo de aleaciones que endurecen por precipitacion sean faciles o dificiles de soldar
(ver la Figura 18). Asi mismo esta misma relacion es responsable de que una aleacion sea mas
0 menos susceptible a presentar este tipo de agrietamiento, el cual ocurre principalmente a
través de los limites de grano, bajo la influencia de los esfuerzos resultantes del proceso de
solidificacion de la soldadura y los cuales se transfieren principalmente a los limites de grano
del ZAC, los cuales tienden a agrietarse al ocurrir la precipitacion de y’, debido al
endurecimiento de la matriz. Existen algunos elementos que promueven este tipo de
agrietamiento, S, C y B ya que se comportan como iniciadores de grietas, en capitulos

anteriores ya se ha discutido con mayor detalle el efecto de éstos elementos.

En la Figura 22 se presenta de forma esquematica la secuencia en como ocurre el
agrietamiento por envejecido. Para este caso el rango de temperatura de precipitacion esta
definida entre T; y T,. La pieza es sometida a solubilizado para relevar los esfuerzos
generados durante el proceso de soldadura, por lo que durante el calentamiento la pieza pasa
por la temperatura de precipitacion. Al menos que la velocidad de calentamiento sea
suficientemente rapida para evadir esta interseccion de precipitacion de la curva C, la

precipitacion se llevara a cabo y por ende ocurrira el crecimiento de grietas [1, 11, 30].
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Figura 22. Representacion esquematica de agrietamiento por envejecido [30].

Es importante comprender los mecanismos que dan lugar a que estos dos tipos de
agrietamiento que se presenten en las superaleaciones base Niquel, con el fin de desarrollar
guias practicas del procesamiento que se debe de llevar a cabo y evitar la aparicion de éstos
defectos y de esta manera disminuir los costos directamente. Se han estudiado algunas rutas
alternas las cuales se relacionan directamente con la aplicacion de pre y post-tratamientos

térmicos mas elaborados.

Tomando como punto de lanza las siguientes consideraciones; se requiere de una
distribucion mas homogénea de los elementos de aleacion, microestructuras ordenadas cuyas
propiedades de resistencia soporten los esfuerzos térmicos generados durante la aplicacion y
solidificacion de la soldadura y que a la vez presenten un buen comportamiento elastico,
evitar la precipitacion de Y en los procesos de post-tratamiento en especifico durante el
calentamiento en la etapa de solubilizado tomando como referencia las curvas de
susceptibilidad al agrietamiento (curvas tipo C), este tipo de curvas son caracteristicas de

cada aleacion y dependen en gran medida de la composicion quimica, ver la [1, 11].
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Figura 23. a) Efecto de la velocidad de calentamiento en la tendencia al agrietamiento en el
tratamiento térmico de solubilizado posterior a la soldadura (Rene 41), b) Efecto de la concentracion
de los elementos de aleacion Hierro, Silicio, Manganeso, Azufre en la tendencia al agrietamiento

durante el pos-tratamiento térmico de soldadura (Rene 41) [11].

2.10.3 Clasificacion de los procesos de soldadura

Las superaleaciones base Niquel que endurecen por solucidon soélida, pueden ser
soldadas de buena manera por medio de casi todos los métodos de soldadura existentes, a
excepcion de los procesos de soldadura por forja y oxiacetileno. Para el caso de las
superaleaciones vaciadas que endurecen por precipitaciéon como es el caso de la aleacion
INCONEL 939 la cual es objeto de estudio en ésta investigacion, los métodos de soldadura

mas comunmente empleados son:

Soldadura por arco de tungsteno y gas (GTAW)
e Soldadura por arco de metal y gas (GMAW)

¢ Soldadura por arco de metal protegido (SMAW)
e Soldadura por arco de plasma (PAW)

¢ Soldadura por rayo laser (LBM)
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A continuacidn se describe en forma general solamente el proceso de soldadura por
fusion GTAW, éste es el proceso que se utilizo en el desarrollo experimental con base a que
historicamente es el procesos de soldadura por fusion mas utilizado para la reparacion de
alabes de turbina de acuerdo a los requerimientos industriales implicitos en dicho proceso [24,

26].
2.10.3.1 Proceso de soldadura por arco de Tungsteno

Este proceso de soldadura por arco y gas (GTAW-gas tungsten arc welding) que
utiliza un arco entre un electrodo de tungsteno (no consumible) y el charco de soldadura, se ha
vuelto una herramienta indispensable en las industrias que manufacturan o reconstruyen
piezas criticas de las turbinas como son los alabes, en virtud de la alta calidad de las

soldaduras que se producen y el bajo costo del equipo.

En la actualidad este proceso ha recibido también los nombres de; soldadura con
electrodo consumible y/o soldadura con tungsteno y gas inerte (TIG), mas sin embargo la
AWS (American Welding Society) para este proceso utiliza la terminologia (GTAW), ya que

en algunas aplicaciones es posible utilizar mezclas de gases protectoras que no son inertes.

En la Figura 24 se ilustra el equipo del proceso de soldadura (TIG) asi como el
proceso de soldadura, el cual como ya se menciond anteriormente utiliza un electrodo de
tungsteno no consumible soportado por un soplete a través del cual se inyecta el gas protector,
el cual evita la contaminacion (protege el electrodo, el charco y el metal de aporte). El arco
eléctrico se produce por el paso de corriente a través del gas ionizado, que conduce la
electricidad. El arco se establece entre la punta del electrodo y la pieza a soldar. El calor
generado por el arco funde el metal base y una vez formado el charco de soldadura, el soplete
se desplaza a lo largo de la union y el arco funde progresivamente las superficies de empalme.
Si se utiliza alambre de aporte, como es el caso de las superaleaciones base Niquel, éste se

alimenta por el borde delantero del charco para llenar la unién [30, 31].
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Figura 24. Esquema de equipo utilizado para proceso TIG [30].

A continuacion se enumeran algunas de las ventajas que tienen las diferentes

configuraciones del proceso GTAW:
1) Producen soldaduras de muy buena calidad, generalmente libres de defectos
2) Libre de salpicaduras que ocurren en otros procesos por arco

3) Se puede usar con metal de aporte o sin el
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4) Ofrece un control excelente de penetracion

5) Produccion de soldaduras autdgenas econdmicas a mayor velocidad
6) Puede utilizar fuentes de potencia de costo relativamente bajo

7) Permite controlar de manera precisa las variables de soldadura

8) Permite controlar de manera independiente la fuente de calor y las adiciones de metal de

aporte.
9) Excelente para soldar secciones muy delgadas

Asi también €ste proceso puede presentar problemas potenciales como los siguientes si

no se tienen los cuidados requeridos:

1) Inclusiones de tungsteno si se permite el contacto del electrodo con el charco de

soldadura
2) Contaminacion por una inapropiada cobertura de gas
3) El soldador requiere mas destreza y coordinacién

4) Para secciones mayores a 10mm de espesor, resulta menos econdémico que el proceso de

electrodo consumible

5) Puede ocurrir el golpe o desviacion del arco

Es de gran importancia controlar las principales variables de éste proceso como son el
voltaje del arco (longitud del arco), la corriente de la soldadura, la velocidad de recorrido y el
gas protector, para obtener soldaduras de buena calidad y no se presenten problemas como los
mencionados anteriormente. Como ya se discutio este proceso es ampliamente utilizado en la
reparacion de alabes de turbina, ya que se pueden soldar secciones muy delgadas debido a que
el arco se concentra en un area muy pequefia y el calor producido pude ser regulado en una

manera muy precisa.
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Antorchas. En la practica durante la aplicacion de soldadura a piezas vaciadas de aleaciones
endurecidas por precipitacion base niquel principalmente, recomiendan utilizar antorchas que
permitan la mejor proteccion de gas, mejor vision de trabajo (de preferencia trabajar a un
angulo de 90°) sin perder la atmdsfera protectora o contaminacion de la misma por el aire que

la rodea.

Proteccion con gas. La tobera de gas debe ser lo mas larga posible para mantener una
distancia minima entre la pieza a soldar y la tobera. La mezcla de gas protector puede ser
argén o helio o una mezcla de los dos, comunmente cuando se utiliza metal de aporte solo se

emplea argon en éste tipo de aleaciones.

Electrodos. Los electrodos deben ser de tungsteno puro o aleado preferentemente con
zirconio y de preferencia con un angulo en la punta de 30° para tener mejor control de la
penetracion y de la estabilidad del arco. La extension de éste debe ser corta y principalmente
se basa en el disefio de la junta, como por ejemplo una extension de 4.8 mm puede utilizarse

en juntas a tope en piezas delgadas.

Técnicas de aplicacion. Generalmente cuando se sueldan alabes de turbina, se utiliza metal
de aporte, el didmetro de éste debe ser similar al espesor de la pieza que se va a soldar,
durante el proceso la punta caliente del electrodo debe mantenerse dentro de la atmodsfera
protectora para evitar su oxidacion asi mismo debe mantenerse un arco de longitud corta para
asegurar la transferencia de los elementos desoxidantes al charco de soldadura. Dependiendo
del espesor de la pieza y propiedades de la aleacion como son conductividad térmica y
capacidad calorifica principalmente, se determina un rango maximo y minimo de velocidad de
avance, por lo tanto para tener una buena penetracion, espesor Optimo del cordon asi como su
integridad, la velocidad debe mantenerse entre dicho rango. En las superaleaciones
endurecibles por precipitacion con espesores delgados como es el caso de los alabes de
turbina, se requiere que el calor de entrada sea el mas bajo posible, por lo cual se incrementa
la formacion de porosidades y se debe principalmente al incremento considerable de la

velocidad de solidificacion del charco de soldadura [1, 26].
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Capitulo 3

ANTECEDENTES DE LA
SUPERALEACION INCONEL 939

3.1 Material

La superaleacion Inconel 939 es una aleacion vaciada base niquel con altos contenidos
de cromo, la cual se utiliza ampliamente en la fabricacion de alabes de turbinas de gas. El alto
contenido de cromo con el que cuenta esta aleacion, le infiere excelentes propiedades de
resistencia a la oxidacion a temperaturas elevadas. Sus propiedades a temperaturas
relativamente bajas y altas, son excelentes y resultan de la precipitacion en el estado sélido de
la fase ', cuya formacion y precipitacion se discutié ampliamente en capitulos anteriores. La
fraccion volumen de este precipitado en la aleacion Inconel 939 es alto (~60%) y se considera

para este caso en particular es del tipo (Ni3, Cos) (Al, Ti o Ta) [1, 18].

Algunos investigadores han demostrado que los carburos del tipo MC precipitan en
mayor medida y son formados principalmente por Ti y Nb en menor cantidad y distribuidos
sobre los limites de grano como particulas discretas carburos del tipo M»3;Cs compuestos

principalmente por Cr dadas las cantidades considerables de este elemento en la aleacion.

El contenido alto de cobalto presente en esta aleacion reduce la solubilidad de los
elementos formadores de Yy en la matriz, lo cual maximiza la precipitacion de éste

intermetalico. La composicion nominal de esta aleacion se muestra en la Tabla 3 [18].

Dado lo anterior esta superaleacion alcanza sus propiedades maximas como resultado
de la precipitacion del intermetalico Y'de manera coherente con la matriz, lo cual da como
resultado a la formacion de deformaciones coherentes, asi como a una distribucién y
morfologia deseables para incrementar dicho mecanismo de endurecimiento como son
precipitados principalmente esféricos con altos valores de fraccion volumen de los mismos
[32].
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Tabla 3. Composicién nominal de la superaleacion Inconel 939.

Elemento Inconel 939
% peso

C 0,15
Cr 22,4
Co 19
Ti 3,7
Al 1,9
W 2

Ta 1,4
Nb 1

Zr 0,1
B 0,01

3.2 Tratamientos térmicos

Dado que este tipo de superaleacion (Inconel 939) endurece por precipitacion, resulta de
gran importancia aplicar tratamientos térmicos adecuados con el fin de obtener las
propiedades de resistencia tanto mecanicas asi como de oxidacion adecuadas para el tipo de

operacion final que se pretende.

Anteriormente se menciond el endurecimiento se desarrolla principalmente por la
precipitacion de intermetélicos Y y en menor medida por la precipitacion fases de reaccion
secundaria como los carburos. Algunos investigadores han demostrado que la aleacion
Inconel 939 desarrolla considerablemente sus propiedades de resistencia a temperatura
ambiente asi como a su resistencia a corto plazo y temperaturas elevadas cuando se aplican

tratamientos de tres etapas (14 h de tratamiento).

Asi mismo determinaron que las propiedades de resistencia a la termo-fluencia a
temperatura elevada y por periodos largos, al compararla con el de la superaleacion Inconel

738, los resultados son muy similares entre ambas aleaciones.
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Se ha establecido que no existe gran diferencia entre los tratamientos convencionales
que se aplicaban en un principio a este tipo de aleaciones, como son el de cuatro etapas y el
mas reciente propuesto por Shaw et.al [33] de dos etapas. Todos estos mostraron que en la
ultima etapa de envejecido ocurria la precipitacion de pequefios intermetalicos esféricos de
Y'secundaria, con tamanos entre ~40 a 80 nm. Los cuales influenciaban de manera positiva las
propiedades de termo-fluencia a tempos largos. Los precipitados mas finos fueron obtenidos
en los tratamientos de cuatro y dos etapas, lo cual influye todavia en mayor medida la

resistencia comparada con la microestructura observada en los tratamientos de tres etapas.

Las propiedades de resistencia a la ruptura bajo condiciones de elevada temperatura
(800-900°C) y tiempos largos de operacion (>25000h) que requieren las turbinas industriales
es de gran importancia. A estas condiciones de operacion, las particulas de y’secundaria
entran en solucion, y contribuyen al engrosamiento de los precipitados de y'primaria asi como
al incremento de la fraccién volumen de la misma dando como resultado al incremento de la
resistencia la ruptura a los niveles deseados. En la Tabla 4 se presentan las temperaturas mas

tipicas para cada uno de los tratamientos mencionados anteriormente [18, 32, 33].

Tabla 4. Propiedades de resistencia a la ruptura a 816 y 870°C [32].

Resistencia ala  Tiempo de vida
Tratamiento térmico (Inconel 939)

ruptura, MNm’ hr

Cuarta etapa a 870°C

124 11127
1150°C/4h + 1000°C/6h + 900°C/24h + 700°C/16h
Tres etapas

379 1725
1160°C/4h + 1000°C/6h + 800°C/16h + 816°C
Dos etapas

120 15202

1160°C/4h + 1000°C/6h+ 870°C
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3.3 Soldabilidad

Como resultado del alto contenido de elementos formadores de y* Al y Ti (26%), la
aleacion Inconel 939 presenta fracciones volumen de este precipitado de ~60%. Previamente
se menciond que las superaleaciones base niquel con altos porcentajes del precipitado Y’
presentan baja soldabilidad (ver la Fgura 18), ya que estas presentan alta susceptibilidad a
presentar agrietamiento durante el proceso de soldadura o en tratamientos de envejecido

posteriores a dicho proceso [34, 35].

Se han realizado estudios en forma extensa y profunda en aleaciones similares con el fin
de disminuir o eliminar el agrietamiento que se presenta en este tipo de aleaciones en la ZAC.
Shaw et al. [32] describe un método mediante el cual se mejora considerablemente la
soldabilidad de esta aleacion mediante la aplicacion de pre-tratamientos térmicos de soldadura
(PTTS); sin embargo, la informacion disponible al respecto es muy limitada y no se describe
el mecanismo de agrietamiento en la ZAC. Sin embargo para otras aleaciones existe una gran
cantidad de informacion disponible en la cual se describe este comportamiento de
agrietamiento intergranular, el cual se menciona es afectado por lo siguiente: (1) la presencia
de precipitados sobre los limites de grano; y (2) la morfologia de los limites de grano, el cual
puede afectar la posibilidad de que se lleve a cabo la propagacion de una grieta en esta region

de limites de grano [35, 36].

Previamente se discuti6 en forma mds amplia como este tipo de agrietamiento
intergranular en la ZAC, ocurre como resultado de un fendémeno de licuacion fuera del
equilibrio y en la interfase y por debajo de la linea de solidus de la aleacion mediante una
reaccion de equilibrio supersolidus [30, 35]. Algunos investigadores han reportado un
incremento a la resistencia al agrietamiento intergranular en la ZAC, por medio de la
aplicacion de PTTS mas la aplicacion de un procedimiento adecuado de soldadura. Este
comportamiento es atribuido a la creacion de una microestructura capaz de relajar los
esfuerzos generados durante el proceso de soldadura, reduciendo considerablemente el

agrietamiento por licuacion intergranular [35,36].
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3.4 Alcance de la presente investigacion

Considerando los antecedentes de la aleacion Inconel 939, los cuales establecen que esta
superaleacion base niquel presenta baja soldabilidad, debido que ésta experimenta un
fenémeno de agrietamiento intergranular en la ZAC, durante el proceso de soldadura o
posterior a post-tratamientos térmicos de soldadura. Dado que la informacion disponible
referente al comportamiento microestructural con respecto a este mecanismo de agrietamiento
en la ZAC, es muy limitada en especifico para esta superaleacion, es por ello que resulta de
gran importancia comprender la evolucidon microestructural en la ZAC en respuesta a un
calentamiento rapido de soldadura asi como la relacién microestructural de un pre- y post-
tratamiento térmico de soldadura. Es por ello que el objetivo del presente estudio es el de
entender los efectos de los pre-tratamientos térmicos de soldadura en las reacciones
metalurgicas que contribuyen al agrietamiento por licuacion en la ZAC durante el proceso de

soldadura de la superaleacion Inconel 939.

Para ello se utilizaron técnicas de andlisis como Microscopio electronico de barrido
(MEB) vy transmisioén (TEM), con el objeto de caracterizar los cambios microestructurales de
las diferentes muestras, para finalmente interpretar y generar el conocimiento requerido para

comprender y manipular dicho fenémeno de agrietamiento, mediante los siguientes aspectos:

¢ Morfologia del grano, asi como morfologia y distribuciéon de fases del material en su
condicion inicial (como se recibid posterior a estar en operacion),

e Morfologia del grano, asi como morfologia y distribucion de las fases presentes en
funcion de los tratamientos térmicos de envejecido,

¢ Fraccion volumen de los precipitados y'primaria con respecto a los tratamientos térmicos
de envejecido,

e [dentificacion de las diferentes fases por medio de su morfologia y composicion quimica,

e [dentificacion de fendmenos involucrados en la aparicion de grietas por licuacion y su
relacion con la microestructura (tratamiento térmico de envejecido),

e Efecto de los pardmetros de soldadura en la aparicion de grietas en la ZAC,

¢ Determinacion de los parametros de red asi como el desajuste de la red y/Y’,

e Efecto del desajuste de red y/y” en la aparicion de grietas en la ZAC.
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Capitulo 4

DESARROLLO EXPERIMENTAL

4.1 Material

El material utilizado en el presente estudio fue una superaleacion base niquel Inconel
939 proporcionado por Corporacion Mexicana de Investigacion en Materiales, S.A de C.V.
(COMIMSA), en la forma de alabes de turbina. Estos alabes fueron fabricados mediante el
proceso de vaciados convencional, los alabes de acuerdo a informacidon proporcionada por
COMIMSA, estuvieron operando en la primera etapa de la zona caliente de una turbina de
gas Ruston TB5000, la cual se clasifica como una turbina de alto desempeio y que opera
comunmente de forma continua. Los alabes estuvieron en operacion por aproximadamente

~40,000h a temperaturas variantes entre los 600 y 850°C.

El andlisis quimico se realizd mediante la técnica de espectrometria de fluorescencia
de rayos X y espectrometria de emision Optica obteniéndose los resultados que se muestran en

la Tabla 5.
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Tabla 5. Composicion quimica de la superaleacion Inconel 939.

<0.002
23.23
19.31
Balance

Nota: con la técnica utilizada no fue posible determinar el contenido de Boro (B).

4.2 Preparacion de muestras

En la seccion 4.1 se comentd que este tipo de alabes (primera etapa zona caliente) en
operacion estan expuestos a temperaturas elevadas, por lo cual a estos se les aplica un
recubrimiento del tipo ceramico-metalico (MCrAlY) donde M en este caso se indicod
correspondia con Co. Este tipo de recubrimientos comtiinmente para proteger al metal base de
la oxidacidon a temperatura elevada asi como barrera térmica (evita el contacto directo del

metal base (Inconel 939) con los gases calientes de la turbina). Es por ello que fue necesario
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someter los alabes a un proceso de limpieza con granalla (proceso sand-blast) para retirar el
dicho recubrimiento, posteriormente especimenes de prueba de aproximadamente (30 x 5
mm) se cortaron con una velocidad de 0.1 mm/s de la zona identificada como hoja del alabe,

tal y como se ilustra en la Figura 25.

Raiz de alabe | “v-*l
i S ——
- - Tl b

Hoja de alabe —

Figura 25. Ingenieria de alabe y zona de hoja de alabe de donde se obtuvieron las muestras.

4.3 Tratamientos térmicos

Las muestras obtenidas fueron sometidas a varios pre-tratamientos térmicos de
soldadura y lo cuales consistieron de dos etapas: (1) en esta etapa se aplico un solubilizado a
temperaturas de 1145°C y 1160°C, la velocidad de calentamiento utilizada fue de 15°C/min
por tiempos de 2 y 4 horas, posteriormente el enfriamiento se realiz en el interior del horno a
una velocidad promedio de + 6°C/min hasta alcanzar la temperatura isotérmica de envejecido
siguiente; y (2) en esta etapa se aplicaron tratamientos de envejecido a temperaturas de
850°C, 900°C, 950°C y 1000°C por un periodo de 6 horas, el enfriamiento se realizé en horno

a una velocidad de + 14.5°C/min, hasta alcanzar la temperatura ambiente.
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La Figura 26 muestra un ejemplo de las rampas de los ciclos térmicos descritos
previamente en la seccion 1.2, mientras que la Tabla 6, muestra la designacion de las muestras

para cada ciclo térmico. Los tratamientos térmicos se realizaron por cuadruplicado.

1200

1100 +H 3

1000 4

Q00

Temperatura "C

800 ——

(6]

F00 —

600 —
o 1 2 3 4 5 & 7 8 9% 10 11 17 13
Tiempa [h)

Figura 26. Esquema de ciclos térmicos aplicados.

1. Calentamiento a la temperatura de solubilizacion (1145°C y 1160°C) Vc=15°C/min.

2. Mantenimiento a la temperatura de solubilizacion (2 y 4 h).
3. Enfriamiento en el interior del horno hasta la temperatura de envejecido Vg=+6°C/min.
4. Mantenimiento a la temperatura isotérmica de 1000°C, 950°C, 900°C y 850°C por 6 h.

5. Enfriamiento hasta la temperatura ambiente en el interior del horno.

~61 ~



Tabla 6. Nomenclatura de muestras para cada condicion de pre-tratamiento térmico de

envejecido.
H2-1 H3-1 H4-1 H5-1
H2-2 H3-2 H4-2 H5-2
1160°C/ 4 h
H2-3 H3-3 H4-3 H5-3
H2-4 H3-4 H4-4 H5-4
H6-1 H7-1 H8-1 H9-1
H6-2 H7-2 H8-2 H9-2
1145°C/ 4h
H6-3 H7-3 H8-3 HO9-3
He-4 M7-4 H8-4 H9-4
H10-1 H11-1 H12-1 H13-1
H10-2 H11-2 H12-2 H13-2
1160°C/2h
H10-3 H11-3 H12-3 H13-3
H10-4 H11-4 H12-4 H13-4
H14-1 H15-1 H16-1 H17-1
H14-2 H15-2 H16-2 H17-2
1145 C/ 2h
H14-3 H15-3 H16-3 H17-3
H14-4 H15-4 H16-4 H17-4
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4.4 Medicion de microdureza

La medicion de dureza Vickers, se realizdé en un microdurometro Future-Tech modelo
FM7 empleando un indentador de diamante con una carga de 0.5 Kg por 15s, se realizaron un

total de 6 indentaciones por muestra y se obtuvo un promedio de estas.

4.5 Proceso de aplicacion de soldadura TIG

La superficie transversal de corte de las probetas tratadas térmicamente, fue pulida y
limpida con acetona, con el fin de remover el Oxido presente asi como cualquier otra
contaminacion, para posteriormente aplicar soldadura por medio de un proceso TIG
semiautomatico. Los parametros utilizados fueron; cordéon de soldadura de un simple paso
utilizando como material de aporte la aleacion A230 cuya composicion quimica se muestra en
la Tabla 7 y se considera como una aleacidon estandar (no endurece por precipitacion). Esta
aleacion fue seleccionada ya que de acuerdo a algunos reportes sobre reparacion de este tipo
de componentes (4labes de turbinas de gas), al utilizar una aleacién mas ductil como es el
caso de la A230, afecta de manera positiva disminuyendo los esfuerzos que se generan en la
unién, asi mismo también se establece que esta aleacion es una de las pocas cuyos electrodos
cuentan con las dimensiones para reparar bordes delgados y restringidos de las puntas de los
alabes [24, 26,37]. La velocidad de aplicacion fue constante (45mm/min) con una corriente (1)
de 25 A y un voltaje (V) de 10 V utilizando argén como gas protector. El calor de entrada fue
de 0.33 kJ/mm, y se calcul6 utilizando la expresion HI = (V x I x 60/S x 1000), donde S es la
velocidad de aplicacion de soldadura. En el anexo A se describe con mdas detalle como
considerando el comportamiento observado por algunos investigadores, se llevd a cabo la

seleccion de los parametros mencionados [34, 44].
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Tabla 7. Composicion quimica de la aleaciéon de aporte A230.

0.05
0.041
21.8
0.98
0.002
0.42
0.017
13.5
0.37
0.68
0.50

Balance

4.6 Microscopia optica y electronica de barrido

Las microestructuras de las muestras en sus diferentes condiciones; condicion inicial,
tratadas térmicamente asi como la ZAC de las muestras soldadas, fueron evaluadas por medio
de microscopia convencional y microscopia electronica de barrido (MEB) utilizando un
equipo JEOL-6490 equipado con un detector Oxford del tipo espectrometro de energia
dispersa de Rayos-X (EDAX) . Para ello las muestras fueron preparadas utilizando técnicas
convencionales de metalografia: corte, montaje, desbaste, pulido y ataque. Para revelar la
microestructura las muestras fueron atacadas mediante ataque electrolitico utilizando una
solucion de 10ml de HNO3, 50 ml de H,SOy4, 40 ml de H3PO,4 y 100 ml de agua, aplicando un
voltaje de 5V durante 5 a 6 segundos.
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4.7 Determinacion de fraccion volumen de 7y’

La medicion del porcentaje de fraccion volumen del precipitado y'primaria se realizd
mediante un analizador de iméagenes con el que cuenta el microscopio electronico de barrido
mencionado previamente y cuyo nombre comercial es SCANDIUM. Se cuantifico el
porcentaje por area de los precipitados. Varios investigadores [38, 39] han establecido que el
porcentaje por area que se obtiene es igual al porcentaje en volumen del precipitado en el

material.

4.8 Microscopia electréonica de transmision

Se prepararon muestras de las tres condiciones mencionadas previamente (inicial,
tratadas térmicamente y posterior a la aplicacion de soldadura ZAC), las muestras
seleccionadas fueron las que mejores resultados en cuanto a mitigacion de agrietamiento
mostraron y las que no evidenciaron mejora alguna, esto con el fin de observar mediante esta
técnica si el desajuste de la red y/y" influyé de alguna manera al respecto. Las muestras
obtenidas mediante corte fueron de aproximadamente 5x5mm las cuales se desbastaron
mecanicamente hasta aproximadamente Imm de espesor y posteriormente utilizando la
técnica de desbaste idnico (FIB) instalado en un microscopio electronico FEI Dual Beam
Quanta 200 3D, las muestras fueron adelgazadas hasta obtener laminillas de ~25x 1.6um.
Posteriormente estas laminillas fueron sometidas a un mayor adelgazamiento utilizando un
Haz de iones de Ga y con un voltaje de aceleracion de 20 kV. El equipo utilizado para
observar las muestras fue un microscopio electronico de transmision (TEM) FEI-TITAN 80-
300kV, el cual cuenta con un caindén de emision de campo, una camara Gatan de 1024X1024

pixeles de resolucion digital y un espectrometro de energia dispersa de Rayos X (EDAX).
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4.9 Determinacion del desajuste de la red cristalinay -y’

La determinacion del desajuste de red cristalina, se llevo a cabo en primera instancia
mediante la determinacion de los parametros de red de las particulas y" y la matriz 'y a partir
de patrones de la inversa de furrier obtenidos de iméagenes de alta resolucion obtenidas con del
TEM vy procesados por medio del software Gatan Digital Micrograph. Una vez obtenidos los
parametros de red, el desajuste se calculd aplicando la ecuacion (1) indicada en la seccion

2.7.1.

Capitulo 5

DISCUSION DE RESULTADOS

5.1 Microestructura

Previamente se mencion6 que los alabes estuvieron operando pro alrededor de 40,000h
a temperaturas variantes de 600 a 850°C, es de esperarse que bajo estas condiciones el
material haya experimentado cierto grado de degradacion microestructural. Comunmente la
zona que presenta mayor degradacion es la zona identificada previamente como hoja del
alabe, motivo por el cual de esta region se obtuvieron las muestras para llevar a cabo el
estudio y comparar si se obtenian cambios microestructurales considerables al aplicar los
tratamientos térmicos descritos. Asi mismo se considera que la raiz del dlabe, no experimenta
cambios microestructurales considerables por lo cual se podria considerar como referencia de

la microestructura original del alabe previo a entrar a operacion [41, 42].
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5.1.1 Microestructura inicial del material

La microestructura de la zona de raiz observada por medio de microscopia Optica se
observa en la Figura 27 y consiste de granos equiaxiales de tamafio promedio 156pum, lo cual
es indicativo de que estos alabes fueron procesados mediante un proceso convencional de
vaciado a la cera perdida. Asi mismo se observa una red dendritica fina sobre la cual se
observa segregacion interdendritica ligera (4reas negras). Se observan también la presencia de
carburos dispersos (puntos negros). La Figura 28 corresponde con una vista cercana de los
carburos, los cuales se observa con claridad se encuentran dispersos en su mayoria en la
matriz y en menor cantidad sobre los limites de grano (LG) y/o interdendriticos (LID) como
particulas discreta. Los carburos dispersos en la matriz presentan morfologias principalmente
del tipo bloque o cilindricos, y corresponden de acuerdo a su morfologia y a su composicion
quimica con carburos del tipo MC compuestos principalmente de; Ti, Ta y Nb con base a
diferentes microandlisis realizados (técnica de energia dispersa de rayos X - EDS), como el

que se observa en la Figura 29 y los cuales fueron realizados sobre varias de estas particulas.

También se observaron algunas particulas discretas y distribuidas de manera aislada
sobre los LG al igual que los carburos MC, estos fueron identificados por medio de su
composicion quimica, encontrandose que estos se encuentran formados principalmente por
Cr, Co y W de acuerdo al microandlisis observado en la Figura 30, las cuales se consideran
son las especies quimicas tipicas de las cuales se forman los carburos del tipo M»3Cs. Este tipo
de microestructura corresponde con la microestructura observada por varios investigadores

[18, 32] discutida en capitulos anteriores.
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Figura 28. Micrografia via MEB de la distribucion y morfologia de los carburos en la raiz del alabe.
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Figura 30. EDS de carburos tipo M;Cs.
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En la Figura 31 se muestra la distribucion de los precipitados 7Y’, los cuales
previamente se discutid son los responsables principales del endurecimiento por precipitacion
de este tipo de superaleaciones y se distingue como este presenta una morfologia de cubos con
esquinas redondeadas o semi-esférico, cuyo tamafio y fraccion volumen son 320nm y 56% Fv,
respectivamente. Los precipitados no presentan gran variacion en su morfologia. También se
distingue presencia minima de particulas mas pequefias de y’secundaria. Es decir no existe
evidencia de deformacion y/o engrosamiento severo de los precipitados asi como tampoco
elongacion de estos que pudiera resultar de la exposicion a altas temperaturas por tiempos
prolongados. Es por ello que este tipo de microestructura se considera como la
microestructura original que tenia el 4labe previo a entrar a operacion si la comparamos con la

de la zona caliente del este.

Figura 31. Micrografia via MEB del precipitado ¥" en su condicion inicial.
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A diferencia de la microestructura observada en la raiz del alabe, se espera que la
microestructura de la hoja del alabe al estar expuesta a los gases calientes de combustion,
experimente degradacion considerable. En la Figura 32 se muestra la microestructura presente
en esta zona, se observan granos equiaxiales con tamafios promedio de 205um, los cuales
comparadas con los de la raiz se observa un crecimiento considerable de éstos. Persiste la
presencia de particulas dispersas en la matriz y los limites de grano se observan ligeramente
mas gruesos. Asi mismo se observa mayor segregacion sobre los LID, ambos fenomenos se
atribuyen a las altas temperaturas a las cuales estuvieron expuestos los alabes por periodos

largos de operacion.

Figura 32. Micrografia optica de la microestructura de la hoja del alabe.

Vistas mas cercanas permitieron evidenciar como las particulas dispersas
principalmente en la matriz, corresponden con carburos, los cuales también se alojan sobre
los LID y/o LG ver la Figura 33. De estos se distinguen principalmente dos diferentes
morfologias, peliculas gruesas y continuas y precipitados tipo escritura china. Por medio de la

composicion quimica se logréd identificar los intermetélicos tipo escritura china corresponden
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con carburos del tipo MC y las peliculas continuas con carburos del tipo M,3Cs. Evidencia de
esto son las especies quimicas detectadas en los microanalisis observados en la Figura 34 y la
Figura 35; MC (Ti, Ta y Nb) y M»3C¢ (Cr, Co, W), como se menciond para esta aleacion en
especifico, son los elementos formadores de los carburos [17, 40]. Se ha establecido que la
formacion de este tipo de peliculas gruesas y continuas de carburos M;3C¢ ocurre por la
descomposicion de los carburos MC mediante la siguiente reaccion; MC + v = M»3Ce + ¥
(gruesa), lo cual es indicativo claro del grado de envejecido que experimento la
microestructura como resultado de la exposiciéon a temperaturas elevadas y periodos de
operacion prolongados. Asi mismo se observo la formacidon considerable de eutécticos -
Y'tanto sobre los nucleos de las dendritas asi como en los LID y/o LG. Asi mismo se observa
una clara variacion del tamafio de precipitados de Yy entre los nicleos de las dendritas y las
regiones interdendriticas, lo cual resulta por la difusion de elementos formadores de dicho

precipitado hacia estos sitios.

Figura 33. Micrografia via MEB de carburos con morfologia escritura china tipo MC y peliculas
gruesas continuas tipo M,3Cs.
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Figura 35. EDS de carburos tipo M»;Cs.

experimentan esta zona de los alabes.
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En la Figura 36 se muestra una vista cercana de los precipitados y" cuya morfologia
consiste de cubos deformados (octo-cubos) con tamafios que varian entre 1.13um a 1.5um, es
evidente como los precipitados de mayor tamafio crecen a expensas de los mas pequefios
mediante un mecanismo de coalicion [41, 42]. La fraccion volumen en esta zona también es
mayor comparada con la de la raiz aproximadamente 65%Fy, asi mismo algunas particulas

evidencian cierto alargamiento orientada de manera perpendicular al esfuerzo principal que




Figura 36. Micrografia via MEB del precipitado y" sobre envejecido.

5.1.2 Microestructura de los especimenes posterior a ser pre-tratados térmicamente.

En la Tabla 8 se muestran los pre-tratamientos térmicos aplicados a las muestras las
temperaturas de solubilizado aplicadas fueron 1160°C y 1145°C con tiempos de dos y cuatro
horas. De acuerdo a la evaluacién microestructural realizada y de manera general, se
observaron cambios significativos en la morfologia y distribucion de los carburos tal y como
se observa en la Tabla 9 . Las cadenas gruesas de carburos asi como los carburos gruesos tipo
escritura china desaparecieron por completo en las muestras H2 a HS, sin embargo algunas
peliculas continuas persisten en los tratamientos H9 a H17. De igual manera se observan
cambios considerables en lo que se refiere a la morfologia y distribucion de los precipitados ¥’
(ver Tabla 10), variando principalmente en morfologia con respecto al tratamiento térmico de

envejecido y con respecto al de solubilizado para las dos diferentes temperaturas utilizadas.
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Tabla 8. Lista de pre-tratamientos térmicos de soldadura.

Identificacion Tratamiento térmico

H2 1,160 C'4 h/ BH + 1,000 T'6 h/ EH
H3 1,160 C'4 W BH +950 €6 h/ EH
H4 1,160 C'4 W BH +900 € 6 h/ EH
H5 1,160 C'4 W BEH +850 T 6 h EH
H6 1,145 C4 W BEH +1,000 T'6 b/ EH
H7 1,145 €4 hWBH +950 C 6 h EH
H8 1,145 T4 W BH +900 C 6 i/ EH
H9 1,145 T4 hWBEH +850 T 6 h EH
H10 1,160 C'2 / BH + 1,000 C'6 h/ EH
H11 1,160 €2 BH +950 C 6 h EH
H12 1,160 €2 BH +900 C 6 h/ EH
H13 1,160 T2 BH +850 T 6 h EH
H14 1,145 C'2 h BH + 1,000 T'6 h/ EH
H15 1,145 C2 W BH +950 C 6 h EH
H16 1,145 €2 BH +900 C 6 h/ EH
H17 1,145 C2hWBEH +850 T 6 h EH
BEH-Enfriamiento en horno
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Tabla 9. Distribucién y morfologia de carburos como resultado del pre-tratamiento térmico de soldadura aplicado.

INCONEL
939

1160°C/4 hr

1145°C/4 hr

1160°C/2 hr

1145°C/2 hr




Tabla 10. Distribucion y morfologia de Y* como resultado del pre-tratamiento térmico de envejecido.

Temperatura de Envejecido

INCONEL
939

1160°C/4 hr

1145°Ci4 hr

1160°C/2 hr

Temperatura de solubilizado

11435°Ci2 hr




Los tratamientos térmicos H2, H3, H6 y H7, presentaron una disolucion completa
de los intermetalicos observados en la microestructura inicial, dando como resultado a una
microestructura bi-modal de precipitados esféricos Y primaria con tamafo promedio de
aproximadamente 362nm y precipitados esféricos de y’secundaria mas pequefios con
tamafios entre 30 a 50nm, los cuales se distribuyen homogéneamente tanto en los nticleos
dendriticos asi como en las regiones interdendriticas, ver la Figura 37. Asi mismo se
observa que la mayoria de los carburos presentes son del tipo MC y con morfologias de
bloque, estos se encuentran distribuidos principalmente en los nticleos de las dendritas, y en
menor cantidad sobre los limites de grano y/o interdendriticos, ver la Figura 38. Al realizar
analisis quimico sobre estos, se determind que se componen principalmente de; Ti, Nb y

Ta, ver laFigura 39.

-
.

Figura 37. Micrografia via MEB de la distribucion de y'primaria y secundaria posterior a PTTS.

~ 78 ~



A, ey, W

L e Carhareg f
: i

AL

X%1,500  T0pm 1035 SE
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Figura 39. EDS de los carburos MC posterior a PTTS.
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Previamente se menciond que los intermetdlicos ¥* que precipitan hacia los limites
interdendriticos, comunmente son de mayor tamafo comparados con los de los nucleos
como resultado de la difusion de elementos como Ti y Al [41, 42]. Sin embargo en las
muestras correspondientes a los tratamientos H2, H3, H6 y H7, los tamafios de particula
son muy similares es decir no existe una diferencia considerable, siendo esto indicativo de
la distribucion homogénea lograda durante la etapa de solubilizado, asi como de una
precipitacion también mas homogénea y controlada durante las etapas de envejecido a 1000

y 950°C.

Las muestras H4, HS y H8 a H17, también presentaron disolucion completa de los
intermetalicos Y primaria y secundaria. Algunas de estas presentaron precipitados Y con
morfologias semiesféricas (H10 y HI11). El resto de los tratamientos, presentd una
microestructura de octo-cubos deformados de intermetélicos Y’, los cuales de acuerdo con
O. A. Ojo et. al [43], corresponde con clusters de cuatro planos orientados en las
direcciones {001}, asi mismo de estas mismas muestras se puede asumir que a las
temperaturas de envejecido de 900 y 850°C, no ocurre la precipitacion de particulas
Y'secundaria, ver la Figura 40. Asi mismo las muestras solubilizadas por dos horas, no
presentaron una disolucion completa de las cadenas continuas y gruesas de carburos MC asi
como de eutécticos y-y’, ver la Figura 41 y la Figura 42. Los tamanos de particula obtenidas
en los distintos tratamientos se muestran en la Tabla 11 . De igual manera en la Figura 43
se muestran los valores de fraccion volumen de precipitado y’obtenidos para las distintas

condiciones.
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Figura 40. Micrografia via MEB de la de la distribucion de y'primaria y secundaria posterior a
PTTS (temperaturas de envejecido 900 y 850°C).
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Figura 41. Micrografia via MEB de eutécticos -} sin disolver.
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Figura 42. Micrografia via MEB de cadenas continuas de carburos M»;C¢ posterior a PTTS.

Tabla 11. Relacién tamaiio de precipitado con respecto a tratamiento térmico aplicado.
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Figura 43. % de Fraccion volumen de y" a las diferentes condiciones de PTTS.

5.1.3 Microestructura de especimenes posterior a ser soldados (ZAC)

En la Figura 44 se muestra una vista general representativa de como se observa la
seccion transversal de los especimenes posterior a ser soldados por TIG. Se observa una
microestructura dendritica fina en la zona de fusion (ZF), asi mismo la mayoria de las
muestras presentaron una extension de zona afecta por el calor (ZAC) de aproximadamente
200um, lo cual se debe a que los parametros utilizados para aplicar la soldadura fueron los

mismos.

Las muestras correspondientes a los tratamientos H2, H3, H6 y H7, exhibieron
rasgos semejantes a los que se presentan cuando ocurre un fendmeno de migracion de
peliculas de liquido (MPL), ver Figura 45, lo cual ocurre principalmente sobre los limites
de grano cercanos a la interfase de la zona de fusion. Aparentemente la ausencia de

agrietamiento sobre estos limites de grano con licuacion, fue posible debido a: 1) que el
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esfuerzo generado a través de los limites de grano durante la etapa de enfriamiento, no fue
tan alto, 6 2) el efecto de recuperacion de las grietas que resulten por decohesion,
atribuido a un fenémeno de rellenado por la presencia de volimenes considerables de
liquido intergranular. Més sin embargo es importante mencionar que estas zonas Ssin
agrietamiento aparente durante el proceso de soldadura, pueden exhibir una deformacion
incoherente durante el proceso de post-tratamiento térmico, como resultado de la relajacion
de esfuerzos. Se ha demostrado que estas regiones de licuacion intergranular en las
superaleaciones base Niquel, son mas propensas a presentar agrietamiento por envejecido
[29, 43, 44, 45]; sin embargo esta etapa de tratamiento térmico y su efecto en las distintas

muestras se discutird mas adelante.

e VI :
20kV  X50 500pym 1060 BES

Figura 44. Micrografia via MEB de la seccion transversal de soldadura TIG de un solo paso
(imagen con electrones retro-dispersados).
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Figura 45. Micrografia via MEB muestra MPL adyacente a ZF.

A diferencia de los especimenes anteriores y los cuales se observd presenta
morfologias de y’esféricas, los especimenes cuya microestructuras consistia de Yy con
morfologias de octo-cubos (irregulares) asi como la presencia de eutécticos y cadenas
continuas de carburos, presentaron agrietamiento, el cual en su mayoria se observd
ligeramente separado de la interfase de la ZF y en algunos casos extendiéndose hasta

220um hacia el metal base y ocasionalmente dentro de la ZF, ver la Figura 46.
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Figura 46. Micrografia via MEB de agrietamiento zigzagueante en ZAC tipico de grietas por
licuacion.

Las grietas propagan en forma zigzagueante a través de los limites de grano, lo cual
es tipico de grietas que ocurren bajo el fendmeno de licuacion. En la Figura 47 se muestra
la presencia de material re-solidificado alrededor de los precipitados Y’, lo cual da lugar a
que el material parcialmente licuado de las particulas que se localizan adyacentes a los
limites de grano, penetre a lo largo de estos promoviendo la formacion de micro-fisuras.
Algunos investigadores [46, 47] han atribuido a que la formacién de micro-fisuras en este
tipo de materiales se debe a que las regiones con licuacion intergranular parcial, no son
capaces de acomodar los esfuerzos que se generan durante la etapa de enfriamiento del
procesos de soldadura, por lo que la resistencia disponible es sobrepasada, resultando en la

decohesion a través de la interfase liquido-solido.
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Figura 47. Micrografia via MEB de productos resolidificados asociado con licuacion de carburos
MC y particulas 7y’

5.1.4 Efecto de la licuacion constitucional intergranular en el agrietamiento de la

ZAC.

Anteriormente se mencion6 que uno de los mecanismos mediante los cuales ocurre la
licuacion en la ZAC, a parte de la licuacion extensiva observada sobre los limites de grano,
resulta del calentamiento que el material experimenta por arriba de la temperatura de
solidus. Como ya se menciond este fendémeno fue propuesto primeramente por Pepe y
Savage [48] y posteriormente observado por otros investigadores en superaleaciones base
niquel, y se relaciona principalmente con la licuacion de la fase endurecedora principal ¥/,
asi como también de particulas de segunda reaccion como son los carburos, boruros y
sulfuros, es decir se atribuye a la licuacion sub-solido de las segundas fases presentes en la

aleacion [29, 35, 43,45].
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Este fendmeno ocurre mediante una reaccion del tipo eutéctica en la interfase de las
segundas fases y la matriz, ya que se forma una pelicula de soluto rica en formadores de ¥/,
la cual no esta en equilibrio. Este fendmeno de licuacion constitucional mediante esta
reaccion, se lleva a cabo cuando los precipitados (intermetélicos A By) experimentan un
calentamiento rdpido hasta la temperatura eutéctica o mayor, este tipo de calentamiento
rapido comunmente se genera durante el proceso de soldadura. Como resultado los
precipitados no tienen el tiempo suficiente para disolver completamente en la matriz
[28,30]. Por lo que la susceptibilidad de las segundas fases a experimentar licuacion
constitucional puede ser atribuida a comportamiento de disolucion en el estado solido y a la
disolucion incompleta que experimentan los precipitados al alcanzar la temperatura

eutéctica.

Algunos investigadores han reportado como el tamafo inicial de las particulas
intermetalicos, la morfologia y la velocidad de calentamiento, afectan el tiempo requerido
para que ocurra la homogenizacion del proceso de difusion durante un proceso de
calentamiento continuo y rapido, esto da como resultado a que los precipitados y'de las
superaleaciones base niquel, persistan a temperaturas mayores a la temperatura de
equilibrio de solvus [29,47,48]. Ellos reportaron que si la particula inicial presentaba
morfologias de octo-cubos (formas irregulares) asi como tamafios grandes, la temperatura

requerida para completar la disolucion incrementa.

En el presente trabajo, se observd que durante el calentamiento rapido tipico del
proceso del soldadura TIG, el comportamiento de disolucidon de las particulas y’'se desvia
significativamente del equilibrio, esto ocurre debido a que las particulas persisten aun por
arriba de la temperatura de disolucidn, lo cual como ya se menciond da lugar a que se
llevara a cabo el fenomeno de licuacion constitucional en la interfase del precipitado por
medio de una reaccidon eutéctica, este fendmeno se observa tanto en los precipitados
adyacentes a los limites de grano ( observado previamente en la Fgura 47) asi como en los
nucleos dendriticos (ver la Figura 48). Como ya se menciond previamente la licuacion
constitucional de los precipitados adyacentes a los limites de grano, contribuye de manera

considerable a la licuacion intergranular.
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Figura 48. Micrografia via MEB de la microestructura en la ZAC, se observa licuacion
constitucional de particulas y" irregulares.

De esta manera se establece que las muestras PTTS que presentaron morfologias
irregulares (octo-cubos) mostraron una tendencia considerable a persistir por arriba de la
temperatura de solvus y por ende a presentar licuacion constitucional tanto en los limites
de grano asi como en los nucleos dendriticos. A diferencia de los especimenes con
particulas con morfologias esféricas, los cuales evidenciaron ligera licuacion constitucional
de algunos precipitados, mas sin embargo este fendmeno es casi despreciable comparado

con el observado en los precipitados de morfologias irregulares, ver la Figura 49.
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Figura 49. Micrografia via MEB de la microestructura en la ZAC, se observa licuacion
constitucional de particulas 'y’ (esféricas).

Como se menciond previamente este comportamiento dependiente de la morfologia y
el tamafio principalmente, se debe a que los precipitados que presentan superficies planas,
requieren de un tiempo mayor para que se complete la homogenizacion por difusion
(aproximadamente dos oOrdenes de magnitud) con respecto al tiempo que requiere el
precipitado para disolver completamente. Por otro lado los precipitados con geometrias
esféricas, la concentracion en el centro del precipitado al alcanzar la temperatura de
disolucioén, disminuye casi de manera instantanea a un valor menor al de la solubilidad de
equilibrio la cual como resultado se obtiene en la interfase matriz-precipitado,
incrementado la velocidad de disolucién del precipitado [49]; y como ya se observo las
particulas esféricas al experimentar calentamiento rapido durante el proceso de soldadura,
disolveran casi en su mayoria y casi por completo antes de que se alcance la temperatura de

solvus.
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La evaluacién detallada de las grietas observadas en la ZAC, evidenci6 mas
claramente que ademas de la licuacion de las particulas y’, los carburos MC los cuales se
considera se forman a partir de reacciones secundarias de solidificacion, también

presentaron licuacion tal y como se observa en las Figura 50 y Figura 51.

MC Licuados
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Figura 50. Micrografia via MEB de licuacion constitucional de carburos MC.
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Figura 51. Micrografia via MEB de licuacion constitucional de carburos MC.
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Tal y como se menciond previamente, el agrietamiento de la soldadura en la ZAC
resulta de la competencia entre la fuerza mecanica que se requiere para generar una grieta
debida a los esfuerzos de tension generados durante el proceso y los factores metalurgicos
tales como; licuacion intergranular, la cual le infiere cierto efecto de fragilizacion a los
limites de grano. Por otro lado de la expresion ¢ = 2ysy / h, sugerida en un principio por
Miller et al. [50] (donde o es el esfuerzo de tension requerido para sobrepasar la tension
superficial Y5 de la interfase liquido-solido y cuando la pelicula liquida tiene un espesor A-
ver la Figura 50 para mayor referencia), cualquier parametro que dé lugar a la disminucion

del espesor de la pelicula liquida intergranular, incrementa la resistencia al agrietamiento de

la ZAC, debido a que el esfuerzo requerido para lograr la decohesion, sera mayor.

Sin embargo en el presente trabajo, los especimenes PTTS, que mostraron
agrietamiento intergranular por licuacion severo o muy poco; en ambos casos
principalmente el espesor de las peliculas liquidas fueron muy similares, por lo tanto esto
difiere con lo establecido en la ecuacion de Miller. Para este caso en particular la mayor
resistencia al agrietamiento intergranular por licuacidon, se atribuye al porcentaje de
fraccion volumen de precipitados y” licuados, los cuales presentaban tamafios del orden de
aproximadamente 400nm, ya que al compararlo con el alto grado de licuacion de los
precipitados Yy’ cuando los tamanos son del orden de aproximadamente 800nm, este Gltimo
comportamiento se ha observado en aleaciones similares, en las cuales se reportd licuacion

intergranular severa [45,47].

Algunos investigadores [44,47,51] han utilizado condiciones similares de PTTS en
alecciones similares a la Inconel 939, tal como la Inconel 738, reportando que la
distribucién de esfuerzos que se generan durante la etapa de enfriamiento en la ZAC
pueden ser redistribuidos de manera mas homogénea mediante un metal base adyacente
capaz de relajar parte de estos esfuerzos, dicho comportamiento demostraron se relaciona
directamente con la dureza con la que cuenta el material previo a ser soldado. Se ha
demostrado que aleaciones similares como la Inconel 738, cuando presentan durezas altas
la relajacion de esfuerzos es menor lo cual da como resultado a una mayor presencia de

grietas intergranulares por licuacion en la ZAC [52].
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En la Figura 52 se muestra la variacion en dureza obtenida de las diferentes muestras
PTTS, los valores obtenidos revelan que las durezas son muy similares para todos los
tratamientos; por lo que se establece que las piezas que presentaron licuacion limitada a las
cercanias de la interfase de la linea de fusiéon (muestras con precipitados 7y esféricos),
fueron capaces de relajar los esfuerzos generados en la ZAC, dando como resultado a
limites de grano sin agrietamiento aparente. Este efecto de relajacion de esfuerzos, también
es evidente en las muestras con morfologias irregulares, y las cuales presentaron no mas de
tres grietas en la ZAC, este bajo porcentaje de grietas se atribuye de igual manera a la
capacidad con que cuenta el material para relajar los esfuerzos, mas sin embargo el nivel de
licuacion constitucional intergranular en estas muestras es mucho mayor e influyendo

directamente en la susceptibilidad al agrietamiento de esta zona.
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Figura 52. Dureza del metal base de los especimenes PTTS.
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Lo anterior sugiere que con la aplicacion de PTTS, se pueden obtener durezas en el
metal base (microestructuras) capaces de acomodar los esfuerzos de tension que se generan

en la ZAC durante el ciclo térmico del procesos de soldadura.

En la misma manera hasta ahora se ha observado como también la microestructura
inicial (morfologia de los precipitados) influye directamente en la microestructura final en
la zona de ZAC y por lo tanto es de esperarse que los valores de dureza para las distintas
muestras también se vean afectados. En la Figura 53 se muestra el comportamiento de la
distribucion de dureza entre el metal base, ZAC y la zona de fusién. Las muestras con
precipitados y’esféricos presentan una clara disminucion de manera gradual de la dureza a
través de la ZAC hasta la ZF. Este comportamiento se atribuye al fenomeno de disolucion
completa (ver distribucion microestructural en la Figura 54) que experimentan estas
muestras y el cual se explicd previamente. Por lo tanto se asume que la tendencia al
agrietamiento intergranular en esta region disminuye considerablemente debido a la
presencia de una microestructura capaz de relajar los esfuerzos que se generan en la ZAC,
por lo que al final el estado de esfuerzos adyacente a aquellas regiones (LG) que
experimentan licuacion parcial seran lo suficientemente altos como para dar lugar a que se

lleve a cabo la formacion de grietas.

Por otro lado en las muestras con precipitados y'irregulares, la dureza en la ZAC es
muy similar a la del metal base, este comportamiento se atribuye al fendémeno de re-
precipitacion que experimentan estas muestras en la zona de ZAC (distribucion
microestructural en la Figura 55), incluso adyacente a la zona de fusion se observa un ligero

incremento en la dureza lo cual sugiere un mayor grado de re-precipitacion en esta region.
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Figura 53. Distribucion de dureza en la soldadura TIG.

Figura 54. Micrografia via MEB de distribucion de microestructura (precipitados 7y’ esféricos),
Zonas: 1) MB; 2) Centro de ZAC y 3) Cerca de ZF.
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Figura 55. Micrografia via MEB de distribucion de microestructura (precipitados Yy irregulares),
Zonas: 1) MB; 2) Centro de ZAC y 3) Cerca de ZF.

Varios investigadores han establecido que la cantidad de esfuerzos que se generan
durante el ciclo térmico del proceso de soldadura, puede ser controlada en cierto grado,
mediante la seleccion de los pardmetros de soldadura adecuados [51,53]. Han reportado
que velocidades menores de aplicacion de soldadura, menor valor de calor de entrada y
utilizar aleaciones madas ductiles como metal de aporte, pueden afectar de manera
significativa la cantidad de esfuerzos generados durante los procesos de reparaciéon que

implican fusion [54,55].

Tal y como se indico anteriormente en el procedimiento experimental, los parametros
seleccionado tales como velocidad (45mm/min) y calor de entrada (0.33kJ/mm) se
consideran como bajos en comparacion con los que se han utilizado en aleaciones similares
como la Inconel 738 [34,53,55]. Ambos factores afectan directamente el gradiente térmico;
la velocidad determina la fraccion de tiempo (t) en el cual la antorcha del proceso TIG,
transfiere energia en una seccion de la pieza de trabajo; con forme se incrementa la
velocidad de aplicacion, t se reduce, y por consiguiente menor energia es transferida a la
pieza. La energia de calentamiento transferida al material, no so6lo calienta el &rea
localizada bajo el charco de soldadura, sino que también una cantidad del calor de entrada

se conduce al material adyacente a este. Entre mas tiempo pase la antorcha en cada seccion,
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mayor serd el calor de entrada transferido y conducido a la pieza de trabajo, dando como

resultado a que el gradiente térmico sea menor.

Es bien sabido que el gradiente térmico que se genera en la ZAC durante el ciclo
térmico de soldadura, afecta directamente la magnitud de esfuerzos en esta zona y en el
material base adyacente a esta. Los resultados de este estudio, muestran que aparte de la
influencia que presentd la microestructura de los especimenes PTTS en la formacion de
grietas en la ZAC, la seleccion de los parametros adecuados, disminuye de manera
significativa los esfuerzos que resultan del gradiente térmico del proceso y por consiguiente

también reducen la susceptibilidad del material a presentar agrietamiento en la ZAC.

Considerando que en buen medida los esfuerzos que resultan del gradiente térmico
fueron disminuidos de manera considerable por medido de la disminucion del calor de
entrada, mas adelante se discutird la relacion que existe entre el desajuste de red con
respecto a la morfologia de los precipitados y su interaccion con los esfuerzos que se
generan en la ZAC y de esta manera inferir cudl de los siguientes dos factores es el que
tiene mas influencia en que el estado de esfuerzos en esta zona sea tal que disminuya de
manera considerable la formacion de grietas; 1) parametros de soldadura idoéneos (menor

calor de entrada) o 2) microestructura inicial (morfologia de los precipitados).

5.2 Evaluacion microestructural por TEM

Hasta este punto y de acuerdo a los resultados presentados previamente, se establece
una clara dependencia del tamafio, distribucién y morfologia de los preciptados Yy con
respecto al tratamiento térmico de envejecido y a la vez la influencia de cada condicion
microestructural en la susceptibilidad al agrietamiento intergranular en la ZAC. Por lo que
de acuerdo a este comportamiento se decidid seleccionar las muestras representativas de las
diferentes condiciones microestructurales (precipitados y'esféricos y/o irregulares) que
disminuyeron considerablemente el agrietamiento y aquellas que mostraron un efecto
contrario. Laminillas de metal base y ZAC de las muestras H3 y H5 fueron preparadas para

llevar a cabo la evaluacion por TEM.
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Una vez procesadas las imagenes obtenidas por TEM y mediante las cuales se llevo

a cabo la siguiente evaluacion, se observo que en base a los patrones de difraccion
mostrados en la Figura 56, las imagenes fueron tomadas cerca del eje de zona [110]. Esto

se observd tanto para las imagenes correspondientes a la muestra H3 asi como HS5. Este
dato es importante ya que en base a esto se establece que permite llevar a cabo la
comparacion directa de la morfologia de los precipitados Yy asi como de la posible
formacion de dislocaciones en ambas muestras y la pérdida de coherencia entre las

diferentes regiones sera congruente.

Los patrones de difraccion también se utilizaron para identificar plenamente la
ubicacion y distribucion de las fases Yy ¥, si se observa los patrones son muy similares
mas sin embargo el patron de la fase y" se distingue por la presencia de reflexiones
(pequetios puntos) intercalados entre las reflexiones principales de la estructura fcc y las
cuales se delimitan con los circulos blancos para su mayor ubicacion (Figura 56b). Por otro

lado la fase y no presenta este tipo de reflexiones.

Este mismo comportamiento se evidencia en las imagenes filtradas las cuales se
muestran en la Figura 56a y 56b, claramente se distingue el arreglo interatémico de stuper-
red para el caso de la fase y". Al comparar los precipitados y’esféricos (muestra H3) entre el
MB y la ZAC, no se observé un cambio notable en cuanto a la morfologia, s6lo se observa
una ligera reduccion del tamano (de ~0.360um a ~0.227um) y cantidad de precipitados sin
evidenciar cambios considerables en la morfologia. Asi mismo no se evidencio la
formacion de dislocaciones interfasiales que pudieran haber surgido por la pérdida de
coherencia y/y" (ver la Figura 57). Algunos investigadores han observado que la formacion
de dislocaciones en la ZAC se debe en buena medida a los esfuerzos que resultan del
gradiente térmico que se genera durante el procesos de soldadura [56,57]. Este
comportamiento o ausencia de dislocaciones en la ZAC, en este caso se atribuye a: 1) Tal y
como se observo previamente en la Figura 54 no se lleva a cabo el fendémeno de re-
precipitacion, y 2) las particulas presentes de Y* se mantienen coherentes con la matriz. Este
comportamiento es congruente con lo observado por Ricks et al. [58] en la superaleacion

Nimonic 80A, ellos observaron que los precipitados con morfologias esféricas se mantenian
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coherentes incluso hasta tamafos tan grandes como 300nm aproximadamente y sin la
presencia de dislocaciones en la interfase y/y’. Para el caso de los precipitados y'irregulares
(muestra HS), no se observo un cambio notable en cuanto a la morfologia, s6lo se observa
una ligera reduccion del tamafio (de aproximadamente 0.390um a 0.273um) y cantidad de
precipitados sin evidenciar cambios considerables en la morfologia. Asi mismo se observo
la presencia de dislocaciones interfasiales que resultan del desajuste y/y" (ver la Figura 58)
asi como loops. De acuerdo a lo observado por algunos autores este tipo de dislocaciones

corresponden con dislocaciones de borde [59].

La presencia de las dislocaciones tipo-loops, sugiere que la formacion de las
dislocaciones de interfasiales pudo ocurrir como resultado del colapso y alineamiento a lo
largo de la interfase del precipitado de este tipo de dislocaciones en particular. Este
comportamiento ha sido observado por otros investigadores en aleaciones similares
posterior a dos horas de envejecido lo cual es evidencia de la pérdida de coherencia por el
simple efecto de la precipitacion mediante este tipo de morfologias [57,59,60,61]. Por otro
lado un considerable incremento en la cantidad de dislocaciones interfasiales fue observado
en la ZAC (ver la Figura 58b), en la imagen insertada en la esquina superior izquierda de
esta figura, se aprecia de manera mas detallada la presencia de este tipo de dislocaciones
formado pequefias redes alrededor de los precipitados. Esto sugiere que el desajuste y/y’

(perdida de coherencia) es mas severo en esta zona.

Este comportamiento se atribuye por un lado a la presencia de esfuerzos generados
por el gradiente térmico durante el proceso de soldadura asi como a la disolucion parcial y
re-precipitacion de precipitados Y, esta ultima condiciéon da como resultado a que la
difusion de Ti y Al se intensifique en las interfaces de los precipitados que experimentan
licuacion parcial y de los que re-precipitan. Se ha demostrado que dependiendo del
contenido de Ti y Al en la interfase y/y" la pérdida de coherencia se ve afectada de manera
considerable, debido a que entre menor sea la concentracion de estos elementos formadores
de Y'en la interfase, el desajuste de tiende a ser mas negativo como resultado de la

disminucién del pardmetro de red del precipitado [62,63,64].

~ 99 ~



Es por ello que bajo esta consideracion se asume que los gradientes quimicos
(concentracion de Ti y Al) en la interfase de los precitados con disolucion parcial y los de
re-precipitacion es tal que da lugar a que este comportamiento se llevara a cabo. En estas
mismas zona se observo como las dislocaciones pasan a través de las regiones donde los
precipitados disolvieron parcialmente debido a que la interfase tiende a desvanecerse
permitiendo que las dislocaciones pasen a través de estas regiones para posteriormente
acomodarse por si solas de manera paralela en frente del siguiente obstaculo. Por lo tanto se
establece que estas condiciéon microestructural de precipitados incoherentes y presencia
considerable de dislocaciones contribuyeron de manera considerable en la formacion de
grietas debido a que la microestructura se considera como una region ligeramente
endurecida, dicha condicion la vuelve en una microestructura que no es capaz de aliviar los
esfuerzos generados durante el procesos de soldadura. Este procesos de endurecimiento es
congruente con la teoria basica de los mecanismos de endurecimiento [65] y a la vez se
corrobora con los valores de dureza de la ZAC de la muestra HS observados previamente

en la Figura 53.
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Figura 56. Micrografias filtradas HRTEM de: (a) super-red de la fase y'; (b) Patron de
difraccion que muestra las reflexiones principales asi como las reflexiones de super-red

correspondientes a la fase y'-fcc; (c) red cristalina normal de la fase v, (d) Patron de difraccion
que muestra las reflexiones correspondientes a la fase y-fcc.
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Figura 57. Micrografias de campo claro via TEM de muestra H3: (a) morfologia de precipitados
Y'en MB y (b) morfologia de precipitados y’en ZAC.

~102 ~



Figura 58. Micrografias de campo claro via TEM de muestra H5: (a) morfologia de precipitados Yy’
y dislocaciones en MB y (b) morfologia de precipitados y" y dislocaciones en ZAC.
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5.2.1 Parametro de red y determinacion de desajuste de red 7y/y" (misfit)

El desajuste de red y/y'de las dos muestras evaluadas previamente fue medido por
medio de imagenes de alta resolucion (HRTEM) y sus respectivos patrones de transformada
rapida de Fourier (FFT). En la Tabla 12 se muestran los valores correspondientes a los
parametros de red tanto del MB asi como de la ZAC obtenidos para cada una de las
muestras. Las imagenes HRTEM utilizadas asi como los correspondientes patrones FFT de
los cuales se obtuvieron estos datos se muestran en la Figura 59 y la Figura 60. Los valores
de parametro de red de los precipitados y" esféricos en la zona de MB fueron 0.3573nm y
en la ZAC 0.35708nm, con un desajuste de red (8) de +0.04% y 0.016% respectivamente.
Por otro lado los valores de parametros de red de los precipitados y* irregulares en la zona
de MB fueron 0.3583nm y en la ZAC 0.3576nm, con un desajuste de red de -0.58% y
0.99%. Los valores de desajuste de ambas muestras indican un cambio claro en el valor del
desajuste de red y/y'de positivo (MB) a negativo (ZAC) para el caso de los precipitados
esféricos y para el caso de los precipitados el cual de inicio es negativo en el MB, este se
vuelve aun mas negativo. Este efecto como ya se discutié previamente se atribuye al
proceso de disolucion de los precipitados (difusion intensa de Ti) la cual da como resultado
a que el contenido de este elemento disminuya gradualmente y de manera considerable en
la interfase y/y" dando como resultado a que el desajuste disminuya volviéndose mas
negativo. Asi mismo este comportamiento asi como los valores de desajuste obtenidos, son
similares a los obtenidos por otros investigadores [58,66,67,68] tanto para precipitados
esféricos asi como irregulares. Claramente se observa como el desajuste de las muestras de
precipitados esféricos es muy pequefio, comparado con el mayor desajuste de las muestras
con precipitados irregulares. Por lo tanto se sugiere que la morfologia inicialmente afecta o
no el desajuste por simple precipitacion y crecimiento de los precipitados durante el
tratamiento térmico (perdida de coherencia). Posteriormente en la ZAC el fendémeno de
disolucion parcial y re-precipitacion para el caso de las morfologias irregulares asevera el
grado de desajuste Y/y" en comparacion del observado en los precipitados esféricos, en este
caso la disolucion rapida de este tipo de precipitados y la ausencia de re-precipitacion dan

lugar a que dicho valor sea cercano a cero.
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Tabla 12. Parametros de red y valores de desajuste de red y/y'.

Muestras a (nm) , S (%)
Y Y
3 MB 0.3571 0.3573 +0.04
ZAC 0.3571 0.35708 -0.016
HS MB 0.3604 0.3583 -0.58

ZAC | 0.3611 0.3576 -0.99
0- Desajuste de red

En la ZAC de ambas muestras de acuerdo con los patrones FFT, observados en las

Figuras 59 y 60 se establece que la coherencia y/y" se mantiene de acuerdo a la siguiente
relacion cristalografica: [TIO]Y'II[OI T]y, (111),1(111)y. Lachowicz et al. [57] observd una

relacion similar en una superaleacion 713C soldada mediante la técnica de rayo de

electrones.

Si se observan los semicirculos localizados en las Fotografias 69a y 60b, la
secuencia interplanar se ve interrumpida por la formacion de defectos cristalograficos
(dislocaciones de borde), como ya se menciond previamente la presencia de este tipo de
defectos es el resultado de la pérdida de coherencia y/y’que experimentan estas regiones.
Zhangh et al. [ 69] establecieron que valores negativos grandes de o tal como los obtenidos
en las muestras con precipitados irregulares, son lo suficientemente grandes como para
incrementar de manera considerable la densidad de dislocaciones. Asi mismo demostraron
que el incremento de dislocaciones especificamente en la ZAC, contribuyen en gran
medida a la formacion de grietas, debido a que se incrementa la interaccion entre estas y
por ende el movimiento de las mismas se ve restringido, este efecto da lugar a que estas
regiones presenten condiciones de endurecimiento considerable. La teoria de formacion de
dislocaciones establece que este tipo de defectos se incrementa a medida que se incrementa
el estado de esfuerzos aplicados y en zonas donde ocurre la nucleaciéon de manera

preferencial, como son en este caso en particular las interfaces incoherentes y/y" [70].
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(200)

Figura 59. Micrografias HRTEM de la muestra H3: (a) fase y en la ZAC; (b) FFT de la fase yen el
eje de zona [Oli]; (c) fase ¥ en la ZAC; (d) FFT de la fase ¥" en el eje de zona [ilO].
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Figura 60. Micrografias HRTEM de la muestra H5: (a) fase yen la ZAC; (b) FFT de la fase yen el
eje de zona [Oﬁ]; (c) fase Y" en la ZAC; (d) FFT de la fase 7" en el eje de zona [ilO].
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5.2.2 Efecto del endurecimiento coherente en la formacion de grietas en la ZAC

5.2.2.1 Calculo de la deformacion coherente a partir del desajuste 6

En capitulos anteriores se ha venido discutiendo como este tipo de superaleaciones
base Niquel endurecen como resultado de la precipitacion de particulas y’, asi mismo se ha
establecido como otros factores afectan la resistencia asi como la ductilidad de estos
materiales. Algunos autores [13,71,72] han demostrado que cuando este tipo de aleaciones
son sometidas a tratamiento térmico, uno de estos factores que influyen en el
endurecimiento es el desajuste 0-y/y’. Sugieren que cuando el valor de este factor es lo
suficientemente negativo, esfuerzos y deformaciones locales internos se desarrollan. Este
fenomeno se ve reflejado en la aparicion de dislocaciones las cuales inicialmente nuclean
en forma de loops o como interfasiales [73,74]. El mecanismo de formacion de
dislocaciones, da como resultado el alivio de los esfuerzos y deformaciones que se generan,
mas sin embargo el grado de alivio de esfuerzos dependera de la movilidad que tengan las
dislocaciones que se forman. En este caso en particular, previamente se observo una alta
densidad de estas principalmente en la ZAC, esta condicion tiende a disminuir de manera
considerable la movilidad de las dislocaciones y por consecuencia solo un porcentaje bajo
del nivel de esfuerzos generados sera aliviado. A partir de esto, y considerando la
condicion microestructural de las muestras H3 y HS, el nivel de esfuerzo y deformacion
tendera a ser mayor tanto en el MB asi como en la ZAC de la muestra HS. Dentro de los
alcances de este trabajo no se tenia contemplado medir el nivel de esfuerzos en cada una de
las diferentes zonas, es por ello que no se presentan valores al respecto, mas sin embargo la
deformacion coherente la cual resulta del desajuste y/y’, fue calculada aplicando la

ecuacion (8) [4,75]:

se ha demostrado que mediante esta ecuacion se pueden obtener aproximaciones buenas de
los valores de deformacion coherente. Los resultados obtenidos mediante esta ecuacion,
indican como la muestra H3 con valores de % € en MB de 0.011% y en la ZAC de 0. 11%

en comparacion con los valores observados en la muestra H5 de 0.38% en MB y 0.66% en
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la ZAC, siguen un comportamiento similar al observado con los valores de desajuste, es
decir es mayor en las muestras H5 y en especifico en la ZAC. Valores similares fueron
observados por algunos autores [4,75] en superaleaciones como la Inconel 738 ¢ Udiment

720 posterior a ser tratadas térmicamente.

Considerando los valores obtenidos, se asume que la ductilidad de la muestra H3 en
ambas regiones (MB y ZAC) serd mayor en comparacion de la que se espera en la muestra
HS5. Por lo cual se considera que la microestructura de esta muestra serd mucho mas
susceptible a presentar agrietamiento y de manera preferencial en aquellas regiones como
son los limites de grano que presentaron licuacion parcial. Lo anterior se debe a que estas
muestras presentan una microestructura mas estresada la cual no es capaz de aliviar los

esfuerzos que se generan durante el proceso de soldadura en la ZAC.

5.3 Influencia de la microestructura en el agrietamiento por envejecido

Algunos autores [76,77] han demostrado como aleaciones similares (Inconel 738 y
Rene 41), cuando se les aplica el tratamiento térmico final para impartir al material las
propiedades mecanicas requeridas principalmente en la zona de ZAC, estas durante la etapa
de calentamiento, tocan la nariz de precipitacion de las curvas tipo C presentadas en la
seccion 2.10.2.2 (Figura 23) al momento que esto ocurre, se lleva a cabo la precipitacion
y/o crecimiento de los precipitados Y'. Esta claro que al llevarse a cabo este fenémeno, las
aleaciones experimentan cierto grado de endurecimiento, lo cual da lugar a que regiones
susceptibles o que posteriormente durante el procesos de soldadura experimentaron algin
tipo de fragilizaciéon como resultado de fendmenos como licuacion parcial sobre los limites
de grano, microestructuras con concentracion de esfuerzos considerables (como las
obtenidas en las muestras con precipitados Y  irregulares) seran mas susceptibles a
presentar agrietamiento o a que las grietas presentes crezcan aun mas. Se ha establecido
factores como: 1) microestructura inicial (ductil) tanto en el MB asi como en la ZAC, 2)
velocidad de calentamiento durante la etapa de solubilizado; reducen considerablemente la

tendencia a presentar agrietamiento durante esta etapa de tratamiento térmico.
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En el presente trabajo sélo se evaluara el efecto de la microestructura inicial, en la
aparicion de grietas por envejecido durante la etapa de tratamiento térmico final, el cual
consistioé en calentar las muestras desde temperatura ambiente hasta 1160°C manteniendo
ahi por 4hr , temple posterior y finalmente un envejecido a 750°C por 18h. Las muestras
con precipitados irregulares, tal y como ya se menciond, presentaron cierto crecimiento en
el tamafio de las grietas existentes, asi como la aparicion de nuevas grietas (en promedio 3
grietas por zona evaluada). Por otro lado las muestras con morfologias esféricas, no
experimentaron formacion de grietas nuevas, asi como tampoco crecimiento de las
existentes (en promedio 'z grieta por zona evaluada). En la Figura 61 se muestra la
distribucion y morfologia de los carburos observado en todas las muestras, esto debido a
que todas fueron sometidas al mismo tratamiento térmico. Se observan carburos tipo bloque
MC disperso tanto en la matriz asi como de manera discreta sobre los limites de grano la
presencia de carburos del tipo M»;Cs (imagen insertada en la esquina superior derecha de

laFgura 61). Los precipitados y'mantienen morfologias esféricas con tamafios ~ 113nm.

11 30 SE| ~
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Figura 61. Micrografia via MEB de las muestras con tratamiento final 11160°C/4hr + 750°C/18hr:
(a) seccion transversal de soldadura TIG; (b) Distribucidon de carburos en ZAC; (c) distribucion y
morfologia de precipitados Y'en MB y ZAC; (d) precipitacion de particulas Y'en ZF.
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Asi finalmente se observo cierto grado de precipitacion de particulas identificadas
como Y’'en cierta extension de la ZF tal y como se observa en la Figura 61, este fendmeno
ciertamente se debe a que durante esta etapa de tratamiento térmico y considerando que esta
region durante el procesos de fusion, experimenta cierta combinacién quimica (metal
base/metal de aporte) y aunado al procesos de difusion existente, se obtienen gradientes de
composicion quimica (concentracion considerable de elementos-Ti y Al, formadores de y")
tal que dan lugar a que ocurra dicho fendmeno de precipitacion. Este fendmeno ciertamente
es importante ya que la resistencia en esta region se incrementara de manera considerable a
pesar de que la aleacion inicial utilizada como metal de aporte no sea del tipo que
endurecen por precipitacion. Este efecto de endurecimiento se corroboro al comparar los
valores de durezas obtenidos en estas regiones de la soldadura con respecto a los obtenidos

en esta misma region de las probetas posterior a ser soldadas, ver la Figura 62.
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Figura 62. Distribucion de dureza en la soldadura TIG.

En este punto es importante mencionar que las microestructura con precipitados
esféricos ciertamente influyen considerablemente en la disminucion de formacion de grietas
en caliente durante el proceso de soldadura asi como grietas por envejecido durante el
tratamiento térmico final. Esto debido a las condiciones metalirgicas discutidas
previamente y de manera detallada en este trabajo.
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Capitulo 6

CONCLUSIONES Y
RECOMENDACIONES

6.1 Conclusiones

En base a los resultados presentados en lo que se refiere a la aplicaciéon de soldadura
mediante el proceso TIG sobre especimenes pre-tratados térmicamente, se puede establecer
que hasta este punto se ha generado informacion relevante en lo que se refiere a la
comprension del efecto de la microestructura inicial en la soldabilidad de la aleacion. Por lo

cual se presentan las siguientes conclusiones:

1. La condicion microestructural resultante de la aplicacion de los tratamientos térmicos
evaluados en este trabajo fue la siguiente: 1) microestructura bi-modal homogénea de
precipitados Yy’ primaria y y’secundaria esféricos, asi como carburos de segunda reaccion
del tipo MC; y 2) microestructura de precipitados y’primaria con morfologias de cubos

irregulares (octo-cubos) asi como también carburos MC.

2. La disolucion completa de los precipitados y’asi como disolucion y redistribucion de
los carburos s6lo se observd en las muestras tratadas a: 1160°C/4hr y 1145°C/4, el resto de
las muestras so6lo presentaron una disolucion parcial de los precipitados Yy muy ligera

disolucion y redistribucion de los carburos.

3. Se establece que los parametros de tratamiento aplicados a las muestras H3, H4, H6 y
H7 y con base en la condicion microestructural que estas muestras presentaron
(precipitados 7y’esféricos), se establece estos tratamientos pueden ser utilizados para

rejuvenecer la microestructura sobre-envejecida. Esta misma condicion microestructural, se
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considera como la teorica requerida por este tipo de aleaciones para obtener buenos valores

de resistencia de corto y largo plazo (termo-fluencia) asi como a la fatiga térmica.

4. Las muestras de la superaleacion Inconel 939 posterior a ser soldadas mediante el
proceso TIG evidenciaron un fenémeno de licuacion intergranular en la ZAC. El cual se
observo fue generado por la licuacion principalmente de las particulas y’asi como también

de los precipitados de segunda reaccion (carburos MC).

5. Todos los especimenes evidenciaron en menor o mayor medida dicho fenomeno de
licuacion. Se evidencio que las muestras que presentaron muy poca o nada de licuacién
intergranular fueron aquellas que presentaban una microestructura de precipitados Y’
esférica. Por otro lado las muestras con microestructura de precipitados " irregulares

presentaron licuacion severa tanto intergranular como transgranular.

6. Por otro lado se observo que el agrietamiento asociado a la licuacion intergranular, se
veia disminuido debido a la dureza tanto del metal base asi como de la ZAC. Ya que en
base a los valores de dureza observados en los especimenes con precipitados y* irregulares
en estas zonas y los cuales son mayores a los observados en los especimenes con
precipitados 'y esféricos, se establece que dicha condicion metalurgica es capaz o no de
relajar los esfuerzos generados durante el periodo de enfriamiento (etapa en la cual se

asevera ocurre el proceso de agrietamiento) del proceso de soldadura.

7. Este mismo comportamiento de alivio de esfuerzos se atribuye también a la utilizacion
de un material de aporte que se presente un comportamiento ductil, asi como a ciertos

parametros de soldadura como son; menor velocidad de aplicacion y calor de entrada.

8. Previamente se comentd que las muestras con precipitados y" irregulares evidenciaron
cierto incremento en la dureza en la ZAC en comparacion con las muestras con precipitados
Y esféricos. Esto se atribuye a los siguiente: 1) re-precipitacion de particulas Y para el caso
las muestras con precipitados y’irregulares; y 2) a un fendmeno de reversion (disolucion

completa) en las muestras con precipitados Yy esféricos.
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9. Se establecié la relacion que existe entre la condicion microestructural inicial
(morfologia de los precipitados y) con respecto al desajuste de red-y/y” observado en MB y
ZAC. En base a los valores obtenidos se observa como las muestras con precipitados
Y esféricos se mantienen coherentes con la matriz en ambas zonas esto influye directamente
a que en estas muestras no se lleve a cabo la formacion de dislocaciones. Por otro lado en
las muestras con precipitados Y'irregulares se observd la formacion de dislocaciones en el
MB y en mayor densidad en la ZAC. Este comportamiento se atribuyo al desajuste-y/y’
(perdida de coherencia) y el cual se vuelve mas negativo en la ZAC. Este comportamiento
se atribuye en mayor medida a los esfuerzos que se generan en esta zona durante el proceso

de soldadura y en menor medida al fendémeno de re-precipitacion.

10. Por consiguiente en base a lo establecido previamente, se asevera que las muestras con
microestructura de precipitados Y’esféricos, presentan excelente soldabilidad comparada
con la observada en las muestras con microestructura de 7y’'irregulares. Es decir se
disminuye de manera considerable la formacién de grietas intergranulares por licuacion,
debido a que el fendémeno de licuacidon en estas muestras casi desaparece por completo y
también a que la microestructura que resulta en la ZAC es capaz de aliviar los esfuerzos

generados durante el procesos de soldadura.

6.2 Recomendaciones

Considerando los resultados de los tratamientos térmicos y procesos de aplicacion
de soldadura de las muestras de superaleacion Inconel 939, se establece que resulta de gran
importancia realizar estudios de resistencia a la termo fluencia a temperaturas elevadas
(~800, 850 y 870°C) y diferentes condiciones de esfuerzo, con el fin de evaluar el

comportamiento de la union soldada bajo dichas condiciones.

Asi mismo resulta de gran importancia estudiar el comportamiento de la aplicacion
de este tipo de tratamientos y/o similares asi como los parametros de aplicacion de
soldadura TIG en otro tipo de superaleaciones base Niquel de Ultima generacidon como las

que se fabrican de un solo cristal.
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ANEXO A

Datos para seleccion y calculo de parametros de
soldadura utilizados

De acuerdo al comportamiento observado por algunos investigadores [34,43] durante el
proceso de aplicacién de soladura en aleaciones similares, es que se decidié utilizar los
parametros mostrados en la Tabla A.1. En esta misma tabla se presentan los pardmetros
utilizados por estos autores, y en base a los cuales indican que a menor velocidad de
aplicacion, menor calor de entrada (ecuaciéon A.l), la formacién de grietas disminuia
considerablemente debido a que el gradiente térmico en la soldadura era menor y por ende

los esfuerzos generados por este mismo fenémeno serian menores.
HI=(V x Ix 60/S x 1000)............... (A.1)
donde (I) es la corriente, (V) el voltaje y (S) es la velocidad de aplicacion de soldadura.

HI= (10x25x60x10/(45x1000)= 0.33kJ/mm

Tabla A.1.
Descripeion ' Parémetrps del Proceso . . Calor de entrada™',
Corriente, 1 Voltaje, V Velocidad, mm/min kJ/mm
urt 25 10 45 0.33
D.Y. Kimet. al 138 12 100 0.82
R. K. Sidhu et. al 60 10 76 0.47

*=UI-Utilizados en investigacién




ANEXO B

Fotografias utilizadas para calculo de Fv y
medicion de tamaiio de particula en muestras
tratadas térmicamente a 1160 y 1140°C/4hr
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Figura B- 1. Micrografias correspondientes a precipitados en muestra H2.




Figura B- 2 Micrografias correspondientes a precipitados en muestra H3.



Figura B- 3 Micrografias correspondientes a precipitados en muestra H4.



Figura B- 4 Micrografias correspondientes a precipitados en muestra HS.



Figura B- 5 Micrografias correspondientes a precipitados en muestra H6.
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Figura B- 6 Micrografias correspondientes a precipitados en muestra H7.
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Figura B- 7 Micrografias correspondientes a precipitados en muestra HS.



Figura B- 8 Micrografias correspondientes a precipitados en muestra H9.



ANEXO C

Fotografias HRTEM y patrones FFT utilizadas
para calculo de parametros de red (a)

Los pardmetros de red fueron obtenidos utilizando C.1:

1
dpa = e — a=d(h? + K2+ 1) 72 (C.1)

donde h,k,1 son los indices de Miller, los cuales se obtuvieron a partir de los patrones de
difraccion reciprocos (FFT) generados a partir de diversas imédgenes HRTEM
correspondientes a las fases y y Yy". Estos se obtuvieron mediante la medicién d elas
distancias interplanares y cartas de difraccion correspondientes a ambas fases donde en
base a la distancia medida esta corresponde a cierto plano tal y como se muestra en las
fotografias siguientes.



Figura C- 1 Micrografias via TEM de precipitados Y~ esféricos observados en MB.
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Figura C- 2 Micrografias HRTEM de fases Yy " esféricas en MB asi como sus respectivos
patrones FFT.



Figura C- 3 Micrografias via TEM de precipitados Y~ esféricos observados en ZAC.
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Figura C- 4 Micrograffas HRTEM de fases vy y” esféricas en ZAC asi como sus respectivos
patrones FFT.
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Figura C- 5 Micrografias via TEM de precipitados " irregulares observados en MB, asi como
imagen HRTEM vy patrén FFT correspondientes a fase .
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Figura C- 6 Micrografias via TEM de precipitados 7y irregulares observados en ZAC, asi como
imagen HRTEM y patrén FFT correspondientes a fase .



ANEXOD

Datos para caculo de parametro de red (a),
desajuste (%0) y deformacion coherente (%¢)

Los parametros de red fueron indexados de algunas de las fotografias de imdgenes HRTEM
asi como patrones FFT, incluidos en el texto en la seccion de medicion de desajuste de red,

asi como de algunas otras incluidas en el Anexo C.

Muestras Parametro de red (a) Desajuste De}form?m((;r)l

(morfologia de 2@ —a) conierente
precipitados) Y Y W ta) % O €=(2/3)d

MB 0.3571 0.3573 0.000423 0.0423 0.028
Esféricos 0.3588 0.3594 0.00167 0.167 0.111
ZAC 0.3594 0.3588 -0.001670 -0.1670 -0.111
0.3571 0.3570 -0.000167 -0.0167 -0.011
MB 0.3604 0.3583 -0.005843 -0.5843 -0.389
Irregulares 0.3588 0.3570 -0.004806 -0.4806 -0.32
ZAC 0.3611 0.3576 -0.009989 -0.9989 -0.665
0.3611 0.3560 -0.010607 -1.0607 -0.707
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