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RESUMEN

En la industria termoeléctrica y nuclear los aceros de alta resistencia a presiones y
temperaturas son muy utilizados, para ello se Realizd un estudio microestructural y
comportamiento al creep de diferentes regiones de una unién soldada de acero ASTM-A335
grado P91 a 600 °C. El proceso de soldadura de las probetas fue sometidas a un tratamiento
térmico post soldadura a 760 °C por tiempos de 1 h, 2 h, 4 hy 8 h. La transformacion que
ocurrio durante el tratamiento térmico post soldadura estuvo en funcion de la microestructura
que presento el material en cada region de la zona afectada por el calor después del proceso
de soldadura. Se observo los precipitados presentes en el acero P91, el cual pasé por

procesos de normalizacion y revenido, fueron el M23Cs (carburos) y el MX.

La zona afectada por calor de grano grueso presento la mas alta dureza, con picos de
dureza cerca del limite de fusion. Los picos de dureza disminuyeron con el incremento del
tiempo de tratamiento térmico post soldadura a 760 °C ocasionado por la recuperacién de la
martensita de listones y el crecimiento de las particulas de segunda fase. Los ensayos de
creep mostraron que la degradacion que ocurre en la zona afectada por calor de grano fino
durante el proceso de soldadura y tratamientos térmicos post soldadura conduce a la falla tipo
IV en estos aceros. Todos los ensayos de creep realizados fallaron en la ZACGF, a excepcion
del tiempo de 8 horas de tratamiento térmico post soldadura. Estos parametros de tratamiento
térmico post soladura optimizados deberian poder generar la propiedad deseada de las juntas

soldadas.

Palabras clave: Creep, Temperatura, Post soldadura, acero, calor.
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ABSTRACT
In the thermoelectric and nuclear industry, steels with high resistance to pressures and

temperatures are widely used. For this purpose, a microstructural study and creep behavior of
different regions of a welded joint of ASTM-A335 grade P91 steel at 600 °C was carried out.
The welding process of the specimens was subjected to a post-welding heat treatment at 760
°Cfortimes of 1 h, 2 h, 4 h and 8 h. The transformation that occurred during the post-welding
heat treatment was a function of the microstructure that the material presented in each region
of the heat-affected zone after the welding process. The precipitates present in the P91 steel,

which went through normalization and tempering processes, were M23Cs (carbides) and MX.

The coarse-grained heat-affected zone had the highest hardness, with hardness peaks
near the melting limit. The hardness peaks decreased with the increase in the post-weld heat
treatment time at 760 °C caused by the recovery of the lath martensite and the growth of the
second phase particles. Creep tests showed that the degradation that occurs in the fine-
grained heat-affected zone during the welding process and post-welding heat treatments leads
to type IV failure in these steels. All creep tests carried out failed in the ZACGF, except for the
8-hour post-welding heat treatment time. These optimized post-welding heat treatment

parameters should be able to generate the desired property of the welded joints.

Keywords: Creep, Temperature, Post welding, steel, heat.
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. INTRODUCCION

1.1 Realidad problematica

En la industria termoeléctrica y nuclear los aceros de alta resistencia a presiones y
temperaturas son muy utilizados. Como uno de los aceros ferriticos resistentes al calor con
alto contenido de cromo, los aceros ASTMA335-P91 tiene una excelente resistencia mecanica
a altas temperaturas y una alta resistencia a la fluencia [1]. Se busca obtener una resistencia
a la fluencia por deformacion lenta (creep) a través de una junta soldada de acero P91
mediante proceso (GMAW) Gas Metal Arc Welding, que permita el estudio de las

irregularidades del procedimiento de soldadura en el acero P91.

Debido a su resistencia a altas temperaturas, alta conductividad térmica, baja
expansion térmica y buena resistencia a corrosion, al acero 9Cr-1Mo modificado (ASME
Grado 91, en adelante “Gr. 91”) es un material candidato principal para componentes como
generadores de vapor [2]. La alta entrada de calor durante la soldadura por fusion modifica
significativa mente la microestructura térmicamente sensible del acero P91 y se producen
variaciones significativas en la zona afectada por el calor (HAZ) de la soldadura de acero P91,
como resultado de la exposicion de temperatura variable durante el proceso de soldadura [3].
Para el acero P91 también ofrece la microestructura homogenizada en una gran seccion por
ello homogenizar la microestructura resulta en una menor variacién en las propiedades
mecanicas [4]. El proceso de tratamiento térmico industrial convencional de estos aceros
consiste en un austenizado, seguido de normalizado y posterior revenido. Durante la etapa de
normalizacion se forma una estructura de finos listones de martensita con una alta densidad
de soluciones (en el orden de 10'* a 10> m2) [5]. Para minimizar las pérdidas econémicas
causadas por el tiempo de inactividad no planificado, es muy necesario evaluar los estados
de dafo por fluencia y predecir la vida residual resultante de esos componentes. los
mecanismos de fortalecimiento predominantes durante la fluencia pueden variar debido a la

evolucion de la microestructura por ejemplo hay movimientos de disolucién y engrosamiento
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de M23 C6 Carburos durante la fluencia a corto plazo [6]. La prueba de fluencia del acero
austenico y la soldadura diferente de aleaciones de niquel mostré que se produjo una falla en
la parte HAZ del acero austenico debido al mecanismo de cavitacién en los limites de grano
de la HAZ [7]. El acero P91 pertenece a estas categorias y las resistencias a altas
temperaturas de este material depende del estado de precipitacion, las subestructuras vy el
endurecimiento por la solucion solida [8]. Teniendo en cuenta sus propiedades mecanicas, se
utilizan para fabricar o reparacion de componentes de centrales térmicas, industrias

petroquimicas y en plantas de generacion de energia [1, 9].

El objetivo es caracterizar los cambios microestructurales y evolucion de fases
precipitadas en las diferentes zonas de la junta soldada en el acero ASTMA335-P91, también
se determinara los cambios de dureza que ocurren a través de la junta soldada de ASTM A335
grado P91 final mente se evaluara la influencia de los cambios microestructurales y estado de

precipitaciéon producido en la junta soldada sobre el comportamiento al creep del P91.

El comportamiento a creep de los aceros resistentes al calor esta influenciado
principalmente por la estabilidad térmica de la microestructura original. La evolucién
microestructural en aceros ferriticos resistentes al calor 9%Cr incluye: (a) ensanchamiento de
listones de martensita, (b) desaparicion del limite de grano de austenita previa (LGAP), (c)
aparicion de subgranos, (d) crecimiento y engrosamiento de precipitados M23Ce y MX, vy (€)
formacién de nuevos precipitados, concretamente la fase de Laves y la fase Z.

La evolucién de la martensita revenida inicial se produce bajo la condicion de alta
temperatura y alta tension durante un periodo prolongado en servicio; esto ocurre debido a
que la martensita revenida termodinamicamente no es una fase de equilibrio. La fuerza
impulsora del ensanchamiento de los listones es la deformacion acumulada por la
transformacion martensitica y la deformacion por creep [7]. Por lo general, los limites de los

listones vy los limites de los granos se encuentran decorados por particulas M23Ce de gran
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tamafio. Cuando ocurre el desplazamiento del limite del liston, penetrara en el interior del
listobn adyacente, que solo contiene pequenas particulas de MX. Estas particulas son de
tamano muy pequefio por lo que no son obstaculo para el movimiento del limite del listén. Por
lo tanto, la expansion del listdon no se detendra hasta que encuentre otras barreras, como otro
limite de listdn o un limite de grano.

Después del creep en un periodo largo en servicio, los limites de los granos de
austenita previa se volverian gradualmente invisibles y solo podrian detectarse rastreando los
precipitados que se formaron en dichos limites, como se muestra en la Figura 1.2. Sin
embargo, a pesar del papel eficiente de M23Cs para impedir el desplazamiento de los limites
de grano de austenita previa, la formacion de particulas de la fase Laves en estos limites es
inevitable debido a la tendencia de Moy W a segregarse en los limites de grano de austenita
previa. La formacion de la fase Laves esta asociada a dos consecuencias distintas. En primer
lugar, conduce al consumo de los carburos M23Cs mediante el proceso de nucleacion y
crecimiento posterior de la fase de Laves [8]. En segundo lugar, da como resultado la
agrupacion de particulas grandes de la fase Laves a lo largo de los limites de grano de
austenita previa, comose muestra en la Figura 1.2. Este comportamiento durante la formacion
de la fase de Laves produce la liberacion de limites de grano por el consumo de los M23Cs, en
consecuencia, los limites de los granos de austenita previa finalmente desapareceran
mediante el proceso de migracion de dislocaciones. Como se ve en la micrografia izquierda
de la Figura 1.2, el LGAP, que esta indicado por la presencia de grandes particulas de fase

Laves de aproximadamente 0,4 um de diametro, desaparecié por completo [9].
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Figura 1.2 Las imdagenes TEM que muestran los limites de grano de austenita previa
desaparecidos en un acero al 10% Cr sometido a creep a 210 MPa y 600 °C durante 8350 h [8].

La martensita revenida evoluciona a subgranos. Los subgranos suelen tener un
tamafode 1 um y una formapoligonal. La microestructurainicial es una estructura de listones
de martensita. La formacion de subgranos se genera durante el creep debido a la deformacion
por creep y la temperatura. La deformacion por creep aumentaria el numero de dislocaciones
moviles mientras que la temperatura de envejecimiento promueve la movilidad de las
dislocaciones. Ambos factores mejorarian la cantidad y el movimiento de las dislocaciones,
facilitando asi la interaccion entre ellas. Se observa diferencia en la densidad de dislocaciones
dentro de los subgranos [10]. Este fendmeno puede atribuirse a variaciones en la movilidad
de las dislocaciones. La deformacion por creep facilita el movimiento rapido de las
dislocaciones, permitiendo su interaccion y la posterior creacion de limites de subgrano. A
pesar de la presencia de precipitados MX, estos no pudieron anclar las dislocaciones de
manera efectiva.

Se observa que los subgranos se generan dentro de la microestructura de los listones
martensiticos. EI movimiento de dislocaciones a temperaturas elevadas, particularmente a
través de mecanismos de trepado y deslizamiento, da como resultado la formacién de
estructuras poligonizadas y la creacion de paredes de dislocaciones, que son esencialmente

limites de subgrano [11].
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Se observo que los precipitados en contacto con los limites de los subgranos crecian
mas rapido que los que perdian este contacto debido al crecimiento de los subgranos [12].
Esto se relacion6 con la mayor difusién que existe a través de los limites de subgranos. La
deformacion por creep promovera el crecimiento y engrosamiento de particulas. La
deformacion por creep acelerara el crecimiento y el engrosamiento de los precipitados y los
precipitados mas grandes perderan el efecto de anclaje de los limites de subgrano, lo que
provocara su crecimiento. En resumen, los listones de martensita revenida eventualmente
evolucionaran hacia la estructura de subgranos durante el creep, como se ilustra

esquematicamente en la Figura 1.3.

Figura 1.3. Esquemas que ilustran la evolucién de la martensita en subgranos [9].

El refuerzo del subgrano es significativo para la resistencia al creep de los aceros.
Para garantizar el fortalecimiento del subgrano, es importante estabilizar los limites del
subgrano. La migracién del limite del subgrano se controla mediante la fuerza de fijacidon
debida a las particulas [13]. Las particulas dispersas a lo largo de los limites de los subgranos
actuan como obstaculos para la migracién de los limites de los subgranos, manteniendo
estructuras de subgranos finas. La estabilidad térmica de los subgranos se basa en las
particulas M23Cs y MX en los limites de los subgranos [13].

La estabilizacion de los limites de los subgranos se debio principalmente a la presencia
de pequenias particulas de M23Cs cerca de los limites. Se observo que el M23Cs fija limites de
subgranos [14]. Los precipitados de tipo MX rara vez se observan en los limites de los

subgranos para proporcionar el efectode fijacion. Los limites de los subgranos son en realidad
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paredes alineadas de dislocaciones. Los carbonitruros de tipo MX son tan pequefios que no
ejercen anclaje a los limites de subgrano y son atravesados facilmente. Sin embargo, las
particulas de M23Cstienen un tamafio similar al grosor de los limites de los subgranos, por lo
que son dificiles de cruzar para los limites de los subgranos y podrian proporcionar una fijacién
eficaz de los limites de los subgranos [12]. Con respecto al tamario de las particulas M23Ce,
debe haber un rango de tamafo 6ptimo. Las particulas de M23Cs muy grandes son
perjudiciales. Por lo tanto, es importante tomar medidas para evitar el engrosamiento de las
particulas de M23Cs con el fin de aprovechar al maximo su efecto estabilizador en los limites
del subgrano.

El subgrano es importante en la resistencia al creep debido al efectode fortalecimiento.
Se ha sugerido que el inicio de una migracion significativa de los limites de los subgranos,
que causa el crecimiento de los subgranos, esta estrechamente correlacionado con el inicio
del creep acelerado [15]. Existe una relacion entre el crecimiento del subgrano y la densidad
de dislocaciones. La densidad de dislocaciones es menor en los subgranos mas grandes.
Debido a que la densidad de dislocacién disminuye, la dureza disminuira considerablemente.
El acero perdera su resistencia mecanica a la tensién a alta temperatura. Esto ayudara a la
deformacion por creep, engrosando las particulas M23Cey subgranos. Este proceso quedara
atrapado en un circulo vicioso. Por lo tanto, la estabilidad del subgrano es fundamental para
la resistencia a la creep de los aceros termorresistentes ferriticos/martensiticos al 9-12% Cr

[15].

Los carburos M23Cs en los aceros se pueden formar inmediatamente después del
revenido en la microestructura inicial por nucleacién en los limites de grano con alta densidad
de dislocacién. Los carburos M23Ce son importantes para proporcionar un efecto de fijacién a
los subgranos. Estos carburos presentan una alta velocidad de engrosamiento. El evidente
engrosamiento de los carburos M23Cs en el acero P91 después de mas de 100.000 h de

exposicion ala creep a 600 ° C, comolo muestran los analisis de espectroscopia de rayos X
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de dispersion de energia (EDS) en la Figura 1.4 [16]. Se observé que el diametro medio
equivalente de los carburos M23Cs aumentaba de 0,15 - 0,18 ym a 0,3 um. La velocidad de
engrosamiento de los M23Cs no es considerablemente alta; sin embargo, el tamafio de estos
que son efectivos para fijar los limites de sub grano estan en rango de 0.1-0.2 ym. El
engrosamiento de los carburos M23Cs debe controlarse en caso de que sean demasiado
gruesos para fijar los limites del subgrano. El engrosamiento de los carburos M23Cs podria ser

retrasado por Co [17, 18].
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Figura 1.4. Microestructuras de acero P91 a como se recibieron y b después de la creep a 600 ° C
durante 113.431 h (calibre). c Espectros EDS tipicos para carburos M23C6, fase de Laves y matriz,
respectivamente [16].

A diferencia de los carburos M23Cs, los carbonitruros MX pequefios son mucho mas
estables. No muestran cambio significativo después de un largo tiempo de envejecimiento a
650 °C. Incluso en condiciones de creep, se informd que su fraccion de volumen se mantuvo
constante y no se encontraron cambios significativos en el tamafio y la composicion quimica
[12]. No se observd cambios significativos en el coeficiente de forma de los precipitados de

MX carbonitruros, ya sea después de una creep prolongada o una exposicion térmica a 600 °
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C [19]. La nueva generacion de aceros de baja aleacién para altas temperaturas, por ejemplo,
2.25Cr — 1Mo modificados, que aprovecha el endurecimiento VX, tiene una muy buena
resistencia a la creep hasta 550 ° C. Esto esta relacionado con la alta estabilidad de los
carburos pequefios. Sin embargo, el crecimiento de los precipitados de carbonitruros MX
también podria acelerarse por la deformacion por creep [20]

A diferencia de los M23Cs y los MX, la fase de Laves y las particulas de la fase Z, no
existen en la microestructura inicial de martensita revenida. Precipitan durante la exposicion
prolongada y a altas temperaturas. Las particulas de la fase Laves en los aceros suelen ser
ricas en W o Moy se reconocen como Fe2W, FezMo o (Fe, Cr)2(W, Mo) en aceros resistentes
al calor ferriticos/martensiticos al 9-12% Cr [16]. Tienen forma de barra corta cuando
simplemente se precipitan de la matriz de la martensita revenida, que se encuentra a lo largo
de los limites del listén, y luego crecen en formacuadrada con un tamafio grande. Por lo tanto,
después de una exposicion prolongada a la temperatura, las particulas de la fase de Laves
generalmente se presentan como particulas rectangulares negras grandes con un lado
estrechamente unido a los limites del liston o los limites del grano en la matriz martensitica

revenida de los aceros, como se muestra en la Figura 1.5.

Figura 1.5. Las particulas rectangulares de la fase de Laves distribuidas a lo largo del limite del
listén en un acero al 10% Cr se deslizaron a 600 ° C: a 250 MPa durante 3230 h; b 300 MPa durante 720 h
[21].

Dado que Wy Mo son los atomos de mayor nimero atdomico, las particulas de la fase
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de Laves siempre son brillantes en las imagenes de BSE. Ademas, W y Mo tienden a
segregarse a lo largo de los limites del listdon y los limites del grano, por lo que las particulas
de la fase de Laves se distribuyen preferentemente alo largo de los limites, especialmente en
los limites de grano austenita previa. Estas caracteristicas son utiles para identificar las
particulas de la fase de Laves.

Uno es que los sitios de nucleacion favorables para la fase de Lave son los limites del
liston, y el otro es que las particulas de la fase de Laves se distribuyen de manera no
homogénea a lo largo de los limites, como se muestra en la Figura 1.5. Como se discutio
anteriormente, W y Mo en los aceros se segregaran a lo largo de los limites del grano y los
limites del liston durante el tratamiento de revenido. Cuando estan muy concentrados y mas
alld del limite de acomodacion de esos limites a una temperatura dada, la fase de Laves
comenzara a precipitar. Sin embargo, los limites son siempre los sitios favoritos para las
particulas M23Cs, como se ve en la microestructura inicial de los aceros resistentes al calor
ferriticos/martensiticos al 9-12% Cr. Estas particulas facilitaran la formacién de la fase de
Laves proporcionando sitios de nucleacion. En la Figura 1.4a, las flechas negras apuntan a
las particulas de M23Cs y las flechas blancas apuntan a las particulas de la fase de Laves. Se
observa que las particulas de la fase de Laves crecen sobre particulas M23Cs [21]. También
se ha observado que la fase de Laves se encuentra principalmente cerca de los carburos
M23Ce ricos en Cr. Después de la exposicion a altas temperaturas, se observd una
precipitacion pronunciada de la fase de Laves sobre el grano de austenita previa y los limites
del subgrano, en contacto con M23Cs en todos los aceros; esto explicaria el contenido de Cr
en la fase de Laves.

Teniendo en cuenta la evolucién de la morfologia de las particulas de la fase de Laves,
se propuso un mecanismo de crecimiento, como se muestra en la Figura 1.6. Como se ve
observa en esta mismafigura, la fase de Laves nuclea en los limites del liston de martensita,
y crece en el liston adyacente, de qué lado creceran las particulas de la fase de Laves es

basicamente al azar [22].
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Figura 1.6. Esquema de la nucleacién y crecimiento de la fase de Laves [21].

Los contenidos de W, Mo, Si y Co pueden influir positivamente en el comportamiento
de crecimiento de los precipitados de fase de Laves. La velocidad de crecimiento de las
particulas de la fase de Laves aumentara con el aumento de los contenidos de W y Mo. Dado
gue ambos son los elementos formadores de la fase de Laves, un aumento en su contenido
aumentara la fuerza impulsora para el crecimiento.

Una temperatura de 650 °C genera la precipitacion de la fase de Laves en un tiempo
mas corto. Temperaturas menores a 550 °C se requiere tiempo mas largos para que la fase
de Laves precipite, esto debido a la baja movilidad de los atomos. Por otro lado, si la
temperatura es alta, cercana a los 700 °C, que esta cerca de la temperatura de la solucion de
la fase de Laves, donde la velocidad de disolucion de la fase de Laves es mayor que la
velocidad de precipitacion, es imposible que se forme. Sin embargo, la temperatura de servicio
del acero resistente al calor esta en torno a la temperatura de 650 °C. Por lo tanto, la
precipitacién de la fase de Laves ocurrira rapidamente durante la exposicién a la creep para
aceros resistentes al calor de 9-12% Cr ferriticos/martensiticos con altos contenidos de Mo o
W.

La fase de Laves no es deseable y debe evitarse en aceros termorresistentes
ferriticos/martensiticos al 9-12% Cr. La formacion de la fase de Laves es a expensas del Wy

Mo disueltos en la matriz de acero, reduciendo el efectode endurecimiento por solucion sélida.
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La estructura cristalina de la fase Z de CrNbN es tetragonal, idéntica a la estructura de CrTaN.
En la fase Z modificada la mitad del Nb fue reemplazada con V, con una composicion quimica
de Cr (V, Nb) N y una estructura cristalina cubica con un parametro ligeramente mas pequefio
de la celda unitaria, 0.286 nm en comparaciéon con 0.304 nm de la fase Z original. La
estructura de la fase CrVN es idéntica a la fase Z modificada. La fase Z modificada se
comporta de manera diferente a la fase Z original. Precipita solo después de una exposicion
prolongada, y luego se convierte en muy pocas particulas y particulas mas gruesas [23,24,25].
Se determind que la temperatura de la solucion de la fase Z modificada con Cr (V, Nb) Ny
CrVN es cercana a 800 °C en aceros martensiticos con 11-12% Cr, significativamente mas
baja que la de la fase Z original CrNbN y CrTaN [25], que se ha informado que llega a 1200-
1250 °C [23,24]. Es interesante que cuando la temperatura es superior a 800 ° C, la fase Z
modificada seria reemplazada por nitruros MX. La fase Z es termodinamicamente el nitruro
mas estable en aceros ferriticos/martensiticos resistentes al calor al 9-12% Cr, mientras que

se cree que la fase Z modificada con Cr (V, Nb) N y CrVN son metaestables.

La presencia de lafase Z no se ha detectado en ninguno de los aceros inmediatamente
después del revenido durante varias horas dentro del rango de temperatura tipico de 650 a
800 °C. Incluso en aceros con alto contenido de Cr, donde la fase Z se forma mas
rapidamente, la formacion generalizada de la fase Z solo se ha observado después de una
exposicion bastante prolongada de 1000 h o mas a 650 °C. Los estudios experimentales de
la fase Z han revelado que la precipitaciéon mas rapida ocurrié a 650 °C [26]. Con base en los
resultados, finalmente se propuso que el mecanismo de nucleacion era una transformacion
controlada por difusién de atomos de Cr en MX para formala fase Z cubica o tetragonal, lo
que explica la velocidad de precipitacion bastante baja de la fase Z. En la Figura 1.7 se

muestran dos posibles modelos de nucleacion [27].
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Figura 1.7. Dos posibles modelos de nucleacién en fase Z [27].

Unavez que lafase Z se ha nucleado, puede crecerrapidamente y se pueden observar
particulas grandes de la fase Z después de exposiciones relativamente cortas. La fase Z,
Cr(V,Nb)N, crece mediante la disolucion de los precipitados MN, que proporcionan V, Nby N,
y al recoger Cr de la matriz de acero [25]. Esta observacion sugiere que la nucleacion de la
fase Z ocurre gradualmente y a un ritmo lento, lo que implica que el proceso de nucleacion es
factor controlante de la velocidad formacion de la fase Z [28]. Los sitios de nucleacion de la
fase Z se prefieren en los limites de los listones y los limites de los granos de austenita previa,
donde también se encuentran las ubicaciones de las particulas MX [25]. Cr es el elemento
mas influyente para la fuerza impulsora de la fase Z. En aceros con un contenido de Cr de
aproximadamente 9%, la precipitacion de la fase Z es demasiado lenta, pero en aceros con
un contenido de Cr superior al 10.5%, la precipitacion de la fase Z se acelera fuertemente. El

nitrégeno es otro elemento influyente, ya que es otro elemento principal en la fase Z.

En cuanto al efecto de la fase Z sobre la propiedad de creep, es seguro que la fase Z
precipita a expensas de las particulas MX beneficiosas [16] lo que suprime total o parcial el
endurecimiento por precipitacion de los MX. Por esta razon, la precipitacion de lafase Z podria

23



ser perjudicial para la vida util de los aceros ferriticos/martensiticos resistentes al calor al 9-
12% Cr. De hecho, dado que la fase Z se precipita como particulas gruesas, que no
contribuyen a la resistencia ala creep de la misma manera que los nitruros de MN finos, se
sugirié que la precipitacion de la fase Z es la principal causa de pérdida prematura de la
resistencia a la creep [25].

En [10] se tuvo como objetivo comprender la influencia de las regiones constituyentes
individuales de la soldadura P91 en el rendimiento general de la soldadura real en condiciones
de carga CFIl. Este procedimiento tubo como resultado que los anchos de los bucles de
histéresis (deformacion plastica) pertenecientes a diferentes regiones microestructurales y la
soldadura P91 real aumentan marginalmente desde el primer ciclo hasta la vida media. Por
otro lado, aunque las vidas ciclicas son mucho menores bajo CFl en comparacion con LCF,
la duracion total de la prueba es un orden de magnitud mayor en el primer caso para

condiciones idénticas.

En su objetivo de evaluar la modificacion superficial con laser de recubrimientos
protectores de Fe-Al, se considera la rugosidad de la superficie como un indicador de la
calidad del acabado de la superficie. Ademas, sirve como indicador del grado de desarrollo
de las grietas superficiales, que son la via preferida de las especies corrosivas hacia el
sustrato [11]. Como resultado de este procedimiento, la velocidad de barrido del haz esta
directamente relacionada con la penetracion del efecto térmico del tratamiento laser. De esta
manera, con una velocidad de barrido de haz mas baja, se genera una mayor cantidad de
energia por superficie. En modo de barrido de haz lineal, una menor velocidad de avance del
porta muestras (similar a la velocidad del frente de fusién o resolidificacion) aumenta el aporte
térmico en profundidad. En el modo de barrido de haz, la velocidad del barrido es la principal
responsable del aporte térmico del procesado laser, seguido del porcentaje de solapamiento.
Se llegé a la conclusién de que no se han identificado cambios en términos de textura,

microestructura o composicion como resultado del modo de barrido de haz lineal en
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comparacion con el barrido de haz tradicional.

En lo epistemoldgicos, estos resultados de esta investigacion experimental y
descriptiva comovelocidad y resistencia al creep serviran para recomendar el sector industrial
de los riesgos de fisuraciones en las tuberias de hacer 9 % Cr en componentes en servicio.
En lo tedrico, busca conocer el dafio por fatiga a alta temperatura en tuberias teniendo en
cuenta el tipo de acuerdo de PWHT, la dureza, tiempo velocidad minima de creep, el tiempo
de rotura y energia de activacion en las condiciones planteadas, estos datos pueden ayudar

a entender mejor las fallas por creep.

1.2. Formulacion del problema
¢ Cual es la variacion de la resistencia al creep a través de una junta soldada del
acero ASTMA335-P91 soldado proceso GMAW?

1.3 Hipétesis
El incremento de tiempo de tratamiento térmico post soldadura acero P91 GMAW

producira una disminucion en la dureza de diferentes regiones de la ZAC, la dureza
disminuira con el incremento del tiempo de PWHT ocasionados por la recuperacion de
la martensita de listones y crecimiento de las particulas de segunda fase, esto
producira una disminucién en su resistencia al creep conuna mayorvelocidad de creep

minimo y un menor tiempo de rotura sometido a una condicion de 600 °C.

1.4 Objetivos
Objetivo general
Realizar un estudio microestructural y comportamiento al creep de diferentes
regiones de una union soldada de acero ASTM-A335 grado P91 a 600 °C
Objetivos especificos
a. Caracterizar los cambios microestructurales y evolucién de las fases precipitadas en

las diferentes zonas de la junta soldada en el acero P91.
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b. Determinarlos cambios de dureza que ocurren a través de la junta soldada del ASTM

A335 grado P91

c. Evaluar la influencia de los cambios microestructurales y estado de precipitacion

producidos en la junta soldada sobre el comportamiento al creep del P91

1.5 Teorias relacionadas al tema
Centrales térmicas

Las centrales térmicas se pueden clasificar por la fuente de energia utilizada para
generar vapor. Las cuales pueden ser: Centrales térmicas de combustibles fosiles que utilizan
turbinas de vapor o de gas. (a) La central térmica de carbén, Figura 1.8 (a) produce energia
quemando carbén en una caldera de vapor, el vapor impulsa una turbina acoplada a un
generador que produce energia eléctrica. El gas natural produce energia mediante la
combustion en turbinas de gas, los gases de escape calientes generan vapor en un
intercambiador, para luego ir a un "generador de vapor de recuperacion de calor”, Figura
1.8(b), este vapor va a una turbina de vapor, agregando asi otro 50% a la generacion de
electricidad. Este concepto es el “ciclo combinado” el obtiene eficiencias de hasta un 60%

[29].

Figura 1.8. (a) Esquema de una central eléctrica de carbon, (b) Esquema del generador de vapor

de recuperacion de calor [29].

Este tipo de plantas son actualmente las dominantes para la generaciéon de produccién de
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energia en todo el mundo.

Categorias de las centrales térmicas

La eficiencia energética de una central térmica convencional, considerada energia
vendible producida como porcentaje del poder calorifico del combustible consumido, es
tipicamente del 33% para las plantas subcriticas hasta el 48% para las plantas ultra-
supercriticas mas recientes. A nivel mundial, las centrales térmicas de combustibles fosiles
producen una gran parte de las emisiones de CO2 antropogénicas a la atmdésfera, y los
esfuerzos para reducirlas son variados y generalizados. En las centrales térmicas de carbén
este es pulverizado y estas se dividen en cuatro categorias, contemperaturas y presiones de
funcionamiento en funcion de la temperatura y la presion del vapor: Las plantas de carbén
pulverizado subcritico (Subcapa), por debajo del punto critico del agua (540 °C y 170-220
bar), tienen una eficiencia operativa <38% [29]. Las plantas de carbon pulverizado supercritico
(SCPC) operan por encima del punto critico, a 250 bar y 600/615 °C, con una eficiencia de
hasta el 42%. Las plantas de carbon pulverizado ultra-supercritico (USC)operan por encima
del punto critico, a 300 bar y 620 °C con una eficiencia en el rango del 42 al 46%. El carbén
pulverizado ultra-supercritico avanzado (PC A-USC) es la proxima generacion, y tiene como
objetivo una eficiencia operativa> 50% con una temperatura del vapor en el rango de 700—
760 ° C y una presién de hasta 350 bar. La Figura 9 resume la tendencia en los parametros
operativos de las centrales eléctricas enumeradas anteriormente. Las plantas de energia SC
estaban en servicio a fines de la década de 1950. Pero la tecnologia realmente no despegd
debido a problemas de confiabilidad, especialmente desde el aspecto metalurgico. Dinamarca
fue la primera en construir plantas ultra-supercriticas (USC), Alemania le sigui® muy poco
después y mas tarde también ltalia. La planta de la USC con temperaturas de vapor de
alrededor de 600 °C ahora se considera de vanguardia en Europa, Japén y China, mientras
que Estados Unidos aun no ha implementado este concepto. Fue el desarrollo de los grados

de acero 91 y posterior 92 para componentes tubulares de seccion pesada y derivados para
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los componentes fundidos y forjados lo que lo hizo posible [30].

La principal ventaja entre las unidades subcriticas, supercriticas y USC / A-USCy el
motivo de una operacion de mayor presion es el aumento de la eficiencia termodinamica del
ciclo Rankine, como se muestra simplemente en la Figura 10. Desde lo subcritico hasta el
estado actual de la USC, el aumento de la eficiencia es de aproximadamente el 7%, con un

objetivo de aproximadamente el 16% con el proyecto A-USC mas optimista.
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Figura 1.9. Diagrama tendencia en parametros operativos P-T de las centrales térmicas [29]

El factor mas importante que determina el uso de presiones y temperaturas cada vez
mas altas es la disponibilidad de materiales para resistir estas condiciones. Los aumentos de

la presion y las temperaturas de funcionamiento deben ir de la mano de los avances en la

metalurgia [31].
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Figura 1.10. Aumento de la eficiencia neta de plantas de energia subcriticas a A-USC [32].

La ultima planta de energia de USC basada en acero tiene como objetivo una
temperatura de vapor en el rango de 650 °C. Para el A-USC, el uso de aleaciones a base de
niquel es obligatorio para alcanzar una temperatura del vapor superior a 700 °C, tanto para
propiedades de fluencia como de corrosidén/oxidacion. La Figural11, resume la temperatura y
la presion de funcionamiento de las diferentes clases de materiales disponibles, y la Figura 12
muestra la vista esquematica de la caldera modificada para una central eléctrica A-USC

propuesta por Babcock y Wilcox [32,33].

Maximum midwall lemperature - F

Pressure - psig

Figura 1.11. Temperatura y presion maxima de funcionamiento de los diferentes materiales

[33].
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La Figura 12 muestra como la relacion entre materiales ferriticos, austeniticos y
basados en Ni para los componentes de la caldera estd cambiando cuando se pasa de las
plantas de energia supercriticas a las ultra-supercriticas avanzadas. Los otros capitulos de
este libro brindaran informacién detallada sobre los materiales actualmente disponibles para
la construccion de las plantas de USCy las actividades de I1+D de materiales en todo el mundo
para el desarrollo y fabricacion de componentes que se puedan utilizar en la préxima

generacién de plantas A-USC.

250 bar 540°C/ 520°C 280 bar / 600°C/ 620°C 360 bar /700°C / 720°C 350 bar/ 730°C/ 760°C

20% 15% ’35%
Austenitic
Avstectic ustenitic i

Figura 1.12. Materiales utilizados en calderas SC, USC y A-USC [33].

Operar con menor eficiencia significa que se deben usar cantidades relativamente
grandes de carbon para producir cada unidad de electricidad. A medida que aumenta el
consumo de carbdn, también aumentan los niveles de CO2y otras emisiones. La mejora de
las plantas existentes y la construccion de nuevas plantas de energia de carbon de alta
eficiencia y bajas emisiones (HELE)abordan las preocupaciones sobre el cambio climatico de
dos maneras importantes. A corto plazo, las emisiones se pueden reducir mejorando las
plantas existentes o construyendo nuevas plantas HELE. Estas plantas emiten casi un 20%
menos de CO2 que una unidad subcritica que opera con una carga similar. A mas largo plazo,
las plantas HELE pueden facilitar aun mas las reducciones de emisiones porque las plantas
de carbdn que operan con las eficiencias mas altas también son la opcidon mas apropiada para
la actualizacion de CCS. Por estas razones, existe un interés global considerable en las

tecnologias HELE. La Figura 13 ilustra el impacto de emplear tecnologias HELE y CCS cada
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vez mas eficaces en la reduccion de CO2 [presentado en términos de valor calorifico inferior

(LHV) a plena carga con carbon duro [33].

Las plantas supercriticas se pueden encontrar en 18 paises y ahora son la norma para
las nuevas plantas en las naciones industrializadas; Los ciclos de vapor de USC son ahora lo
ultimo en tecnologia. Una planta de carbdn actual que opera con un ciclo de vapor USC de
alta eficienciano solo tiene una eficiencia mejorada, sino que también es mas confiable y tiene
una esperanza de vida mas larga [33].
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Figura 1.13. Reduccién de las emisiones de CO:de la generacion de energia a base de carbén

pulverizado [33].

Una planta de energia de combustion fésil pulverizada con la mejor tecnologia
disponible estaria equipada con reduccion catalitica selectiva de alta calidad para la reduccion
de NOXx, desulfuracién de gases de combustion para la reduccion de SO2 y un precipitador
electrostatico o filtro de mangas, segun corresponda, para la eliminacion de particulas.

Se espera que los desarrollos en los ciclos de vapor A-USC continten esta tendencia.
Las plantas de carbon A-USC estan disefiadas con una temperatura de entrada de vapor a la
turbina de 700-760 ° C. Las temperaturas medias del metal del sobrecalentador final y del
recalentador final podrian ser mas altas, hasta aproximadamente 815°C. Se necesitan
materiales de aleacion a base de niquel para cumplir con este exigente requisito. Se estan

llevando a cabo varios programas de investigacion para desarrollar plantas A-USC. Si tiene
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éxito, se esperaria que una planta comercial basada en A-USC logre eficiencias en el rango
de 45 a 52% (LHV [neto], carbén duro). Una planta que opera con una eficiencia del 48%
(HHV) emitiria hasta un 28% menos de CO2 que una planta subcritica y hasta un 10% menos
que una planta correspondiente de la USC. Las plantas comerciales A-USC podrian estar
ampliamente disponibles para 2025, y las primeras unidades estaran en linea en un futuro

cercano.

Para ilustrar el potencial de las tecnologias HELE, la Figura 14 resume el impacto de
diferentes condiciones del ciclo de vapor en una caldera de una central eléctrica de 800 MW
que quema carbon duro y opera a un factor de capacidad del 80%. Tal unidad generaria 6
TWh de electricidad anualmente y emitiria las cantidades de CO2 que se muestran en la
figura, dependiendo de las condiciones del ciclo de vapor y la eficiencia correspondiente. Asi,
la sustituciéon de una unidad de este tipo que funciona con un ciclo de vapor subcritico por una
unidad basada en la tecnologia A-USC (en desarrollo) supondria un ahorro de COZ2 del orden

del 30% [33].

fﬁ 1 0,
Efficiency 35% CO, = 100
Subcritical 5.39 Mt
Efficiency 40%
CO,=87
Supercritical 4.70 Mt
1 0,
Efficiency 43% CO,= 81
Ultra-supercritical (USC) 435 Mt
Efficiency 50%
C0,=70
Advanced USC (AUSC) 3.76 Mt

Figura 1.14. El impacto de las tecnologias HELE en las emisiones de CO2[33].
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Requerimientos de materiales en las centrales térmicas.

El factor mas importante en el disefio de los componentes de las nuevas plantas de
energia es la seleccién del material que puede ser operado a las mas altas presiones y
temperaturas de vapor posible. Los aceros que son fuertemente requeridos en la actualidad
en el campo de generacion de energia, deben tener propiedades a creep muy estables, buena
soldabilidad y alta resistencia a la oxidacién por vapor. Para incrementar la resistencia al creep
de los aceros para las plantas de potencia, se debe mejorar su estabilidad a elevada
temperatura. La adicion de los elementos aleantes tiene el principal objetivo para obtener este
mejoramiento. Algunos de estos elementos son adicionados para el mecanismo de
endurecimiento por solucién solida tales como Mo, W y Co. Otros son adicionados para la
formacion de carburos, nitruros y carbonitruros los cuales contribuyen fuertemente en el
endurecimiento de estos aceros mediante el mecanismo de endurecimiento por precipitacion,
estos son, Nb, V, Ta y B. Estos elementos producen particulas muy pequefas las cuales
precipitan durante el revenido de estos aceros. Estos precipitados contribuyen en el
endurecimiento de los aceros a través del impedimento al movimiento de las dislocaciones en

la estructura cristalina de los aceros.

Evolucion de los aceros al cromo utilizados en las centrales térmicas.

Los primeros aceros Cr-Mo, fueron usados para plantas de generacion de energia
convencionales en la década de 1920. El acero 2 1/4 Cr-1Mo (11CrM0910), designado por
ASTM como T22, fue introducido en la década de 1940 y en la actualidad es ampliamente
usado. Junto con el grado T22, las composiciones X11CrMo 91 (T9), y Fe-9.0Cr-1.0Mo-0.6Si-
0.45Mn-0.12C, los cuales fueron desarrollados tempranamente, se le adicioné mayor
contenido de Cr para su resistencia a la corrosion. Desde entonces, ha existido un continuo
desarrollo para incrementar la temperatura de operacion de las plantas convencionales de
generacién de energia por quemado de combustible fésil. Esto condujo al desarrollo de varias
generaciones de aceros con mejores resistencias a elevada temperatura, la Tabla 1.1 muestra

ejemplos de diferentes grados de aceros al Cromo.
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Tres generaciones de acero han sido desarrolladas desde la introduccion del T22 y

T9, y una cuarta generacion esta bajo la etapa de desarrollo (Tabla 1.2). Los aceros, después

de la generacion cero, tienen principalmente 9-12%Cr para mejorar la resistencia a la

corrosion y oxidacién para condiciones de operacién de elevada temperatura [34]. Estas

generaciones son descritas como sigue

Tabla 1.1. Composicion de aceros al cromo comerciales y experimentales (% peso)

Acero C Sr Mn Cr Mo w \4 Nb B N Otros

2.25Cr-1Mo (T22) 0.15 03 0.45 225 1.0

2.25Cr-1.6WVNb 0.06 0.2 0.45 225 0.1 1.6 0.25 0.05 0.003

(T23)

2.25Cr-1MoV'Ti (T24) 0.05 03 0.50 225 1.0 0.25 0.004 0.03 0.07Ti

ORNL 3Cr-WVTa 0.10 0.14 0.50 3.00 3.0 0.25 0.1Ta

9Cr-1Mo (T9) 0.12 0.6 0.45 9.00 1.0

Mod 9Cr-1Mo (T91) 0.10 04 0.40 9.00 1.0 0.20 0.08 0.05

E911 0.11 04 0.40 9.00 1.0 0.20 0.08 0.07

NF616 (T92) 0.07 0.06 045 9.00 0.5 0.20 0.05 0.004 0.06

MANET 1 0.14 04 75 10.0  0.75 0.20 0.15 0.009 0.02  0.9Ni

12Cr-1MoV (HT91) 020 04 0.60 12.0 1.0 0.25 0.5Ni

12Cr-1MoWV (HT9) 020 04 0.60 120 1.0 0.5 0.25 0.5Ni

HCM 12 0.10 0.3 0.55 120 1.0 1.0 0.25 0.05 0.03

TBI12 0.10 0.06 0.50 120 0.5 1.8 0.20 0.05 0.06 0.INi

TBI12M 0.13 025 0.50 110. 0.5 1.8 0.20 0.06 0.06 1.0Ni

HCMI2A (T122) 0.11 0.1 0.60 120 04 2.0 0.25 0.05 0.003 0.06 1.0Cu 0.3Ni

NF12 0.08 0.2 0.50 11.0 0.2 2.6 0.20 0.07 0.004 0.05 2.5Co

SAVEI12 0.10 0.3 0.20 11.0 3.0 0.20 0.07 0.04 3.0C0-0.07Ta—
0.04Nd

Tabla 1.2. Evolucién de los aceros ferritico-Martensitico para industria de Generacion de energia

[34]
Generacion  Periodo Modificacion del acero Resistencia a  Grados aceros Temperatura
aplicacion la rotura aplicacion
105h-600°C max.
(MPa) (W)
0 1940-60 40 T22,T9 520-538
1 1960-70 Adicion de Mo, Nb, V a 60 EM12, HCM 565
los aceros Cr-Mo simples IM,HT9,
HTI1
2 1970-85 Optimizaciéon de C, Nb, V, 100 HCM12,T91, 593
N. HCM25
3 1985-95 Sustitucion parcial del Mo 140 T92,E911 620
Por W y adicioén de Cu, N, HCMI12A
B.
4 Futuro Incremento de W, adicion 180 NF12 650
de Co SAVEI12
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a. Primera generacién

Junto con el incremento del contenido de cromo respecto a los aceros T22 y T9
(generacion cero), estos aceros fueron aleados con Nb y V formadores de carburos para
mejorar su endurecimiento por precipitacion. En algunos casos, fue realizada una pequefna
adicién de W para aumentar su endurecimiento por solucién sdlida en adiciéon al que es
proporcionado por el Mo. Estos aceros, que se introdujeron en la década de 1960 para uso a
565°C, incluyen 2.25Cr-1MoV, HT9 (x20CrMoWNiV121), HT91 (X20CrMoNiV121) y EM12

(X10Cr-MoMnNbV921).

Estos aceros, que se pensaban para usar en reactores nucleares en la década de
1970, aumentaron la resistencia hasta 60 MPa para 10°h - 600°C. Generalmente, la
microestructura de los aceros 9-12%Cr estan disefiados mediante estabilizadores de ferritay
austenita para producir 100% de austenita durante la austenizacion y 100% de martensita
durante el tratamiento de normalizado, aunque una pequefia cantidad de ferrito 6 (< 1%)

podria estar presente en algunos casos, especialmente en los aceros 12%Cr [34].

b. Segunda generaciéon

Esta generacion desarrollada entre 1970 -1985, fue optimizado el carbono, niobio y
vanadio y fue adicionado nitrégeno (0.03-0.05%) y la temperatura de operacidon maxima
incremento hasta 593°C. Los nuevos aceros incluyeron el T91 (x10CrMoVNb91)y el HCM12,
este ultimo tiene una estructura duplex (martensita revenida y ferrita 8). Estos aceros tienen
una resistencia para 10°h - 600°C de alrededor de 100MPa. De estos ultimos aceros, el T91

ha sido usado mas ampliamente en la industria de generacion de energia en todo el mundo
[34].
c. Tercera generacion

Esta generacion fue desarrollada basada en la generacién previa,

principalmente mediante la sustitucion del molibdeno por el wolframio, aunque también

fue utilizado boro y nitrégeno. Estos aceros, son tipificados mediante NF616 designado
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por P92 (X10CrWMoVNb 92) E911 (X11CrMoW VNb 911), TB12(x10CrWNiMoVNbN
1221), y HCM12A designado mediante P122(x12CrWCuMoVNbN 1121). Ellos fueron
desarrollados e introducidos en la década de 1990 para operaciones a 620° con una

resistencia 10°h - 600°C de alrededor de 140MPa.

. Cuarta generacion

Esta siguiente generacién de aceros esta siendo desarrollada en el presente,
donde la intencion es desarrollar temperaturas de operaciéon hasta 650°C. Estos aceros
de cuarta generacién, SAVE12 y NF12), difieren desde la generacion previa
principalmente por el uso de hasta 3.0% Co; ellos tienen proyectados una resistencia para
10°h - 600°C de 180MPa. Los aceros 9%Cr de la tercera generacion —NF616 (T92),
desarrollado en Japodn, y el E911, desarrollado en Europa- ambos son modificaciones
simples del T91. En el NF616, la mitad del molibdeno fue reemplazado por wolframio,
mientras que, en el E911, 1% W fue adicionado a la composicion del T91 [34]. Ambos
aceros contienen ligeramente mas N (0.06-0.07%) respecto al T91 (= 0.05%), y el NF616
contiene una adicién de boro (0.004%). Para la cuarta generacion de aceros martensiticos
de alto cromo, dos composiciones de 12%Cr (12% Cr es considerado necesario para
operaciones superiores 600-620 °C), designados comoNF12y SAVE12, estan en la etapa
de desarrollo en Japon. En estos aceros con alrededor de 0.1% C, el Mo ha sido ademas
reducido o eliminado, y el W (2.6-3.0%) ha sido incrementado, en comparacién a las
composiciones de la tercera generacion. Debido al efecto adverso del Ni sobre el creep,
el Co (2.5-3%) ha sido usado comoun estabilizador de austenita en lugar de Ni. Otra razon
para el uso del Co en lugar del Ni para aceros con 0.1%C es que el Nibaja la temperatura

A1 [34].
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Soldadura del acero 9%Cr

Los aceros ferriticos 9% Cr son bien reconocidos por su importante uso en la
produccion de componentes de la industria termoeléctrica. Estos aceros encuentran
aplicacién en la fabricacion de componentes de calderas, incluidas paredes de refrigeracion,
asi como tuberias y cabezales de vapor en las plantas de energia ultra super critica (USC).
La soldadura, en sus multiples formas, sirve actualmente como método principal para unir y
reparar componentes de centrales eléctricas. Ya sea para la reparacion por soldadura de
defectos de fundicién, en la soldadura de fabricacion, en las uniones de grado de aceros
similares y diferentes, en las conexiones con pequefias secciones transversales, por ejemplo,
soldaduras tubo a tubo, o en las de gran seccidn transversal por ejemplo soldaduras cafio a
cano, o cafo a fundiciéon. Asimismo, las caracteristicas microestructurales del componente
soldado se ven significativamente modificadas por el procedimiento de soldadura, lo que
resulta en modificaciones en sus propiedades mecanicas.

Los resultados de los ensayos de creep de larga duracion realizadas en estructuras
soldadas han demostrado que la zona afectada por el calor (ZAC), que corresponde a la
pequena region del material base adyacente a la linea de fusion de la soldadura y afectada
por el ciclo térmico de soldadura, presenta la menor resistencia en el componente soldado.
En las ultimas décadas, ha cobrado importancia el conocimiento del comportamiento a creep
en estructuras soldadas. En la década de 1990 diversas fallas en sistemas de tuberias de
vapor soldadas, algunas de ellas en una manera catastréfica, respaldaron la necesidad de la
investigacion sobre el comportamiento a creep de las estructuras soldadas. En aquel
entonces, esas fallas fueron consideradas una anomalia resultante de una incorrecta
fabricacion o instalacion o condiciones de servicio inapropiados. Sin embargo, con el aumento
del tiempo en servicio, ocurrieron otras grietas, fugas e incluso rupturas de tuberias y la
industria realizd un estudio sistematico de los problemas causados por la utilizacion de
componentes de acero ferriticos soldados. Es decir, esas fallas actuaron como una fuerza de

impulso para el incremento de la investigacion sobre la caracterizacion de fallas, la utilizacién
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de los métodos de ensayos no destructivos, los métodos de prediccién de vida residual, la
tecnologia de reparacion, asi como el desarrollo de nuevos tipos de acero mejorados y nuevos
procedimientos de soldadura. La razén por la que muchas centrales termoeléctricas estén
operando mas alld de su vida de disefio ha vuelto a impulsar los esfuerzos de investigacion

tanto de los fabricantes y operadores, asi como de los académicos.

Efecto del proceso de soldadura sobre la microestructura en aceros 9% Cr.

La soldadura por fusién, que es el método de unién mas importante en los trabajos de
construccién de centrales termoeléctricas, tiene un impacto significativo en las propiedades
de la unién. Como resultado del ciclo térmico de la soldadura, no solo se deposita un nuevo
material como es el metal de soldadura, sino que también el material base se ve afectado por

tratamientos térmicos localizados y extremadamente no homogéneos.

La optimizacion de la microestructura y propiedades del material base, establecidos
mediante técnicas precisas de fusion, control del proceso de produccién y de un apropiado
tratamiento térmico durante su manufactura, son cambiados completamente dentro la ZAC
mediante el ciclo térmico de soldadura. Ademas, las tensiones residuales generadas durante
el rapido enfriamiento, los cuales estan alrededor de la tension de fluencia del material,
suman al sistema tensiones aplicados en el servicio.

La Figura 1.15 ilustra el impacto del procedimiento de soldadura en las caracteristicas
metalurgicas dentro de la zona afectada por el calor (ZAC), al tiempo que proporciona un
analisis comparativo con el diagrama de fases de equilibrio del acero P91. Vale la pena
sefialar que el comportamiento del acero P91 se parece mucho al del T/P92. La
microestructura del material base en la zona afectada por la soldadura sufrird modificaciones
en funciéon del procedimiento de soldadura elegido. La microestructura resultante estara
influenciada por varios factores, incluyendo la velocidad de calentamiento producido por el

ciclo térmico del proceso de soldadura, la temperatura mas alta alcanzada durante el proceso
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(Tp), el tiempo que el material permanece a temperaturas elevadas (tiempo de permanencia),
la velocidad a la que se enfria el material, el impacto potencial de la soldadura de multiples
pasadas y los parametros del tratamiento térmico posterior a la soldadura (PWHT).

La velocidad de calentamiento en los procesos de soldadura por arco puede ser tan
alta como 200 — 300 °C/s. En consecuencia, las temperaturas de transformacién exhiben un
cambio notable hacia temperaturas mas altas en comparacion con los valores anticipados en
el diagrama de equilibrio de fases (To). Por ejemplo, un calentamiento a una velocidad de 100
°C/s, la transformacion de la fase ferrita (a) a austenita (y) puede ocurrir a una temperatura de
alrededor de 100 °C mayor que el calculado To, resultando en un considerable
sobrecalentamiento de la ferrita antes de su transformacion. La velocidad de calentamiento
afecta varios parametros, incluyendo: (a) la temperatura de recristalizacién, (b)la velocidad a
la que los carburos y nitruros se engrosan, (c)la temperatura a la que los carburos y nitruros

se disuelven, y (d) el crecimiento de granos.
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Figura 1.15. Diagrama esquematico de las sub-zonas de la zona afectada por el calor y su

correspondencia con el diagrama de equilibrio de fase del acero P91 [35].

El endurecimiento por precipitacion es ampliamente reconocido como un mecanismo
muy eficiente empleado para mejorar la resistencia al creep en los aceros ferriticos. Por lo

tanto, la estabilidad del precipitado juega un papel crucial tanto en el material base como en
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la zona afectada por el calor de la soldadura. A altas velocidades de calentamiento, no solo
las temperaturas de transformaciones de fase son desplazadas a altas temperaturas, sino
también las temperaturas de solucién de los precipitados. Enla mayoria de casos el equilibrio
no es alcanzado a altas velocidades de calentamiento y tiempos cortos de mantenimiento y
ocurre sobrecalentamientos. Es de gran importancia estimar cémo esto puede afectar el
comportamiento del crecimientode grano, el cual esta fuertemente influenciado por su anclaje
con los precipitados. Cuando se realiza la soldadura de un acero resistente al creep
endurecidos por precipitacion, se debe considerar tres argumentos: (a) Durante el ciclo
térmico de soldadura los precipitados sufren una disolucion total, lo que resulta en la
eliminacién del anclaje de los limites del grano y el posterior desarrollo excesivo del grano. (b)
Los precipitados no se ven afectados significativamente por la baja temperatura maxima (Tp).
(c) Durante el ciclo térmico de soldadura, las particulas experimentan una disolucién parcial;
sin embargo, existe una tendencia a que particulas especfificas preferidas experimenten un
engrosamiento.

Ademas del endurecimiento por precipitacion, el tamafio del grano es muy importante
ya que juega un papel crucial en la determinacion de propiedades mecanicas favorables,
incluida la resistencia a la traccidn, la tenacidad, la resistencia al creep y la susceptibilidad a
diferentes mecanismos de dafo, como fisuracion en frio y fisuracion tipo IV. Completado la
transformaciéon a—y, en la region en donde la mayoria de los precipitados han sido disueltos
por el ciclo térmico de soldadura, puede tomar lugar un excesivo crecimiento de grano
austenitico. La microestructura de grano grueso obtenida, generalmente muestra
caracteristicas de baja tenacidad.

En aceros 9% Cr, segun el diagrama de fases de equilibrio, la austenita comienza a
transformar a ferrita delta (8) a las temperaturas pico mas altas. La formacién de granos de
ferrita delta ocurre en los limites de los granos de austenita, lo que resulta en una reduccioén
en el tamafo promedio de los granos. El carbono y otros elementos estabilizantes de austenita

presentan baja solubilidad en la ferrita y por lo tanto durante la transformacion y—4, estos
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elementos se difunden fuera de la ferrita delta a las regiones remanentes de austenita. Por
otro lado, los elementos formadores de ferrita, como el cromo, son enriquecidos en las
regiones ferriticas. Asi, esto origina regiones segregadas localmente con diferente
composicion quimica, tal que pueden producir durante el enfriamiento una incompleta
transformacion a austenita (3—vy), resultando en ferrita delta retenida.

En segundo lugar, altas velocidades de enfriamiento, que predominan en los procesos
de soldadura de bajo calor de aporte, como soldadura por haz de electrones (EB), soldadura
por laser, y soldadura por arco con electrodo de tungsteno y proteccion gaseosa (GTAW), y
componentes de espesores gruesos puede también resultar en una transformacion
incompleta de ferrita delta en austenita (6—vy). Por lo tanto, es posible que existan trazas de
ferrita delta dentro de la microestructura, incluso a temperatura ambiente en condiciones
ambientales. Se han observado cantidades residuales de ferritadelta en la matriz martensitica
de aceros con 9% Cr, lo que produce efectos adversos sobre los valores de impacto y la
resistencia al creep y por lo tanto son indeseables en estos tipos de acero [36]. Técnicas de
soldadura de multipasadas ofrecen mayor tiempo para la difusiébn para compensar los
procesos segregacionales y resultar en una transformacién completay homogéneas de ferrita
delta a austenita [37]. A continuacion, se describe con mayor detalle la ZAC de los aceros al

cromo resistentes al creep.

Zona afectada por el calor (ZAC)

Como se ha sefialado anteriormente, el proceso de soldadura influye fuertemente en
la microestructura y propiedades del material base. Como resultado del severo ciclo térmico
causado por el proceso de soldadura, la microestructura original es alterada y se forma una
zona denominada zona afectada por el calor (ver Figura 1.15). La ZAC puede ser dividida en
un numero de sub zonas. Ningun limite visible entre las diferentes regiones es reconocible;
esto es mas un gradiente continuo desde la linea de fusion hasta el material base no afectado.

Cada sub zona esta representada por su microestructura caracteristica y sus propiedades.
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Como se senald anteriormente, se ha observado que el proceso de soldadura tiene un
impacto significativo en la microestructura y las caracteristicas del material base. Debido a los
intensos ciclos de temperatura inducidos por el procedimiento de soldadura, la microestructura
inicial sufre modificaciones, lo que lleva a la formacion de una regién conocida como zona
afectada por el calor.

La ZAC se subdivide en varias subzonas. La demarcacion entre las distintas subzonas
no es facilmente discernible, ya que existe una transicion gradual desde la linea de fusion
hasta el material base no afectado. La microestructuray las caracteristicas de cada subzona

son indicativas de sus caracteristicas distintivas.

Zona de grano grueso (Tp >> Ac3)

Esta zona adyacente a la linea de fusion alcanza temperaturas muy por encima de la
temperatura de transformacion Ac3. Los precipitados, que sirven de como anclaje de los
limites de grano a baja temperatura, se disuelven, lo que origina el crecimiento de los granos
y la formacion de granos gruesos de austenita. Se ha observado que los granos de ferrita
delta en aceros con 9% Crnuclean a temperaturas superiores a 1250°C, lo que resulta en una
reduccién en el tamafio total del grano. Durante el enfriamiento, estos aceros forman una
microestructura martensitica. La zona de grano grueso (ZACGG) presenta el mayor nivel de
dureza de la ZAC. Normalmente, esta zona se caracteriza por niveles relativamente bajos de
tenacidad. La zona de grano grueso pude ser vulnerable a la fisuracion en recalentamiento

durante la carga a creep en servicio.

Zona de grano fino (Tp > Ac3)

Las temperaturas picos menores de 1100 °C, pero mayores al Ac3, resulta en un
desarrollo de la austenita, después de completada la transformacion a—y durante el
calentamiento, produciendo granos austeniticos pequefios (ZACGF). Adicionalmente, la

temperatura pico podria no ser lo suficientemente altas para disolver completamente los
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precipitados, limitando el crecimiento de grano mediante el anclaje de los limites de grano de
la austenita. Posteriormente, se genera una estructura martensitica en los aceros 9% Cr
durante todo el proceso de enfriamiento. La ZACGF es la region de la ZAC que presenta la
menor resistencia al creep. En un servicio de largo tiempo y bajos niveles de tensiones, la
mayor parte de los componentes soldados fabricados de aceros ferriticos resistentes a creep,

fallan en la ZACGF mediante el mecanismo denominado tipo IV.

ZAC intercritica- zona parcialmente transformada (Ac1<Tp<Ac3)

En la ZACIC, los picos de temperatura durante el calentamiento del acero caen dentro
del rango de Ac1y Ac3. Esto genera una transformacion parcial de a — y. La nucleacion de
nuevos granos de austenita se produce en lugares favorables, como en los listones de
martensita o en los limites de grano de austenita previa. Por otro lado, la martensita revenida
sin transformar se somete a un proceso de revenido secundario mediante el ciclo térmico del
proceso de soldadura. En esta region de la ZAC puede ocurrir una disolucion parcial de los
precipitados, como también un engrosamiento de los precipitados no disueltos.

El engrosamiento de los precipitados es mas notorio tras el tratamiento térmico post-
soldadura (PWHT). Después del enfriamiento, coexiste una doble microestructura compuesta
de martensita recién formaday la martensita sobre revenida. La ZACIC se caracteriza por una
estructura de grano fino y tiene los niveles mas bajos de dureza dentro de la soldadura. La
susceptibilidad a la fisuracion tipo IV en ZACIC exhibe una susceptibilidad comparable al

observado en la ZACGF.

Regién sobrerevenido

Con temperaturas maximas experimentadas por debajo Ac1, la microestructura no
sufre transformaciones de fase. No obstante, las temperaturas son mas altas que la
temperatura a la cual fue revenido el material suministrado. Esto ocasiona que en esta region

la microestructura sufra un sobre revenido. Como resultado, puede incrementar el
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engrosamiento de los precipitados mediante un coeficiente de difusion mas alto a esta

temperatura.

Zona de material base sin cambios

La zona del material base sin cambios involucra temperaturas de hasta aprox. 700°C,
en la que no ocurren cambios en la morfologia de los constituyentes. Sin embargo, en esta
region puede ocurrir efectos de sobrerevenido los cuales pueden debilitar la resistencia al
creep de aceros de baja aleacion templados y revenidos (Q + T) soldados, tal como aceros

1% CrMoV.

Soldadura de multiples pasadas.

La microestructura de las soldaduras de multiples pasadas sufren cambios
significativos en comparacion con las soldaduras de una sola pasada. Esto ocurre debido a la
introduccion calores de aporte adicionales tanto en el metal de soldadura como en la zona
afectada por el calor del material base. En la condicion de solidificada, el metal de soldadura
de una soldadura de multiples pasadas exhibe una amplia gama de microestructuras, que
surgen del efecto que tiene cada pasada de soldadura individual sobre el material depositado
previo.

El pase inicial solidifica rapidamente, debido al gradiente de temperatura entre la
soldadura y el material base. Esto crea una estructura direccional de grano de austenita previa
columnar. Los granos columnares parten desde la base del depésito de soldadura hacia fuera.
Cuando se aplica un nuevo pase de soldadura, el nuevo metal de soldadura normaliza la
region del depdsito anterior que se encuentra en contacto con él. Conforme la distancia
incrementa lejos del metal fundido, es posible alguna recristalizacion, produciendo granos
finos de austenita previa. Estas estructuras que se generan por efectotérmico dentro del metal
de soldadura son en efecto analogo a la zona afectada por calor creada entre el metal de

soldadura y el metal base. Una ilustracién esquematica es dada en la Figura 1.16. En realidad,
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el metal de soldadura se convierte en una estructura compleja y dentro de esto se puede

esperar diferentes respuestas a creep.

(i)

Heat offected Weld
zone metal

Coorse grained '/ \\\ Coorse columnar

é Fine groined Recrystallised coarse

Intercritical Recrystallised fine

Figura 1.16. Diagrama esquematico de las diferentes sub-zonas dentro del metal de soldadura

con (i) un unico pase de soldadura y (ii) soldadura de mdultiples pasadas [38].

Debido a la naturaleza de la exposicion térmica a la cual esta sometido el metal de
soldadura, su resistencia al creep en la condicion soldada es a menudo mucho mas alta que
el metal base, si sus composiciones quimicas son las mismas. Por otra parte, la estructura del
metal de soldadura, a diferencia del metal base, es esencialmente martensita sin revenir, en
su condicion de soldado. El resultado de un desajuste en la resistencia al creep y ductilidad,
puede resultar en una disminucion en la vida a creep de la estructura transversal a la
soldadura. Se han detectado inclusiones no metalicas en el metal de soldadura del acero P91
[39]. Hay evidencia que sugiere que estas inclusiones podrian servir como sitios de nucleacién
de cavidades, acelerando asi el proceso de creep terciario.

Otro problema que plantea el proceso de soldadura, es la probabilidad de retencién de
ferrita- 6 durante el proceso de soldadura. A pesar de que su presencia no se cree que tenga
un efecto adverso en la subsiguiente secuencia de precipitacion [40], grandes cantidades de
ferrita-d puede tener consecuencias indeseables en las propiedades mecanicas, en especial
en la resistencia al creep. La retencién de ferrita-d puede ser evaluada en base a la

composicion quimica. Se ha sugerido que un cromo equivalente (Creq) superiores a 10 hace
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probable la retencién de ferrita-d durante la solidificaciéon [41]. El cromo equivalente, Creep,
de una aleacion puede determinarse a partir de su composicion de la siguiente manera:
CTeq = %Cr + 2%Si + 1.5%Mo + 5%V + 5.5%Al + 1.75%Nb + 1.5%Ti + 0.75%W (% peso)

La dependencia de la formacion de ferrita- 6 sobre la composicion se pone también de

manifiesto claramente por el diagrama Schaeffler, Figura 1.17, que es esencialmente una

grafica del niquel equivalente, Nieq contra Creq. En el caso del acero P91, [42] mostraron que

su composicion se encontro dentro del campo de estabilidad de la martensita, pero muy cerca

del campo de martensita + ferrita-d. Lo que indicaria un alto potencial de formacién de ferrita-

d, bajo muy ligeras variaciones composicionales reflejadas en los valores del Creq Y Nieg.

aEM12 |
! 0791
. mX20
[ xP91

Figura 1.17. Diagrama de Schaefler [42]

Curvas y velocidades del creep.

La figura 1.18 muestra una representacion grafica del alargamiento de una probeta de
traccion a una carga constante y la medicion de la deformacion (elongacion) en funcién del
tiempo, a una temperatura especfifica, bajo condiciones constantes o esfuerzo real,
obteniendo un cambio dinamico en el comportamiento del material. En situaciones de alta

temperatura o esfuerzo, el fendmeno de fluencia lenta se vuelve crucial en ingenieria.
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Fig.1.18. curva tipica de fluencia lenta

fluencia . fluencia
fluencia secundaria terciatia

primaria
’-—— [—>i - I

Deformacién .
(g)

¥ tfractura

velocidad minima de fluencia lenta

Tiempo (t)

Etapas del creep.
Creep Transitorio o primario

A veces se le llama crep transiente. Ocurre a temperaturas bajas o altas y puede
suceder sin activacion térmica a 4 °K. Zona donde la velocidad de fluencia lenta disminuye,
muchas dislocaciones trepan y se deslizan, lo que deforma el metal; hay endurecimiento por

deformacion.

Creep Estacionario o Secundario

La fluencia lineal, también conocida como fluencia en estado estacionario, se refiere a
una situacién en la que la velocidad de deformacion es constante. Significa el equilibrio entre
el fortalecimiento de un material debido a la deformaciony la posterior recuperacion que tiene
lugar solo a temperaturas elevadas.

Esta etapa es crucial ya que es responsable de la mayor parte de la deformacion por
fluencia que ocurre en componentes expuestos a altas temperaturas y tensiones, como
turbinas de gas y reactores atomicos. Esta etapa esta caracterizada por una elevada tasa de
deformacion debido a:

¢ Apilamiento de dislocaciones causadas por carburos submicroscépicos.
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El calor promueve el engrosamiento de estos carburos, o que conduce a una disminucion
del impactode las dislocaciones y, por tanto, a una reduccioén de la resistencia a la fluencia.
El contenido de carburo en la matriz disminuye, lo que resulta en la formacién de
elementos metaestables.

Este proceso contintia hasta que los carburos inestables son disueltos para convertirse en
carburos estables.

La acumulacién de dislocaciones disminuye continuamente, mientras que la velocidad de
fluencia aumenta correspondientemente. Esta asociacion significa la progresion a la
tercera etapa.

El apilamiento de dislocaciones esta en constante declive mientras la velocidad de fluencia

lenta aumenta. Esta relacion muestra el paso a la tercera etapa.

Creep Terciario

Es la etapa mas evitada en la practica, ya que representa una zona donde la tasa de

deformacion aumenta rapidamente y, en ultima instancia, conduce a la fractura. El

estrechamiento, que es la disminucion de la seccion transversal, inicia el proceso. A medida

que se desarrolla la tension, se produce una fractura al comienzo de esta etapa debido al

crecimiento, extension y apertura de las cavidades en los bordes de los granos. El

deslizamiento de los limites de los granos contribuye aun mas a la fractura intergranular

causada por la fluencia. Se rige por una fluencia rapida, que puede atribuirse a dos factores

principales:

La reduccion de la resistencia a la fluencia del material debido a factores
microestructurales.

La seccion de la muestra disminuye como resultado de una fluencia gradual, estriccion y
microfisuras internas. El inicio de las microfisuras esta precedido por el desarrollo de
huecos en las interfaces entre los granos a través del proceso de crecimiento y union de

la cavidad. Estas microfisuras luego progresan hasta convertirse en macrofisuras, que
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pueden provocar fracturas por fluencia.

Andrade (1911) establecié una de las correlaciones matematicas iniciales que

describié con precision la relacion entre las variables que afectan la fluencia.

1
€=€, (1 + b t§> expexp kT

Donde.

€ es la deformacion de la muestra en un tiempo, t.

€, B Y k son constantes.

La ecuacion expresa la contribucion de dos tipos de flujo al incrementar en longitud la

muestra. Primeramente, el flujo £, el cual cuando k=0, puede expresarse como

1
€=€, (1 + th)

Esta contribuciéon disminuye rapidamente con el tiempo y describe la fluencia lenta

primario. Seguidamente cuando f =0

e=€g, e*t
Garofalo (1965) formul6 una ecuacién que incluye tres componentes: la deformacién
instantanea, €, (la deformaciénen el momento de la extension de la carga), una funcién lineal
del tiempo €t (que corresponde a la fluencia secundaria) y un término exponencial que

representa la fluencia primaria.

€,=€, +€ (1 —expexp (—mt) ) +€, t

€, = deformacion total de creep.
€, = deformacion en creep estacionario.
€, = deformacion en creep estacionario.

m = constante del material
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Las teorias de creep buscan encontrar la velocidad minima de creep mediante los
modos de deformacién micromecanica. Tendriamos una secuencia similar a la de la ecuacion
si la temperatura cambia y la carga permanece constante. Cuando la temperatura aumenta

también lo hace la velocidad de creep, €.

1
€=€, (1 + bti)

Fig. 1.19. Representacién esquematica del efecto del esfuerzo en las curvas de fluencia lenta a

temperatura constante

Deformacién (e)

Tiempo (t)

Donde,

€ = Velocidad de creep

Q. = Energia de activacion a creep
o = tension

A, n, R = constantes.

Fractura a Temperaturas Elevadas
Rosenhain y Ewen (1913) demostraron que los metales sufren un cambio de fractura

transgranular a intergranular a medida que aumenta la temperatura. La fractura transgranular
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se caracteriza por el debilitamiento de los bordes de los granos debido a los planos de
deslizamiento, mientras que la fractura intergranular es causada principalmente por el
debilitamiento de los propios limites de los granos.

Jeffries (1919) propuso por primera vez la nocion de temperatura equicohesiva (ECT),
que se refiere a la temperatura a la que tanto el grano como los bordes del grano exhiben el
mismo nivel de resistencia. Las modificaciones en la tension, la temperatura y la tasa de
deformacion ejercen un impacto significativo en la ECT. El gréafico resistencia-temperatura,
especificamente el grafico 1.20b, demuestra que una caida en la tasa de deformacién
conduce a un aumento en la probabilidad de fractura intergranular debido a la influencia de la

ECT.

Fig. 1.20. Temperatura Equicohesiva.
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La ECT para aleaciones y metales comerciales de alta pureza se produce dentro de
un rango limitado de intervalos de temperatura. Las fuerzas que experimentan los granos y
los bordes de los granos son similares, ya que la fractura transgranular puede ocurrir a bajas
temperaturas en lugar de a altas. La tercera etapa de creep se caracteriza por la formacion
de fracturas intergranulares y cavidades. Hay dos formas de agrietamiento intergranular que

pueden ocurrir entre los procesos de creep y de trabajo en caliente: grietas en cufia y la
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creacion de huecos esféricos en los bordes entre los granos. Las grietas en cuna,
denominadas w, a menudo se originan en sitios triples y se extienden a lo largo del limite de
grano, que son perpendiculares a las elevadas tensiones aplicadas. La presencia de esta
fractura esta ligada a circunstancias de fluencia caracterizadas por creep a temperaturas
moderadas y altos niveles de tension. La Figura 1.21 ilustra la formacion de cavidades
redondeadas o elipticas en los limites de los granos como resultado de temperaturas de
fluencia elevadas y tensiones reducidas. La iniciacién de estas cavidades requiere el
deslizamiento de los limites de grano, lo cual es esencial para el desarrollo de cavidades tipo

r. Figura 1.21.

Fig. 1.21. Representacion esquematica de la formacién de grietas tipo W iniciadas por el

deslizamiento de los limites de grano
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\ - ‘ =
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Zener (1961) postulé en el pasado un método para la creaciéon de huecos en forma de
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cufa. Cuando se produce deslizamiento a lo largo del limite del grano, disminuye el esfuerzo
cortante a lo largo del limite y aumenta la tensién en la esquina del grano. Este aumento de
tension es suficiente para crear una microfisura (como se ve en la Figura 1.22). Los pliegues,
que son deformaciones plasticas en el grano adelante del limite deslizante, pueden aumentar
la concentracién de esfuerzo en una esquina de grano. El doble pliegue también existe.

Un posible método alternativo para evitar la propagacion de grietas en una esquina del
limite de grano implica el movimiento del borde de la region tensionada antes del punto en el
que la concentracion de tension es suficiente para generar un poro. Cualquier condicion que
mejore la resistencia al corte dentro de los granos individuales en comparacion con la de los
bordes de los granos e impida el movimiento de los limites, contribuye a la aparicion de
fractura de los limites de los granos. El deslizamiento en el interior de los granos puede verse
obstaculizado por varios mecanismos, como el endurecimiento por deformacion, el
endurecimiento por solucién sdélida y el endurecimiento por precipitacion. El endurecimiento
por solucién sélida y por precipitaciéon pueden impedir significativamente el movimiento

fronterizo.

Fig. 1.23. Método de Zener para la formacién de cavidades en forma de cuna

' . 3, limite deslizado
\ ar/ b, region de concentracion de esfuerzos
\ /4
B O 8 c, grieta
/ '
/N
@9 de tracodn

El tiempo, la temperatura y la tension afectan la deformacion del metal. Sin embargo,
otra variable que debe tenerse en cuenta es la estructura interna del metal, la velocidad de

deformacion bajo tensién y la temperatura, ya que el metal se ve afectado por varios factores,

53



incluida la (a) densidad de dislocaciones, (b) el tipo de atomos sustitucionales e intersticiales,

(c) tamano forma y distribucion de los precipitado y tamario del grano.

, la velocidad de deformacién bajo un esfuerzo y temperatura, dado que es sensitiva a
factores tales como: La densidad y disposicion de dislocaciones en el metal, el numero de
vacantes y atomos intersticiales, la concentracion y clases de atomos de impurezas, el tamario
y distribucién de particulas de precipitado y finalmente el tamafio de grano. Lamentablemente,
estas variables estructurales estan influenciadas de manera compleja por historia térmicay

de deformacion plastica del metal.
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Il. MATERIALES Y METODOS
Material de estudio
El material base empleado en este estudio fue el acero P91, el cual es ampliamente
utilizado en aplicaciones comerciales y cumple con la norma ASTM A335. El acero fue
sometido a un proceso de tratamiento térmico que consisti6 en un normalizado a una
temperatura de 1040 °C durante 20 minutos, seguido de un revenido a una temperatura de
780 °C durante 40 minutos. La composicion quimica del material base se presenta en la Tabla

2.1

Tabla 2.1. Composicién quimica del acero P91.

C Si Mn P S Cr Mo Ni Nb V N

0.11 0.24 036 0.014 0.01 84 09 0.15 0.07 0.21 0.06

El material en su estado de entrega exhibe una morfologia de martensita revenida,

como se ve en la figura 2.1.

Figura 2.1. Microestructura de la muestra en condicion de suministro, martensita revenida.
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Durante el procedimiento de soldadura se empled un material de aporte en formade
alambre sélido, segun normaAWS ER90S-B9y de 1,2 mm de diametro. El alambre especifico
utilizado en esta operacion fue proporcionado por SOLDEX S.A. Peru, empresa especializada
en insumos para soldadura. La Tabla 2.2 muestra la composicién quimica del material de

aporte.

Tabla 2.2. Composicion quimica del material de aporte clasificacion AWS ER90S- B9 (% en peso)

C Si Mn P S Cr Mo Ni \4
0.07-0.13 1.50-0.30 1.25 0.01 0.01 8.0-9.5 0.8-1.10 1.0 0.15-0.25

Preparacion de la junta soldada para el proceso de soldadura

El disefio de la Figura 2.2 muestra la forma seleccionada para mecanizar las uniones
a soldar, concretamente la correspondiente al lado derecho. La seleccion de este esquema

se alinea con las pautas descritas en la norma ASME B31.3, que recomienda variar las

geometrias de mecanizado de juntas en funcion del espesor del tubo destinado a soldar.

’\ 20 deg + 2> deg
10 deg t 2y deg \ r‘ i

37Y; deg
+ 2V, deg

>z i

(g in.) m

8 (%5 in.
19 mm oy
‘:3/4 inJg

} 15 mm =« 0.8 mm
(1/15 in. « 1[32 in.)

Figura 2.2. Geometria de la junta de soldadura en acuerdo con la norma ASME B31.3.

Proceso de soldadura

El proceso de soldadura se realizé en la empresa Soldexa. Se empleé la técnica de
soldadura por arco metalico con gas de proteccion (GMAW), con un aporte de calor de 1.2
kd/mm, Figura 2.3. La temperatura de precalentamiento y entre pasadas oscil6 entre 200 y

260 °C. Una vez finalizada la operacion de soldadura, se realizé un tratamiento térmico post-
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soldadura a una temperatura de 760 °C durante 1, 2, 4 y 8 horas. Terminado el proceso de
soldadura y tratamiento post soldadura, se procedié a seccionar la muestra para obtener una
muestra de cada tiempo de tratamiento post soldadura para realizar los ensayos de creep. La

figura 2.4 muestra la probeta plana utilizada para el ensayo de creep.

Ensayos de creep

El propdsito de los ensayos de creep es evaluar el impacto del area de la junta soldada
sobre las propiedades de resistencia al creep del acero P91. Los experimentos de creep se

realizaron con las probetas expuestas a una temperatura de 600°C y una tension de 190 MPa.

Todos los ensayos fueron sometidos a la rotura.

Figura 2.3. Proceso de soldadura

1 ™ Oy/l)/
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Figura 2.4. Geometria del corte de la junta soldada

Figura 2.5. Maquina de creep

Modelo experimental

Se empled un disefio unifactorial para recolectar datos con el objetivo de probar la
hipotesis y alcanzar los objetivos. Las variables consideradas en el presente estudio son las
siguientes:
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Variable Independiente:

Tiempo de tratamiento térmico post soldadura a 760 °C: 1h,2h, 4 hy 8 h.

Variables dependientes:

¢ Resistencia al creep medida a partir de la velocidad minima de creep
e Tiempo de rotura

Las variables que fueron mantenidas constantes durante el ensayo de creep son:
e Tensiéon: 190 Mpa

e Temperatura: 600°C

2.1 Tipo y Disefio de Investigacion

Experimental

2.2 Variables, Operacionalizacion

En la operacionalizacion de las variables, presentar el proceso de transformaciéon de

la variable (conceptual) a una Operativa, a través de indicadores que permitiran cuantificar la

variable:
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Operacionalizacion de la variable

Variable | Definicién Definicion . Valores Tipo de Escala de
Dimensiones | Indicadores Items Instrumento
de estudio | conceptual | operacional finales variable medicién
(Es uma (Esuna (Es un conjunto | Aplicable =i (Son los Aplicable a1 (Es donde se | (Expresala |(Esdeterminadal (Asignar
caracteristica, | definicién de corresponde parametros corresponde plasma la unidad de por el dato que |  nomercz o
un atributo, acordada | procedimientos, | (Es un utilizados (Colocar el informacion, medida o |representa. Esta| marcadores a
propiedad o por técnicas ¥ componente paramedir | nimero de ftems | segin la técnica | categorias en puede zer los atributos.
cualidad que | comunidad métodos para | significativo las variables zegin cada de recoleccién | gue se mide la | categoricao | Esta puede ser
puede estar o | cientifica o medir una de una 0 F0s indicador) de datoz a variable) fAumeérica) para variables
no presente profesional variable variable. Es | dimensiones) utilizar) categdricas:
en los v resulta de | directamente de | un  agregado nominal u
individuos, la revision la realidad, de elementos ordinal y para
Zrupos o de la problema o gque dan un las variables
sociedades) | literatura de fenomeno a producto numeéricas de
la misma) ivestigar) anico, de intervalo o de
cardcter raziomn)
zintético).
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2.3. Poblacioén de estudio, muestra, muestreo y criterios de seleccion
No procede

2.4. Procedimientos de analisis de datos

Métodos de caracterizacion

La caracterizacion de las muestras se realizO mediante microscopia Optica y
microscopia electrénica de barrido. La microscopia éptica se realizd en un microscopio optico
Karl Zeiss Axio Observer Z1m y la microscopia electronica de barrido en un microscopio

electrénico de barrido Tescan Vega 3.

Las muestras que se sometieron a tratamientos posteriores a la soldadura de varias
duraciones, se prepararon mediante el proceso metalografico estandar. Esto implicé un
desbaste inicial con papeles abrasivos con tamaros de grano de 220, 320, 400, 600 y 1000,
seguido de un pulido con pafios que contenian particulas de alimina de 5y 1 um (unidades
de millones de mol). El ataque metalografico se realizé utilizando el reactivo Villela con una
duracioén que oscilo entre 40 y 60 segundos. Este reactivo ataca la matriz y deja en relieve los

precipitados para ser observados mediante el microscopio electrénico de barrido.

2.5 Criterios éticos

El Cédigo de Etica en Investigacién de la Universidad de Sipan (USS) tiene como
objetivo proteger el bienestar, la privacidad, la vida, la innovacién, la dignidad y el bienestar
vinculados a las actividades tecnoldgicas, innovadoras o de investigacion cientifica. Se deben
seguir las directrices éticas establecidas por las normativas nacionales e internacionales, asi

como los tratados que nuestro pais haya ratificado en este ambito.

Los ingenieros tienen el deber de mantener y promover el honor, la dignidad y la
integridad de su profesion. Deben fomentar la confianza publica mediante su conducta y

respetar plenamente a su profesion y a sus colegas. Por lo tanto, deben actuar con neutralidad
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y sinceridad. Su objetivo es ofrecer un servicio constante al publico, a sus empleadores y
clientes, mejorando la calidad, las habilidades de ingenieria y la reputacion, a la vez que

apoyan a sus instituciones profesionales y académicas. Esto es esencial.
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1. RESULTADOS Y DISCUSION

3.1 Resultados

El acero P91 fue suministrado con un tratamiento térmico de normalizado 1040 °C por
20 minutos, seguido de un revenido a 780 °C por 40 minutos. La Figura 3.1 presentan
fotomicrografias electronicas de barrido que representan la microestructura del acero P91. Se
observa que los precipitados de diversos tamarnos y morfologias decoran los limites de grano
de los limites de grano de austenita previa (LGAP), como se muestra en la Figura 3.1 (a).
Ademas, también se observa que la precipitacion de las particulas tiene lugar dentro de los

granos de austenita previa, como se ilustra en la Figura 3.1 (b). Estas precipitaciones ocurren

en los limites de listones y dentro de ellos.

(a) (b)
Figura 3.1. Micrografias electronicas de barrido del acero P91. Las particulas de segunda fase
precipitan en los LGAP y en el interior de los granos austenita previa.

Se observo que los precipitados presentes en el acero P91 suministrado, el cual pasé
por procesos de normalizacion y revenido, fueron el M23Ce (carburos) y el MX. Los carburos
M23sCe corresponden a la fase mayoritaria presente en el acero P91. Precipitaron
principalmente en los limites de grano de austenita previa y en los limites de los listones de
martensita. La morfologia de estos precipitados fue variada, Figura 3.3 (b). Los precipitados
MX, donde M representa niobio (Nb) o vanadio (V) y X representa carbono (C) y/o nitrégeno

(N), es la siguiente fase en fraccion en volumen en el acero P91 normalizado y revenido.
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Condicion de soldado

Después del proceso de soldadura con un calor de aporte de 1.2 kd/mm elcomponente
soldado muestra microestructuras caracteristicas en cada region de la zona afectada por el
ciclo térmico del proceso de soldadura. La soldadura de los aceros P91 esta conformada de
tres principales areas: (a) El metal de soldadura el cual es depositado durante la operacién de
soldadura; (b) la zona afectada por el calor la cual es una zona donde la microestructura del
metal base es afectada por el ciclo térmico del proceso de soldadura; y (c) El metal base, que
se ve afectado por el tratamiento térmico post-soldadura. Las alteraciones microestructurales
observadas en la zona afectada por el calor dependen principalmente de la temperatura
maximaalcanzada en diferentes regiones durante el proceso de soldadura [120, 121]. Lazona
afectada por el calor se divide en tres zonas principales: (a) la zona afectada por el calor de
grano grueso (ZACGG), que se refiere a la region adyacente a la linea de fusion y experimenté
temperaturas significativamente mas altas que Acs; b) la zona afectada por el calor de grano
fino (ZACGF), region donde las temperaturas superaron ligeramente a Acs; y (c) la zona
afectada por calor intercritico (ZACIC), region donde las temperaturas estuvieron en el rango

de Acs y Act.

El metal de soldadura presenta una estructura de granos columnares, producida por
el crecimiento del grano austenitico a lo largo del gradiente térmico impuesto por el ciclo
térmico de la soldadura. Durante el enfriamiento se transforma a martensita con las particulas
precipitadas predominantes en esta estructura son del tipo MsC, caracterizadas por su forma
acicular [122]. Estos se observaron dentro de los densos listones de martensita de los granos
columnares mostrados en la Figura 3.2. La existencia de MsC (carburos) en aceros
martensiticos normalizados con alto contenido de Crtambién ha sido documentada por otras
investigaciones [23, 28]. Otra caracteristica microestructural importante a remarcar es la
presencia de los limites de grano de austenita previa y limites de listones sin presencia de

precipitados.
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Figura 3.2. Micrografias electrénicas de barrido del metal de soldadura del acero P91. Soldado

con calor de aporte de 1.2 kJ/mm.

La ZACGG muestrauna estructura martensitica, Figura 3.3 (ZACGG-S). Enesta zona,
similar al MS, se muestran principalmente particulas MsC que precipitaron durante el

enfriamiento, con una morfologia acicular.

La ZACGF esta compuesta de granos de austenita previa muy finos, hasta 5 Om,
Figura 3.3 (ZACGF-S), con una estructura martensitica. Presenta un alto grado de
precipitacion de particulas M23Cs y MX que no se disolvieron durante el proceso de soldadura.

No se observé la presencia de particulas MsC.

La ZACIC presenta regiones transformadas con una estructura martensitica y regiones
no transformadas con una estructura de martensita revenida, Figura 3.3 (ZACIC-S). En esta
zona, similar a la ZACGF, presenta un alto grado de precipitacion de particulas de segunda

fase. No se observaron precipitados MsC dentro de las regiones transformadas.

Condicion tratado térmicamente post soldadura

Después del proceso de soldadura las probetas fueron sometidas a un tratamiento
térmico post soldadura a 760 °C por tiempos de 1 h, 2 h, 4 h'y 8 h. La transformacion que
ocurrio durante el tratamiento térmico post soldadura estuvo en funcion de la microestructura

que presentd el material en cada region de la zona afectada por el calor después del proceso
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de soldadura.

Durante el tratamiento térmico post soldadura a 760 °C, el metal de soldadura
conserva su morfologia columnar, Figura 3.4. El metal de soldadura presenta una
microestructura de martensita revenida cuya morfologia de listones se hizo mas gruesa
conforme incremento el tiempo del tratamiento térmico post soldadura, Figura 3.4 (a) y (b). La
morfologia columnar de los granos de austenita previa a bajos aumento, no se vio afectada

por el tratamiento térmico post soldadura.

Dentro de la zona afectada por el calor de grano grueso el ciclo térmico inducido por
la soldadura provoca la disolucion de los precipitados y facilita el desarrollo del grano. En
consecuencia, los elementos de aleacién, después del procedimiento de soldadura, se
encontraran en su mayor proporcion como elementos en solucién sdlida. En esta zona,
durante el tratamiento térmico post soldadura a 760 °C, ocurre una re-precipitacion de

particulas M23Cs y MX.
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IACGE =S

Figura 3.3. Micrografias electronicas de barrido del acero P91 en la condicion de soldado con un
calor de aporte de 1.2 kJ/mm.




Figura 3.4. Micrografia optica del metal de soldadura del acero P91 soldado con calor de aporte
de 1.2 kd/mm y tratamiento térmico post soldadura de (a) 1h y (b) 4 h a 760 °C.

El tamafio de la zona afectada por el calor de grano grueso fue muy pequefio de
alrededor de 470 pm, Figura 3.5. El tamafio promedio de grano de austenita previa fue

alrededor de 55 ym, Figura 3. 5.

Figura 3.5. Micrografia de la zona afectada por el calor de grano grueso del acero P91 soldado

con calor de aporte de 1.2 kJ/mm y tratamiento térmico post soldadura de 1 h a 760 °C.

En la comparacion de la figura 3.3 (ZACGG-S) con la figura 3.6 (ZACGG-2h) se hace

evidente el efecto del tratamiento térmico post soldadura mediante la formacién de martensita
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revenida. De igual manera, nos muestra que durante el tratamiento térmico post soldadura los

precipitados MsC son disueltos para formar los precipitados M23Cs, y MX.

LACGG= TIPS 2h

LACGE-TTPS.2h

Figura 3.6. Micrografias electronicas de barrido del acero P91 en la condicion de soldado con un

calor de aporte de 1.2 kJ/mm y tratado térmicamente post soldadura a 760 °C por 2 horas.
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Con el incremento del tiempo de tratamiento térmico post soldadura la martensita se
recuperay los precipitados formados sufren un engrosamiento, como se observa en las Figura

3.6 (ZACGG-2h) y 3.7 (ZACGG-4h).

Durante el ciclo térmico de soldadura, en la zona afectada por el calor de grano fino
se alcanzan temperaturas mayores a Acs, lo que permite la transformacion completa a
austenita. En esta region, durante el tratamiento térmico post soldadura ocurre una minima
re-precipitacion debido a la poca cantidad de elementos aleantes en solucion sdlida. Los
limites de granos de austenita previa presentaran poca precipitacion de particulas M23Ces y
MX, siendo mayor su presencia en el interior de los granos de austenita previa, Figuras 3.6
(ZACGF-2h). Estos precipitados sufren engrosamiento conforme aumenta el tiempo de
tratamiento térmico post soldadura, Figura 3.7 (ZACGF-4h). La zona afectada por el calor de
grano fino es la zona mas amplia en la ZAC y presenta un tamano de grano de austenita

previa de alrededor de 4 ym, como se muestra en la Figura 3.6 (ZACGF-2h).

Durante la soldadura, en el rango de temperaturas de la ZACIC ocurren una
transformacion parcial a austenita, un sobre revenido de la zona no transformada a austenita
y un engrosamiento de los precipitados. Todo esto origina una estructura muy heterogénea,
que se ve acrecentada aun mas su heterogeneidad con el aumento del tiempo de tratamiento
térmico post-soldadura, Figuras 3.6 (ZACIC-2h). Esta zona presento los precipitados M23Cs y
MX con mayor tamafo respecto a las otras zonas correspondientes a la zona afectada por el
calor. La morfologia de estos precipitados fue principalmente globular e incrementaron con el

tiempo de tratamiento post soldadura, Figuras 3.6 (ZACIC-2h) y Figura 3.7 (ZACIIC-4h).

70



ZACGG - TTPS 4h

ZACGF - TTPS 4h

ZACIC = TTPS 4h

Figura 3.7. Micrografias electronicas de barrido del acero P91 en la condicién de soldado con un

calor de aporte de 1.2 kJ/mm y tratado térmicamente post soldadura a 760 °C por 4 horas.
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Perfil de dureza de la junta soldada y sometido a tratamiento térmico post-

soldadura

La Figura 3.8 muestra los perfiles de dureza obtenidos en la parte media de la junta
soldada con los calores de aporte de 1.2 kd/mm sin y con diferentes tiempos de tratamiento

térmico post soldadura.

En la condicién soldada con calores de aporte de 1.12 kJ/mm lajunta soldada genero
una alta dureza en el metal de soldadura como se muestra en la Figura 3.8. Las mediciones
de dureza realizadas en la parte media de la junta soldada reportaron para el MS valores
promedios de 426.0 + 16.6 HB, para el calor de aporte de 1.12 kJ/mm. La variacién de la
dureza a través del MS refleja la amplia variacion microestructural que ocurre en esta zona
cuando el proceso de soldadura se realiza con multiples pasadas, es decir, por la presencia

dentro del MS de regiones columnares con presencia de martensita y otras con martensita

revenida.
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Figura 3.8. Perfil de dureza medido en la parte media de la junta soldada del acero P91, con

calores de aporte de 1.12 kJ/mm y con diferentes tiempos del TTPS. (programa origin 2020)
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Conlo que respecta a la zona afectada por el calor de grano grueso y la zona afectada
por el calor de grano fino, durante el proceso de soldadura estas zonas alcanzaron
temperaturas mayores a ACs por lo que sufrieron una transformacion a martensita durante el

enfriamiento. Esto le confiere la alta dureza observada en estas zonas que fueron mayores al

MS.

Durante el proceso de tratamiento térmico post soldadura realizado a una temperatura
de 760 °C, se observa que la dureza del metal de soldadura presenta una reduccion con el
aumento del tiempo de tratamiento térmico post soldadura. La disminucion de la dureza
observada se puede atribuir a la recuperacion de la martensita revenida y al engrosamiento
de los precipitados MXy M23Cs. Los resultados indican que un tiempo de tratamiento térmico
post soldadura de 4 horas restaura de manera efectiva la tenacidad del MS, mediante el
revenido de la martensita, con una dureza mayor a 220 HB correspondiente al material base.
Sin embargo, la determinacion de la duracion adecuada del tratamiento térmico post
soldadura dependera de la dureza lograda en la zona debilitada de la zona afectada por el
calor, que corresponde a la interfase zona afectada por el calor de grano fino/zona afectada

por el calor intercritica.

Enla zona afectada por el calor de grano grueso durante el tratamiento post soldadura
ocurre la transformacion de la martensita en martensita revenida con su posterior
recuperacion con el incremento del tiempo de tratamiento post soldadura, lo que produce la
disminucion de su dureza desde 447 a 231 HB, como se observa en la figura 3.8. El pico de
dureza en la zona afectad por el calor de grano grueso es menos marcado con el aumento
del tiempo de tratamiento post soldadura, esto probablemente por una mayor recuperacion de

la martensita con un engrosamiento de los precipitados M23Ce.

La zona afectada por el calor de grano fino es la zona mas amplia respecto al total de
la ZAC. Se observo una fuerte caida en dureza con el incremento del tiempo de tratamiento
térmico post soldadura. Esto se debe a la poco o nada precipitacion de particulas en sus

limites de grano de austenita previa lo cual disminuye drasticamente el endurecimiento de los
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limites de grano con una rapida velocidad de recuperacion de la martensita durante el

tratamiento térmico post soldadura [126].

Durante el proceso de soldadura, en la zona afectada por el calor intercritica se
produce una transformacion parcial en austenita. Ademas, se produce un sobre revenido en
la region que no sufre transformacion en austenita, lo que provoca el engrosamiento de los
precipitados. Este fendmeno produce una estructura que presenta una fuerte heterogeneidad
que se incrementa con el aumento del tratamiento térmico post soldadura. Esto explica la baja

dureza de la zona afectada por el calor intercritica.

Basado en la discusion anterior, es razonable asumir que los cambios
microestructurales que ocurren en la zona afectada por el calor de grano fino y zona afectada
por el calor intercritica durante la soldadura y subsiguiente tratamiento térmico post soldadura
tienen una marcada influencia sobre la vida en servicio de la junta soldada. Estos cambios
microestructurales no pueden ser evitados; sin embargo, la temperatura del tratamiento
térmico post soldadura o su duracién puede ser variada tal que la extension del tratamiento

térmico post soldadura pueda ser cambiada.

3.2 Discusion

Comportamiento a creep de la junta soldada sometida a tratamiento térmico post-

soldadura
La Figura 3.9 muestra las curvas de creep de las uniones soldadas a diversos tiempos
de tratamiento térmico post soldadura. En este caso, las muestras de creep se extrajeron

mediante mecanizado desde la ubicacion central (espesor medio) de las juntas soldadas.
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Figura 3.9. Curvas de creep de las uniones soldadas con un calor de aporte de 1.12 kJ/mm y

diferentes tiempos de tratamiento post soldadura. (a) Curvas de creep estandar, (b) velocidad de creep

frente al tiempo.

Con base en los resultados mostrados en la Figura 3.9, se puede observar que la etapa
secundaria exhibe una extensiéon considerable, pero la etapa terciaria es mas bien breve. La
Tabla 3.1 presenta un resumen de los resultados de las pruebas de creep realizadas en las
soldaduras GTAW con los calores de aporte de 1.12 kJ/mm. En general, segun los datos
mostrados en la Tabla 3.1, existe una consistencia en el comportamiento a creep observada
en las muestras obtenidas con diferentes tiempos de tratamiento post soldadura. Para un calor

de aporte de 1.12 kdJ/mm, un tiempo de 2 horas de tratamiento térmico post soldadura a 760
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°C, permite obtener la mas alta resistencia al creep de la junta soldada del acero P91 con una

velocidad de creep de 2.85x107 s, y un tiempo de rotura al creep de 18.23 h.

Tabla 3.1. Resultados de los ensayos de creep de la soldadura con diferentes tiempos de

tratamiento post soladura, a 600 °C y 190 MPa.

Calor Tiempo Tiempo Velocidad
de aporte TTPS de fractura minima de creep
HI trrps(h) tr(h) € (51)
(kJ/mm)

1.12 1 13.50 4.30x107

1.12 2 18.23 2.85x1077

1.12 4 9.03 8.35x107

1.12 8 5.83 1.52x10¢

Una vez finalizados los ensayos de creep, las muestras fracturadas se sometieron a
analisis. El examen del dafo por creep se realizO en las secciones metalograficas
longitudinales de las muestras que tenian fracturas por creep a lo largo de la junta soldada.
Esta investigacion utilizé técnicas de metalografia Optica y se muestra en la figura 3.10. En
todas las probetas ensayadas a creep la fractura ocurre en la ZACGF, a excepcion de la

probeta con tratamiento post soldadura de 8 h que fallo en el metal de soldadura.

Figura 3.10. Microscopia optica de las probetas ensayadas a creep.

(a) Tratamiento térmico post soldadura de 1 h a 760°C
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(b) Tratamiento térmico post soldadura de 2 h.a 760 °C

(c) Tratamiento térmico post soldadura de 4 h a 760°C

(d) Tratamiento térmico post soldadura de 8 h a 760 °C
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Iv. CONCLUSIONES Y RECOMENDACIONES

4.1. Conclusiones

En esta investigacion se ha estudiado la soldadura del acero P91 con diferentes

tiempos de tratamientos térmicos post soldadura. Las principales conclusiones extraidas de

este estudio son las siguientes:

El tamafo de la zona afectada por el calor fue de 5 mm. Dentro de la zona afectada por
el calor, la regiéon mas pequena correspondid a la zona afectada por el calor de grano

grueso de 477 ym.

El ciclo térmico del proceso de soldadura generd una heterogeneidad microestructural en
la junta soldada, que se manifesté en el tamafo de grano de austenita previa y en el
estado de precipitacion de las particulas de segunda fase. En el caso de los precipitados,
su heterogeneidad se vio incrementada con el aumento del tiempo del tratamiento térmico

post soldadura.

La zona afectada por calor de grano grueso presenté la mas alta dureza, con picos de
dureza cerca del limite de fusion. Los picos de dureza disminuyeron con el incremento
del tiempo de tratamiento térmico post soldadura ocasionado por la recuperacion de la

martensita de listones y el crecimiento de las particulas de segunda fase.

La zona afectada por calor de grano fino presentdé un tamafio muy fino de alrededor de 5
um. Esta region fue la mas amplia en la zona afectada por el calor; y presentd una baja

dureza.

La zona afectada por calor intercritica presentd un tamafo de grano de austenita previa

heterogéneo, que estuvo relacionado a la transformacién parcial a austenita.

Los ensayos de creep mostraron que la degradacién que ocurre en la zona afectada por
calor de grano fino durante el proceso de soldadura y tratamientos térmicos post

soldadura conduce a la falla tipo IV en estos aceros. Todos los ensayos de creep
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realizados fallaron en la ZACGF, a excepciéndel tiempo de 8 horas de tratamiento térmico

post soldadura.

7. Un tiempo de tratamientos térmicos post soldadura de 2 h a 600 °C permite obtener la

mas alta resistencia al creep de la junta soldada del acero P91.

4.2. Recomendaciones

Enla actualidad, los aceros P91 y P92 resistentes a alta temperatura son ampliamente
investigados en el mundo debido a su importancia en la industria energética. Basado en ello,
se recomienda continuar con los estudios con la finalidad de obtener parametros optimizados
de temperatura y tiempo de tratamiento térmico post soladura para uniones de juntas soldadas
disimiles ferriticas/martensiticas-austeniticas. Estos parametros de tratamiento térmico post

soladura optimizados deberian poder generar la propiedad deseada de las juntas soldadas
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ANEXOS

Anexo 1: preparacion de maquina de ensayo creep normado (GB/2039-1997)

Anexo 2: pulido de probeta de ensayo.
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Anexo 3: Ejecucién de maquinado de ensayo creep norma (GB/2039-1997).

Anexo 4: probeta en maquina de ensayos bajo norma (GB/2039-1997) creep a 600 °C
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