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RESUMEN

En el presente trabajo se han desarrollado dos nuevos aceros inoxidables superdlplex de composiciones
(porcentaje en masa) Fe-24.4Cr-7.28Ni-1.19M0-5.38W-0.413N y Fe-25.1-3.13Ni-1.07Mo-5.77W-0.436N
mediante fusion por induccion en un horno de colada centrifuga bajo atmésfera de nitrégeno. En estos
aceros se ha introducido un elevado contenido en volframio en sustitucion de molibdeno para evitar la
precipitacion de fase sigma. Para eliminar la presencia de segundas fases que pudiesen haber precipitado
durante el enfriamiento, se aplicé un tratamiento térmico de solubilizaciéon a 1050°C durante 15 minutos.
Tras este tratamiento, la aleacidén con un 7.28% Ni presenta estructura dendritica, en la que las regiones
interdendriticas corresponderian a ferrita, con particulas de fase Chi en la interfase ferrita-austenita. Por
otro lado, el material con 3.13% Ni muestra islas de austenita del tipo Widmastatten de tamafio y forma
irregular en una matriz ferritica, que ademas contiene precipitados de Cr,N.

Se estudio la estabilidad de ambos materiales ante un tratamiento térmico a 850°C. Aungue en ninguno de
los dos aceros se encontro fase sigma, la evolucion de microestructura frente a este tratamiento fue distinta.
Mientras que la aleacién con 7.3% Ni apenas se observan modificaciones con el tratamiento, en el caso de
la aleacion con 3% Ni se encontré que a medida que aumentaba el tiempo aumentaba la fraccion de
volumen de particulas de Cr,N e intermetalicas de fase Lave Fe,W.

Finalmente, se estudié el comportamiento mecanico de estas aleaciones mediante ensayos de traccion y
compresién a temperatura ambiente. Aunque para ambas aleaciones se midi6 el mismo valor de
alargamiento a rotura del 30%, para el acero con 7.28% Ni se obtuvo un valor del limite elastico y
resistencia a la traccion de 545 y 859 MPa y para el acero 3.13%Ni de 600 y 808 MPa. Estas diferencias se
relacionaron con la fraccion de volumen de las distintas fases presentes en cada caso.
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1. INTRODUCCION

Los aceros inoxidables duplex son de gran interés para aplicaciones donde se requiere de un material que
combine una buena resistencia a la oxidacion y a la corrosion con unas buenas propiedades mecénicas [1,2].
La elevada resistencia, ductilidad y tenacidad de estas aleaciones estan relacionadas con la presencia de una
microestructura bifésica consistente de ferrita (8) y austenita (y): por un lado, la ferrita es responsable de la
resistencia, y por otro, la austenita asegura un elevado valor de tenacidad [3]. Para conseguir una
determinada fraccion de volumen de cada fase en la microestructura y optimizar el comportamiento a la
corrosion es necesario realizar un riguroso control del contenido de los elementos aleantes (Cr, Ni, N, Cu,
Mo, Si, Mny W).
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Aunqgue este tipo de material presenta una estructura diplex homogénea para temperaturas superiores a
1000°C, a temperaturas inferiores se produce la precipitacion de fases intermetélicas ricas en Cr (o, %, R...),
cuya presencia reduce la resistencia a la corrosion y fragilizan a temperatura ambiente [4-6]. Por ello, es
necesario un enfriamiento rapido cuando se realizan tratamientos térmicos a elevadas temperaturas y evitar
durante el proceso de manufactura una elevada exposicion a temperaturas comprendidas entre 450 y 900°C.
Una solucion a este problema consiste en la sustitucion parcial de Mo por W, ya este elemento retarda la
nucleacién y crecimiento de la fase sigma [7-9]. La desaceleracion en la precipitacion de esta fase por el W
se asocia a la menor difusividad en aceros inoxidables duplex del W comparado con el Mo.

En el presente trabajo se ha analizado la microestructura y el comportamiento mecénico de dos aceros
superduplex con un elevado contenido W. Se ha partido de la composicién en Mo convencional de este tipo
de aceros, 4% en masa, y dado que el peso atémico del W es aproximadamente el doble del Mo, a la hora de
calcular las composiciones en masa se aplicd la relacion 4= W + 2Mo. Se desea, por un lado comprobar si la
introduccion de W retarda la precitacion de fase sigma durante un tratamiento a 850°C, y por otro si
introduce mejoras en el comportamiento mecanico a temperatura ambiente respecto de un acero superduplex
comercial SAF 2507.

2. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL

En el presente estudio se desarrollaron dos nuevos aceros inoxidables superdiplex de composiciones,
porcentaje en masa, Fe-24.4Cr-7.28Ni-1.19M0-5.38W-0.413N y Fe-25.1-3.13Ni-1.07Mo0-5.77W-0.436N
mediante fusion por induccion en un horno de colada centrifuga bajo atmosfera de nitrégeno. EI material de
colada fue sometido a un tratamiento térmico de solubilizacion a 1050°C durante 15 minutos. Este
tratamiento es similar al que convencionalmente se someten los aceros duplex para eliminar las segundas
fases que pudiesen haber precipitado durante el enfriamiento. La estabilidad de la microestructura obtenida
frente a tratamientos térmicos a temperaturas inferiores a 1000°C se determiné siguiendo la precipitacion de
fases intermetalicas durante tratamientos de 1 minuto y 3 h a 850°C. Para el estudio microestructural se
utilizaron técnicas de difraccion de rayos X y microscopia electronica de barrido. Se utiliz6 una técnica
convencional preparacion metalografica, que incluyé el desbaste y pulido con pasta de diamante de
granulometria decreciente. Para la observacion de la estructura de granos se procedié al ataque de
esta superficie con una solucion Beraha Il (80 ml H,O, 40 ml HCI, 5gr NH;HF, y 1gr K;S,0s). El
espectro de difraccion de rayos X se utilizd para identificar las fases presentes. Se utiliz6 un
difractometro Bruker AXS D8 Advance equipado con tubo de cobalto y espejo Goebel, que permite

obtener simultaneamente un haz de rayos X paralelo y eliminar la radiacion Kg. Las propiedades
mecanicas se determinaron mediante ensayos de traccién a temperatura ambiente. Se emplearon probetas
planas con una seccion transversal de 3 x 5 mm y una longitud Gtil de 11 mm mecanizadas por
electroerosion.

3. RESULTADOS Y DISCUSION

Los de espectros de difraccién de rayos X para el acero Fe-24.4Cr-7.28Ni-1.19Mo0-5.38W-0.413N tras los
tres tratamientos térmicos ensayados (solubilizacion a 1050°C y solubilizacién + tratamiento a 850°C durante
1 minuto y 3 h), muestran la presencia de tres fases: ferrita, austenita y fase chi intermetalica, tal como se
presenta en las Figura 1a, b y c¢. Sin embargo, si se comparan dichos espectros se observa una gran
diferencia de intensidad entre los picos de la ferrita y la austenita. Como por otro lado, la intensidad de los
picos de ambas fases tampoco se corresponde con los valores que aparecen en las bases de datos, se asocio
estas diferencias a la presencia de un tamafio de grano muy grande. Por ello, no fue posible realizar una
cuantificacion ajustando dichos espectros con el método Rietveld.
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Figura 1. Espectro de difraccion de rayos X para el acero Fe-24.4Cr-7.28Ni-1.19Mo0-5.38W-0.413N tras

los tratamientos de a) solubilizacion a 1050°C, b) solubilizacién 1050°C + 1 min. 850°C y c) solubilizacion
1050°C + 3h 850°C
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Figura 2. Espectro de difraccion de rayos X para el acero Fe-25.1-3.13Ni-1.07Mo-5.77W-0.436N tras los
tratamientos de a) solubilizacion a 1050°C, b) solubilizacion 1050°C + 1 min. 850°C y c) solubilizacion

1050°C + 3h 850°C



Los de espectros de difraccion de rayos X para el acero Fe-25.1-3.13Ni-1.07Mo-5.77W-0.436N muestran la
presencia s6lo de ferrita y austenita tras los tratamientos de solubilizacién a 1050°C y solubilizacion + 1
minuto a 850°C, tal como se presenta en las Figuras 2a y b. Como se observa en la Figura 2c, sélo tras un
tratamiento de 3h a 850°C se observo la presencia de nitruros de Cr del tipo Cr,N y la fase Lave Fe,W. Al
igual que en el acero anterior, se llegd a la conclusién que tras los distintos tratamientos este acero presenta
un tamafo de grano muy grande, por lo que tampoco fue posible aplicar el método Rietveld.

En las Figuras. 3 a, b, c y d se presenta la imagen de electrones secundarios para el acero Fe-24.4Cr-7.28Ni-
1.19Mo0-5.38W-0.413N tras los tratamiento de solubilizacién a 1050°C, y solubilizacion + tratamiento a
850°C durante 1 minuto y 3 h, respectivamente. A grandes aumentos, se observa una microestructura tipica
de solidificacion dendritica, como se muestra en la Figura 3a. Puesto que a mayores aumentos se observa
una microestructura muy similar tras los tres tratamientos ensayados, se lleg6 a la conclusion que dichos
tratamientos no producen ninguin cambio apreciable en la microestructura del material.

N

Figura 3. Microestructura presente el acero Fe-24.4Cr-7.28Ni-1.19Mo0-5.38W-0.413N tras los tratamiento
de a) y b) solubilizacion a 1050°C, ¢) solubilizacion 1050°C + 1 min. 850°C y d) solubilizacién 1050°C +
3h 850°C

Para relacionar las tres fases que se observan en estas micrografias con las fases determinadas a partir de los
espectros de difraccion de rayos X, se procedio al andlisis elemental semicuantitativo de ellas con el espectro
de dispersién de energias. Los resultados que se obtuvieron para las fases mayoritarias (ferrita y austenita) se
presentan en la Tabla 1. Aunque estos resultados se obtuvieron a partir de las muestras sometidas solo al
tratamiento de solubilizacion a 1050°C, se obtuvieron valores idénticos, dentro del margen de error asociado
a esta técnica, en las muestras que ademas se trataron a 850°C. De estos resultados se deduce que la fase
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primaria de solidificacion se corresponde con la austenita, mientras que la ferrita se encuentra en los espacios
interdendriticos. Como las particulas situadas en la interfase ferrita - austenita presentan un tamafio muy
pequefio, el espectro que se obtiene contiene informacién de las fases que las rodean. Por ello, este espectro
solo se usé con fines cualitativos. Segun se deduce de los espectros de dispersion de energia, esta fase es rica
en Wy Mo, y por tanto corresponderia a la fase intermetalica Chi.

Tabla 1. Resultado de los microanalisis semicuantitativos para el acero Fe-24.4Cr-7.28Ni-1.19Mo-5.38W-
0.413N tras el tratamiento de solubilizacion a 1050°C.

Fase Fe Cr Ni W Mo
Ferrita 59.9 25.7 4.7 8.1 1.6
Austenita 60.2 24.3 8.0 6.6 0.8

C) WO 103
Figura 4. Microestructura presente el acero Fe-25.1-3.13Ni-1.07Mo-5.77W-0.436N tras los tratamiento de
a) solubilizacion a 1050°C, b) solubilizacion 1050°C + 1 min. 850°C c) y d) solubilizacion 1050°C + 3h
850°C

En las Figuras. 4 a, b, ¢ y d se presenta la imagen de electrones secundarios para el acero Fe-25.1-3.13Ni-
1.07Mo0-5.77W-0.436N tras los tratamiento de solubilizacién a 1050°C, y solubilizacién + tratamiento a
850°C durante 1 minuto y 3 h, respectivamente. Como se muestra en la Figura 4a, tras el tratamiento de
solubilizacion se encontrd una estructura con islas de austenita del tipo Widmastatten de tamafio y forma
irregular en una matriz ferritica. Ademas dentro de la ferrita y en la interfase ferrita austenita se encontré la
presencia de particulas de segunda fase. Aunque un andlisis semicuantitativo no fue posible debido al
tamafio de las mismas, el espectro de dispersion de energia mostré que se trata de particulas ricas en Cr, por
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lo que corresponderian a nitruros Cr,N. Cuando el material solubilizado a 1050°C se sometié a un
tratamiento térmico a 850°C, se encontrd que mientras la austenita era estable a este tratamiento, en la ferrita
se producia la precipitacién de particulas de segunda fase. Como se observa en la Figura 4b, tras 1 minuto de
tratamiento esta precipitacion es escasa. Sin embargo, la Figura 4c muestra como tras 3 h de tratamiento se
ha producido un aumento significativo de la fraccién de volumen de precipitados. En la Figura 4d se
muestra un detalle a mayor aumento de estos precipitados. De nuevo el tamafio de los mismos es muy
pequefio como poder realizar microanalisis semicuantitativos. Sin embargo, es posible distinguir dos tipos
de precipitados: unos mas brillantes y de morfologia acicular y otros menos brillantes y méas redondeados.
Segun el espectro de dispersion de energias, los precipitados mas brillantes son muy ricos en W, y por tanto
corresponderia a la fase Lave Fe,W detectada por difraccion de rayos X. Por el contrario, los precipitados
menos brillantes son muy ricos en Cr, y por tanto corresponderian a particulas de nitruro Cr,N.

En la Tablas 2 se presentan los resultados de los microandlisis semicuantitativos que se obtuvieron para la
ferrita y la austenita. Mientras que en la austenita, dentro del margen de error asociado a la técnica, apenas
se observan variaciones en la composicion, en el caso de la ferrita se observa un empobrecimiento de W'y
Mo a medida que aumenta el tiempo de tratamiento a 850°C. Este cambio en la composicién de la ferrita se
asocio a la precipitacién de particulas de fase Lave Fe,W.

Tabla 2. Evolucion de la composicion de la ferrita y austenita en el acero Fe-25.1-3.13Ni-1.07Mo-5.77W-
0.436N durante el tratamiento a 850°C

Fe Cr Ni w Mo
Ferrita:
Solubilizacién 1050°C 62.3 22.7 3.2 9.5 2.4
Solubilizacién 1050°C + 1 min. 850°C 61.7 22.9 3.3 9.8 2.3
Solubilizacion 1050°C + 3h 850°C 65.7 23.5 3.1 5.7 2.1
Austenita:
Solubilizacién 1050°C 62.6 24.5 3.1 7.5 2.2
Solubilizacién 1050°C + 1 min. 850°C 61.3 25.0 3.4 7.8 2.4
Solubilizacién 1050°C + 3h 850°C 63.6 24.7 3.7 6.8 1.2

En la Tabla 3 se presentan los resultados de los ensayos de traccion a temperatura ambiente realizados en
probetas sometidas a un tratamiento de solubilizacion a 1050°C. Aunqgue la mejora de propiedades
mecanicas respecto del material de referencia utilizado es discreta, se espera que la degradacion de estas
propiedades frente a un tratamiento a temperaturas inferiores a 1000°C sea inferior en el caso de los
materiales ensayados, ya que como se ha demostrado en el este trabajo, no se produce la precipitacion de
fase sigma tras 3 h de tratamiento a 850°C.

Tabla 3. Propiedades mecanicas a temperatura ambiente de los aceros Fe-24.4Cr-7.28Ni-1.19Mo-5.38W-
0.413N y Fe-25.1-3.13Ni-1.07Mo-5.77W-0.436N tras un tratamiento de solubilizacion a 1050°C

Acero Limite elastico al 0.2% Resistencia a la traccion | Alargamiento a rotura
SAF 2507 525 MPa 830MPa 51%
Fe-24.4Cr-7.28Ni-

1.19Mo0-5.38W-0.413N 540 MPa 890 MPa 30%
Fe-25.1-3.13Ni-1.07Mo-

5.77W-0.436N 600 MPa 810 MPa 30%

4. CONCLUSIONES

a) Con un tratamiento de solubilizacion a 1050°C durante 15 no se consigue la solubilizacion total de las
particulas de segunda fase, y se encontro la presencia de particulas de fase Chi en el acero Fe-24.4Cr-7.28Ni-




1.19M0-5.38W-0.413N y de nitruros Cr,N en el acero Fe-25.1-3.13Ni-1.07Mo-5.77W-0.436N. Seria
necesario incrementar la temperatura y/o tiempo de tratamiento para conseguir disolver estos precipitados.

b) La sustitucién de la molibdeno por volframio en los acero Fe-24.4Cr-7.28Ni-1.19Mo0-5.38W-0.413N y
Fe-25.1-3.13Ni-1.07Mo-5.77W-0.436N evita la aparicion de fase sigma tras 3 horas de tratamiento a 850°C.
c) Para el acero Fe-24.4Cr-7.28Ni-1.19Mo0-5.38W-0.413N apenas se observan cambios en la microestructura
a medida que se aumenta el tiempo de tratamiento a 850°C.

d) Para el acero Fe-25.1-3.13Ni-1.07Mo-5.77W-0.436N se encontr6 que a medida que se aumenta el tiempo
de tratamiento a 850°C aumenta la fraccion de volumen de particulas de Cr,N e intermetalicas de la fase
Lave Fe,W. Esta precipitacion se produce exclusivamente en la ferrita, y va acompafiada de un
empobrecimiento del contenido en Wy Mo de la misma.

e) Aunque la mejora de propiedades mecénicas respecto acero superdiplex convencional es discreta, se
espera que la degradacion de estas propiedades frente a un tratamiento a temperaturas inferiores a 1000°C sea
inferior, ya que no se produce la precipitacion de fase sigma tras un tratamiento térmico prolongado a 850°C
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