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Resumen

Los aceros ferriticos de alto cromo (9-12% Cr) son materiales fundamentales en la infraestructura
energética global; sin embargo, su vida util se ve limitada por el dafio por termofluencia (creep). Como
estrategia de mitigacion, el concepto de autosanacion (self-healing) propone el relleno autdbnomo de
micro cavidades de termofluencia mediante la precipitacion selectiva de fases intermetélicas, siendo

la fase Laves un candidato prometedor por su estabilidad térmica y expansion volumétrica.

El presente trabajo evalta la cinética de formacion de la fase Laves en superficies libres, simulando
las condiciones termodindmicas de una cavidad, con el objetivo de validar su potencial como agente
sanante. Para ello, se disefaron tres aleaciones ferriticas modelo (C1, C2 y C3) enriquecidas con
elementos promotores de la fase Laves, las cuales fueron sometidas a tratamientos térmicos
superficiales a 650°C por tiempos de 12, 24 y 30 horas en atmosfera de argon. La caracterizacion se
realiz6 mediante microscopia electronica de barrido (MEB), espectroscopia de dispersion de energia

(EDS) siendo los resultados analizados con el apoyo de modelacion termodinamica (ThermoCalc).

Los resultados validaron que el tratamiento superficial acelera significativamente la cinética de
precipitacion, alcanzando etapas de crecimiento y engrosamiento en tiempos menores en comparacion
con el envejecimiento en volumen. Se identifico exitosamente la fase Laves en las aleaciones C1 y
C3, caracterizada por una morfologia laminar y enriquecimiento en W/Mo y Si, concordante con las
predicciones termodindmicas. Un hallazgo critico fue la identificacion de un mecanismo de
nucleacion heterogénea cooperativa, donde los carbonitruros ricos en Nb (tipo MX) actuaron como
sitios preferenciales para la nucleacion de la fase Laves, fendmeno atribuido a la relajacion de energia
elastica y alta difusividades propias de la superficie libre. Adicionalmente, se determiné que la pureza
de la atmosfera inerte es un pardmetro de control critico, dado que la contaminaciéon por oxigeno
(observada en la aleacion C2) inhibe la precipitacion intermetalica deseada. En conclusion, la
metodologia propuesta permite predecir cualitativamente el potencial de autosanacion, confirmando
que la superficie libre actiia como un catalizador cinético que desbloquea mecanismos de precipitacion

complejos viables para la reparacion de dano por termofluencia.



Nomenclatura y abreviaciones
AGv: Energia libre entre fase madre y naciente por unidad de volumen
AGa: Energia de activacion para cruce de dtomo entre interfases
r*: Radio critico
AG™: Energia de activacion para un radio critico
o: Energia de interfase
&q: Energia de deformacion de la malla
AGd: Energia asociada a la destruccion de un defecto
AGm: Energia de activacién para la migracion atomica
Iyee: Velocidad de nucleacion heterogénea.
K: Constante de Boltzmann.
C1: Densidad de sitios preferenciales para la nucleacion.
w: Factor integrante de frecuencia de vibracion atomica y area de atomos con radio critico.
D: Coeficiente de difusion del elemento limitante en la matriz.
Xy Fraccion molar inicial
X,: Fraccion molar de equilibrio.

Xp: Concentracion dentro del precipitado.
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1. Introduccion

La demanda energética mundial y la necesidad de reducir las emisiones de gases de efecto invernadero
han impulsado el desarrollo de plantas de generacion de energia ultra-supercriticas, las cuales operan
bajo temperatura y presion extremas (~650°C y 26 MPa). En este contexto, los aceros ferriticos de
alto contenido en cromo (9-12% Cr) se han consolidado como materiales estructurales clave debido a
su excelente balance entre propiedades mecanicas, resistencia a la oxidacion y costo, en comparacion

con sus contrapartes austeniticas [1-3].

Sin embargo, durante la operacion prolongada a temperaturas superiores a los 600°C, estos materiales
sufren degradacion microestructural, siendo la termofluencia (creep) uno de los mecanismos de falla
mas criticos. Este fendmeno se manifiesta mediante la nucleacion y coalescencia de cavidades en los
limites de grano, un proceso que degrada la integridad estructural de manera silenciosa y que puede

conducir a fallas catastroficas imprevistas, limitando la vida util de los componentes [3].

Para mitigar este dafo, recientemente ha surgido un enfoque inspirado en sistemas bioldgicos: la
autosanacion o auto-reparacion de materiales. En aleaciones metalicas, este mecanismo se basa en la
precipitacion selectiva de fases secundarias dentro de las microgrietas o cavidades formadas por creep,
bloqueando su crecimiento y restaurando la continuidad del material. Investigaciones recientes han
demostrado el potencial de ciertos solutos (como oro (Au), tungsteno (W) o molibdeno (Mo)) para

actuar como agentes sanantes mediante su difusion y precipitacion en sitios de dafio [2].

Dentro de las fases con potencial para este proposito destaca la fase Laves, esta corresponde a un
compuestos intermetalico de estequiometria AB> cuya estabilidad estd regida primordialmente por
factores geométricos de empaquetamiento atomico. Histéricamente, su formacion en aceros
(tipicamente como Fe:W o Fe:Mo) se considerd perjudicial debido a su fragilidad intrinseca y al
agotamiento de elementos reforzantes en la solucion solida. No obstante, bajo condiciones controladas
de nucleacion, su elevada estabilidad térmica y expansion volumétrica permiten que actien como
agentes de autosanacion, siendo capaces de precipitar selectivamente para sellar microcavidades

generadas por creep [2,3].

La presente memoria de titulo se centra en el estudio cinético de la formacion de fase Laves en aceros
ferriticos de alto cromo, con el fin de evaluar su viabilidad como agente de auto-reparacion. Para ello,
se propone una metodologia basada en tratamientos térmicos superficiales que promueven la
nucleacion preferencial en superficies libres, simulando las condiciones termodindmicas de una
superficie de cavidad. Mediante técnicas avanzadas de caracterizacion microestructural (Microscopia
Electronica de Barrido y analisis EDS) y modelacion termodindmica, se busca comprender los
mecanismos de nucleacion, crecimiento y engrosamiento de esta fase, estableciendo las bases para el

disefio de futuras aleaciones con capacidad de respuesta autdnoma al dafio.



2. Marco Teorico

2.1.Aceros ferriticos de alto cromo

Los aceros de alto contenido en Cr constituyen una familia de aleaciones disefiadas principalmente
para resistir ambientes oxidantes, gracias a la proteccion que es capaz de otorgar este elemento.
Aleaciones como las P9 y P91 las cuales presentan un uso extendido en industrias que operan a alta
temperatura se encuentran estandarizadas bajo la norma ASTM A335, destacando su aplicacion en

plantas de energia supercriticas [4, 5, 6].

Una de las razones clave para el uso de estas aleaciones en entornos industriales es su resistencia al
fenomeno de termofluencia o creep, un mecanismo de dafio que se da bajo condiciones de alta
temperatura y tension sostenida [6]. Dentro de esta familia, los aceros aleados con 9-12%Cr presentan
alta relevancia gracias a su comportamiento resistente a la termofluencia. Esta resistencia es debida a
su estructura ferritico/martensitica decorada con los precipitados M (Ti, Nb, V) X (C, N), ubicados
principalmente en limites de subgrano, y carburos M2; (Cr, W) Cs que se forman predominantemente
en limites de grano tal como se puede ver en la figura N°1. Adicionalmente la presencia de elementos
en solucion sélida, como molibdeno (Mo) y tungsteno (W), contribuye al mecanismo de reforzamiento

por solucion solida [2,7-9].

Figura N°I - Representacion de microestructura de aceros 9-12%Cr

El mecanismo de reforzamiento de Orowan corresponde al anclaje en el movimiento de las
dislocaciones generado por la presencia de precipitados finos e incoherentes distribuidos en la malla.
En el caso de los aceros ferriticos de alto cromo, este efecto es propiciado fundamentalmente por la
dispersion de carburos M23Cs, los cuales actuian como obstaculos fisicos que dificultan el
deslizamiento de dislocaciones. Es importante diferenciar este mecanismo del reforzamiento por

solucion solida; mientras que este Gltimo se asocia a la distorsion de la red por elementos disueltos



como molibdeno (Mo) y tungsteno (W), el mecanismo de Orowan se vincula directamente a la
interaccion entre las dislocaciones y los precipitados secundarios mencionados, permitiendo retardar

la evolucidon microestructural del acero bajo condiciones de servicio [10].

Ademas de actuar como puntos de anclaje para las dislocaciones, los precipitados M2:Cs y MX
ralentizan la evolucion microestructural, particularmente la recuperacion de los listones de martensita.
Este fendmeno es fundamental para mitigar la acumulacion de vacancias y la posterior formacion de
cavidades por creep. No obstante, la eficacia de este mecanismo depende de la estabilidad térmica de
dichas fases; en este sentido, la adicion de boro (B) es critica para reducir la tasa de engrosamiento
(coalescencia) de los carburos M23Cs [2, 11], mientras que el vanadio (V) y el tantalio (Ta) aseguran

la nucleacion y persistencia de los carbonitruros tipo MX [2, 11].

Junto a los precipitados principales, se pueden formar fases secundarias como la fase Z a partir del
precipitado MX y, especialmente relevante para este estudio, la fase Laves producto de la evolucién
de la matriz gracias a sus elevadas temperaturas de servicio [10, 12]. Esta fase ha adquirido particular
interés en anos recientes debido a su doble rol. Si bien en etapas iniciales puede contribuir al
reforzamiento por precipitacion, su rapido engrosamiento bajo exposicion térmica prolongada agota
elementos endurecedores de la matriz sélida (como Mo, W). Ademas, las particulas grandes y fragiles
de Laves actuian como sitios preferentes para la nucleacion de cavidades, degradando

significativamente la resistencia a la termofluencia [7, 13].

La formacion de la fase Laves esta fuertemente influenciada por elementos de aleacion: el silicio (Si)
favorece su formacion, mientras que el molibdeno (Mo) y el tungsteno (W) no solo promueven su
nucleacion, sino que también influyen en su estabilidad termodindmica incrementando la fuerza de
enlace respectiva entre los elementos formadores y ralentizando la difusion posterior para delimitar el
crecimiento de esta fase. [2, 11]. Estudios han evidenciado que la fase Laves presenta una tendencia
a formarse en las cercanias a los precipitados M23Cs esto a costa de elementos de aleacion de tungsteno

(W) y molibdeno (Mo) [14,15].

Si bien la fase Laves se documenta en el conjunto de aceros pertenecientes a la norma ASTM A335,
se ha reportado su presencia en aceros ferriticos convencionales con alto contenido en cromo o
Hiperfer al igual que en aceros inoxidables super ferriticos, entre otros [16-18]. Por lo tanto,
comprender y controlar la evolucion de la fase Laves es un desafio clave para optimizar el desempeiio

en servicio de estos aceros.

2.2.Fase Laves

La fase Laves corresponde a una familia de compuestos intermetalicos del tipo AB2, donde los sitios
de A son ocupados tipicamente por elementos como tungsteno (W), molibdeno (Mo), niobio (Nb) o
titanio (T1), y los sitios B por elementos como hierro (Fe), silicio (Si) o cromo (Cr). Esta fase puede
producirse en numerosos sistemas de aleaciones, incluyendo aquellas obtenidas para fines

tribologicos, aceros de alta entropia (HEA) y, de particular relevancia para este estudio los aceros de



alto contenido en cromo que contengan estos elementos metalicos formadores. Producto de esta
diversidad combinatoria en la actualidad se han identificado y catalogado mas de 1400 especies de

esta fase [19].

La fase Laves puede cumplir roles funcionales diversos segun el sistema de aleacion. Entre sus
aplicaciones reportadas se incluye su uso como un refrigerante magnético en aleaciones en base a
tierras raras, para aplicaciones triboldgicas en las cuales se presentan sistemas base molibdeno (Mo)

y para el transporte de hidrogeno [19-21].

Esta fase presenta diferentes politipos, es decir, diferentes estructuras cristalinas las cuales se
manifiestan en diversos sistemas con composiciones quimicas similares. Entre la variedad de
politipos, se encuentran tres tipos principales que se clasifican segiin la nomenclatura de estructura:
C14 tipo MgZn; con estructura hexagonal, C15 tipo MgCu: con estructura cubica y C36 tipo MgNiz

con estructura dihexagonal [22,23].

La diferencia principal entre estos politipos radica en la secuencia de apilamiento de capas atomicas,
la cual se basa en la repeticion de capas cuadruples compactas las que son construidas a partir de capas

simples y triples. Por otro lado, la formacion de fase Laves estd gobernada predominantemente segin

la razén de radios atémicos (:—; ) de los elementos A y B que conforman esta fase. La fase Laves

adquiere su estabilidad para valores de razon entre 1.05 y 1.68. Cabe destacar que, dentro de este
rango de estabilidad no se presenta alguna relacion entre el politipo formado con la relacion radial

[2,19,23].

En la Tabla N°I se pueden observar algunos ejemplos de sistemas que contienen fase Laves bajo
diferentes politipos junto a sus propiedades. Entre ellos, se destacan las triboaleaciones o Triboalloys,
las cuales poseen una fraccion volumétrica importante de precipitados Laves C14 con composicion
Mo (Co, Cr, Si)>. La presencia de estos precipitados otorga una gran resistencia al desgaste tribologico

ademas de un buen desempefio a elevadas temperaturas [19].

Tabla N°I- Sistemas que presentan fase Laves y sus propiedades [2,20,24].

Aleacion Formula Politipo Propiedades

Hidroalloys TiMnl,5 Cl4 Alta dureza y resistencia

Triballoys Mo(Co,Cr, Cl4 Alta dureza y resistencia al desgaste para altas
Si)2 temperaturas. Alta resistencia a la corrosion.

(Nd, Dy)-Fe- CeFe2 C15 Magnetismo

B

Po1 MoFe2 Cl4 Reduccion en la resistencia al creep

CuMg MgCu? CI5 Cambio de color

Hf-Zr-V ZrV2, HfV2 C15 Superconductividad a bajas temperaturas

Mg-Al-Zn-Ca  MgZr2 C36 Mejora en la resistencia mecanica a bajas y altas

temperaturas




Mg-Al-Ca Ca (Al, Mg)> C36 Alto punto de fusion y mejora de dureza a

temperatura ambiente y altas temperaturas

Hoi—<ErNiz RM(AL, Ni)> C15 Capacidades magnetocaloricas que pueden cumplir
rol como refrigerante

Ti-42Al-Mn Ti(Mn, Al)> Cl4 Reduccion de ductilidad a temperatura ambiente

Asimismo, se reporta la presencia de fase Laves en hidroaleaciones o Hidralloys, donde otorga un
incremento en la dureza, y aceros grado P91, donde en sus primeras etapas otorga resistencia a la
termofluencia. Estudios recientes han revelado que en estos sistemas puede actuar como un agente de
autosanacion haciendo efecto en el rellenado de las cavidades formadas durante este proceso

[2,25,26].

Si bien en los sistemas mencionados predomina el politipo C14, también existen ejemplos de los
politipos C15 y C36 en sistemas Cu-Mg y Mg-Al-Zn-Ca / Mg-Al-Ca, respectivamente. Las
propiedades que confieren estos politipos son diversas, incluyen la mejora de capacidades
magnetocalodricas, cambios de colores, superconductividad en politipos C15 mientras que en politipos

C36 se ha observado reforzamiento a diferentes rangos de temperatura [20,27].

En el caso particular de los aceros 9-12 %Cr, el politipo cominmente observado es el C14, aunque
existe evidencia de la formacion del politipo C15. Elementos presentes como tungsteno (W) y
molibdeno (Mo) favorecen la formacion del mismo gracias a su elevada solubilidad y capacidad de

estabilizar dicho politipo bajo exposiciones térmicas a largo plazo [4,2,28].
2.3.Principios de cinética de precipitacion
Teoria clasica de nucleacion y crecimiento

Segun la teoria clasica de la nucleacion, la precipitacion de una segunda fase en estado solido puede
ocurrir mediante dos mecanismos: nucleacion homogénea, sucediendo aleatoriamente en la matriz; o
nucleacion heterogénea, la cual toma lugar en sitios preferenciales de alta energia como vacancias,
limites de grano, dislocaciones u otras interfaces [29]. Debido a la reduccion de la barrera energética
critica, la nucleacion heterogénea es el mecanismo predominante en la mayoria de los procesos de

precipitacion en aleaciones metélicas, incluyendo la formacion de la fase Laves.

Termodinamicamente, este proceso se describe mediante la variacion de energia libre de Gibbs (AG),
expresada en la Ecuacion 1. El cambio energético global es el resultado de la competencia entre la
fuerza impulsora impulsores y las barreras energéticas. La reduccion de energia libre volumétrica
(VAGv) y la energia liberada por la eliminacion del defecto (AAGA) actian como fuerzas motrices que

favorecen la nucleacion. Por el contrario, la creacién de nuevas interfaces (Ao) y la energia de



deformacion elastica (Ve4) constituyen barreras energéticas positivas que se oponen a la formacion

del nucleo [29,30].

AG = —VAGv + Ao + Ve; — AAGd Ec. (1)

La Teoria Clasica postula la existencia de un tamafio minimo de nucleo necesario para que la
nucleacion sea termodindmicamente viable. La Figura N°2 ilustra la evolucion de la energia libre (AG)
en funcion del radio del precipitado (7). Inicialmente, el incremento de energia superficial domina

sobre la reduccion de energia volumétrica, generando una barrera energética positiva.

El maximo de esta curva define el radio critico (r*) y la energia de activacion (AG*). Para radios
inferiores al critico (r <r*) cualquier crecimiento aumenta la energia libre del sistema, por lo que estos
aglomerados, denominados 'embriones', son inestables y tienden a redisolverse en la matriz. Solo
aquellos nucleos que, mediante fluctuaciones térmicas, logran superar el umbral (r > r*), entran en
una region donde el crecimiento reduce la energia global, permitiendo su estabilizacion y desarrollo

espontaneo [30,31].

AG

Embrién Nucleo estable

r
T&

Figura N°2 - Energia de activacion para un radio r*.

Un factor determinante en la nucleacion heterogénea es el desajuste cristalografico entre la fase
naciente y la fase madre o matriz. Este pardmetro cuantifica la diferencia entre los espaciados
interplanares de los planos de acoplamiento de fase madre y naciente. Como se observa en la Figura
N°3, cuando existe una gran discrepancia en la orientacion o espaciado atdmico, se genera una

discontinuidad en los planos cristalinos a través de la interfase.



Figura N°3 - Desajuste de planos entre dos fases.

En funcion del grado de continuidad atomica, las interfaces se clasifican en tres tipos: coherentes
(continuidad perfecta de planos, con deformacion eldstica), semi-coherentes (ajuste parcial
acomodado por dislocaciones) e incoherentes (discontinuidad total). Esta clasificacion define la

energia interfacial y, por ende, la barrera energética para la nucleacion, tal como se detalla en la Tabla

Ne2.

Tabla N°2 - Tipos de interfase y desajuste.

Tipo de | Desajuste | Energia Caracteristicas Principales
Interfase (0) Interfacial Y
(mJ/m?)
Coherente 6<0.02 1 -200 Continuidad perfecta de planos. La energia
principal es elastica, no superficial.

Semi- 0.02 < § <|200-500 El desajuste se acomoda mediante arreglos
Coherente 0.25 periodicos de dislocaciones

Incoherente | § >0.25 500 - 1000 Discontinuidad total. Se comporta como un

limite de grano de alto éangulo. Energia

superficial maxima.

Aunque la energia de deformacion elastica depende del volumen del precipitado, su magnitud esta
fuertemente ligada a la coherencia de la interfase. En el caso de la nucleacion incoherente, la relajacion
de la estructura cristalina en la interfase permite disminuir significativamente la energia de

deformacion elastica, haciendo que la barrera energética dominante sea la tension superficial [29].



Respecto a la fase Laves, estudios en aceros ferriticos de alto cromo han evidenciado que su
precipitacion ocurre preferentemente en sitios de alta energia como limites de grano y de sub-grano
(laths), y ocasionalmente sobre dislocaciones, donde la interfase suele presentar un caracter semi-
coherente en etapas tempranas. Asimismo, la presencia previa de precipitados como carburos M23Ce
favorece la nucleacion de la fase Laves al crear zonas con condiciones composicionales locales ideales

(segregacion de precursores) y reducir la barrera energética interfacial [1,32].

Dado al caracter heterogéneo de la fase Laves, su velocidad de nucleacion (I,) se puede definir
mediante la ecuacion 2. En esta expresion, N; representa la densidad de sitios preferenciales (limites
de grano, bordes de grano, dislocaciones), K corresponde a la constante de Boltzmann y w es un factor
que integra la frecuencia de vibracion de los atomos y el area de los atomos de radio critico. Los
términos exponenciales dependen de la energia de activacion (AG™) como la energia de activacion o
energia libre minima requerida para la formacion de un nucleo estable y la energia de activacion para
la difusion atomica (AG,,) [29,30].

|_AG*+ AGm

Inet = wNjexp KT Ec. (2)

Una vez formado los primeros nucleos de la fase Laves, la reaccion de precipitacion sigue su curso
con el crecimiento de los nucleos, proceso usualmente controlado por la difusiéon. Dado que la
interfase matriz/precipitado en estas etapas suele ser incoherente o semi-coherente, la movilidad de la
interfase es alta y el proceso queda limitado por la velocidad a la que los elementos solutos
(principalmente molibdeno (Mo), tungsteno (W) o niobio (Nb) en aceros ferriticos) pueden difundir

desde la matriz hacia el precipitado [1,2].

La fuerza impulsora del crecimiento es la sobresaturacion local de la matriz. A medida que el
precipitado consume soluto, se establece un gradiente de concentracion alrededor de la particula.
Segun el modelo clasico de Zener, la velocidad de avance de la interfase (v) es directamente
proporcional a este gradiente e inversamente proporcional al radio de la particula, tal como se describe
en la Ecuacion 3:

D(Xo—Xe)

= lpro)r Ec. (3)

Donde Des ¢l coeficiente de difusion del elemento limitante en la matriz, r es el radio instantaneo del
precipitado, X, es la fraccion molar inicial (supersaturacion), X, es la fraccion molar de equilibrio en
la interfase y Xp es la concentracion dentro del precipitado. De esta expresion se deduce que la tasa
de crecimiento disminuye a medida que el tamafio (r) aumenta y la sobresaturacion de la matriz (X,

— X,) se agota [29].

Al finalizar la etapa de crecimiento, cuando la matriz alcanza su fraccion volumétrica de equilibrio,

el sistema busca reducir su energia libre total minimizando el area interfacial acumulada. Este



fendmeno, conocido como coarsening (engrosamiento) implica la disolucion de las particulas mas
pequeiias (con mayor relacion superficie/volumen y mayor solubilidad segun Gibbs-Thomson) en

favor del crecimiento de las particulas mas grandes.

La cinética de este proceso para la fase Laves suele ajustarse a la teoria LSW (Lifshitz-Slyozov-
Wagner) para engrosamiento controlado por difusion de volumen, la cual predice una evolucion del

radio promedio (7) en funcion del tiempo (t) segun la Ecuacion 4:

T‘t3 - r03 = KLSW * t EC. (4)

Donde 1; es el radio promedio al tiempo t, 1, el radio inicial y K, es la constante cinética de
engrosamiento. Es importante destacar que la microestructura del acero juega un papel critico: el
refinamiento de grano acelera este proceso, ya que los limites de grano actian como caminos de
difusion rapida (short-circuit diffusion). En particular, se ha observado que la cinética de
engrosamiento de la fase Laves es notablemente superior en limites de grano de alto &ngulo comparado

con los de bajo angulo, debido a la mayor difusividad y energia asociada a estas interfaces [33, 34].



Segregacion.

Se cree que la formacion de fase Laves proviene principalmente a partir de segregacion de los
diferentes elementos precursores a diferentes zonas como lo pueden ser limites de grano y subgrano,
esta segregacion ademas se puede dar a partir de la formacidon de otros precipitados en sistemas 8-

20%Cr [28].

Se ha evidenciado que la formacion del carburo M23Ce tiende a presentar mayor afinidad con cromo
(Cr), este elemento que se encuentra presente en elevadas cantidades en los aceros 9-12%Cr presenta
una tendencia a segregar hacia limites de grano, una vez formado este tipo de carburos la captacion
de este elemento termina por favorecer la formacion de fase Laves producto del enriquecimiento de

otros elementos como W. [35].

Por otro lado, se ha evidenciado que la adiciéon de silicio (Si) en conjunto a cantidades medidas de
fosforo (P) facilita la formacion de Laves rica en Mo debido a que estos agentes pueden suplir al
elemento Fe en este tipo de fase Laves, a su vez formandose en la interfaz del carburo M23Cs en
sistemas ferriticos inoxidables y 9~10%Cer siendo este tltimo bajo condiciones tension y temperatura
[14, 36, 37]. Por otro lado, se ha evidenciado en aleaciones 8%Cr que adiciones de Si facilita la

segregacion de cromo (Cr) hacia limites de grano [38]

Fedoseeva et al. [39] han observado que la adicion de cobre (Cu) en aceros martensiticos 10%Cr con
adiciones de renio (Re) tiende a favorecer la formacion de fase Laves mas fina, esto se debe
principalmente a la segregacion de este mismo elemento hacia los limites de grano formando una fase
rica en cobre (Cu) que actiia como sitio de nucleacion para la fase Laves. En este contexto, se ha
observado que la adicién de renio (Re) puede ralentizar la difusion de tungsteno (W) en la matriz

ferritica, lo que tiende a favorecer la estabilidad de la fase Laves [40]
2.4. Fenomeno de Auto-Reparacion por Precipitacion

El fendomeno de termofluencia corresponde a la deformacion pléstica dependiente del tiempo bajo
carga constantes a elevadas temperaturas (~0,5Tf), este proceso es controlado por el movimiento de
dislocaciones y difusion de vacancias. Durante el proceso de termofluencia se reconocen diferentes
etapas las cuales se pueden apreciar en la figura N°4, tanto la etapa I como la etapa II corresponden a
la etapa de nucleacion de cavidades, posteriormente en la etapa III se desarrolla un dafio por cavitacion
en limites de grano interfaces como se puede observar en la figura en cuestion, esta coalescencia

acelera la deformacién y conduce a una falla.

La etapa generalmente de estudio suele ser la II denominada etapa de deformacion estacionaria, en
ella se representa la vida en servicio de la pieza sometida bajo condiciones de termofluencia. Se ha
estudiado que una autosanacidn por precipitacion permite alargar el tiempo en que ocurre este

fenémeno antes de proceder a la etapa III [2].
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Figura N°4 - Curva de esfuerzo deformacion durante termofluencia [2].

A diferencia del comportamiento clasico de termofluencia, en los aceros ferritico-martensiticos de
alto cromo (9-12% Cr) la etapa terciaria es la predominante y mas extensa durante su vida en servicio.
En estos sistemas, la etapa secundaria suele reducirse a un punto de inflexion transitorio
correspondiente a la velocidad minima de deformacidon. Esta prolongada etapa terciaria no esta
gobernada inicialmente por la formacion de daiio fisico o formacion de cavidades, sino por una
continua degradaciéon microestructural. Este ablandamiento intrinseco es impulsado por la
recuperacion de los listones de martensita, la aniquilacion de dislocaciones y, de manera critica, el
engrosamiento cinético (coarsening) de precipitados como los carburos M23Cs y la fase Laves. Este
fendmeno disminuye progresivamente tanto el mecanismo de Orowan (anclaje de dislocaciones)
como el reforzamiento por solucion solida, acelerando la deformacion mucho antes de que la

coalescencia de cavidades tome el control de la fractura final [41].

Profundizando mas en las cavidades formadas durante dicho proceso, estas tienen lugar en limites de
grano producto del flujo de vacancias hacia estas zonas, este proceso permite que se formen cavidades
paralelas con respecto a la tension aplicada, para posteriormente ser seguido por un proceso union o
coalescencia tal como se puede apreciar en la figura N°5, la finalizacion de este evento corresponde a

la formacion de grietas cuyas consecuencias son fallas catastroficas [2].



Esfuerzo aplicado

Figura N°5 - Formacion de cavidades durante termofluencia para una tension dada.

La fuerza impulsora de este proceso se describe mediante la ecuacion propuesta por Versteylen et al.

[2], la cual modela el flujo de vacancias hacia una cavidad a través del limite de grano. Este fendmeno
depende estrechamente de un gradiente de potencial definido por la distancia A entre la cavidad y una
region adyacente. Dicho gradiente se intensifica al aumentar la tension aplicada, siendo proporcional
al volumen atomico () .[2,20]. Finalmente, en la Figura N°6 se observa cémo el flujo de vacancias

promueve el crecimiento sostenido de la cavidad.

@: Vacancias

Figura N°6 - Flujo de vacancias hacia cavidad provocada por termofluencia.
En la ecuacion 5 se describe el mecanismo de flujo de vacancias a través del limite de grano hacia una
cavidad formada por termofluencia. Este flujo es funcion de la difusividad de vacancias en el limite
de grano (Df’;b), esto gracias a su mayor velocidad con respecto a la difusividad en el bulk o macizo,

. - . - b .
ademds depende de la concentracién de vacancias en el limite de grano (x&°). Por otro lado, se tiene



la dependencia de la constante de Boltzmann (K), la temperatura de operacion (T), la carga aplicada

(o) y una longitud (A) sobre la cual se genera un cambio en la carga percibida en donde, a medida que
se acerca a la cavidad este valor se minimiza y se maximiza en caso contrario, asi provocando un
gradiente de potencial quimico [2].

1 bexgb - D;?bxgb o

= —=

o kr 'H7 kgT A Ec. ()

El conjunto de las condiciones previamente mencionadas da pie a un mecanismo competitivo que
obstaculiza el dafio por termofluencia, dicho mecanismo corresponde a un proceso de sanado
autonomo mediante precipitados o autosanacion por precipitacion. El mecanismo de autosanacion por
precipitacion se aprovecha de diferentes elementos presentes en solucidon solida en la matriz como
pueden ser oro (Au), tungsteno (W), cromo (Cr), boro (B), molibdeno (Mo), cobre (Cu), niquel (Ni)
[2,35,43,44]. Una serie de investigaciones por Fu et al evidenciaron autosanacioén por precipitacion
en los sistemas binarios Fe-Au, Fe-W y en el sistema ternario Fe-Au-W, en la figura N°7 se pueden
ver las etapas del andlisis realizado en la aleacion ternaria en donde se evidencian dos factores
importantes siendo la primera segregacion del Au la cual se menciona ser efecto del mayor parametro
de difusividad del propio elemento en la matriz, ademas de evidenciar una zona de depletamiento
alrededor del limite de grano, esto producto del movimiento del agente sanante hacia el limite [43].
El actuar de diferentes elementos como agentes sanantes ademas de ser propiciado por las condiciones
de operacion optimas, depende igual de su cinética con respecto a la difusion, en donde agentes con
coeficientes de difusion mas lentos tardan més en suplir estas zonas, tal es el caso del tungsteno (W)

[2,43].
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Figura N°7 — Etapas de autosanacion en aleacion ternaria Fe-Au-W.

Versteylen et al.[42], en su modelo de simulacion cinética del proceso de autosanado mencionan la
siguiente expresion asociada a la difusion de soluto visible en la ecuaciéon 6 en donde, Dy,
corresponde a la difusividad del elemento, T la temperatura y V—,usol al potencial quimico nacido por
la diferencia en la concentracion de la zona enriquecida con respecto a la cavidad, esta expresion hace
principal énfasis en el flujo de elementos hacia un nucleo recién formado en una cavidad. [44].

Jso1 = _ks_OT Vidsor Ec. (6)
B

Por otro lado, la ecuacion 7 representa el flujo de cavidades expulsadas producto del ingreso de nuevos
elementos para el llenado de esta, en donde Dy, se refiere a la difusividad del elemento base de la

aleacion generalmente Fe en aceros y szoz al gradiente de concentracion del soluto [44]. De esta

manera no solo se tiene un flujo de agente sanante y cavidades si no tambien de elemento matriz, este

comportamiento se puede ver representado en la figura N°8 en donde ];o Ly f nost corresponden al flujo

de agente sanante y al flujo en sentido contrario de elemento matriz.

- 1 -
]v,out =5 (Dsol - Dhost) VXso1 Ec. (7)



Figura N°8 - Flujo de elementos desde y hacia cavidad formada.

Fu et al. concluyeron que este proceso es competitivo, puesto que, la activacion de los mecanismos
de difusion gracias a las temperaturas inicia la precipitacion de diferentes agentes en la malla que
puedan dificultar el llenado de cavidades, esto se puede observar principalmente en sus resultados en
donde se ve como existe la formacion de precipitados ricos en oro (Au) y tungsteno (W) en zonas
alejadas a cavidades formadas [3]. Como el llenado de cavidades depende del flujo de elementos hacia
estas mismas, se tiene un proceso de segregacion favorecido por la tendencia de diversos elementos
metalicos a segregar hacia limites de grano como se menciono en el punto anterior, ahora estas zonas
no estan exentas para la formacion de precipitados de mayor complejidad producto del
enriquecimiento de estas zonas, tal es el caso que un precipitado de interés corresponde a la fase Laves,

la cual se ha evidenciado su aparicion durante estos mecanismos como agente de llenado [2,43, 45].

Finalmente se pueden mencionar las principales condiciones para que este fendémeno ocurra siendo

estas:

a) El haber presencia de micro cavidades en donde pueda nuclear el precipitado.

b) La existencia de un soluto saturado en la matriz para su posterior difusion hacia las cavidades,
conocido como agente sanante.

c) Deben existir un esfuerzo el cual en conjunto a la temperatura aplicada favorezca

termodindmicamente el proceso difusivo.
2.5. Tratamientos térmicos superficiales

En el contexto de la autosanacion, los ensayos sobre aceros suelen ir acompafniados por andlisis de

termofluencia para el estudio de cavidades, estos ensayos suelen ser efectuados para elevados



margenes de tiempo lo que termina por elevar la dificultad en la realizacion de estos [45]. Chen et al
han propuesto el uso de un mecanismo de tratamiento superficial consistente en la aplicacion de
temperatura con atmosfera rigurosamente controlada para la formacién de precipitados en superficies
libres, esto se basa principalmente en el incremento en la energia libre disponible en este tipo de sitios,
asi promoviendo la nucleacién de diferentes precipitados como fase Laves en cortos margenes de

tiempo [46].

En base a estos estudios Sun et realizaron el tratamiento propuesto para aceros 9-12%Cr como para
determinar el potencial de estos elementos como aleaciones auto sanables, en donde se menciona la
existencia de una relacion con el comportamiento observado en estos estudios con ensayos de
autosanacion tradicionales [47]. Por otro lado, Fu et al, haciendo uso de este tratamiento pudieron
observar el comportamiento en una aleacion ternaria de Fe-Au-W en donde se menciona como una
diferencia cambios en la formacion de precipitados ricos en tungsteno (W), en donde se concluyen
que el comportamiento obtenido via tratamiento superficial es relacionable con el comportamiento

natural mediante ensayos convencionales [42,46].

Entre los parametros de control previamente mencionados se debe tener principal cuidado con las
diversas impurezas presentes, esto concierne a diferentes suciedades presentes en las muestras,
ademas el control meticuloso de la atmosfera, un mal control de estos pardmetros conlleva a la
formacion de 6xidos los cuales tienden a formar 6xidos estables con elementos como tungsteno (W),
titanio (Ti) y niobio (Nb), esta reaccion dificulta la segregacion de estos elementos finalmente

dificultando la caracterizacioén de analisis realizados [49].

Bajo este escenario, en el presente trabajo se postula que la aplicacion de un tratamiento térmico
superficial (TTS) a 650°C permite modelar de manera cualitativa el comportamiento de autosanacion
dentro de una micro-cavidad de termofluencia. Se hipotetiza que dicho tratamiento promueve una
cinética de precipitacion de la fase Laves significativamente mas acelerada que el envejecimiento
volumétrico, fundamentado en que la superficie libre actlia como un sitio de nucleacion preferencial
que minimiza la barrera energética critica al anular el término de energia de deformacion eléstica del

sistema.



3. Objetivos
3.1.0bjetivo General

e Estudiar la formacion de fase Laves en cavidades mediante tratamientos térmicos superficiales

en aceros martensitico-ferriticos de alto cromo para aplicaciones de auto reparacion.
3.2.0bjetivos especificos

e Estudiar la influencia de los pariametros del tratamiento térmico superficial en la

nucleacion preferencial de fase Laves en aceros martensiticos-ferriticos de alto cromo

e Evaluar microestructuralmente la formacion de fase Laves en superficies libres, utilizando

microscopia electronica de barrido de emision de campo (FESEM).

e Analizar la precipitacion de fase laves en superficies libres con respecto a la formacion de

esta en el volumen (limites de grano y dislocaciones).



4. Metodologia

4.1.Disefio y produccién de aleaciones

Con el fin de sustentar en mayor medida las fases observadas, se obtuvieron diagramas de fases
asociados a cada aleacion seglin su composicion quimica y condiciones de operacion. Esto se realizo

haciendo uso del programa Thermocalc con la base de datos TCFEI11.

Para la realizacion del estudio se elaboraron 3 aleaciones ferriticas las cuales fueron fundidas en un
horno de induccién modelo VOGELE APPARATEBAU con atmosfera controlada. LLas muestras
fueron etiquetadas seglin la nomenclatura C1, C2 y C3 en donde la composicién quimica de cada una

se encuentra mayormente detallada en la tabla N°3.

Tabla N°3: Composicion quimica de muestras C1, C2y C3 [50].

Aleacion Elementos
- %C | %Si | %Mn | %Cr | %N | %Nb | %Ni | %P | %S | %Al | %W | %Ti | %Fe
Cl 0.08 1029 | 0.16 | 15.16 | 0.07 | 1.85 | 2.46 | 0.018 | 0.02 | 1.41 | - - Bal
C2 0.07 | 0.46 | 0.42 | 8.44 | 0.03 - 1241|222 (0.02]220| - |245]| Bal
C3 0.05]0.70 | 0.40 | 12.0 | 1.00 | 1.00 | 2.00 - - - 500 - Bal
4.2.Laminacion

Las muestras fundidas fueron seccionadas y posteriormente sometidas a un proceso de laminacion en
caliente en una laminadora eléctrica JOLIOT en donde se obtuvo una reduccion de espesor del 56.3%

con un tiempo de empape de tres horas a 1130°C en horno mufla tipo Batch marca Nabertherm.

4.3.Solubilizado

Una vez realizado el proceso de laminacion se realizé un recocido de solubilizado a 1300°C durante
tres horas en horno mufla tipo Batch marca Nabertherm, esto es realizado para disolver posibles
precipitados de fase Laves formado previamente durante el proceso de laminacion, para mantener la

microestructura este fue seguido de un enfriamiento al agua [50].



4.4.Preparaciéon metalografica

Para la realizacion de este trabajo de investigacion se seccionaron tres muestras por tipo de aleacion
con las dimensiones de 3x5x2 mm, el corte fue realizado mediante el uso de una cortadora abrasiva

con el uso de un disco de corte abrasivo de carburo de silicio.

El proceso de preparacion fue realizado mediante un proceso de lijado haciendo el uso de papel lija
FEPA 800, 1000, 1200, 2000 y 4000, posteriormente fue seguido mediante un proceso de pulido el
cual fue realizado con la aplicacion de pasta de diamante para asegurar una superficie libre de rayas
que terminen por favorecer la nucleacion de los precipitados de interés asi afectando el estudio, el
proceso en general fue realizado acorde a la norma ASTM E3 [50]. Previo a su tratamiento térmico

estas muestras fueron limpiadas y secadas meticulosamente para garantizar un resultado correcto.

Finalmente se realizé una preparacion para un conjunto de muestras del mismo tipo de aceros del
presente estudio, las cuales fueron sometidas a un estudio de precipitacion en el volumen de la pieza
a fin de comparacion. A modo de claridad en la seccion de resultados las muestras con el tratamiento
propuesto seran mencionadas como SP (Surface precipitation) y consecuentemente las muestras sin

el tratamiento seran nombradas BP (Bulk precipitation)

4.5.Tratamiento térmico de precipitacion superficial

Las muestras preparadas para este proceso fueron dispuestas en un horno de prensado en caliente (HP-
20, Thermal Technology Systems, USA) en modo horno a 650°C en tiempos de 12, 24 y 30 Horas. El
proceso realizado se puede observar en la figura N°9 en donde se tiene una atmosfera controlada con
el uso de argon grado 5 (99,999%) de la marca INDURA. Para garantizar la pureza de la atmosfera
inerte durante los tratamientos térmicos, se instald en la linea de suministro de gas un sistema de
filtrado en linea Thermo Scientific™ Click-On™ (Catéalogo 60180-805). Este dispositivo consiste en
una trampa triple disefiada especificamente para la remocidon simultinea de humedad, oxigeno e
hidrocarburos presentes en gases portadores inertes (He, Hz, N2, Ar), asegurando una pureza de salida
de grado 6.0 (99.9999%). El filtro posee una capacidad de retencion de 6 g de H-O, 1 Lde Oy 12 g
de hidrocarburos (como n-butano), operando bajo una presion méaxima de 11 bar y un flujo maximo
de 25 L/min. Su disefio incorpora valvulas de aguja en los conectores que sellan el sistema durante el
reemplazo, previniendo la contaminacion ambiental de la linea de gas. Finalmente se incorporaron

200 ¢cm? en laminas de titanio con la finalidad de prevenir la oxidacién durante el tratamiento.
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Figura N°9 - Esquema del procedimiento y ciclo térmico.

4.6.Microscopia electronica de barrido

Con la finalidad de identificar la formacion de fase Laves las muestras obtenidas durante el tratamiento
superficial fueron analizadas mediante microscopia electronica de barrido con el equipo ZEISS
Gemini [, también se realiza un andlisis EDS el cual permite obtener datos semi cuantitativos de

composicion quimica.

Estos andlisis fueron realizados sobre un conjunto de muestras trabajados en un estudio anterior las

cuales no fueron sometidas a tratamiento superficial.

4.7.Analisis precipitados ImageJ

Una manera de profundizar el estudio en los cambios de la cinética obtenidos a través del tratamiento
propuesto es haciendo uso del software ImagelJ version 1.54g. El procedimiento realizado consiste en
transformar las micrografias obtenidas mediante microscopia electronica de barrido (MEB) a formato
binario a través de un umbral de contraste (thresholding), permitiendo segmentar los precipitados de
la matriz. En caso de existir particulas aglomeradas o en contacto, se aplicd el algoritmo de
watershedding para individualizarlas correctamente. Finalmente, mediante la herramienta Analyze
Particles, se realizo la cuantificacion de la fraccion de area de los precipitados que permita profundizar

el comportamiento cinético sobre las muestras en estudio.

Parametro Rango
Tamafo 0-25000
Circularidad 0.00-4.00




4.8. Analisis cinético software Mountains.

El tamafio y la densidad numérica superficial segtin el tiempo de tratamiento de los precipitados se
cuantificaron mediante el software Mountains®, a partir de micrografias de electrones
retrodispersados (BSE). Los precipitados se identificaron en funcion del contraste composicional y de
las firmas elementales establecidas previamente mediante analisis EDS. La segmentacion de imagenes
se llevo a cabo utilizando un umbral (threshold) constante para todas las condiciones. Con el fin de
garantizar la relevancia estadistica, se analizaron multiples campos representativos para cada aleacion
y condicion térmica. El tamafio de los precipitados se evalu6 mediante el didmetro de circulo
equivalente (ECD), mientras que la densidad numérica superficial (na) se calculé6 como el nimero de
precipitados por unidad de area analizada. Los valores reportados corresponden al promedio + la

desviacion estandar.



5 Resultados y Discusion
Modelacion Termodinamica

Mediante el uso del software ThermoCalc se obtuvieron los diagramas de fases para el conjunto de
muestras C1, C2 y C3 en las figuras N°10, a); 10, b) y 10, c) respectivamente, esto segin su
composicion y la temperatura del tratamiento realizado, esto permitird relacionar los resultados del

proceso de caracterizacion posterior.
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Figura N°10 — a) Diagrama de fases aleacion Cl. b) Diagrama de fases
aleacion C2. c) Diagrama de fases aleacion C3.

Segun los resultados obtenidos en la simulacion se puede observar como la temperatura a la cual se
realiz6 el tratamiento se debe presentar una fase de ferrita acompafiada de carbonitruros del tipo MX
y fase Laves en las tres muestras, estos parametros simulados seran de vital importancia en las

discusiones posteriores.



Microscopia electronica de barrido

Ya con los diagramas de fases simulados en ThermoCalc, el siguiente paso 16gico fue corroborar si lo
que dice la teoria efectivamente estaba pasando en las muestras. Para esto, se hicieron mapeos
mediante microscopia electroénica de barrido (SEM) buscando identificar los elementos clave que
propician la formacion de la fase Laves (como tugsteno (W) y silicio (Si)), poniendo especial atencion
a lo que ocurria en los limites de grano y en la interfase de los precipitados ya presentes. Todo esto se
complement6 con andlisis EDS por puntos para obtener la informacién quimica de la superficie, la
que en este estudio usamos basicamente como un sensor de las condiciones termodinamicas que se

darian dentro de una cavidad por termofluencia.

5.1 Aleacion C1

La Figura N°11 presenta las micrografias obtenidas por microscopia electronica de barrido (MEB) a
2500x de la muestra C1 tras 12, 24 y 30 horas de tratamiento. Se observa una evolucion significativa
en la tasa y el tamano de los precipitados segun el tiempo de exposicion. En las muestras con
tratamiento térmico superficial o SP, se aprecia una menor densidad de precipitados, pero con un
tamafio mayor en comparacion con los estados de 12 y 24 horas; en estos Ultimos, la densidad se
mantiene constante, lo que sugiere que la cinética aiin se encuentra en la etapa de crecimiento de

grano.

Por el contrario, al alcanzar las 30 horas de tratamiento, la disminucion en la densidad de precipitados
indica una transicion hacia la etapa de coarsening. Al comparar los resultados en las muestras SP
respecto a las muestras BP, se evidencia una aceleracion generalizada de la cinética en estas tltimas,

las cuales se encontrarian aun en etapas iniciales de nucleacion o crecimiento."
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Figura N°11 — Imagenes MEB de la muestra CI tras tratamiento térmico a 650°C por 12, 24y 30 hrs
a), b), ¢) Condicion con nucleacion superficial preferencial (SP) d), e) y f) Condicion con nucleacion
en volumen (BP).

Consecuentemente el andlisis mediante el software ImageJ sobre las micrografias obtenidas en
microscopia electronica de barrido (MEB) previamente vistas en la figura N°11 nos permite obtener
el porcentaje de area ocupado por los precipitados formados, los datos obtenidos se presentan en la

siguiente tabla.



Tabla N°4 - Fraccion de area ocupada en muestra C1.

Tiempo (Hrs) Fraccion de area (%)
12 (BP) 8,669
12 (SP) 27,136
24(BP) 4,409
24 (SP) 9,564
30 (BP) 5,896
30 (SP) 9,160

Considerando los valores obtenidos se sustenta en mayor medida el cambio sustancial en la cinética
que gobierna el proceso, en donde se puede identificar como existe un crecimiento sustancial para las
muestras con el tratamiento térmico comparada a su homonimo sin el tratamiento, por otro lado
observando el comportamiento para 24 y 30 horas se puede deducir que se encuentra en etapa de
engrosamiento para este margen de tiempo, aunque no se puede determinar con exactitud si esta

empezod a tiempos menores a 24 horas.

Posteriormente en la figura N°12 se pueden observar imagenes obtenidas con un aumento de 10000x
sobre las muestras con tratamiento superficial en donde, se puede observar la formacion de diferentes
precipitados como carburos ricos en Nb los cuales se estima correspondan a MX visibles en las figuras
12 a), b) y c), mientras que por otro lado se observan diferentes precipitados de niobio (Nb) con
contenidos de silicio (Si) en el mismo conjunto de muestras, se estima que este tipo de precipitados
con mayor contenido en silicio (S1) pueden corresponder a fase Laves, recordando que este elemento

actiia como promotor para la formacion de esta fase.
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Figura N°12 — Mapping obtenido via SEM de muestras CI con SP. a) SP de 12 horas. b) SP de 24 horas.
¢) SP de 30 horas.
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Figura N°13 —a), b) y ¢) Micrografia via MEB muestra C1 SP de 12, 24y 30 hrs. d), e) y f) EDS
muestra C1 SP de 12 y 30 hrs.

Si se analiza el diagrama de fases presente en la siguiente figura obtenido mediante ThermoCalc para
la temperatura de operacion y composicion quimica, se tiene que la muestra C1 debe presentar fase

Laves y precipitados del tipo MX, sustentando en mayor medida la posible presencia de esta fase.
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Figura N°14 - Diagrama de fases muestra C1.

En la figura N°15 se puede apreciar un tipo de precipitado particular para este tratamiento el cual no
fue observado en el conjunto de muestras con tratamiento de precipitacion volumétrico. Se destaca en
la misma figura como este tipo de carburo parece actuar como centro de nucleacion para lo que parece

ser fase Laves.
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Figura N°25 — Centro de nucleacion muestra C1 en condicion SP.

El factor mencionado contempla un parametro diferencial importante que sera tratando en mayor

profundidad en las discusiones al final de esta seccion.

5.2 Aleacion C2

Para la muestra C2 sometida a tratamiento por 12, 24 y 30 horas en la figura N°16 se pueden observar
los resultados obtenidos a partir de microscopia electronica de barrido (MEB). En ellos se puede
distinguir un comportamiento similar a la muestra C1 en donde, se presenta una cinética acelerada
con respecto a su homonimo BP, este comportamiento se diferencia segun la densidad de precipitados
presentes presumiblemente de titanio (Ti), esta suposicion es debido a que se logran distinguir
particulados con tonalidad oscura, los cuales no estan presentes en el conjunto de muestras BP, donde

se estima que estos pueden ser 6xidos provenientes del tratamiento.
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Figura N°16 — Imagenes MEB de la muestra C2 tras tratamiento térmico a 650°C por 12, 24 y
30 hrs a), b), c) Condicion con nucleacion superficial preferencial (SP) d) y e) Condicion con
nucleacion en volumen (BP).

Continuando con el mapeo obtenido mediante SEM sobre la muestra C2 en la figura N°17 se puede
observar con mayor claridad el incremento de los precipitados ricos de titanio (Ti) previamente
mencionado entre las muestras de 12 y 24 hrs de tratamiento (figuras a) y b) respectivamente),
analizando con mayor cuidado la distribucion de elementos se pueden distinguir zonas con mayor
concentracion de silicio (Si) y titanio (Ti), en base a esto se estima que dichas zonas pueden
corresponder a fase Laves. Acompafiado a lo que parece ser fase laves en diferentes zonas se logra
distinguir zonas con mayor contenido en carbono (C) y titanio (T1) lo que se presume corresponden a
carburos del tipo MX. Por otro lado, en el mapping realizado sobre la muestra con 30 horas de
tratamiento se puede observar como existen diferentes zonas con concentraciones de oxigeno (O) con

color celeste, coincidiendo con diversas zonas de la superficie dejando en incertidumbre la



correspondencia a fase Laves, donde estos pueden corresponder a diversos 6xidos formados por

diferentes parametros relacionados a la limpieza de la muestra y/o la atmosfera.
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Figura N° 17 — Mapping EDS muestra C2 SP 10000x. a) 12 horas de tratamiento b) 24 horas de
tratamiento. c) 30 horas de tratamiento.

La formacién de los compuestos MX y fase Laves previamente mencionados se sustenta en mayor
medida por el diagrama de fases obtenido mediante Thermocalc para la presente aleacion visible en

la figura N°18. En el diagrama se tiene que segiin la composicion de esta aleacion en conjunto a la



temperatura del tratamiento propuesto los compuestos esperados corresponden a fase Laves, carburos

del tipo MX vy ferrita.
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Figura N°38 - Diagrama de fases muestra C2.

La presencia de los oOxidos previamente mencionados marca un factor importante a tener en
consideracion sobre los parametros de control para realizar este tipo de tratamientos, tanto el cuidado
con la atmosfera de tratamiento como suciedades presentes que puedan contener otros agentes
contaminantes que puedan formar otros productos en la superficie de la muestra. La falta de control
posee un impacto negativo en la segregacion de los elementos en la superficie dando como
consecuencia la obtencion de datos con mayor margen de error, un compuesto que puede obstaculizar
los resultados corresponde a la formacion de 6xido de titanio (Ti0O), lo que lleva a mal interpretaciones

de posibles precipitados Laves en el sistema.

5.3 Aleacion C3

Para la muestra C3 se puede observar los resultados obtenidos via microscopia electronica de barrido
(MEB) en la figura N°19 para los tiempos de 12 y 30 hrs, en ella se observan las muestras SP y su
contraparte. En ella se puede observar una clara diferencia en la presencia y tamafio de precipitados,
observandose un incremento en ambos parametros de estos para la muestra con SP con respecto a la
muestra BP, esto se puede observar comparando las figuras N°19, a) y b) con respecto a las figuras
N°19, ¢) y d), esto nos indica que la muestra con tratamiento superficial presenta una etapa de cinética
acelerada, este mismo comportamiento fue observado en las muestras previamente analizadas con el

mismo tiempo de tratamiento por lo que este no seria fortuito de esta muestra.

Es interesante mencionar sobre la morfologia de estos precipitados en los cuales se pueden observar
algunos con forma de baston o “rod shape” en la figura N°19, b) resaltados, dicha morfologia se ha
observado que es caracteristica de la fase Laves [2]. Esto nos indicaria rdpidamente la posible

aparicion de esta fase.
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Figura N°19 — Imagenes MEB de la muestra C3 tras tratamiento térmico a 650°C por 12 y 30 hrs
a), b) Condicion con nucleacion superficial preferencial (SP) c) y d) Condicion con nucleacion en
volumen (BP).

Complementando el analisis previo, mediante el software ImageJ sobre las micrografias obtenidas en
microscopia electronica de barrido (MEB) en la figura N°19 nos permite obtener el porcentaje de area

ocupado por los precipitados formados, los datos obtenidos se presentan en la siguiente tabla.

Tabla N°5 - Fraccion de area ocupada muestra C3.

Tiempo (Hrs) Fraccion de area (%)
12 (BP) 3,772
12 (SP) 12,963
30 (BP) 6,163
30 (SP) 11,064

Considerando los valores obtenidos se sustenta en mayor medida el cambio sustancial en la cinética
que gobierna el proceso, en donde se observa un crecimiento sustancial para las muestras con el
tratamiento térmico comparada a su homonimo sin el tratamiento tal como fue comentado con

respecto a la muestra C1.



En el mapping presente en la figura N°20 obtenido via EDS se puede observar con mayor claridad los
precipitados con sus respectivas concentraciones de elementos, en particular se discrimina zonas
diferenciadas de W y Si pudiendo corresponder a precipitados de fase Laves del tipo FeoW, esto se
complementa con la morfologia tipo baston o “rod shape” que presentan estos precipitados. Por otro
lado, se observa la presencia de zonas ricas en Nb y C pudiendo corresponder a carburos MX del tipo
NbC. Por otro lado, se puede identificar como estos posibles carburos de Nb parecieran actuar como
centros de nucleacion, este comportamiento que ademas fue observado previamente en la muestra C1

con tratamiento superficial, tal como se resalta en la figura 19, a).
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Figura N°20 — Mapping MEB muestra C3 con SP de 12 y 30 horas. a) 12 horas de tratamiento b) 30
horas de tratamiento.




Continuando con el analisis de los resultados obtenidos por EDS en la figura N°20 se puede observar
los porcentajes de elementos presentes en la superficie analizada sobre diferentes precipitados en la
muestra C3. En la imagen a) de la figura N°21 se puede observar un centro de nucleacion en donde se
puede observar un elevado contenido de niobio (Nb), carbono (C) y tungsteno (W), donde se presume
que el niobio (Nb) estaria presente como carburo del tipo MX como se menciond previamente por
otro lado, el contenido de tungsteno (W) estaria sujeto directamente a la formacion de fase Laves del
tipo FeoW seglin el porcentaje entre ambos elementos, continuando con la imagen b) se puede observar
como a 30 horas de tratamiento existe un incremento en el contenido de Si en otro tipo de precipitado,
esto va acompafiado con bajos contenidos de carbono (C) y elevados contenidos de tungsteno (W),

esto refuerza la formacion de fase Laves para tiempos de tratamiento posteriores del tipo FexW.
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Figura N°21 — a), b) Micrografia via MEB muestra C3 en condicion SP de 12y 30 Hrs. d) y e)
EDS muestra C3 con SP para 12 y 30 Hrs.

Adicionalmente, si observamos el diagrama de fases presente en la figura N°22 para la aleacion C3
se tiene como para las condiciones de concentracion en el contenido de cromo (Cr) y temperatura de
tratamiento los componentes presentes deben ser Ferrita, fase Laves y carburos del tipo MX, asi dando

mayor fuerza al andlisis previo donde se estima en gran medida la presencia de fase Laves.
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Figura N°22 - Diagrama de fases muestra C3.

Comparacion en la evolucion de fase laves en aleaciones C1 y C3

Una vez identificada cualitativamente la presencia de la fase Laves mediante SEM y EDS, se procedio
a realizar una cuantificacion estadistica de su evolucion mediante el software Mountains. En base a
esto al contrastar los resultados de la Figura 23, se observa que la cinética de la precipitacion
superficial (SP) presenta un avance mayor respecto a la condicion volumétrica. Especificamente, en
la Figura 23, a) se aprecia un aumento progresivo en el didmetro promedio de los precipitados,
mientras que en la Figura 23, b) la densidad numérica se estabiliza o comienza a decrecer. Este
comportamiento conjunto confirma que el sistema ya super?6 la etapa de nucleacion y se encuentra en
pleno engrosamiento o coarsening. En términos simplificados, la superficie libre acelera el
crecimiento de las particulas, permitiendo que estas alcancen un tamafio mayor en menos tiempo, lo
que resulta clave para el cierre efectivo de micro-cavidades. Esta maduracion acelerada en superficie
es un factor determinante para las aplicaciones de auto-reparacion, ya que permite que la fase actlie

de forma mecanica sobre las cavidades en tiempos menores a los de la falla por creep.
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Figura N°23 — a) Evolucion del tamaiio de los precipitados y b) evolucion del numero de particulas
por unidad de darea en muestras C1 SP, C3 SPy C3 BP.



A partir de los resultados, se discute el papel del tratamiento térmico superficial en la formacion de
centros de nucleacion. En los carburos de tipo MX, se observa que este fendmeno es impulsado
principalmente por el efecto de la superficie méas que por la segregacion elemental intrinseca. Esta
observacion se ratifica al comparar ambos conjuntos de muestras: aunque tanto el tratamiento
superficial como el volumétrico presentan zonas enriquecidas con precursores de la fase de Laves, la

formacion efectiva de conglomerados o centros de nucleacion es exclusiva en condicion SP.

Este comportamiento ademas se sustenta con la teoria clasica de nucleacion en donde, se estima que
en superficies libres existe una menor barrera energética para la formacién de ntcleos estables, de tal
manera que se pueda acceder a etapas consecuentes en la cinética de estos nucleos bajo tiempos
tempranos. Por otro lado, existe el factor de sitios de nucleacion efectivos siendo estas superficies

libres las que favorecen este parametro [30].

Validacion Termodinamica y Efecto de Superficie en la Cinética de Precipitacion

Tabla N°6 - Composicion quimica promedio andlisis puntuales EDS

Aleacion | Fase Zona Fe Cr W Nb Si Al Ni
Cl1 Nb-Laves | Superficie |53.73% |10.34% |0 31.02% |1.84% |0.68% [2.27%
C3 W-Laves |Superficie |35.12% |7.98% [49.38% |7.13% [0.40% |0 0

Tabla N°7 - Modelacion termodinamica Thermocalc fase laves a 650C

Aleacion Fase Fe Cr W Nb Si Al Ni
Cl1 Nb-Laves 40.52% | 8.43% |0.00% 46.82% |4.17% [0.00% |0.05%
C3 W-Laves 32.50% |6.70% |53.35% |6.78% 0.50% 0.14%

Al analizar los datos consolidados en las tablas anteriores, se observa una relacion entre el disefio de
las aleaciones y la fase Laves resultante. Esto se puede observar comparando los elementos
promotores en donde, se aprecia que el enriquecimiento experimental de niobio (Nb) y silicio (Si) en
la aleacion C1, asi como la alta concentracion de tungsteno (W) en C3, se aproxima a la estequiometria

intermetalica obtenida desde modelacion termodinamica.

Esta evidencia, sumada a la deteccion de Silicio en los andlisis puntuales elemento que actia como

estabilizador de la fase Laves y que esta ausente en los carbonitruros MX, valida que los precipitados



observados corresponden efectivamente a la fase sanante. No obstante, es imperativo destacar que la
cinética de crecimiento registrada en superficie es significativamente superior a los valores de
equilibrio mostrados en estas tablas. Esta aceleracion experimental es la prueba definitiva del efecto
de superficie, el cual reduce la barrera energética para la nucleacion y favorece una difusion atomica
acelerada, permitiendo que el mecanismo de self-healing actie en ventanas de tiempo cinéticamente

utiles para la integridad del componente.

6 Conclusion

La aplicacion de un tratamiento térmico superficial (TTS) ha demostrado ser una herramienta 1til para
evaluar la formacién de fase Laves en condiciones que simulan cavidades por termofluencia,
permitiendo cumplir con el objetivo general de esta memoria al evitar los elevados tiempos de los
ensayos convencionales. Aunque la relacion entre este tratamiento y los ensayos de creep tradicionales
es de caracter cualitativo, los resultados obtenidos permiten validar la viabilidad del método

propuesto.

En cuanto a los objetivos especificos, se logré promover la nucleacion preferencial mediante el uso
de superficies libres, observandose una cinética significativamente acelerada en todas las aleaciones
estudiadas. Este fendmeno permitié que los ntcleos de fase Laves alcanzaran etapas de crecimiento e
incluso engrosamiento en tiempos de exposicion inferiores a los requeridos en tratamientos
volumétricos, siento esto validado mediante un estudio basado en la fraccion de area utilizada por los

precipitados formados para el tratamiento propuesto.

Respecto a la caracterizacion microestructural, el uso de técnicas de SEM y EDS fue fundamental
para identificar la presencia de fase Laves en las aleaciones C1 y C3, basandose en su morfologia
caracteristica y composicion quimica en concordancia con los diagramas de fases obtenidos mediante
ThermoCalc. Un hallazgo relevante de este analisis fue la identificacion de centros de nucleacion en
carburos del tipo MX, lo que sugiere que el proceso de autosanacion en estas superficies depende

criticamente de la interaccion entre precipitados preexistentes y la energia de la superficie libre.

Se validé adecuadamente la formacion de fase Laves mediante el contraste de la composicion quimica
experimental (EDS) y la simulacion termodindmica, confirmando la identidad de los precipitados a
través de la presencia de Silicio y la morfologia tipo baston (rod-shape). Esta concordancia asegura
que el disefio de las aleaciones permite la estabilidad de la fase intermetalica necesaria para el

mecanismo de reparacion autonoma o self healing.

Se determind que el efecto de la superficie libre es el factor critico que gobierna la cinética de
autosanacion. La aceleracion observada en el crecimiento de los precipitados en superficie, en

comparacion con la condicion volumétrica, demuestra que la difusion superficial permite el sellado



de micro-discontinuidades fisicas de manera mucho mas eficiente que lo predicho por los modelos de

equilibrio de fase global.

Finalmente, el estudio permiti6 identificar parametros de control criticos para futuros disefios de
aleaciones autosanables. Se concluye que la pureza de la atmosfera y la limpieza presente son factores
claves, ya que el deficiente control de estos parametros provoca la formacion de diferentes
compuestos, entre estos se encuentran 6xidos (como se observd en la muestra C2) los cuales
obstaculizan la segregacion de elementos clave y la correcta interpretacion de los resultados. En
sintesis, el trabajo realizado resulta acorde a los objetivos planteados, entregando una base logica y

coherente para el desarrollo de materiales con capacidad de respuesta autobnoma al dafio.
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Figura A.2: EDS adicional de la aleaciéon C1 SP.
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Figura A.4: EDS adicional de la aleaciéon C1 SP.
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Figura A.5: Micrografias electronicas de barrido (SEM) adicionales de la aleacion C1 SP.
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Figura A.6: EDS adicional de la aleaciéon C1 SP.
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Figura A.7: EDS adicional de la aleaciéon C1 SP.
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Figura A.8: Micrografias electronicas de barrido (SEM) adicionales de la aleacion C1 SP.
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Figura A.9: EDS adicional de la aleaciéon C1 SP.
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Figura A.10: Micrografias electronicas de barrido (SEM) adicionales de la aleacion C1 SP.
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Figura A.11: EDS adicional de la aleacion C1 SP.
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Figura A.11: EDS adicional de la aleacion C1 SP.
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Figura A.12: EDS adicional de la aleacion C1 SP.
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Figura A.13: Micrografias electronicas de barrido (SEM) adicionales de la aleacion C1 SP.
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Figura A.14: EDS adicional de la aleacion C1 SP.
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Figura A.15: EDS adicional de la aleacion C1 SP.

— o = =]
uE LM
Lnom

Powered by Tru-0 &

Ni " Mi

- 11} 15 -

Figura A.16: EDS adicional de la aleacion C1 SP.
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Figura A.17: Micrografias electronicas de barrido (SEM) adicionales de la aleacion C3 BP.
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Figura A.18: EDS adicional de la aleacion C3 BP.
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Figura A.19: EDS adicional de la aleacion C3 BP.
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Figura A.20: EDS adicional de la aleacion C3 BP.
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Figura A.21: Micrografias electronicas de barrido (SEM) adicionales de la aleacion C3 BP.
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Figura A.22: EDS adicional de la aleacion C3 BP.
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Figura A.23: EDS adicional de la aleacion C3 BP.
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Figura A.24: EDS adicional de la aleacion C3 BP.
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Figura A.25: Micrografias electronicas de barrido (SEM) adicionales de la aleacion C3 BP.
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Figura A.26: EDS adicional de la aleacion C3 BP.
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Figura A.27: EDS adicional de la aleacion C3 BP.
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Figura A.28: EDS adicional de la aleacion C3 BP.



Electron Image 16
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Figura A.29: Micrografias electronicas de barrido (SEM) adicionales de la aleacion C3 BP.
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Figura A.30: EDS adicional de la aleacion C3 BP.
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Figura A.31: EDS adicional de la aleacion C3 BP.
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Figura A.17: Micrografias electronicas de barrido (SEM) adicionales de la aleacion C3 SP.
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Figura A.32: EDS adicional de la aleacion C3 BP.

B Spectrum 45

88.0

Powered by Tru-Q®

u T L L TR A T O R B

Figura A.33: EDS adicional de la aleacion C3 BP.
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Figura A.17: Micrografias electronicas de barrido (SEM) adicionales de la aleacion C3 SP.
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Figura A.34: EDS adicional de la aleacion C3 BP.
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Figura A.35: EDS adicional de la aleacion C3 BP.
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Figura A.36: EDS adicional de la aleacion C3 BP.



