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RESUMEN 

F.n el presente trabajo se muestran los resultados de la evaluación de vida ótil y remanente de 

dos tipos de aceros inoxidables auteníticos, el SA213TP-321H y el SA213TP-347H utilwdos 

en la fabricación de tubos del recalentador y sobrecalentador de calderas. Las técnicas 

utilizadas en la realización de este trabajo fueron: pruebas de ruptura acelerada y pruebas de 

tennofluencia interrumpida. F.n la primera se reprodujo el fenómeno de termofluencia mediante 

pruebas de ruptura acelerada, extrapolando los resultados de corta duración a tiempos de ruptura 

del orden de vida esperada por los tubos mencionadoa. Los parámetros utilmdos para la 

extrapolación fueron el de Larson-Miller (LMP) y el de Orr-Sherby y Dom (OSD) que 

correlacionan las variables tiempo-temperatura con el esfumo en los ensayos de termofluencia. 

Las pruebas de tennofluencia interrumpida a distintas fracciones de vida nos permiten examinar 

la acumulación de dailo debido a la formación, crecimiento y coalescencia de cavidades en los 

límites de grano y observar la precipitación de algun tipo de carburo y fue intennet'1ica. Así 

como medir el porcentaje de deformación y variación de la microdureza respecto al tiempo de 

ruptura. Con ello se trata de establecer alguna relación cualitativa entre los cambios 

microestructurales y la vida remanente de los tubos del sobrecalentador y recalentador. 

También, se llevaron a cabo pruebas de termofluencia con dep6sitos corrosivos a alta 

temperatura. Los depósitos sintéticos utilizados fueron: el sulfato de sodio (N&zSOJ, pentóxido 

de vanadio (V20,) y una lllQ.Cla de ambos en una proporción en peso de 80% V20, y 20% 

Naz804 • Estos depósitos causan una considerable degradación de la superficie del metal de los 

tubos del recalentador y sobrecalentador de las calderas y disminuyen las propiedades mecwcas 

de las alt.aeiones, tales como la resistencia a la termofluencia. Los resultados obtenidos con estas 

pruebas fueron: variación de los tiempos de ruptura con la temperatura para los distintos 

depósitos corrosivos y el efecto de &tos sobre el área de trabajo de las probetas de ambos 

aceros. También, se muestran los tiempos de ruptura predichos a las temperaturas de operación 

de los tubos del recalentador y sobrecalentador de las calderas. Por \1ltimo, las micrografías 

tomadas muestran los modos de fractura por termofluencia en aire y con depósitos corrosivos 

para cada uno de los esfuer7.0s y temperaturas de ensayo. 



INTRODUCCION 

La falla en los IUbos dd....., 1 ,,.._., (SH) y recalenlador (RH), es la principal causa de 

paros forzados ca aMrns • plllltu generadoras de energía déctrica que queman 

combustibles fmilalll. &161 E Z :"•• pma operar en un nnao de temperatura de 482 a S93 

'C. Sin embargo, • a • •·H· que clurmfc m vida dlil de avicio no experimentan una 

temperatura cmd E J ..... lmbcr elevaciones de lmlpallUrl loclles por arriba del 

rango especific:mlo. Bela vaili::ida ca la EaDpaiEUl'a no se dr:bc a puus o arranques transitorios, 

sino mú bim a III vaiaila:i miidls durlD5lc III opc:raci6n. Debido al crecimiento de 

incrustaciones CD d ladl, • ftPII', por ejemplo, formaci6n de óólo interno, d cual origina que 

la transfermcia ele calar s lalice COD mayor dificultad, por lo que la temperatura del metal se 

incrementa gncl,al E (R h • M• • IObea:almbuniento local o a trav~ de todo el banco 

de tubos. AdaelD la ,..._ dd wpor cjm:e m1 esfuerm sobre los tubos, incrementando la 

posibilidad de falla p; dd bllJo por lamoflumcia debido a la acción combinada de 

esfueno y calor. 

Sin embargo, es Sipo ele tilla • debe Cllllllidaane como un evento único. FJ uso de aceite 

rwidual de pmclto mlR d ....: de b tubos utíliudos en las calderas por ruones 

económicas a bi6a mNCidD, pau asa pdclica time que ser superada debido a la severa 

depadación que sa6m .. ~ por b dcpcSlitos de ceniza de essc combutíble. Además 

de causar ea clcgrw i411, ...._ ealucm Ju propiedades mecúicas de la aleación, tales 

Otras fonnas ÍiiipOi...._ por ZIS cuala la conosi6n en caliente disminuye las propiedades 

mecúicas son la Mh- e i4II ele la m:ci6n de tnbljo; los productos de la conosión en los limites 

de grano producm • dia, ele iillm y ayudan a la nucleación y crecimiento de grietd41, 

producción de c:avidldrs ca .. IÍIIIÍ2a de gnno, aumento de la propagación de la grieta debido 

a los productos ele la CXillulDII CD la puma ele la grieta"' y la formación de eutécticos (m=:las) 

de bajo punto ele fmim qs ieua1w,Qn la velocidad de difusión de las especies corrosivas y 

que en ciertos c:alDI llcpD a ¡w::a:IEai a,mpldamente la sección de trabajo de la muestra a trav~ 



de los límites de grano. Por todo esto, es necesario conocer el efecto de la c:orrosi6n a 

temperatura elevada sobre las propiedades mec:&1icas de un material dado y poder predecir 

con mayor exactitud su vida útil de servicio. 

De esta manera, los objetivos del presente trabajo son los siguientes: 

a) UtiliW' las pruebas aceleradas de termofluencia para predecir la vida útil de los aceros 

inoxidables austeníticos SA213TP-321H y SA213TP-347H en aire esWico. Son aleaciones 

dueiladas para aplicaciones alta tempertura, utilil.ados ampliamente en la fabric:acidn ele 

tubos de sobrecalentadores y recalentadores de calderas. 

b) Determinar de forma cualitativa el daño acumulado por tcnnofluencia en ciertas propiedades 

de estos materiales como son microestructura, microdurem y elongación. 

c) Determinar el efecto del NazSO,, del V20 5 y una mezcla de ambos depósitos sobre el 

comportamiento a tcnnofluencia de los aceros experimentados 
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CAPITULO I 

TERMO FLUENCIA 

1. 1 Procesos de defonucl6n dunnte tennonuencla 

Termofluencia se define como la deformación plútica J>l'Oll'eliva de un material IOfJletldo 

a un esfuerm de tensión constante. La temperatura a la que normalmente opera la 

tennofluencia es superior a la mitad de la temperatura absoluta de fusión del matlrill. 

El punto de fusión de metales puros y aleaciones difiere completamente, por lo que N comdn 

determinar el comportamiento a tennofluencia en relación a la razón Trr,., donde T N la 

temperatura del metal sujeto a tennofluencia y T,. es el punto de fusión, ambas temperaturas • 

son expresadas en ténninos de la temperatura absoluta. 

A temperaturas suficientemente bajas, T < 0.3 T ,., el proceso de difusión • con1idera 

despreciable, la aplicación de esfuerms menores a límite elútico oripnan dnlcamente una 

deformación elútica111• Cuando se aplica un esfuerzo mayor a materlalel ddetllel, la 

deformación instant&tea resultante tiene dos componentes, una elútiea y otra plútica, 

donde sólo el primer componente es totalmente recuperable al relevar el afumo. Cuando 

el esfuerzo se mantiene sobre una muestra a bajas temperaturas, despuá de la deformación 

inicial, la subsecuente deformación ya dependiente del tiempo se 11eumula de forma 

logarítmica, es decir, 

u., 

donde or1 y «z son constantes dependientes del esfuerzo y temperatura, ,, u la deformación 

inicial que es función del esfuerzo y temperatura, a. es la deformaci6n por tennofluencia o 

dependiente del tiempo (t) y que esiá en función del esfuerm, temperatura y tiempo. 

En este rango, la deformación por termofluencia se encuentra limitada generalmente por 

abajo del l ~ y el proceso de deformación que ocurre no conduce a una eventual fractura. 

Sin embargo, conforme la temperatura se incrementa aproximadamente a un valor de 0.4 T,. 

la curva se desvía de su forma logarítmica y la velocidad de t.ermofluencia disminuye 

lentamente. Realmente, durante el proceso de termofluencia de la mayorla de 101 metales 

4 



puros y aleaciones a temperaturas apro,dmadamente de 0.4 T. y valora mayores, después 

de la defonnación inicial (c. ) la velocidad de termoflucncia disminuye gradualmente durante 

la etapa "primaria• hasta una aparente estado estacionario o velocidad constante que se 

conoce como etapa •secundaria•, en donde se alcaR1.1 la velocidad mínima de deformación, 

como se ilustra en la figura 1.1. 

- - 'lllrnpo • la fnlatura. t,- -
Fi 

1 1 I 
Prfm.ta ,.. ...... , Terclalfa 

1 

~ J: __________________ __, 
Tln'IIClftulnda lu,¡aili1b 

t 
1 
1 

·1 J. 

J'iaura 1.1. Reprelentac:ióD esquem4tica de la cuna tianpo-def'ormadón cuando el COQlport.lmienlo • 

loprftmico y que se obsena a hlva temperatura y de la curva de mmofluenda normal cuando 

se akama una tmlpenlura aproximadammte de 0.4 T. PI 

Este periodo de estado estacionario no continua indefinidamente, en la mayoría de los casos 

la velocidad de deformación se incrementa alcan:zando una etapa "terciaria" la cual 

eventualmente termina en fractura. Bajo estas condiciones, la deformación total por 

termofluencia puede ser grande y la vida hasta la ruptura puede reducirse incrementandose 

el esfuerzo y la temperatura. El cambio gradual de la forma logarítmica a la curva de 

termofluencia normal se atribuye a la creciente importancia que tiene la difusión conforme 

existe un incremento en la temperatura. 

A temperaturas de 0.4 T. y mayores, los procesos de recuperación como el ascenso y 

desliz.amiento cruwlo de dislocaciones permiten la reordenación y aniquilación de éstas. 

Por tanto, el proceso de dislocación por termofluencia a elevadas temperaturas sufre una 

disminución gradual en la velocidad de termotluencia, no hacía un valor de cero como 

ocurre a bajas temperaturas, pero si a una velocidad constante donde· la velocidad de 
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generación de dislocadona se equilibra debido al proceso de recuperación , de manera que 

se mantiene una configunddn de dislocaciones en estado estacionario. 

Son varios los faclora pueden altaar el alado estacionario causando la aceleración de la 

velocidad de tamoftucncia duranle la elapa terciaria. Esta aceleración puede ser consecuencia 

de la pmlicla pldual de la raistcncia a la termofluencia debido a la inealabilidad 

microestruclural, por ejemplo: mcimimto de grano y recriltaliz.ación , o en el caso de 

aleaciones endurecidas por pmcipitlcidn, el gradual crecimiento de los precipitados durante 

la exposición a clevlda lanperabna. Adicionalmente, la etapa terciaria puede estar 

uociada con inalabilidld mednica como la fonnación de cuello en lu pruebas de 

termofluencia uniuiales o a la ICUlllulación de dafto debido a un mecanismo de fractura que 

resulta en el demroUo de pidas que conducen a una falla. La curva que se presenta en la 

figura 1.1 es idea)izada; m la pddica. la eitallkSn de la etapa terciaria puede variar 

considerablemente con respecto a la deformación y tiempo para diferentes materiales y 

aleaciones y para difamaes condiciona de esfueno y temperatura. Las curvas reales que se 

obtienen pueden ser dominadas por la etapa primaria o terciaria. 

Sobre el comportamiento a la tcrmofluencia a elevadas temperaturas existen varias teorías 

que se basan en el concq,to de que la deformación que depende del tiempo puede ocurrir 

por un ·nujo de vacancias que van en la dirección del esfuerzo y a esfuerzos tan bajos como 

para considerar al proceso de dislocaciones de manera significante. Bajo estas 

circunstancias, la acumulacidn de la deformación por termofluencia se atribuye únicamente 

a transporte difusional de material como un flujo de vacancias entre fuentes y sumideros. 

Este tipo de termoflucncia fue discutido por primera vez por Nabarro'2' y Herring131, donde 

las fuentes son limites de grano sujetos a esfuerzos de tensión y los sumideros son limites de 

grano bajo compresión. Se genera uf una diferencia de potencial química entre los átomos 

situados en una regi6II u olla y es la fuena mob'íz para su difusión. Nabarro y Herring, 

consideraron en su taJrfa original, que la difusión ocurría dnicamente a trav6s de la red 

cristalina. Posteriormente demostraron que el material puede tambiál ser transferido a lo 

largo de los limites de grano. Para condiciones tales donde la transferencia de vacancias 

ocurre principalmente a lo largo del limite de grano, la velocidad en estado estacionario ( i.) 

puede ser descrita a través de la siguiente ecuación: 

6 



i =r !!l!z &Oa 
• ."2 dl RT 

(2) 

donde D,. es el coeficiente de autodifusión en el limite de grano, d es el diámetro promedio 

del grano, i es el ancho del límite de grano, O es el volúmen de la vacancia , " es el 

esfUCl7.0 a tensión, R es la constante universal de los gases , T es la temperatura absoluta 

y el valor de la constante K1 es alrededor de 40'41• Cuando la transferencia de vacancias 

ocurre a través de la red cristalina, la velocidad de termofluencia en estado estacionario se 

define así: 

(3) 

donde lv es el flujo neto de vacancias, Di es el coeficiente de difusión a través de la red 

cristalina, la constante K, depende de la geometría del grano considerado y generalmente 

se le asigna un valor de 10. 

Las ecuaciónes (2) y (3) fueron derivadas asumiendo que la difusión ocurre a lo largo del 

limíte de grano o a través de la red cristalina. Sin embargo, en un sólido policristalino ambos 

procesos ocurren simultmeamente. La velocidad total de termofluencia será entonces la 

suma de las velocidades asociadas con la difusión tanto en la red cristalina como en el limite 

de grano, donde K3 • 14151, 

, -k ( Qa) DL ( ,e& D,..,) e - - - 1+-.....: 
B 

3 RT d2 d DL 
(4) 

De esta forma, cuando: 

(5) 

La ecuación (4) se reduce a la ecuación (3). La velocidad de termofluencia es entonces 

dependiente de la difusión a través de la red cristalina, un proceso que se define como 

termofluencia Nabarro-Herring. Similarmente, cuando 
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(1) 

la ecuación (4) se reduce a la ecuación (2). F.ntonces la velocidad de tcrmotluencia está 

determinada por difusión en el límite de grano y tiene lugu tcrmotluencia tipo Coble. 

l. 2 Comportamiento de la termonuencla en la etapa primaria y secundarla 

Una simple representación páfica de las curvas por tcrmotluencia es adecuada cuando las 

pruebas se llevan a cabo para establecer como ciertos parametros, por ejemplo: el tiempo 

necesario para alcam.ar cierta deformación en cualquier material cambia con el esfuerm y 

la temperatura. Sin embargo, para la mayoría de los propósitos prácticos y teóricos conviene 

establecer ecuaciones que describan la velocidad con que se acumula la deformación 

respecto del tiempo, de manera que la representación ¡ráfica sea remplazada por un 

procedimiento analítico que permita que las curvu de termotluencia sean especificadas en 

términos de un· grupo de parúnetros, principalmente los valores numéricos de los coeficientes 

de la ecuación tiempo-deformación. Ademú, se pueden ai1adir otru ecuaciones que 

describan como esos parúnetros cambian con el esfuerm, temperatura y variables del 

material. De esta manera, las caractcr(sticas de cierto material bljo el régimen de 

tcrmotluencia pueden ser expresadas en términos de una o más ecuaciones constitutivas que 

relacionen tiempo-temperatura-deformación y esfuem>. 

Cuando se aplica un esfueno al inicio de una prueba de tcrmotluencia a un metal recocido 

puro, la velocidad de la deformación inicial es demasiado ripida. Por esta ruón es 

conveniente definir una deformación inicial en lugar de una velocidad de deformación 

inicial bajo carga. Después de un periodo de tiempo muy corto del orden de un segundo, la 

deformación inicial ñpida endurece al material, de manera que la velocidad de deformación 

con respecto al tiempo puede ser medida relativamente fácil. Durante una prueba de 

termotluencia, la deformación total puede expresarse así: 

(7) 

La medición física de ,. depende totalmente de la precisión con que se tomen dos medidas 

de deformación, antes y después de la carga. En vista de las posibles imprecisiones en e,, 
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es preferible determinar la defonnación inicial partiendo de una curva esfuerzo.deformación 

tomada bajo condiciones de velocidad rápida de deformación a la temperatura de 

termofluencia. La deformación total puede entonces obtenerse de la forma siguiente: 

C t: • C toc..l - Co • ~ ( t) (8) 

por ejemplo, cuando t • O, la deformación en la muestra es igual fe . Se han sugerido 

diferentes ecuaciones para la función f(t), la mayoría fueron idadas empleando datos 

empíricos en el procedimiento de ajuste. 

La importancia relativa de la etapa primaria, secundaria y terciaria puede cambiar 

significativamente cuando varía el esfumo y/o temperatura. Por ejemplo: una deformación 

del 1 ,i puede • alcanz.ada en la etapa primaria bajo condiciones de altos esfuerzos, misma 

que se alcanza en la etapa terciaria pero a bajos esfum.os. Aunque el tiempo necesario para 

alcanzar cierta deformación es un requerimiento necesario en el procedimiento de diseilo de 

componentes, la mayoría de los estudios teóricos prefieren tomar como base de malición la 

etapa secundaria, la cual suministra la mayor parte de las características del 

comportamiento a termofluencia. Por esta ra7.6n, la atención se ha dirigido hacia la 

determinación experimental e interpretación teórica de las formas en la cual la etapa 

secundaria o termofluencia en estado estacionario varía con la temperatura, esfuem> y 

parámetros del ·material. La dependencia de la velocidad de termofluencia (,;) con la 

temperatura se representa a través de la ecuación de Arrhenius 

(t) 

donde Qc es la energía de activación para termofluencia en unidades de Jmo1·1 , pero si se 

expresa en J atomo·• la R debe ser sustituida por el producto de la constante de Boltzman 

(k) y el número de avogadro (N). Una estimación de la magnitud de la energía de activación 

para termofluencia para cualquier material puede ser derivada, por ejemplo, del gradiente (

Qc IR) de una gráfica del log e, contra Om a esfueno constante. Para el caso de metales 

puros Qc tiene un valor cercano al de la energía de activación por auto-difusión (<l., ), 

como se ilustra en la figura 1.2. Esto indica que la velocidad de deformación es dependiente 

de la difusión a través de la red cristalina. Para el acero 1hCr 1hMo 1.4 V se tiene una energía 
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de activacldn dt m Kllmot, .,. fl II va1or..,,. 11 dt lU&o-dlfull6n en la ftrrita. 

! 
·1 1 -• J ··--··· ,:c-.:r.=,,.rr ·rts . 

.,.....u ....................... ,.. ...... ,s,., ............ ,., .. ...... ,.. ....... ,..,, 
La relacl6n lineal-. Oe JO. .,......, _,,_,..,. totllmente eon1i§tlnte con km 

patronu di ~ idMdfJCldoJ .,_, 111 nnlfffl'fflleimlfi ilotnSplm y 

llll¡Mttcu. El hifflo pwo a t,aj,...,,,..,,. •állltforml de 1* (O)ª'" ('Y) 11Jtvldl 

temperatura ( 910 'C ), 

Por otra parte, Ja ~ ., atwm, dw ta 11doddld dt termc,fJU1Mi1 no II lln 

directa. A tempmwm am1,,a. • 0,4 T8 , la ~ del afuerw IObre 11 llApl 

11eundari1 11 deleribe ..-1o ,-,aJ wiliiando '1111)' de pot,neíl o ley di Norton'~ , 

Donde el exponente del nfufflo • Mena ,a la wúdld, In conlflpMición, valoru de n 

mayorea a la unidad ,e~ IMjo ~ de termonueneil a elevada ttmperatura, 
Los valores del e1poneme pn w, material pu,dM • ~ upertmenlllmente del 
¡radiente de la maei6n lo$ í/ IDg ,a~~. Udüf.lndo m procedimiento, 

se han rc¡istrado pan metaJa ,u,w un vaJor de a lpal a!, Sin embarp, el vllor den 

puede variar dentro de Jlmifa ,m,y amplios, detde 11 unidad huta vllorn mayorn 1 40 

dependiendo del material y de 1af ~ de pMbt/'l , Pll'I metales puro, n varf& di 
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4 a 6 cuando la termofluencia ocurre por generación y movimiento de dislocaciones debido 

a esfuerzos altos, y se acerca a la unidad cuando ocurre la termofluencia por difusión de 

vacancias en la dirección del esfuerzo. 

El rango de aplicabilidad de la ecuación (10) se puede ampliar incorporando la 

dependencia de la velocidad de termofluencia con la temperatura , quedando de la siguiente 

manera: 

B = B' exp (-Qc / RT) 

. () 
e = B 1an exp(--f) 

5 RT 
(U.) 

Esta ecuación describe la dependencia de la temperatura y el esfuerzo wt>re la velocidad de 

termofluencia y asume que las dos variables, esfuerzo y temperatura, son independientes una 

de otra, por ejemplo, para una temperatura específica, la energía de activación para 

termofluencia se considera insensible al esfuerzo. 

l. 3 Tennoflueocia terciaria 

Cuando se obtienen las curvas de termofluencia para metales y aleaciones, la primera 

indicación de una eventual fractura es la aceleración en la velocidad de termofluencia dentro 

de la etapa terciaria. Una causa de esta aceleración se debe a un incremento ea el esfuerzo 

que resulta de la disminución en el área de la sección transversal de trabajo de la m1,1estra 

bajo condiciones de carga constante. También se puede observar un periodo de ~leración 

de la termofluencia terciaria antes de que ocurra la fractura aún cuando la ductilidad sea 

muy baja ( < 1 % a la falla) . En ausencia de efectos asociados con cambios macroscópicos 

en el área de la sección transversal de las muestras, la etapa terciaria se atribuye a: 

a) la aparición de cuello que causa una reducción localizada en la sección de trabajo 

b) desarrollo de cavidades en el límite de grano y grietas con un tamaño suficiente que afecta 

la velocidad de deformación 
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Yigura 1.4 Represeatación esquemlltica de un mapa de def'ormadcSn para un metal policristalino, el 

mapa ilustra el rango eslueno-temperatura dentro del cual el proctSO de difusión por 

tennofluencia o dislocación por tennonuencia puede ser dominante.111 

l. 3.1 Mecanismos de fractura 

Muchos materiales que son relativamente dúctiles a bajas temperaturas pueden mostrar bajo 

condiciones de termofluencia a alta temperatura una deformación total muy baja, menor al 

1 % , antes de qu.e ocurra la falla. Realmente, cuando los sólidos cristalinos se deforman bajo 

tensión a una velocidad de deformación específica, una gráfica de deformación total a 

fractura (o reducción del área a la fractura) como una función de la temperatura nos 

mostraría una "ductilidad mínima". Este fenómeno es una simple manifestación de que el 

mecanismo que controla la fractura depende principalmente de las condiciones de prueba 

tales como esfuerzo y temperatura, y de ciertos parámetros del material como el tamaño de 

grano, partículas de segunda fase, etc. 

La mayoría de los sólidos policristalinos fallan por clivajel'1 sí la temperatura es lo 

suficientemente baja ( s 0.3 T m ), ciertos metales f. c. c. y sus aleaciones parecen ser las 
' únicas excepciones. A menos que las grietas pre-existan, el agrietamiento por clivaje 

involucra una etapa de iniciación y propagación. Por ejemplo; las grietas pueden nuclear en 

los límites de grano cuando la concentración de esfuerzos ~n la punta de un grupo acumulado 

de dislocaciones no puede "acomodarse" a través de deslizamiento hacia un grano adyacente. 
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Una vez que existe la grieta, los esfuel'7.0s en la punta de la grieta son mucho mayores que 

en el resto del cuerpo del material. Las grietas entonces, pueden propagar a lo largo de 

planos de clivaje bien definidos o posiblemente a lo largo de los límites de grano si éstos 

ofrecen una trayectoria favorable. Por tanto, la fractura fngil puede ocurrir de manera 

transgranular o intergranular. 

1. Fractura dúdil a baja temperatura 

Los sólidos policristalinos cuando no fallan por clivaje pueden fallar de forma dúctil 

transgranular. El mecanismo es el siguiente, las cavidades nuclean en inclusiones, la 

deformación plástica hace que crezcan y cuando tienen el tamailo suficiente o cuando la 

muestra llega a ser por si misma mecánicamente inestable, las cavidades coalecen y el 

material se fractura, ver figura 1.5. 

A) ID> e> 

F"11un 1.5. a) rnctun dúctil y tnmgnnular, b) las cavidades se elo"lan conf'orme el material se 

deforma, e) coalescen, callllllldo la rnctura.111 

La fractura dúctil sigue generalmente una trayectoria transgranular. Pero si la densidad de 

inclusiones o de las cavidades pre-existentes es mayor sobre los límites de grano que dentro 

del mismo grano, la trayectoria de la grieta puede ser a través de los límites de grano, dando 

origen a una fractura fibrosa o intergranular dúctil, como se ilustra en la figura 1.6. 
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-...u. ............... +-• ......... 
6&a • • 1 ........ milWII} 

2. Fnctura tm ¿. 1 r,.. ..........._. 

En el rqimm de lliMfl ± (>0.31'.) existaa varios mecanismos de fractura. Sin 

embargo, d ow, ;,...,, prierip,I de f'racbn a una variante cid mecanismo de fractura dúctil 

a baja tempcrabn (fig. 1-'), es decir, lu cavidades nuclean alrededor de las inclusiones 

dentro de los gmnos y cm.m formando grielas conforme el material se deforma hasta que 

coalecen y origimn su pmpagacioo. Aunque las etapas de fractura son exactamente 

paralelas a las dclcril:u por la fraclura dúctil, su proceso se vé modificado de dos maneras. 

Primero, puc:slD que d malaial sufre una deformación plástica (termofluencia) los esfuerzos 

dentro del IDllaial timdm ..- menores que anteriormente, por tanto, la nucleación puede 

ser pospuesta para mayura deformaciones. Segundo, la velocidad de deformación puede 

estabiliW" d flajo de esíuemJI y por tanto posponer la coalecencia de cavidades. 

3. Fndura iat&pwlar par tmaof1ueotia 

Bajo esfuerms muy bajos, tanpenturas alias y tiempos de ruptura muy largos se observa 

una transición de fiaclura lmlsgranular a intergranular. Dentro de este nuevo ligimen, los 

límites de grano se dcslizlll, apuecaa pidas tipo cuña o las cavidades crecen y se situan 

sobre los límia de pano normales al eje de tensión, vme figura 1.7. Adenw se ha 

encontrado una l*iipul'riool6cla iovena entre el tiempo de fractura, t, , y la velocidad de 

deformación al alado PI' wnwio, i. . 

(12) 

donde CMG es la mnstmtc de la relación Mookman-Orant (ec.19). El modo de fractura está 
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controlado por la ley de Norton (ce. 10) y no por otro proceso. Sin embargo, las forma de 

las cavidades en los límites de grano o de las grietas supone que la difusión local contribuye 

a su crecimiento. Una explicación mucho nw gener.&J'' ·111 para este tipo de fnlctura es que 

las cavidades, cuando son pequeñas, crecen por difusión local, pero la velocidad de difusión 

está controlada por la ley de potencia (ec.10) alrededor de los granos circundantes. Por tanto, 

el crecimiento de cavidades y grietas es el resultado de la contribución de la difusión y de 

la ley de potencia, como se ilustra en la figura l . 7 

....................................... 
............................. u •• , ••••• 

w ......... ........... 
e) 

Jiiaura 1.7 Falla por termollumda i.abqnnular. a) el deilu.amiento de los límites de arana estimulan 

la rnirlearilSa de raftdades, b) ca'ridades en los líaúUs de gnno, e) cndmento de ca'ridades 

por dilusictn 

1.4. Técnicas de estimacMm de vida residual de 

recalentadores de calderas 

sobrecalentadores y 

La vida de un componente puede definirse como el periodo durante el cual el componente 

lleva a cabo su propósito con seguridad, con confiabilidad y de forma económica. Cuando 

el componente tiene que ser n:emplazado debido a que no cumple con alguna de estas 

condiciones se considera que éste ha fallado. La decisión de n:emplazarlo no es puramente 

técnica sino también de caracter económico 1111. 

El concepto de vida de diseño es en ocasiones ficticio, especialmente cuando se trata de 

maquinaria vieja que fue disei'iada antes de los conceptos modernos de la mecánica de 

fractura. Los diseños se basaron principalmente bajo el concepto de •esfuerzos permisibles• 

y no en términos de vida. Componentes que operan por abajo del régimen de termofluencia 
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se diseftaron sobre la base de resistencia a la cedencia y resistencia a la tensión modificado 

por un factor de seguridad adecuado. Si había fatiga, los esfuerzos permisibles se 

seleccionaban aplicando un factor de seguridad a la resistencia límite. En el caso de 

componentes que operan dentro del régimen de tennofluencia, los esfuerzos permisibles eran 

seleccionados ~re un criterio de esfuerms de ruptura en un tiempo de 100000 horas. 

La vida útil actual de un componente esti determinada por el equilibrio entre factores 

favorables y desfavorables. Para dos componentes diseffados idénticamente, la vida de éstos 

puede variar de una planta a otra y de un tratamiento térmico a otro para el mismo material 

y el componente. Por otro lado, para componentes que son numerosos y tienen similar 

diseño, por ejemplo tubos del recalentador y sobrecalentador, es posible tomar muestras 

"sacrificio" y evaluar su vida residual por pruebas aceleradas de termofluencia. La conclusión 

de una prueba puede ser aplicada a un banco completo de tubos que operan bajo condiciones 

similares. Si las pruebas esfuerm-tiempo de ruptura indican que la vida residual tiende a 

cero, los tubos se aproximan a una falla y el reemplazo es inminente. 

Existen varias técnicas disponibles que pueden determinar la vida remanente de los tubos del 

recalentador y sobrecalentador, entre las que destacan son las siguientes: 

1. 4. 1 Historial de operación de la planta. 

La velocidad con que se acumula el daño por termofluencia en un material depende del 

esfuerzo y temperatura, por lo que la vida de trabajo útil se vé fuertemente afectada por las 

condiciones de servicio en que se encuentra la planta. Un análisis del historial de la planta 

puede ser utiliz.ado para dar la información sobre las temperaturas y esfuerzos de operación. 

Esta información es combinada con datos de ruptura por termofluencia para el material en 

estudio y de esta manera evaluar la fracción de vida útil que ha sido consumida. 

El método es impreciso, debido a que los cálculos que se realiwi emplean los valores 

mínimos de la banda de dispersión de las propiedades del material en estudio. Cuando el 

procedimiento se aplica a componentes de pared gruesa, el uso de los datos de esfuerzo de 

ruptura se relacionan sólo con la iniciación de la grieta, ésto conduce a una estimación más 

conservadora de la vida remanente. Un pronóstico todavía más conservador resulta del uso 
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de datos de P*uti«++'e del malaial generados a1 aire. Todu estas incertidumbres hacen al 

~ altamente impm:ilo. Sin embargo, es un primer paso a1 el proceso total para estimar 

la vida residuaIIDI. 

El análisis del hillDrial ele la planta genenlmentc se realiza a1 dos etapas, un ejemplo típico 

es el descrito par Bobon y Varia IDI. Pñmero, 1e identifican aquellas regiones donde el 

dai\o acumulado par tamoftumcia fue mayor. Segundo, se procede a un análisis mú 

detallado y riguroso ele eslal regiones con d fin de establecer la fracción de vida que ha sido 

consumida. Una predicci6n mú precisa de la vida remanente requerirá del conocimiento 

de las propiedades ele ruptura del material que se empica en la construción de la planta. 

l. 4. 2 Tbk:as ........,.._ 

No siempre es posa"'blc Ja ff:lliDci6n de pruebas mec4nicas sobre componentes en servicio 

para establcce:r la vida residual por t.ennofluencia, ya que estos métodos son 

necesariamente elestndivos. Sin embargo, generalmente se pueden llevar a cabo estudios 

metalográficos ya que se requieren sólo muestras pequeñas. 

Los métodos mela1ogr'6c:os para la determinación de vida residual áen en dos categorías. 

La primera se basa m la medición de características o cambios microestructurales que 

controlan la velocidad ele deformación. u segunda se basa en la medición de algunas 

manifestaciones dim:tas ele &Das incipientes, por ejemplo: formación de cavidades o grietas. 

l. 4. 3 Cambios IIÜcroeltnldurales 

Una técnica útil para evaluar la temperatura a la que están expuestos durante el servicio los 

componentes ele planlas de generación el~trica de aceros al carbón y baja aleación es 

estableciendo d grado ele esferoidmción del hierro y otros carburos 1141• Los tubos de 

calderas de acaos al carbón son los componentes mú adecuados para evaluación 

microestructural, ya que generalmente se suminislran en condiciones normalizadas y por 

tanto exhiben una miaoeslructura de ferrita y perlita laminar. Características adicionales de 

la microestrudllla del material tlles como uniformidad en la distribución de carburos 

coalecidos (dentro ele panos ferríticos o a los largo de los límites de grano) y la presencia 

o ausencia de grafilizacioo son de utilidad tambibt. u técnica de análisis microestructural 
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descrita, puede ser aplicada de manera confiable en la examinación de tubos de acero 1hCr

'hMo ó l 1.4Cr-1hMo. 

Toft 1151 y Mardsen llevaron a cabo pruebas de termofluencia para medir el tiempo de ruptura 

con varias microestructuras del acero ICr-1hMo utiliz.ado en tubos de calderas. Sus 

resultados muestran una correlación entre la resistencia a la ruptura y la microestructura 

(tomando en cuenta el grado de esferoidil.lción de los carburos.) así como entre la ductlidad 

y la microestructura. Fabritius y Weber 11'1 encontraron una relación similar en muestras de 

componentes de acero alemM 13Cr-44Mo. 

Sin embargo, esta técnica es poco útil para determinar el tiempo o temperatura de 

sobrecalentamiento a la que pueden estar expuestos los tubos de caldera fabricados de 

2.25Cr-1Mo y aceros inoxidables austeníticos. Estos últimos se emplean ampliamente en la 

manufactura de tubos del sobrecalentador pero no son del todo adecuados para una 

determinación microestructural del tiempo o temperatura de sobrecalentamiento a la que 

estuvieron expuestos, ya que se utili:zan en condiciones de recocido y muestran una estructura 

de granos recristali:zados austeníticos a menudo con cierto porcentaje de ferrita-delta. Por 

tal motivo, el tiempo y la temperatura de sobrecalentamiento puede ser estimada basándose 

en la formación de carburos M23C6, fase sigma (u), fase L y fase chi (x), y sobre la 

ubicación de los carburos precipitados. 

En la práctica, solamente es necesario determinar la condición de la microestructura de un 

componente para que por comparación con micrografías normali:zadas se obtenga la vida 

residual de la parte expuesta a las condiciones de servicio. 

1. 4. 4 PrecipitacicSn de carburos y fases interm~licas 

Los aceros inoxidables austeníticos sufren cambios microestructrales durante las pruebas de 

termofluencia de larga duración. Por ejemplo, los cambios en un acero inoxidable tipo 304 

incluyen precipitación de carburos en los límites de grano y en la matríz 1171; para el tipo 316 

se forman adicionalmente fases como 11 , chi ( x) y sigma ( u). 
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Carburos Mz, e, .. Praente en las aleaciones austallticu bue-hierro, búicamente es un 

carl>uro de cromo, Crz, ~ . Sin embargo, otros elementos pueden sustituir parcialmente al 

cromo, por ejemplo: (Cr,Fe)z,C. o (Cr, Fe, Mo>z,C,. El principal efecto de la precipitación 

de este carl>uro es la degradaci6n de la resistencia a la corrosión intergranular. u 
mr,cipitación toma I11pc CA el ggeo de temperatura de soo a 9SQ °C, La cin6tica de 

precipitación depende de la química de la aleación, las condiciones precedentes y los sitios 

ele precipitación, en un amo inoxidlble tipo 304 los sitios finales de precipitación son los 

límites de granos y los alrededora de inclusiones no mcdlicu. Una medida adoptada para 

controlar la precipilacicSn de me carburo es disminuyendo el contenido de carbcSn. Otro 

efecto composicional que puede afecllr la ciMtica de precipitación es el contenido de 

elementos austeniz.antes como d cobalto, manganeso o niquel los cuales incrementan la 

actividad y difusión de cubdn y la tendencia a la precipitación, el cromo tiene el efecto 

opuesto. 

Carburos MC.- Los aceros inoxidables tipo 321H y 347H que contienen titanio (Ti) y 

Niobio {Nb) respectivamente, fonnan los carl>uros TiC y NbC. Cuando estos aceros se 

emplean en grado estabilizado para prevenir la corrosión intergranular reciben un 

tratamiento ténnico estabilizador que prmpita tanto el carburo de titanio como el carl>uro 

de niobio, ambos reducen d contenido de carbón en la matrfz y por tanto disminuyen la 

precipitación del carburo Mz, ~ . &tos precipitados se forman en el rango de temperaturas 

de 870- 1150 °C. 

Carbura.. M.C .- Precipita en acaos inoxidables que contienen molibdeno y culombio, 

precipita tanto transgranularmente como intergranularmente. En el acero inoxidable tipo 316, 

la precipitación de este caiburo ocurre después de un tiempo de envejecimiento de 1500 hrs 

y a una temperatura aproximada de 640 °C. 

Fases Intermedias a, x y , .- Los sistanas de aleaciones basados en los elementos de 

transición B, tales como el manganeso, fierro, cobalto y níquel y que también contienen 

elementos del grupo A como titanio , vanadio y cromo forman cierto nl1mero de fases 

intermedias. Algunas de estas fases se ajustan estrictamente a relaciones estequiométricas 

fijas, mientras que otras fases varían ampliamente. La fase sigma (a) puede variar de e. A 
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a BA4 , es una fase dura (800 VPN) por consiguiente frágil, no mag~ca y se fonna a partir 

de la ferrita, es un compuesto intermetálico FeCr, con una complicada red cristalina cúbica 

centrada en el cuerpo, se fonna en el rango de temperaturas de SOO a 1000 °C , muy 

lentamente en aleaciones hierro-cromo, un poco mú rápido en aleaciones Fc-Cr-Ni y 

mucho mú rápido en aleaciones Fe-Cr-Sillll . En aleaciones CrNi la adición de elementos 

fonnadores de ferrita como la sOice, niobio, molibdeno, tungsteno y cromo hacen suceptible 

la formación de la fase sigma a menos que la austenita sea estabilizada incrementando el 

contenido de cromo. FJ principal efecto de la presencia de esta fase es la reducción de 

tenacidad a temperatura ambiente. A elevada temperatura su tenacidad puede verse 

afectada, sin embargo, este efecto se considera como problema por abajo de los S9S 6 650 

°C. Químicamente la fase sigma no es resistente a medios oxidantes como el ácido nítrico 

caliente concentrado, en este medio una aleación con fase sigma sufrini corrosión 

intergranular. Si la fase se encuentra dispersada finamente dentro de los granos, se puede 

obtener un incremento en la resistencia tanto a la temperatura ambiente y como a 

temperaturas elevadas. A velocidades de deformación muy lentas la resistencia puede 

disminuí~ª''· 

Como ejemplo típico de degradación metalúrgica, la figura 1.8 muestra un cambio 

microestructural en un acero inoxidable tipo 321 que ha sido utilizado a 600 ºC en un 

sobrecalentador por 120000 horasll'I. En este caso, la microestructura fue comparada con la 

del mismo material antes de servicio. Un gran número de precipitados se observan sobre los 

límites de grano en el material usado. Después del cambio microestructural, la durem en el 

límite de grano, como se muestra en la figura 1. 9 es alta en comparación con la durem 

dentro de la matríz, mientras que no hubo diferencia antes de servicidztl. De acuerdo con 

mayores observaciones microscópicasll'I los precipitados se vuelven más bastos conforme 

transcurre el tiempo de operación del tubo y cambian de carburos tipo M23C6 a fase sigma(a) 

alrededor de las 10000 horas 
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.,..... 1.t ~ entre durems sobre el límite de anmo y dmaro de la 11111triz de ma acero de 

8111nadmtador tipo 311 ril'Jen 1 con 17000 laoru de ..,P•. 

Minami y colaboradores'22
' examinaron a través de pruebas de envejecimiento de larga 

dunici6n los cambios microestructurales y la cinética de precipitación de carburos y fases 

in~ en varios aceros inoxidables austenfticos entre ellos el 321H y 347H. Los 

acaos fueron envejecidos estáticamente en el rango de 600-800 °C y por un tiempo de 50000 

h. Concluyeron que para el acero tipo 321H a temperaturas bajas (600 °C) y/o tiempos de 

envejecimiento cortos (1000 horas) se observaron precipitados tipo M23C6 únicamente en los 

límites de grano, conclusiones similares lograron con un acero tipo 304H y 316H. Se 

identificaron ronas libres de precipit.ados cerca de los límites de grano para la misma 
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temperatura de 600 °C y tiempos de envejecimiento intennedios (S000-10000 horas). A 

temperaturas de 7SO ºC y tiempos de SOOOO horas se fonnó masivamente fase sigma. Aunque 

cinco tipos de precipitados fueron identificados por medio de análisis de rayos-X, los 

carburos TiN y Tí.(;S2 fueron excluidos puesto que ya exitfan cuando se realim e; 

tratamiento ténnico del material. Grot y SpruleU'231 reportaron precipitados de carburos tipo 

M23C6 en el acero 321 H con un valor mayor para la relación Ti/C que la estequiométrica. 

El carburo tipo TiC se encontró en todas las condiciones de envejecimiento y la 

precipitación de fase sigma ocurrió en este acero antes que en los aceros 304H y 316H. La 

fase G no fue observada, posiblemente porque el tamaño de grano fue los suficientemente 

grande y el contenido de silicio suficientemente bajo. 

En el acero el tipo 347H la precipitación de la fase sigma ocurrió en forma similar a como 

sucedió en el 321H, con las siguientes variantes: en un acero de grano más fino como es el 

347H, la precipitación se inició ligeramente antes y fue más lenta, coincidiendo esta última 

observación con la de Barsik'MI , la cantidad de partículas fue mucho mayor y se formaron 

preferentemente sobre los límites de grano. 

Investigaciones'UI han mostrado que diferencias tanto composicionales como térmicas 

sobre un mismo material pueden conducir a grandes diferencias en el comportamiento 

núcroestructura1·. Lai y Wiclcensll51 investigaron a través de pruebas de envejecimiento 

(80000 h) ténnico entre SSO y 675 °C los cambios microestructurales y relacionaron las 

variaciones en la ductilidad a termofluencia con los cambios microestructurales de tres 

fundiciones distintas de un acero inoxidable tipo 316. Observaron que para las tres 

fundiciones la secuencia de precipitación es similar. La fase sigma y los carburos tipo M23C6 

son las fases principales observadas en pruebas de larga duración, en pruebas de corta 

duración la fase sigma no se observó. La primera fase en aparecer fueron los carburos 

seguido de la fase sigma. A las temperaturas más altas se detecto la fase (x). Y además de 

observar que el peso de los precipitados formados se incrementa con el tiempo y no 

muestra signos de alcanzar un estado estacionario aún en tiempos de envejecimiento hasta de 

10 años, la cantidad de precipitados formados en la longitud de trabajo es mucho mayor que 

en la zona sin esfuerzo, indicando que la deformación plática incrementa la velocidad de 

precipitación. Por último, concluyen que cuando la interfase sigma/austenita es débil, la 
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pidas nud6an y propagan a lo largo de la interfase, causando una disminución en la 

dáu1U&ioo y rais1mcia a la ruptura. Sin embargo, cuando esta interfase es fuerte el 

lllllaial es dúctil. 

l. 4. 5 DdenDlmdc1n de Yida residual utlll7.aado mlcrocavldacles. 

F.o la mayoría de los mataiaJes se ha encontrado que las cavidades en lu fronteras de grano 

10D las mpn¡ISlble de la falla. Tambiál se ha encontrado que estas cavidades crecen con la 

dáu1m.ioo debido a la tamoflucncia, por lo que es obvio pensar en una relación entre la 

tamoflumcia y la c:inédca de su crecimiento. Ratcliffe P'I desarrolló un método por medio 

de da.silnumía para medirlas, aunque es sólamente recomendable para laboratorio y con 

mataialr:s modelo. 

Pua que la medic:i6n de cavidades sea dtil a materiales de ingeniería tiene que ser directa. 

F.o llllllaialcs que IOll separados a lo largo de los límites de grano por fractura de una 

pmbela prmamellte ranunda y a la temperatura de nitnSaeno líquido, las cavidades de esta 

manera quedan apuesw IObre los límites de grano y pueden ser rápidamente medidas 

por medio del mic:roscopio electnSnico de barrido (SEM). Bsta t6cnica se aplica únicamente 

a los IIZnll fariticos. Para !os aceros austeníticos se toman probetas pulidas y atacadas para 

m obcmlci6a en d microscopio óplico y en el electrónico de barrido. 

Needham y GladmmP'I estudiaron la nucleación y crecimiento de cavidades intergranulares 

por tamoftuencia en d acero inoxidable austenCtico 347H. Encontraron que para un esfuerzo 

dado, d número de cavidades intergranulares por unidad de volúmen (n. ) se incrementó 

líocalmmlc con la defonnacioo plástica tolal tanto a SSO como a 650 °C, como se muestra 

m la figura 1.10 a) y 1.10 b) respectivamente. &ta figuras indican también que el número 

de cavidades intagramdan:s praentes es fuertemente dependiente de la termofluencia 

secundaria e independiente del esfueno y temperatura, como se ilustra ,n la figura 1. 11. 

Sus n:sullados tambiál indican que la nucleación de cavidades es~ controlada por un 

pmccso de defonnaci6n, donde d mecanismo es fuertemente dependientt de la deformación 

tol3I plúlica e involucra s61o aquellos Umites de grano que son aproximadamente normales 

al eje del esfueno. Por otra parte, sus estudios sobre el crecimiento de cavidades muestran 

que el ~ de éslas se incrementa aproximadamente de forma lineal respecto al tiempo, 
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con una dependencia del esfuerro similar a la de la termofluencia secundaria. 
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Figura 1.10 a) y b). Variaciones del m1mero de avidades por wúdad de voldmen (n.) mn la 

delonnación plátiai total€ a 550'C y 650'C. 
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F"iaura 1.11. Dependencia del m'iinero de al'idades intergranularts por wúdad de volómen n, sobre la 

tennonuencia seamdaria e, 1271• 

Al'l.élte y Martinezl211 también llevaron a cabo un estudio similar sobre la nucleación y 

crecimiento de cavidades intergranulares en el acero inoxidable 321. Según Hoke y 

colaboradores1191 la vida por termofluencia de este acero está controlada por la nucleación, 

crecimiento y coalecencia de cavidades en el límite de grano las que inducen fractura 

intergranular. Sus resultados muestran que el incremento en el número de cavidades 
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obKMl>b (a,n Mn ~ tmayor de c8 1'11'.1) :Jl9í ~ de volumen es función del tiempo, 

corno se .puede obseiivar en la ,figura il.J2. A~. ,establecen que la velocidad de 

nuclcacioo de ca~ ies ªP'º-MJna,:la,me.nw 1~iooal ·al tiempo. 
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H, C. Cbo y I • .S .. 1p,aJlkA!IJ ~ )la JA~leaci9.11 ®n~ua de cavidades a través de 

~ de ta'IJ)ofl~ y~ ~mica• los Umi~ de grano de un acero NiCr 

qJfl priag11re,1:a de:25 .Rc1 otro C911 "°ª du~ de3j ~c. 1a microestructura para el primero 

e3 de ~ta L~~ ®O b~ue.$ de ~tita y mientras ijUC el segundo tiene 

~pi~ cid tipo N.1C en fo~ de 'ªJ!lja,s. 1E.k.!;)ieron un modelo de c~miento de 

!?I~ ~ ,eo ~ ~laci9.0 ~ en~ el ,nymero de cavidades y la deformación 

a la term9fl~. ,µ -YNÍ&CÍ9.II del tn_úmero de cavidad.es pgr unidad de área fracturada, Nst,, 

JI@@ ambas durez.as se Jlll!ICStra ~ la figura l. 13 . En las ,gráficas se puede observar que la 

Jl~leaci_Ófl de qyi~ inició justo id~ de la <CaJ'ga y continuo así a través de la etapa 

~ ~ se deqav.o en ·alguoa parte de la eµpa secundaria conforme los .sitios de 

ppc~ de cavjdides <se ag9tan. 



155 MpaO 
Re 25 175 MpaA 

195 Mpac 

t(h) 

(a) 

t (h) 

(b) 

155 MpaO 
Re 35 175 MpaA 

195 Mpac 

Figura t. 13 Ndmero de cavidades por unidad de úea fradunda • IOI limites de lf'IIDO, 

Por tanto, establecen que puede ser una situación típica entre un modelo de nucleación 

instantánea el cual asume que la nucleación de todas las cavidades ocurre bajo carga y que 

el tiempo de ruptura se ve afectado por la cinética de crecimiento de cavidades. El exámen 

fractográfico reveló que la nucleación de cavidades tomó lugar de manera contínua sobre 

limites de grano vírgenes y en regiones donde no han coalecido cavidades, mientras que la 

coalecencia prosiguió en áreas donde han coalecido otras cavidades. Por tanto, el incremento 

en el número de cavidades se mantuvo en equilibrio debido a la nucleación y coalecencia 

contínua de cavidades. También, encontraron una relación lineal entre la deformación (a) y 

N.., para el ~o con una durei.a de 35 Re el cual no mostró una considerable etapa 

terciaria, establecen que existe una relación más compleja para el material con 25 Re, 

excepto para deformaciones pequeñas, como se ilustra en la figura 1.14. En su trabajo 

concluyen que la relación lineal es una característica de la etapa secundaria y, materiales que 

exhiben una etapa terciaria extensa manifiestan una relación entre N,. y a más compleja. 
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F.n malerialcs doode d mecanismo de falla está dominado por cambios micr~tructurales, 

los datos (en ausencia de datos del material en servicio para diferentes periodos bajo 

condiciones de operaci6o) dcberan ser obtenidos a través de una serie de pruebas 

aceleradas de enW'jccimicnto térmico y sobre ellas efectuar pruebas de termofluencia para 

determimr en funcidn del esfuerzo o temperatura la velocidad mínima de deformación(,:...) 

o el tiempo a la fractura (t, ). 

F.n materiales donde la falla es por cavitación, son necesarias una serie de pruebas de 

termoflueocia úitmumpidas para establecer como varía la densidad de cavidades respecto 

de la relacicSo t/t, (fracción transcurrida de tiempo a la fractura) para cada condición de 

esfuerzo.temperat Si existe una relación. líneal se aplicará directamente en servicio. Por 

el contarlo, si la Jdación no es lineal algún tipo de extrapolación será necesaria para poder 

se utilizada en servicio. 

l. 5 Emay• attlerados de termofluenda 

l. 5. 1 Pruebas hlüo esfuerzo 

Las técnicas ms utilizadas para estimar la vida residual o útil de trabajo de un material 

operando en los regímenes de termofluencia son las pruebas aceleradas de ruptura. Este tipo 
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de pruebas consiste en extraer probetas del material a evaluar y so~terliu I eondicimkes 

de esfuerzo y temperatura más alta que la de servicio, las cuales son escogid!U de tal forma 

que se acelere el proceso de termofluencia, sin olvidar de incluir el esfuerw de opet1.Ción. 

El método de extrapolación utilizado a las condiciones de servicio es el de lmon-Miller, 

que consiste en lo siguiente: se escoje una temperatura de trabajo, a ~ temperatura se 

llevan a cabo las pruebas a esfuerzo constante, utilizándose por lo meoo, eUltrO valore$ de 

esfuerzo. 

Otra alternativa es el método de aceleración de la temperatura coooeido tambi6n '°mo 

método •¡so-esfuerzo•. Donde el esfuerzo deberá estar ligeramente arrlba del de disefto y la 

temperatura de prueba por arriba de la de servicio. Esta aproximación ha ,ido validada para 

aceros ferríticos de baja aleación y se ha encontrado que la relación entre JI IPJ ~ y la 

temperatura es esencialmente lineal 13•.JUJ.J41. Un ejemplo de la exactitud de la predicción 

se ilustra en la figura 1.15 para un acero lCr-0.SMo, se puede observar que a partir de 

los resultados de las pruebas iso-esfuerzo, cuando se extrapolan partiendo de pruebas de 

corta duración, se puede predecir la vida de servicio remanente con considerable ex!Kltitud . 

.. ... .. . 
1: 
l!I • 

1~ --

==--· 

- -11YODEIUIIM,.. 

.......... u.. -·-

Figura 1.15 Pruebas iso-tsl'uen.o: Tiempo de ruptura .s. Temperatura de prueba P!lfa un acero 1Cr-

0.5Mo.'311 

Phillips y otros 1331 sugieren que al menos cinco pruebas aceleradas son necesarias para 

definir con exactitud la pendiente de la línea. El método isa-esfuerzo es 5610 la aplicación 
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de uno de los pmmetn,1 tiempo-temperatura y la re¡la de ta fnccidn de vida a eafuerzo 

c:onstante. 

1. 5. 2 Aprmdmldoae, panlMtrlm Tllms,.Tempentun 

NumerolOI IMtodol parmMtricol pua correllclonar y atnpolar dalos de tannofluencla 

10r1 citadc>I en la liferaturaPII. Una revili6n del lltldo del arte la llevó I cabo en 1979 el 

Electric Power laarch lnltitute (EPRI), el dellrrollo y apliclcl6n de muchos de lol 

n1'todol milldol • raumen en la referenctaP". l.ol Ntodol pil'IIMtricol dempo

tempmtura mú popularel IOrl: a) el~ de l..anon·Mlller (LMP), b) Orr, Sherby 

y Dom (OSD), e) el de ManlOrl·Haferd (MPH) y d) el puimetro del mínimo compromilO 

(MCM). 

Eltol padmelrot IOrl udltudot pua correllcionar las vutlbla de las prueba de 

termoflueneia tiempo-temperatura con el eafuerzo. TambWn II udtlzan pua correlacionar el 

eafumo con la tempmtura y la velocidad de deformación mínima y para atrapolar I 

ran¡os de tiempo del orden de la vida eapmda para tos tubos del sobrecalentador y 

recalentador, ya que de otra manera serla impñctico llevar a cabo pruebu de lar¡a duración, 

debido a Ju limilaeionel de tiempo y costo. 

Un parúnetro tiempo-temperatura, P(t, T), es una expraldn analítica que contiene I tu 

variables tiempo (t) y temperatura (T), de tal forma que cualquier combinación de estas do1 

variables que manten¡an constante el parámetro, caulll'ÚI ruptura al mi1mo nivel de 

esfuerzos, por ejemplo: 

P < e, Tl • G (o) (U) 

donde Ges una función del nivel del esfuerzo, •· 

La dependeneia de la temperatura a apreaada a travú del faetor de Arrheniu1 (e'°,.'>· Bite 

factor se apliea al '"'1i1i1 de la propiedades de ruptura por termotluenela de acero, 
inoxidables y de baja aleación. Lanon y Miller "" obtuvieron el 1i¡ulente pmmetro: 

LMP • T (C + log t,) (U) 
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donde C es una constante del material, generalmente se asume que es igual a 20, y T es la 

temperatura absoluta, 460 + °F ó 273 + °C y t, es el tiempo de ruptura en horas. Sin 

embargo, la •constante· C cambia en función del tiempo. La variación de C PVI 110 acero 

CrMoV se ilustra en la figura 1.16. Se aprecia que C cambia pro~ivamcote con el 

tiempo, desde un valor de 28.5 a 10 horas a 13.6 a 100000 horas. 

--• 
! 

I· 
.. 
... .__ _ __,,_ __ _._ __ ..___~ 

F"igun l. 16 Vlriacidn de la mnstante del parimetro de Larson-Miller como UN fggddp !lel tiaQ¡JO p.lJ& 

elllm'OCrMoV 1111 

Valores representativos de C para varios materiales seleccionados $e IJ'IYe$UM en Ja tabla 

l. 

Tabla I Constante •e• del material para varias aleacioo~ PIJ 

Aleación 
e 

Tiempo, hr Tiempo, se; 

aceros bajo carbono 18 
aceros al carbóno moly 19 
acero inoxidable 18-8 18 
acero inoxidable 18-8 Mo 17 

· acero 2 1.4Cr- lMo 23 
aleación S-590 20 
estelita Haynes No. 34 20 
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AÍl!rniendo d mismo tipo de dq,endencia de la temperatura como en la ~uación (14): Orr, 

Sherby y Dom 1111 propusieron un parámetro (OSD) de la forma; 

(U) 

Eanbley y ICalJianpPt ~ Plf!l la altaeión IN~ 738 un valor de 59000 K para Q/R 1•. 

Campo y ~ ·rq,orlarm 11n v.Jor de S7000 K pera el Nimocast 739 1•11, La fi¡ura 1.17 

muestra Ju ~ ~ ambos ~ para 11n IN· 738, Estos pertmetros 

prwic:en __,adamri,te basta 100000 horas a las dos ~mperaturu ~ bajas, Sin embar¡o, 

a 900°C la desviaci6n es ~le, el LMP se encuentra soore el lado no,,cor,servativo, 

----- - 1 _-- -- __ -- - ,. 

'-"" 

t1iln 1,17 ft~ -~de ...... dUJ'llddo UADd!I d parúNtro ÜC!n~ de 

~ 1 Orr, Sberb7 Dom,.,.,. el IN·'T~ 

Un análisis de sensibilidad utilizando valores de Q/R ligeramente diferentes para calcular el 

parámetro OSO te mldra en la figura l, 18, Una disminµción del 10~ en Q/R disminuyó 

la vida en 1m 40~. y un ~to en 10 1 del valor de Q/R significó un aumento 

proporcional en la vida. Partielldo de sus análisis de regresión liqeaJ, Campo y 

colaboJadores ~Yffl)O que la dispersión en la vida a rypMa por ~nnofluencia es 

inherente a las PQJPiedades cid material y/o los procedimientos de pnaeba. 
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Fl¡ura t. 11. Erecto del cambio en la enersfa ele ldi,.W. (OSl))!4'! 

Manson y Harfed1GI, basádose en sus investigaciones empíricas, introdujffl)IJ mm~ 

(MPH) 

log t-log t. 
HPH= T-T 

• 
(H) 

donde t. y T. son constantes del material. 

La aplicación de estos parámetros a un grupo dado de datos ~ termofluencia podría 

conducir a diferencias significantes dentro de los valores cxt.rapolí!dos, Pm eviw ~le 

problema, se un1ficó y generalizó un método llamado "Método dd Mínimo Compromi~" 

(MCM) desarrollado por Goldhoff IGI, Este se representa por la siJuiente ~1ªción: 

PHOI = log t + AF ( T ) log t + F ( t) (17) 

donde F es una función de la temperatura y A es una constante del materiíl,I.Todos ~tos 

parámetros que representan curvas maestras se ajustan a un polinomio del tipo; 

P = b0 + b1loga + b2 (loga) 2 + ••• + bk(loga) 11 (11) 

Donde P es el parámetro de Larson-Miller o el de Orr, Sherby y Dom, las constan~ bo , 

b,, b1 ... b. son optimizadas a través del ajuste de curvas por mínimos cuadrados de y¡pios 

puntos de pruebas y n es el grado de regresión de la ecuación. 
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Otra aproximacidn para la exlrlpOlación de datos de corta duración y para predecir la vida 

dtil fue propuesao por Monkman y Grant 1441 y se conoce como relación de Monkman-Grant 

(MG). Ellos, junto con Deanison ..i han demostrado su aplicabilidad a aleaciones complejas 

de ingmieria. F.sla rdación se establece entre el estado estacionario o velocidad mínima de 

tmnoftueacia, i. y el tiempo a la ruptura, lr , bajo pruebas de tamotluencia uniaxiales hasta 

la rupbn a c:arp c:omlante. FJ propósito de esta relación es predecir el tiempo de vida útil 

pll1icndo de prud,u de labol3torio de rdativa corta duración sobre la base de una 

vdocidad mínima de tamoftueocia. la relación MG es: 

(lt) 

donde• y C ... las constantes del material. F.sla relación tiene importantes implicaciones. 

Si las conawdcs para un material dado se conocen, es posible predecir el tiempo a la ruptura 

simpanentc mictiendo la 'le1ocidad mínima de tamofluencia sin conocer el mecanismo de 

fractura o la &Da por deformación. Sin embargo, puesto que el método predice la vida total 

en lupr de la vida rananente, es necesario conocer el historial de operación (exposición 

licmpo-tcmperab) para podel' separar la vida consumida de la vida total. 

~ y CastiJldGI y sus respectivos colaboradores utilizaron datos disponibles de la 

litaa1ura así como sus propios datos sobre la aleación IN738LC para estudiar la aplicabilidad 

de la ~ para predecir la vida remanente de álabes. la dispersión que encontraron en 

los datos la atribuyeron a la dependencia de la temperatura de las constantes del material . 

Debido a eslo, desarrollaron una forma modificada de la relación MG. 

<t - b t"') tai ,. K r r s 
(20) 

donde 6, a,. al· y K son oonstantes del material. Si el valor den se toma como la unidad, 

la ecuaci6n (20) se n:duce a la relación original de MG (ec. 19). Los autores recomiendan 

d uso de la ec. (20) para predecir tiempos de vida útil. 
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c.unm.oo 

a>JlllOSION A ALTA TEMPERATURA EN LOS 11JBOS DEL 

SOIIU'.CALENTADOR Y RECALENTADOR DE GENERADORES DE VAPOR 

2.1 Mrw..tDCc:Wa 

C. .._ tamu partes de la generación eléctrica en Mfxico se realiz.a en generadores de 

ftPl1I' que udlban aceite residual de petróleo producto de la refinación de los crudos Maya e 

lllmO. Los raullados de la caractaiz.ación física y química de los combustóleos utiliz.ados en 

.. pmndora de vapor de las centrales termoeléctricas••• muestran que estos combustibles se 

mac1aizan por altos contmidos de azufre ( < 4.S~ en peso) y de asfaltenos (12-16~ en peso) 

J .... a11m CDDlenidos de vanadio (300 ppm) y sodio (40 ppm) en· sus ceni1.as. · las numerosas 

ilwlripcinneaPI que se han realizado sobre el fenómeno de corrosión a alta temperatura por 

dqñillJw de cenms que sufren los tubos del sobrecalentador y recalentador de la caldera, 

..._ que Na, S y V son las principales especies responsables de este proceso. Es evidente 

ou-n, que las cenizas del combustible SOll un factor clave en el ataque corrosivo que 

e-¡c+i-.ntan los componentes de las calderas. El depósito de ceniu es inevitable y se lleva a 

allo por difamtes procelOS (dependiendo de la naturaleza química y del tamaño de la 

pmbla): por difusión, por condensación y/o por procesos de impactoP. 41 • 

la cumbinacidn de N..,SO, y V,05 di lugar a la formación de ciertos vanadatos complejos d~ 

IOdio aiyos puntos de fusión SOll del orden de la temperatura de fusión del metal de los tubos 

lllbre loa que se han depositado o formado. Este hecho ha permitido postular que la corrosión 

por depósitos de ceni7JI. involucra penetración mecánica o química de la capa de óxido 

dcsamllada de forma natural por el acero. 

A1*:I de delcn1>ir la interacción corrosión a alta temperatura-termofluencia en los tubos del 

IObm:::alenlador y recalentador de una caldera, es necesario considerar de manera general 

c::ia1m aspectos sobre la corrosión por Olidación, sus características y el efecto de los 

danmtos akantes sobre la formación de la capa de óJlido. Y con el fin de comprender el 
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proceso de corrosión por sales fundidas y óxidos Kidos, se describiran los mecanismos de 

corrosión en caliente por sulfato de sodio y pentdxido de vanadio, que como ya se mencionó 

con anterioridad, son los compuestos que mayor degradación causan en las tuberias del 

sobrecalentador y recalentador. 

2. 2 OxlclachSn (Conceptos cenenles) 

La oxidación, según la tenninologíalll utilii.ada en reacciones gas/metal se refiere a la formación 

de capas de óxidos, y que es la causa mú frecuente de corrosión a alta temperatura, pero ocurre 

sólo en atmósferas de odgeno, aire, dióxido de carbón o vapor. PJ crecimiento de la capa de 

óxido depende de ciertos parámetros metalúrgicos y ambientales, así como de las mismas 

propiedades de la capa de óxido. El mecanismo de oxidación parte de la siguiente reacciónl'I 

e M • + ~ ( 01 ) = e MO • (1) 

El producto de la reacción sólida MO separará los reactantes. 

MIMO 1º2 
metal óxido Gas 

A fin de que la reacción tenga mayor avance, uno o ambos reactantes deben penetrar al óxido, 

es decir, el metal debe ser transportado a través del óxido hacia la intercara óxido-gas y 

reaccionar en ese punto, o el oxígeno debe ser transportado hacia la intercara óxido-metal y 

reacciorwf". 

2. 2. 1 Caractemtk.as de la oxldaci6n. 

La elevada resistencia a la oxidación de los aceros inoxidables se asocia generalmente a la 

formación de óxido crómico, Cr20 3 , un óxido que no es puro totalmente y puede contener 

pequeñas cantidades de hierro y níquel. Se forma en la mayoría de los aceros inoxidables bajo 

condiciones oxidantes suaves y sobre aceros con alto contenido de cromo, por ejemplo: el tipo 

310. El óxido crece a velocidades muy bajas, puesto que la difusión de cationes a través del 
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mido es muy lmta. En aceros de bajo contenido de cromo, como el tipo 304, se puede fonnar 

una alructura espinela de FeCr204, que bajo ciertas condiciones puede comportarse como una 

capa J*Ulitd&NL Sin embargo, se considera que la formación y mantenimiento de Cr:A ofrece 

la ... , di mú importante. 

2. 2. 2 Dedal de la camposk:k1a 

La fo11111cidu de Cr20, involucra la olidación selectiva del cromo en la superficie metálica, 

origiWldo una clisminucidn de este elemento en la interfase metal-dlido. Para mantener o 

,,..lim el Cr.P, es importante que el contenido de cromo sea lo suficientemente alto ( o:? 

121'), de manera que no disminuya por debajo de ciertos valores mínimos en esa región de la 

iubfue. 

lncRmmlm" el contenido de níquel en los aceros inollidables aumenta la resistencia a la 

oridri6o y mejora las propiedades mecúicas y de adhesión de la capa de óltido. Ademú, 

Rduce la wJocidad de difusidn de cationes en la capa de Cr 20, y retarda la transformación 

npenliaa de Cr20, a FeCr2 0 4 + Fe:P,rt• 1," • 

El Si y Al lambiál forman ólidos muy protectores: el S~O, y Al20, que mejoran la resistencia 

a la m1osi6u por gases calientes. R. J. Mangane'"' y otros, establecen que el efecto benéfico 

del silicio sobre la resistencia a la Ollidación se da sólo en presencia del manganeso. Sin 

embalgo, se u reportadd11• u1 como perjudicial para la resistencia a la ollidación de los aceros 

inoxidlbles debido a la fonnacidn de un Óllido espiflela, MnO•Cr2 O,, en lugar del Cr20 3• 

El tilanio, culombio y molibdeno tienen un efecto variable sobre la resistencia a la oltidación de 

acaus inmidables. Adiciones de titanio y culombio del orden de 2'.lli reduce la _resistencia a la 

oxidaci6o ele aceros inollidables fundidos'"'· Sin embargo, grandes adiciones de molibdeno 

(SS) conduce a una oltidación severa debido a la formación de un óxido de molibdeno 

voJ41ilA. 
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2. 3 Corrosión callente por depósitos Uquidos 

La corrosión en caliente es causada por depósitos llquido~'41 • Soluciones como sulfatos 

alcalinos, NaiSO,, sulfatos alcalinos compuestos, (Na, K), Fe(SOJ, y óxidos ácidos como el 

V 20s , PbOi y Pbi05 son algunos de los depósitos que se forman sobre los materiales utilizados 

en ambientes de combustión. La corrosión en caliente de metales y aleaciones origina una 

severa degradación ya que los productos formados por la reacción del metal o aleación con el 

gas, no son protectores debido a la presencia de los depósitos. Una descripción de conosión en 

caliente de metales y aleaciones generalmente consiste en establecer los mecanismos por medio 

de los cuales los depósitos líquidos pueden destruir la capa de óxido. Estos pueden dividirse en 

dos amplias categorías. Primero, los depósitos líquidos disuelven productos de la corrosión 

(reacciones de flujo) y segundo, donde ciertos componentes en el depósito como el azufre y el 

cloro se acumulan en la superficie de la aleación causando la formación de productos de 

corrosión no protectores (reacciones inducidas por los componentes del depósito). Aunque 

este último mecanismo es parte significante del proceso de corrosión en caliente, la principal 

influencia se debe a la corrosión inducida por sales fundidas. 

Cuando un depósito fundido se forma sobre la superficie de la aleación, ésta es separada de las 

especies reactantes en la fase gaseosa. Consecuentemente, conforme la aleación reacciona con 

los depósitos se establecen gradientes de composición a través de éstos. Estas reacciones 

generalmente son de dos tipos. El primero involucra oxidación de elementos en la aleación y 

una reducción de ciertas especies en los depósitos. Las especies reducidas difunden hacia la 

intercara depósito-gas y son oxidadas a su estado inicial. El segundo tipo de reacción se 

distingue por que los productos de la corrosión, que generalmente son óxidos se disuelven en 

los depósitos fundidos. Esta última reacción consiste en la aceptación o donación de iones óxido 

por los productos de la corrosión y que a menudo se denomina disolución básica o ácida 

respectivamente. Por ejemplo, el sulfato de sodio, N3.iSO,, tiene un componente básico (Na20 

o iones 0-2 
) y un componente ácido (S~). En la disolución básica, la capa de óxido reacciona 

con el Na20 y se disuelve en la sal como especie aniónica. Pero en la disolución ácida, la capa 

de óxido reacciona con el S~ y se disuelve en la sal como especie catiónica. En un depósito 

líquido de sulfato de sodio, el ion sulfato se descompone según la reacción: 
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(2) 

La sal fundida tiene entonces una actividad iónica, O 2- o N~O. que está definida por el oxígeno 

y d polenCial de SOz • Si la concentnición de iones oxígeno es baja respecto a un valor que 

mantenga el equih"brio en la reacción de disociación del ólido metilico, según la reacción: 

MO = M2• + 0 2- (3) 

mtooces, ocurre disolución *=ida y el ólido metálico se disuelve en la sal como especie cationica 

Si la actividad del ión (jl- es alta de manera que se forman iones complejos como el de la 

reacci6n siguiente: 

JIO + 0 2- = MD;- (4) 

mtonces el 6lido ~co se disuelve en la sal fundida como especie anionica. La composición 

de los depósitos fundidos y el gas determinan si la reacción es de caracter icido o básico. 

Es importante enfatizar que el depósito fundido no se forma de manera instantánea sobre la 

superficie ~ca. Generalmente, el proceso inicia con la formación de una capa de óxido que 

actúa como escudo y que gradualmente se deteriora con el tiempo. 

2 •. 3. l Meaobmos de comJSl6o por sulfato de sodio 

FJ sodio se considera como el elemento primario que al reaccionar con el vanadio produce un 

compuesto de bajo punto de fusicSnl151 • El grado con que el sodio contribuye a la corrosión por 

depósitos de cenizas de aceite residual de petróleo varía de caso a caso. En un estudio, se 

n:portó que el sodio no tiene efecto sobre la corrosiónl•'I. En otro trabajo al sodio se le 

considera oomo el principal causante de un desgaste acelerado'ª"· 
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El azufre también se considera como un elemento que acelera la corrosión por cenizas de aceite 

residual de petróleo. El ataque por azufre generalmente ocurre en forma de sulfato de sodio. 

Tanto el azufre como el sodio incrementan la corrosividad de la sal fundida. La figura 2.1 

muestra que el sodio con depósitos de cenizas de vanadio incrementa el ataque por corrosión y 

el azufre causa un mayor incremento en la velocidad de corrosión. 

l • • VA . • Ni,10, 

I· ,. 
11 • 

i : -
• • ·- j • .(;.;,r • 

,-..___. 

Figura 2. l. Corrosión (ganancia de peso) por una mezcla de cenizu sintfticas del Fe- 23Cr en ÍWICÍÓR del 

tiempo a una tanperatura de 750 •c. tui 

El modelo que explica la corrosión caliente inducida por sales fundidas (Na;zS04) fue propuesto 

primeramente por Bomstein y Decrecente'111 y mejorado posteriormente por Goebel y Pettit11' 1 

La figura 2. 2 muestra esquemáticamente la secuencia del proceso. La sal fundida es un sulfato 

de sodio, Na2S04 , el metal es níquel, cubierto inicialmente con una película delgada de óxido 

de níquel, NiO. La continua formación de óxido de níquel hace que disminuya rápidamente la 

presión parcial del oxígeno (J>o2 ) dentro del depósito, y el potencial del azufre se incrementa 

y es transportado a través de la película de óxido para formar sulfuro de níquel en la intercara 

óxido-metal, ver figura 2. 2 (a) . 
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,.... 2. 2. ....... que il..ara la corrosi6o m caliente inducida por NaiS(). de nfquel pl8"0 a I abn • 

• 0¡1'1 

la nabmlleza de transporte del azufre no se conoce totalmente, pero es un hecho que los 

sulfuros se han observado en tiempos muy cortos (10 seg.) a 900 °C, lo que sugiere que el 

transporte de los iones sulfuros a través del NiO no es por difusión en la red. Wagner y 

a,JaboradorcsPI encontraron que la difusividad del S dentro del NiO es del orden de 10-14 cm2 

5"1 dependiendo de la presión parcial del oxígeno. Por ejemplo; si se selecciona un difusividad 

de I0-13 cm2 s-•, la distancia de difusión en 10 seg. a 900 ºCes del orden de l0-6cm que es una 

dislancia muy pequeña comparada con el espesor de la película inicial de NiO. Por tanto, es 

nm probable que el mecanismo de penetración de las moléculas de S02 es a través de 

mic::rogrietas en el óxido como lo demostraron Wootton y Birks'211 en la oxidación de Ni en una 

mezcla de Ar -SOz. la fuente del SOz es la disociación del sulfato (SO/) 

(5) 

Como se puede observar en la reacción anterior, conforme el SOi y 0 2 se consumen 

(pcoetración de SOz y formación contínua de NiO), la actividad del 02· se incrementa para 
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mantener el equilibrio resultante dentro_ de la sal originandose una disolución búica. El aumento 

de basicidad será mayor en las úeas donde se forman los sulfuros, por ejemplo: donde el SC>i 
se consume rápidamente y dentro de estas regiones el óxido de níquel (NiO) reaccionará para 

formar según la reacción descrita abajo, niquelatos ( 2NiC>i · ) solubles dentro del depósito 

fundido, véase figura 2.2 (b). 

(6) 

los iones niquelatos difundirán en la interfase gas-sal donde la concentración de iones óxidos es 

baja y reprecipitarán como NiO. La disolución del óxido permite que la sal penetre y se 

distribuya a lo largo de la intercara óxido-metal, figura 2.2 (c), levantando y agrietando la capa 

de óxido. Este agrietamiento puede iniciarse debido a la formación de una fase líquida de NiS 

en la interfase metal-óxido con un volumen molar mayor que el de níquel. El agrietamiento del 

óxido permite la penetración de oxígeno que oxida los sulfuros, con lo que el azufre penetra 

hacia el interior de la superficie del metal. La repetición de este proceso produce una capa 

porosa de NiO, figura 2.2 (d), por donde difunde el azufre y posteriormente el oxígeno a lo 

largo de los límites de grano, figura 2.2 (e). Eventualmente, conforme el N~04 es atrapado 

dentro de la capa porosa, cesa la reacción rápida y se forma una densa capa protectora de NiO. 

Un modelo similar se puede establecer cuando la capa que proteje de la corrosión en caliente 

es un óxido de cromo u óxido de aluminio. 

Para que se dé el proceso de corrosión por sales fundidas naturalmente se require una sal en 

estado líquido que sea capaz de disolver óxidos y metales. En la mayoría de los sistemas de 

energía, la sal es un sulfato, siendo el más común el sulfato de sodio, quiza con cierto contenido 

de potasio. Por otra parte, ciertos constituyentes de la sal pueden afectar el comportamiento del 

depósito, por ejemplo: 

a) alterando el punto de fusión de la sal 

b) cambiando la estabilidad de especies importantes. 
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Aá, el ~. y MgS04 pueden disminuir el punto de fusión del NizS04 e incrementando la 

presi6n pucial del SO., se puede obtener un pirosulfato de sodio (N~~) que puede llegar a 

ser allble. La adición de CoS04 al Na;zS04 disminuye el punto de fusión, pero se requieren 

elevadas presiones parciales del SO., para que el CoSo4 sea estable. Disminuyendo la presión 

pan:ial del oxígeno se favorece el alto punto de fusión del V204 en lugar del V 20, , por tanto 

1e reduce la corrosión. Adiciones de MgO reducen la actividad del V20, debido a la formación 

de 1m v.madalo de manganeso, y también aumenta el punto de fusión. Alternativamente, otros 

CDlllliluymla pueden cambiar la acides o basicidad de la sal, por ejemplo: incrementando la 

presión pm:ial de SO., aumentará la acidez de la sal sulfato, así como del MoO,, Pl>Oz, P20, 

yV,A. 

2. 3. 2 Corrusl.sn por pent6xldo de vanadio 

Ham este punto, el mlisis se ha enfocado sobre corrosión en caliente con sulfatos, debido a 

que a IDl proceso mejor comprendido y técnicamente de mayor interá. Sin embargo, la 

CDmJSi6n por pent6xido de vanadio ( V 20 5 ) es importante. Es el óxido más estable y funde 

aniba de los 670 °C 12Zl. Generalmente, durante la combustión del combustible se forman 

IClosok:s de V20 4 que posterionnente se oxidan para fonnar V20, , operando a niveles bajos 

de odgmo se puede suprimir esta etapa de oxidación y por tanto se limita la corrosión. El 

vanadio, cuando se combina con otros constituyentes produce un compuesto con bajo punto de 

fusión. Al reaccionar compuestos de vanadio y sodio se producen vanadatos complejos que 

timen IDl punto de fusión mú bajo que los compuestos primarios, como se ilustra en la figura 

2.3. Por ejemplo: 

(7) 

puntos de fusión 1158 K 943 K 902 K 
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El vanadio retiene al S~ y existe evidencia de que este elemento es importante debido al 

potencial para acelerar la formación de hollín. Y el hollín parece incrementar la corrosión, 

concentrando el ataque de azufre sobre el material1231 e incrementa el desarrollo de un proceso 

de carburii.ación sobre tubos de acero inoxidable'241• Además, los vanadatos son buenos 
' 

catalil.éldores de la oxidación debido a que actúan como transportadores de oxígeno a la 

superficie del metal1251• La oxidación catalítica de SO,z a S04 tambíen puede ocurrir conforme 

el flujo de gas pasa por depósitos ricos en vanadiol2'1. Pueden estar presentes el vanadio y el 

sodio como V20 5 y Na2S04 en los depósitos de ceniza, en cantidades superiores a las necesarias 

para formar vanadatos de sodio .1271 

S. Ramakrishna y colaboradoresl111 llevaron a cabo investigaciones sobre la corrosión a alta 

temperatura de superaleaciones base níquel por vanadio a 700 ºC. Sus resultados indican que 

el vanadio, presente como pentóxido de vanadio, ataca · severamente la aleación base níquel. 

Se formaron grandes cantidades de óxidos como el NiO, Cr20 3, Fei03, Ni0Cr20 3 y vanadl\tos 

como el Ni(V03) 2 • Las capas formadas son de naturaleza esponjosa. Los análisis respectivos de 
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111 __...delos óJUdos temarios indicaron la formación de dos eutkticos V 20 5-Cr20,-Ni0 con 

• ,.., de fusión de SSO 'C y FCz(),-V,P5-Cr20J que funde a 480 'C. La formación de estos 

FE Zirm lfquidos son responsables de la formación de capas esponjosas observadas sobre la 

.... ficic de la muestras. Concluyen que la degradación de superaleaciones base-níquel es 

.._ a la fonnacicSn de dos eutkticos líquidos y la presencia de V 20 5 corrosivo. Además, los 

.... iavaligadora han rc:portadoP" que la propagación de grietas a 700 'C es acelerada 

llio awliriones de esfuams de tensión debido a un incremento en el contenido de vanadio en 

d----ible. 
Z. 4 7 7 adda COITClli.sa a alta temperatun-termoflueocla. 

la n:P• ICia a la corrosión en un ambiente agresivo es un requerimiento esencial para los 

---1111 :s ublindos en procesos industriales a alla temperatura. Históricamente, esta 

e -,,,., fue lllisfecha sdcccionando una aleación en base a pruebas simples de corrosión 

J +lahmdo las propiedades mcdnicas a partir de ensayos en aire. Puesto que los materiales no 

.... IICI' jm.gados únicamente por su resistencia a la conosión o por sus propiedades 

- M n, +:s necesario llevar a cabo investigaciones diRctas sobre la interacción entre 

OMPMMD y propiedades mecánicas, de manera que puedan proporcionar un entendimiento 

cmlliitNilllrivo de lo que realmente sucede en condiciones normales de operación de una planla 

J .. wa de energía eléctrica. P11 

i.. a a.x:i6nes entre procesos de corrosión a alta temperatura y la propiedades me.cánicas 

.... IICI' cansadas principalmente por las reacciones del material con el oxígeno, nitrógeno, 

~ cmb6n y halogenuros. Bajo condiciones de operación, mecanismos de interacción más 

o-,*::jm pueden suceder debido a la reacción simultánea de diferentes especies corrosivas. 

Elda:ir, oúdación interna y carbumación. También, pueden suceder simultáneamente procesos 

amo la llllfmidación y oxidación durante la corrosión de sulfatos alcalinos. 

Z. 4. 1 Mecenicmos de bdencclcSn colTOSicSn-tennonuencia 

lm mecanismos de interacción entre las propiedades mecánicas de aleaciones y 

mpaalr:aciones y la corrosión pueden ser atribuidos según H. W. Grunling y colaboradores•31
' 
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a procesos que se orientan principalmente hacia la superficie, volumen y límites de granos de 

la aleación. Este dltimo es de especial importancia por que pueden facilitar o acelerar la 

iniciación y propagación de la grieta. Estos efectos son mú pronunciados bajo la influencia de 

halogenuros en unión con el oxígeno o ataque por azufre. En base a estos mecanismos se 

describiran una serie de investigaciones en materiales utilizados a alta temperatura que 

relacionan la interacción corrosión- termofluencia. 

2. 4. 2 Efectos de superficie y vohúnen 

Asumiendo que las capas de los productos de la corrosión no contribuyen a la resistencia 

mecánica, el efecto más simple de degradación de ésta es la reducción inducida por la corrosión 

de la sección transversal del área de trabajo de la muestra.13•1 

La deformación de un metal debido a los esfuerzos mecánicos y altas temperaturas puede 

ocasionar la ruptura y desconchamiento de la capa de óxido. Y en el proceso de re-exposición 

de la superficie del metal base el ataque por corrosión se intensifica. Cuando la capa de óxido 

se rompe, la corrosión superficial uniforme puede cambiar por un ataque local intensificado o 

a través de los límites de grano. Los constituyentes de los gases calientes pueden penetrar a lo 

largo de la profundidad de la grieta dentro de la capa de óxido o quizá entrar en contacto con 

el metal base iniciando un proceso de corrosión mayor. 

Existen dos casos límite para la ruptura de la capa de óxido. Si el óxido está creciendo por 

migración de cationes (M+) y electrones (e·) hacia el exterior de la superficie, la grietas 

generadas son capaces de restaurarse nuevamente. Segundo, el óxido que crece por migración 

de aniones (C>2") hacia el interior es mucho más vulnerable que el óxido del primer caso, debido 

a que las grietas formadas no tienen la capacidad de restaurarse. Generalmente estas capas de 

óxidos se rompen debido al crecimiento de esfuerzosP21 generados por un incremento en los 

productos de la corrosión y sin que el proceso de termofluencia inducido por una carga 

mecánica externa tenga acción alguna. 

51 



Los procesos de lr:rmoftuencia no necesariamente conducen a una ruptura inmediata de la capa 

de óxido. Si la clisloracido por termoftuencia es el mecanismo que predomina, el desliz.amiento 

de los llmiles de grano puede originar la formación de microcavidades en la intercara metal

mido. Esto nduce la adhermcia de la capa, con una fuerte tendencia a desconcharse por un 

choque támico. Tambiál pueden erarse puntos d&iles (fragili7.3Ción) en la capa de óxido 

fa,::imdola succptible de awapene. Por otra parte, si el proceso que domina es el mecanismo 

de lr:rmoftuencia m los llmille de grano (difusión en los limites de grano), el óxido que se 

cncuentaa por arriba de los Umites de grano del metal esta1' expuesto a altos esfuerms 

mecánicos, de IIIIIICla que las pidas falderán a desarrollarse en esa mna. 

Se encuentaan en la Iilaalura'8I ciertas opiniones sobre la influencia de los esfuerzos mecánicos 

mbre la coraosión, pero no se ha reportado una investigación sistermtica fundamental. Por 

fjemplo, se &alÜDiOD pruebas con y sin esfuem>s meánicos en atmósferas oxidantes y 

Cllburi1.antes ( Hp-co-H2 ) a 1000 'C sobre el Incoloy 800 e Inconel 8021341. Sus resultados 

muestaan que m ausencia de csfuer7.0s meánicos se formó una capa de óxido rica en cromo 

(Cr.pj que protege de la c:arburiDción. Pero durante la pruebas de termofluencia, el 

mnpimialto de la capa de óudo se observó en la interfase óxido/metal. Por lo que la atmósfera 

de c:arbdo pendró y causó la formación de carburos internos a lo largo de los límites de grano. 

Es proceso ndujo la vida a termofluencia y la elongación a la fractura de las muestras del 

malaial. 

Similares resultados se oblmaroll durante pruebas de termofluencia hasta la ruptura del 

Nimooic lOS e In S'T1 (Nimonic 101) a 800 "C en sulfatos fundidos con un potencial 

CODtroladoPlli. F.o esle caso ocurrió solamente sulfoxidación en la pared de las grietas 

tr.msgranulaaa ( moa de corrosi6n externa ) y que también se formaron en los lfmites de grano. 

&las grietas incipientes probablemente se formaron durante la etapa terciara de la termofluencia. 

Bajo potenciales positivos, la sulfoxidación interna llegó a ser considerable, se redujo la vida a 

amofluencia y la clongaci6o hasta la ruptura. También se observó un cambio en el modo de 

fractura, de intergranular sin sulfoxidación a transgranular con ataque por sulfoxidación. 
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2. 4. 3 Efectos del límite de sraoo 

En numerosas pruebas con diferentes ambientes corrosivos se ha observado una pérdida en la 

resistencia a la ruptura por termofluencia que no podría ser explicada únicamente por ruptura 

de la capa de óxido. Otros fenómenos como el de iniciación y crecimiento de la grieta debido 

a los productos de la corrosión podrían ayudar a explicar esta pérdida de resistencia. 

Según V. Gibs y O. GotzmanP'I la corrosión acorta la vida a tennofluencia de los aceros 

inoxidables austenfticos ya sea por un aumento de la velocidad de deformación durante la 

etapa secundaria, por aceleración en el crecimiento de la grieta o por ambos procesos. La 

velocidad en la etapa secundaria aumenta por la acción corrosiva de los depósitos sobre la 

superficie de la muestra aumentando la densidad de las grietas, y el crecimiento acelerado de la 

grieta quil.á se deba a una acción corrosiva en la punta de la grieta. 

Utili:zando la técnica de velocidad de deformación constante, se han llevado a cabo trabajos 

experimentales137•311 para estudiar la interacción corrosión-esfuerzos mecánicos. Los materiales 

utili:zados en este tipo de pruebas fueron el IN 939 e IN 738 ( material de álabes de turbinas de 

gas ) a una temperatura de prueba de 850 ºC , las pruebas se reali7.aron en aire y con cenizas 

sintéticas de Na:zS04 como base. El In 739 con alto contenido de cromo no mostró cambios 

significantes en las propiedades mecúicas debido al ataque por corrosión en caliente. El In 738 

mostró un comportamiento diferente, en este material se evidenció una disminución en la 

resistencia, la deformación a la fractura y el tiempo de ruptura también disminuyó en 

comparación con los resultados en aire. Sin embargo, los autores mencionan que este 

comportamiento no se explica únicamente con la disminución de la sección de trabajo de las 

muestras por los productos de la corrosión. Concluyen que existe un proceso de aceleraci6o 

en el crecimiento de la grieta por un ambiente corrosivo. Por otra parte, la examinación 

metalográfica de las muestras no fracturadas reveló finas grietas microscópicas cerca de la capa 

de óxido y a lo largo de los límites de grano. Esta grietas pueden formarse a velocidades de 

deformación relativamente lentas. Los autores explican la degradación de las propiedades 

mecúicas bajo corrosión en caliente de la siguiente manera: 
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- d llaqUc mnmho por 6Ddos y sulfuros se dá sobre la superficie de la muestra y 

J*ef'ow+sw-s+- a lo lmgo de los limita de grano donde se producen regiones &!>iles debido 

a la n:,ncriiW de dnno*• aleanla, como por ejemplo el cromo, aumentando la posibilidad 

de WllUlül Íi*.i5!Mithr 

- las grims s fbrmm m la intamc óllidc>-metal 

,_deª"' ; ,. de .. pida 

- Ju gridll J*Cip*IMI a lo lmgo de los límites de grano en dim:ción perpendicular al esfuerzo 

,¡,lirado 

- d aaíri e • de la pim por tamoftuencia se acelera en comparación con las grietas 

prodnridn ca m debido a la otidaci6n de sulfuros y una mayor penetración del azufre 

dmlm de m Hmi1cs de pano. Antes cid ataque intcrgranular, la sulfoxidación debilita las 

Rgicm ad)....... m los 1ími1a de grano debido a una disminución considerable de 

cima*• amo d muo y/o titanio, lo cual resulta en una acelerada propagación de la grieta 

ganada por namu6uaN 

Sin ~go, .... procesos no son eventos que acb1an de manera aislada, sino que llegan a 

a,mplementee de forma la1 que d daño por corrosión y esfuerzos meánicos llega a ser más 

sevao. 1'111' cjanplo. V. Suryanarayanan y colaboradoreP' llevaron a cabo investigaciones 

pua es2Ddim' d da:lo de la mrrosi6o c:alicnte sobre la termofluencia hasta la ruptura del acero 

inoxidable 3CM aa d mago de trmpc:ratura de (i()()-700 °C. Los depósitos utilii.ados fueron 100~ 

~. y - mezcla de 7SS de NazSO, y 25~ de NaCI. Sus resultados son los siguientes: 

- A (JO() 'C • d -.e por~, fue muy ligero. Sin embargo, a 650 y 700 °C el ataque fue 

mú sevao y IWlajo la Yida por tcrmofluencia. ~ ataque lo explican de la siguiente manera: 

54 



a) agrietamiento de la capa de óxido debido a la reacción de flujo dentro de la sal, b) fácil 

nucleación. de grietas en las picaduras generadas por la corrosión, e) formación de una fase 

. líquida Ni-Ni~ identificada por análisis de rayos-X. La fase líquida penetra a través de las 

. , picaduras y a lo largo de los límites de grano alcamando cavidades generadas durante la 

tennofluencia, incrernendndose la acumulación del daño. Sin embargo, hacen notar que el 

esfuerw que actúa sobre el material debe ser el responsable de la fácil penetración de la fase 

líquida dentro del mat.criál a lo largo de los límites de grano, ya que en ausencia de esfuerzos 

el efecto dél Na;iS04 parece marginal en este rango de tempcraturasf411. 

FJ análisis microestructural reveló que a 650 y 750 °C el ataque se dá preferentemente en los 

límites de grano. FJ punto de fusión de la fase líquida es alrededor de 635 °C 1" 1 y por tanto su 

penetración dentro del metal a lo largo de los límites de grano no se puede excluir. La 

penetración de la fase líquida a lo largo de esos límites debilita su resistencia y fragiliz.a su 

estructura. Un diagrama esquemático de la degradación de la aleación sujeta a corrosión 

caliente por NazS04 y termoflucncia se presenta en la figura 2.4. 

n,.... 2.4 Diap'lllllll esquem4tico del ataque por Na¡SO. a los linites ele grano. 

Oh y Parkfªl también llevaron a cabo estudios para prede.cir ta vida del acero inoxidable 304 

utifu.a4o en tubos de sobrecalentador y recalentador en calderas bajo condiciones de corrosión 

en caliente. y termofluencia. La pruebas de termofluencia se realiz.aron en aire estático y con 

depósitos corrosivos en un rango de temperaturas de 603 a 750 °C. Utilizando et método de 
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prueba desarrollado por Y. Saito y T. Shoj¡lªI las muestras en ambiente corrosivo fueron 

cubiertas con una doble capa de material corrosivo. La primera capa consistió de 85% V20 5 + 
10% Na2S04 + 5% Fei03 fundida a 900 °C por una hora para formar compuestos de bajo punto 

de fusión como el NaiO-V20 4-5V20 5 y Na0-V20 4 y que posteriormente se hicieron polvo. La 

capa exterior consitió de 10% V20 5 + 85% NaiS04 + 5% Fei03• Sus resultados fueron los 

siguientes: El tiempo de ruptura en ambiente corrosivo disminuyó en todos los rangos de 

temperatura con respecto a las pruebas en aire, como se observa en la figura 2.5. Oservaron en 

especial que la vida a la ruptura a la temperatura de prueba de 630 °C ( 903K ) en ambiente 

corrosivo mostró una considerable disminución en comparación con el tiempo de ruptura en aire 

y con las otras temperaturas de prueba. Esto sugiere que los productos de la corrosión con un 

bajo punto de fusión tiene un efecto más severo sobre la vida de los materiales a prueba. 

_., 

11 ""i e 111111. e e 111111¡ e 11 ,;,~ 
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Figura 2. S Relación entre el esrueno aplicado y el tiempo a la ruptura en aire y en 

ambiente de corrosión caliente'CI 

La figura 2.6 muestra la relación entre el esfuerzo aplicado y la velocidad de deformación en 

estado estacionario, en aire y en ambiente corrosivo. De acuerdo con esta figura, la velocidad 

de deformación en estado estacionario en ambiente corrosivo es mayor que en aire. El 

incremento en la velocidad de deformación se debe segun los autores a un aumento contínuo del 

esfuerzo real ocasionado por una reducción del área efectiva de trabajo. En particular, a 630 °c 
la velocidad de deformación se incrementa considerablemente debido a que a esta temperatura 

la penetración de sulfuros a lo largo de los límites de grano es más severa. 
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Fipn 2.6. Relaci6n entre la tennofluencia en estado estacionario y el esfueno aplicado en aire y en 
~ de c:orrosi6n en caliente. 

Swarninathan y Raghavan1441 estudiaron el efecto del metavanadato de sodio (NaV03 ) uno de los 

componentes principales de las impurez.as en el aceite residual de petró!eo'451 y una mezcla 

eutéctica de 85% de NaV03 y 15% de Na;¡S04 que tiene un punto de fusión de 615 ºC 14'1 sobre 

las pr\)J)iedades a termofluencia de una superaleación base niquel denominada SuperNi-600. 

Las pruebas de termofluencia a diferentes niveles de esfuerzo se realizaron en muestras de esta 

aleación con y sin depósitos a una temperatura de 650, 700 y 750 ºC. Sus resultados son los 

siguientes: La superaleación muestra a todas las temperaturas de prueba y con depósitos 

corrosivos un aumento en la velocidad de deformación y por tanto una reducción de la vida a 

la ruptura. La degradación de las muestras corroidas la atribuyen al agrietamiento de la capa de 

óxido bajo la influencia del esfuerzo aplicado, a la destrucción de la capa de óxido por los 

productos de la corrosión que son líquidos a las temperaturas de prueba. La penetración de las 

fase líquida en los límites de grano y en las cavidades por termofluencia incrementan la 

velocidad de propagación de la grieta, la que es ayudada por el esfuerzo aplicado, haciendo 

aún nw fácil la penetración de los depósitos liquidos. 

Lo autores concluyen que la degradación de las propiedades a termofluencia del material se 

explica como el resultado de la interacción corrosión- esfuerzos mecánicos. En presencia de 
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esfuem>a, la movilidad de Ju apeciea COITOlivu • incrementa. Ademú, un aumento en la 

temperatura de prueba acelera el_ ¡tado de dep1dacidn debido a una mayor fluidez de loe 

.... toa conosiVOI fundidos e incrementa la velocidad de difusión de loa mismos. 
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CAPITULO m 
DESARROLLO EXPERIMENTAL 

En este capítulo se describen las condiciones bajo las cuales se llevaron a cabo las pruebas 

aceleradas de termofluencia uniaxiales en aire esWico, con depósitos corrosivos y pruebas de 

termofluencia interrumpida. Se describen también las características principales de la nw¡uina 

de termofluencia utiliz.ada en la experimentación y la preparación de las muestras para cada uno 

de los ensayos. Los materiales utilii.ados fueron los aceros inoxidables SA213TP-321H y 

SA213TP-347H suministrados en forma de tubos sin costura. 

3. 1 Materiales utilizad~ 

Acero Inoxidable tipo 3218.- Es una aleación diseñada para aplicaciones a alta temperatura; 

por ejemplo: tubos de recalentador y sobrecalentador de calderas. La adición de titanio 

previene la formación de precipitados de cromo ricos en carbono en los límites de grano, los 

cuales disminuyen la vida a termofluencia del material 111. El titanio es capaz de reaccionar con 

el exceso de carbono en la aleación, formando carburos de titanio (TiC) estables y que mejoran 

la resistencia a la termofluencia 12- 51. La resistencia a la termofluencia de aceros inoxidables con 

adiciones de titanio es superior a la del acero inoxidable tipo 304 1'1. 

Acero lnoxlda&le tipo 34711.- También es una aleación diseñada para aplicaciones a alta 

temperatura; utilii.ado ampliamente en tubos de recalentador y sobrecalentador de calderas. La 

adición de Nb previene la precipitación de carburos tipo M23C6 en los ICmites de grano. El niobio 

reacciona con el exceso de carbono en la aleación, precipitando carburos de niobio (NbC) en 

los ICmites de grano, estos precipitados incrementan la resistencia a la termofluencia y previenen 

la corrosión intergranular 111, 

La H especificada en ambos aceros significa que el contenido de carbono debe ser menor al 

0.039' para evitar la formación de carburos de cromo y deben ser suministrados con un 

tratamiento térmico de recocido por solución para evitar problemas de sensibilii.ación. 
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La composición química requerida para ambos aceros y la de los tubos suministrados se muestra 

m la tabla 3.1. Sus propiedades mecánicas a temperatura ambiente se muestran en la tabla 3.2. 

La figura 3.1 (a) y 3.1 (b) muestran la microestructura vista en sección transversal del acero 

321H y 347H, respectivamente. Ambas micrografías fueron tomadas a 100 aumentos en el 

micrmcopio óptico. F.o d acero 321H no se observan inclusiones, d tamaño de grano es de 35 

micras, m d 347H 1e observan algunas inclusiones, d tamaño de grano es 22 micrai". 

Tmbla 3. l. Cemposlcl6n qulmlca de los materiales utlllzados (,. en peso) 

...... e Si Ma p s Ni Cr Mo n Nb+ 

Ti 

321H 0.04- :s::.7S :S:: 2.0 :S:: .03 :s:: .03 9.00- 17.~ 41 ...... O.JO 13.00 20.0 e"-
0.60 

321H 0.09 .en .004 13.60 18.48 0.22 0.36 

(lullo 1) 

321H 0.108 0.61 1.78 - .007 10.70 18.06 - 0.61 -
(lullo 2) 

347H 0.04- :s:: 1.0 :s:: 2.0 :S::0.03 :S::0.03 9.00- 17.00- 81 

mmiml O.JO 13.00 20.00 e"-
1.0 

347H .109 .66 1.86 - .009 11.35 16.12 - -
(lullo) 
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Tabla 3.2. Propiedades mednicas a temperatura ambiente. 

Material Resistencia . a Resistencia a Módulo de Elongaddo 

la temión lacedencia elastiddad, E e 

[Mpa] [Mpa] [Gpa] ["] 

321H 564 204.8 1'3.1 55 

34711 600 26.1.4 194.1 50 

a) 321H lOOX b)347H lOOx 

F°igura 3.1 Microestructura de los aceros utilizados en condición Tirgen 

3. 2 Máquina de tennofluencia 

Todas las pruebas se llevaron a cabo en el laboratorio de termofluencia del Instituto de 

Investigaciones Eléctricas (IIE) en Cuemavaca, Mor. Se utilii.aron máquinas de termofluencia 

de esfuerzo constante; su operación se basa en el control de tres variables experimentales, 

esfuerzo, temperatura y atmósfera. La variable dependiente es la deformación plástica que se 

determina en función del tiempo. Las características principales de la máquina son: 

a) Capacidad para un esfuerzo máximo de 50 Kgf/ mm2 y un mínimo de 2 Kgf/ mm2 
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b) E horno de forma cilíndrica plegable marca Lindberg puede elevar la temperatura de la 

muestra hasla 1000 etc: con una precisión de ± 2 etc:. En la parte central a lo largo de todo 

d cuerpo del horno se le inserta un tubo de cuan.o de 2S mm de dwnetro, en ambos 

emanos de &te salen lateralmente dos tubos de menor dwnetro que se utilii.an como entrada 

y salida del gas inate. El tubo acb1a como cimara de atmósfera controlada. 

e) Gas inerte.- d gas inerte (nitrógeno) se hace fluir dentro del tubo de cuano que se encuentra 

clmtro del horno, tiene el objetivo de crear una atmósfera controlada internamente y así evitar 

que tinto la probeta como las morduas que la sujelan sufran oxidación por la eltvada 

lrmpcntura. 

el) Suminislra un esfuerw conslante a trav& de una leva de aluminio tipo Andrade-Chalmers con 

UD bram de palanca de 8: 1 

e) us morduas son de lnconel X-750 resistente a alta temperatura, especialmente construidas 

¡:ma muestra planas 

f) E man:o y qulos de la estructura que sostienen al horno y a la leva es de acero al carb6n 

comen::ial. La estructura se apoya sobre tornillos que se pueden nivelar de acuerdo con las 

imgularidades del piso. La figura 3. 2 muestra un esquema de la nw¡uina de termofluencia 

del IlE 

us levas tipo Andrade-Chalmers son diseñadas para deformar muestras de longitud conocida 

L. mediante la aplicación de un esfuerm constante a= FI A producido por la acción de un bruo 

de palanca de longitud variable y cuyo perfil origina que la carga sea · dmctamente 

proporcional al adelguamiento del área de la sección transversal de la probeta, de manera que 

se mantiene un esfuerzo constante sobre la muestra en ensayo. El funcionamiento de este tipo 

de nmquinas se basa en dos hechos experimentales ampliamente comprobados. En materiales 

policrislalinos la defonnación es homogénea y el volumen de la muestra se mantiene constante 

67 



y no llega a cambiar en una parte en 104, a excepción en la etapa terciaria que precede a la 

ruptura de la muestra donde ambos hechos dejan de ser válidos111• 

Figura 3.1 M4quina de tennoOuencia a esl'ueno comtante del DE 

3. 2. 1 Probetas utilizadas en la experimentación. 

Las probetas de sección plana se maquinaron en una fresadora y se rectificaron en una 

rectificadora plana y se realiz.ó en el taller mecánico del IIE. Las dimensiones de las muestras 

para la máquina de termofluencia del laboratorio se muestra en la figura 3.2 y fueron extraídas 

de tubo nuevo comercial sin costura. 

-----•------

F'igun 3.3 Dimemiones de la probeta para los ensayos de tennofluencia. 
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Todas las muestras para las pruebas aceleradas de tcnnofluencia fueron previamente lijadas con 

papel lija del No. 120 para eliminar las irregularidades superficiales generadas durante el 

llll'luinado y evitar se concentren esfuerzos en la longitud de trabajo de la muestra. Las probetas 

pma los Clllll)'OI de tennofluencia con depósitos corrosivos también fueron lijadas pero se 

limpiaron con acetona para eliminar cualquier rutro de grua. 

3.2.2 Descrlpd.sa del experimento de termonuencla. 

Los pasos llevados a cabo en la realización de los ellperimentos de tennofluencia, se pueden 

raumir de la siguiente manera: 

1. La muestra es colocada en las mordazas, asegurandose de no introducir torsiones. 

2. Se abre el horno y se introducen las mordam con la muestra, se sujeta la mordaza inferior 

con una tuen:a y tomillo de anclaje en el travesallo inferior de la estructura de la IMQUina. 

3. Se coloca el tubo de cuarzo introduciendolo por arriba de la mordaza superior¡ la cual es 

sujclada polteriormente con un perno al fleje del que cuelga el peso. 

4. Se coloca la punta dd termopar dentro del tubo de cuarzo, procurando que quede cerca de 

la longitud de trabajo y en el centro de 6sta. 

5. Se cierra el horno y se enciende; se deja estabiliz.ar la temperatura de prueba seleccionada; 

la cual se mide con el termopar introducido anteriormente. 

6. La masa que debe colocarse en el fleje del brazo de palanca se determina de acuerdo con la 

siguiente relación: 

ºAo P•--M 8 • 
(1) 

donde P es la masa en Kgf; a es el esfueno aplicado en Kgf/mm2 ; Ao es el úea inicial de 

la muestra en mm2 y M,, es la masa del fleje y del gancho. 

7. Con la ayuda del tomillo de anclaje se coloca el brazo de palanca variable huta la posición 

r0 , donde r0 es el brazo de palanca inicial. 

8. Por último, se aplica la carga en la base del gancho del fleje. 

69 



3. 3 Pruebas de tennonuencia en aire estático 

Se realizáron 24 pruebas de termofluencia uniaxiales en aire estático, doce para cada uno de los 

materiales. Se seleccionaron tres esfuerzos de trabajo; 11, 12.S y 14 Kgf/mm2 y cuatro 

temperaturas de prueba; 690, 710, 730 y 750 "C, incluyendo tanto a la temperatura como al 

esfuerzo de operación que impera en la zona de alta temperatura de una caldera. 

La temperatura dentro de la zona de trabajo de la muestra se mantuvo con una variación de ± 
2 "C. Para el control y medición de la misma se utilizó un tennopar que consiste de un par de 

alambres de cromo-níquel y níquel-aluminio soldados en la punta. Los termopares se colocaron 

dentro de los tubos de cuarzo y cerca de la longitud de trabajo de la muestra. Los valores dados 

por el termopar se registraron con un multímetro y se interpretaron con el auxilio de una tabla 

de calibración para termopares tipo K o cromo-alumel. 

3. 4 Pruebas de tennonuencia lntemampida en aire estático 

Se realil.áron varias pruebas de termofluencia pero interrumpiendolas a distintas fracciones de 

vida consumida. Los objetivos de estos ensayos básicamente son dos: Primero, examinar la 

acumulación de daño por termofluencia debido a la formación de cavidades en los límites de 

grano, observar la precipitación de algún tipo de carburo y la formación de fase sigma. Así 

como medir el porcenta,je de deformación y variación de la microdureza respecto al tiempo. 

Segundo, tratar de establecer alguna relación cualitativa entre estos cambios microestructurales 

y la vida remanente de los tubos del sobrecalentador y recalentador. 

3. 4. 1 Preparación metalogniflca 

Las probetas fracturadas fueron cortadas desde la fractura hasta la formación del bisel redondo 

de la muestra, se montaron en baquelita utilizando un montador de especímenes y se lijáron 

primero con papel lija No. 120 y después siguiendo la secuencia 320/400/600/1200; la dirección 

del lijado fue girando la muestra 9<1' después de cada lija, el acabado grueso terminó hasta que 

el rayado dejado por la lija anterior fue removido. Posteriormente fueron pulidas en una 

suspensión acuosa de alúmina hasta remover las rayas producidas por el procedimiento 

anterior y dejar la superficie de la muestra con un acabado a espejo. Una vez pulidas, fueron 
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.,,.,,., elcctroqulmicamcnte con dado oúlico al 10% para revelar su microestructura. En las 

pruebas interrumpidas, la probeta se ~raba de la máquina de tennofluencia y se permitía su 

adiiamiento, la prq,aración metalográfica para su observación en el microscdpio óptico como 

• el de barrido fue similar al proceso anterior. Sin embar¡o, antes de ser atacadas 

cleclroqulmicamente se cuminaron en el microscopio electnSnico de barrido pua ra.liw el 

mm, de las cavidades. La razón por la que se raliz.6 de ata manera es que el ataque disuelve 

.. ¡ncipiladol que hayan formado y establecido sobre los limites de ¡rano, dejando su huella 

que ficilmente 1e puede confundir con una cavidad. El conteo de &tas se reallz.6 en cada 

ma:idll de vida consumida y en úeas de 180 x 180 l'm, Posteriormente se atacaron con Kido 

adlico con el fin de revelar el daño acumulado por la tennofluencia. 

La mectiriona de microduraa se realizaron con un microdurómetro usando un penetrador 

Yldren de diamante y una carga de 2S gr y un tiempo de penetración de IS se¡. sobre la 

mpaficie pulida de la muesba, midendo la diagonal de la huella a 400X. Las mediciones de 

dun2a en las probetas interrumpidas se raJiwon en ambos extremos y en el centro de la 

misma, se tomó el valor promedio de las tres durew obtenidas. Por otra parte, para las 

mueslras que tuvieron los tiempos de ruptura más largos se determinó su dureza partiendo de 

la mna de fractura y a intervalos de O.S mm sobre el eje longitudinal de la muestra hasta una 

dalaacia de 10 y 12 mm. Se utilizó microdurez.a, porque se ha establecido a nivel intemacional 

que el uso de la microdun:i.a es suficiente para detectar la presencia del fenómeno de 

pm:ipitación de carl>ww". 

3. 5 Pruebas de tennonueocla con depósitos corrosivos 

Se llevaron a cabo 24 pruebas de tennofluencia con depósitos corrosivos, doce para cada uno 

de los materiales. Se seleccionó un sólo esfuerzo de trabajo; 14 Kgf/ mm2, y cuatro temperaturas 

de prueba 620, 640, 660 y 670 °C. Se utiliwon depósitos sin~cos de V20 5 y N&iSO, y una 

mzcla de ambos en una paopon:ión en peso de 80% V 20 5 y 20% N&iSO,. Los depdaitos fueron 

aJDVatidos a polvo y posteriormente hechos pasta con a¡ua destilada y depositados 

m:ubriendo toda el área de trabajo de la muestra. 
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La preparación metalográfica par su observación en el microscópio óptico y electrónico de 

barrido, consistió en los siguiente: las probetas fracturadas también se montúon en baqu6lita y 

se lijaron en seco, primero con papel lija No. 120 y después siguiendo la secuencia 

320/400/600/1200; la probeta se giraba a 90° después de cada lija. Posteriormente fueron 

pulidas a espejo con pasta de diamante y aceite para evitar la disolución de los productos de la 

corrosión, ya que el N~04 y el V 20 5 son solubles en agua. Se introdujeron en el microscópio 

electrónico de barrido para determinar a través de la dispersión de energía de Rayos-X (EDS) 

los elementos presentes en los productos de corrosión. Para la identificación de los compuestos 

en los productos de la corrosión se utilim la t6cnica de difracción de rayos-X 
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CAPITUW IV 

RESULTADOS 

En este capítulo se muestran los resultados de las pruebas de ruptura acelerada en aire estático, 

los de las pruebas de termofluencia interrumpida y los resultados de las pruebas de termofluencia 

con depósitos sintéticos corrosivos. Se obtienen tiempos de ruptura a través de una ecuación 

tipo Arrhenius, se comparan los tiempos calculados con los experimentales a través de los 

parámetros LMP y OSD para las pruebas en aire y, se obtienen la curvas maestras LMP y OSD. 

Para las pruebas con depósitos se obtienen los tiempos de ruptura predichos en condiciones de 

operación y se comparan con los obtenidos en aire a 14 Kgf/mm2. Por último, se muestran las 

fractografias de las probetas fracturadas en aire, con depósitos e interrumpidas. 

4. 1 Resultados de las pruebas de ruptura acelerada en aire est4tico 

4. 1. 1 Efecto de la temperatura sobre el tiempo de ruptura, t, • 

En la figura 4.1 (a) y 4.1 (b) se muestra la variación del tiempo de ruptura con la temperatura 

a los distintos esfuerzos de trabajo para los tubos de acero 321H y 347H, respectivamente. Se 

observa una relación lineal entre el Oog t,) y la temperatura de prueba, y que a mayor esfuerzo 

menor es el tiempo de ruptura. A la temperatura de prueba mis alta (750 °C) y a 14 Kgf/mm2 

el acero 347H fue mú resistente que el 321H. Pero a las temperaturas de prueba mú bajas y 

a 11 y 12 Kgf/mm2 el acero 321H es mú resistente que el acero. 
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910'------~----~---' • - -,._~ ......... lh) - IO Hll IIDl 

Tlmgo,dll 9'1,turo (h) 

a) b) 

lfpn 4.1 Vsilá6o dd tiempo de rupCura TS. la temperatura a distinlos esfuemis. (a) 321H y (b) 

3ffll 

4a 2. Dedo de la temperatura y esl'ueno de mptura sobre la microdureza 

:111: 

F.a la figura 4.2 (a) y 4.2 (b) se muestra una distribución de durei.as tomadas desde la zona de 

mdula de la muestra en dirección del esfuerzo hasta una distancia aproximada de 12 mm y 10 

- n:spectivamente, a una temperatura de 690 °C y a los esfuerzos de trabajo para el 321H y 

34111. rapcclivamente. Para el 321H se registró un tendencia de la durez.a a incrementarse 

CXJÚOiwe d tiempo de ruptura fue mayor. Para el 347H se observó un reblandecimiento, el cual 

disminuye con tiempos de ruptura largos. 
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Otra forma de mostrar el aumento o disminución de la dure1.a del material respecto al tiem¡o 

de ruptura para el 321H y el 347H se muestra en la figura 4.3(a) y 4.3 (b), respectivamente. Las 

curvas para los aceros 321H y 347H ensayados a 14 Kgf/mm2 aumentan desde un valor de 

dure1.a inicial al tiempo de ruptura más corto (216 VHN para el 321H y 261 VHN para el 

347H), que en el acero 321H es inferior a la dure1.a promedio del material virgen y en el acero 

347H es ligeramente superior a su dure1.a promedio, hasta un valor máximo de dure1.a en un 

tiempo de ruptura de aproximadamente 100h; para después bajar a un valor mínimo entre 600 

y 700h. En el acero 347H, la dure1.a aparentemente tiende a subir ligeramente en los tiempos 

de ruptura más largos. 

Las curvas para los dos tipos de acero a 11 y 12.5 Kgf/mm2 son similares en su forma, pero 

diferentes a las curvas descritas anteriormente. De su valor inicial de dure1.a al tiempo de ruptura 

más corto, ésta cáe hasta un mínimo que para los dos aceros se locali1.a entre 200h y 300h al 

esfuerzo de 12.5 Kgf/mm2 y aproximadamente a 600h alesfuerzo de 11 Kgf/mm2
• A partir de 

ese valor mínimo, la dure1.a en el 32 lH aumenta rápidamente a tiempos de ruptura más largos, 

que después a 12.5 Kgf/mm2 tiende a estabili1.arse a tiempos superiores a 500h. En el 347H 

tiende a incrementarse ligeramente. 
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Figura 4. 3 Variación de la dure7Jl con el tiempo de ruptura. (a) 321H y (b) 347H 
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4. 3 .......,.. ele las pruebas de tennofluencia interrumpida 

4. 3. 1 Vañaci4a del número de cavidades respecto al tiempo y porcentaje de 

. ., ...... 
F.a la figma 4.4 (a) se muestra el número de microcavidades por unidad de área y el % de 

ddmmaci6o parad 321H a una temperatura de 620 ºC y un esfuerzo de 12.5 kgf/mm2• Para 

d 3478 fig. 4.4 (b) se utili7.Ó una temperatura de 690 °C y un esfuerzo de 14 kgf/mm2 pero 

gu,f,raln d número de microcavidades en función de la fracción de vida consumida ya que 

paa ale caso d material sí llegó a la fractura, mientras que el 321 H no lo hiro. En el 321 H 

1e o1mnó qac d nwnero de cavidades es proporcional al tiempo. Las cavidades detectadas en 

la muestra inlemunpida aparentemente se iniciaron casi al principio de la prueba y a una 

ddmmaci6o de 1.5~ para después incrementarse conforme el tiempo y la deformación 

avan1:4w1 F.a el 347H se observó que la nucleación de cavidades inició en la etapa primaria 

de la aava de deformación para incrementarse en la etapa secundaria donde permaneció casi 

nwataa pma después aumentar considerablemente en la etapa terciaria donde el material se 

fiacbuó. POI' otra parte, la curva fracción de vida consumida contra % de deformación del acero 

3478 moslro durante aproximadamente el 90% de su vida útil una pequeña elongación 

c:ouapcw.dimle al 2~ de deformación aproximadamente, para después incrementarse 

bmsca.,,,,.., en el último 10~ de su vida útil. 
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4. 3. 2 Variación de la microdureza con la fracción de vida comumida 

En la figura 4.5 (a) y 4.5 (b) se muestra la variación de la microdurci.a con la fracción de vida 

consumida para el 321H y el 347H respectivamente. Se puede observar que no existe ningún 

tipo de tendencia entre la fracción de vida consumida y la microdurei.a medida. 
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F"igun 4.5 Variación de la microdurua con la rraccicSn de vicia con.unida. a) 3218 y b)J4711 

4. 4 Resultados de las pruebas de tennofluencia y corrosión en caliente 

4. 4. 1 Efecto de los depósitos corrosivos y la temperatura sobre el tiempo de ruptura 

En la figura 4.6 (a) y 4.6 (b) se muestra la variación del tiempo de ruptura en escala logarítmica 

en función de la temperatura a un esfuerzo de 14 kgf/mm2 en Na~04, V20s y una mezcla de 

80%V20s y 20% de Na2S04 para el 321H y el 347H, respectivamente. Puede observarse la 

relación lineal que existe entre la temperatura de prueba y el logaritmo del tiempo de ruptura. 

En ambas gráficas también se puede observar el efecto de los depósitos sobre el tiempo de 

ruptura en cada uno de los materiales. En términos generales, la mezcla que es un depósito 

eutéctico causó en ambos aceros una mayor reducción en el tiempo de ruptura que con el V 20 5 

y el Na2S04, éste último fue el que menor severidad mostró. En todos los rangos de temperatura 

y a un esfuerzo de 14 Kgf/mm2 el acero 347H mostró mayor resistencia a la ruptura que el 

321H. 
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4. 4. 2 FJ'edo de • depc1sitos corrosivos sobre el ,rea de trabajo de la muestra 

F.n la figura 4.7 (a) y 4.7 (b) se muestra la variación de la reducción del área de las muestras 

fncturadas m funcioo de la temperatura de prueba y los depósitos corrosivos utilizados en el 

321H y d 3478 rapectivamente. La mezcla fue el depósito que causó mayor degradación de 

la secci6n trasvasal del úm de trabajo de la muestra en ambos aceros. El acero 347H en 

NazS()4 y a la liempCnlUra de prueba más baja no mostró cambio alguno en el área de trabajo 

de Ja muestra, pero en el 321H hubo una reducción en el área mayor al 30% . En el 321H y con 

V,95 a 620 "C se registró una mínima reducción del área, pero conforme se incrementaba la 

temperatura de prueba la degradación fue mayor, alcanz.andose una reducción en el área de 

trabajo de la muesm del SS% . Este comportamiento no se mostró en el 347H, aunque la 

reduccioo de mea fue mayor que con sulfato de sodio. 
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F"igura 4. 7 Reducción del úes de trabajo de la muestra debido a los depositas ~vos. (a) 32m y (b) 

347H 

4. 5 Tiempos de ruptura predichos para las pruebas de tennofluencia en aire estático. 

Como se mencionó con anterioridad, en la figura 4.1 (a) y 4.1 (b) se observó una relación lineal 

entre el logaritmo del tiempo de ruptura (t,.) y la temperatura de prueba. Esta dependencia puede 

ser representada a través de una e.cuación tipo Arrhenius. Para predecir los tiempos de ruptura 

a condiciones de operación de los tubos del re.calentador y sobre.calentador de las calderas, se 

propusieron dos e.cuaciones de este tipo: 

Para el acero 32 lH 

Para el acero 34 7H 

e t, = A a8 exp (-) 
T 

B C - Da t, = A a exp (---) 
T . 

(1) 

(2) 

en ambas ecuaciones t, es el tiempo de ruptura en horas, T es la temperatura de prueba en ºe, 
"es el esfuerzo de experimentaci~n aplicado en Kgf/mm2 y A, B, C y D son constantes óel 
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material. FJ valor de las constantes se determinó a través de un paquete estadístico de cómputo 

denominado SYSTAT. 

FJ valor de las constantes para el 321H son: 

A= 0.0004 

B = · 5.506 

C= 21568.6 

Similannente, para el 347H se encontraron los siguientes valores: 

A= 23.667 

B = - 10.793 

e= 14835.03 

D = - 542.324 

En la figura 4.8 (a) y 4.8 (b) se comparan los tiempos de ruptura obtenidos experimentalmente 

con los tiempos de ruptura predichos por ambas ecuaciones, para el 321H y el 347H, 

respectivamente. 
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....... 4.1 c-paracióo de los tiempos de ruptW'a experimentales vs. los tiempos de ruptW'a predichos. 

(a)JllH y (b) 347H 
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Para el acero 321H se puede observar que a tiempos cortos ( < 100 h) los tiempos predichos son 

mayores que los experimentales, pero a tiempos largos e intennedios se obtiene una mejor 

relación entre los calculados y experimentales. El factor de correlación, R2, para los tiempos 

predichos y experimentales fue de 0.98 con un error estándar estimado (SEE) de 110 h. 

Para el acero 347H la relación entre los tiempos predichos y experimentales fue mejor que para 

el 321H, observindose un mejor comportamiento tanto a tiempos cortos como largos. El valor 

de R2 fue de 0.96 y un error estandar estimado de 102 h. En ambos casos los tiempos largos 

predichos por ambas ecuaciones se acercan bastante a los experimentales, lo que indica que los 

resultados son aceptables, ya que el objetivo es predecir la vida hasta la ruptura partiendo de 

pruebas de tennofluencia de corta duración para extrapolar a tiempos largos. 

4. S. 1 Curvas maestras LMP y OSD 

Los métodos utilil.ados para correlacionar las variables tiempo- temperatura y extrapolar datos 

experimentales a condiciones de operación fueron el parámetro de Larson-Miller y el de Orr

Sherby y Dom, dados por las ecuaciones siguientes: 

LMP = ( T + 273 ) ( log t, + C ) (3) 

OSD = log t - ( Qt: ) 
' 2.3 R T 

(4) 

donde la constante ·e ", Q., y R fueron previamente definidas en el capítulo l. Los valores 

de la "constante• y de la relación Q. IR para el 321H fueron 17 y 19000 respectivamente. 

Mientras que para el 347H fueron 15 y 20000 respectivamente. Estos valores fueron obtenidos 

por regresión lineal. 
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En la figuras 4.9 (a) y 4.9 (b) se muestran las curvas maestras LMP para los tubos de acero 

321H y 347H respectivamente. De manera similar, la figuras 4.10 (a) y 4.10 (b) muestran las 

curvas maestras OSD para el 321H y el 347H, respectivamente. 
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4. 5. 2 Tiempos de ruptura calculados con LMP y OSO 

Los tiempos calculados por el LMP y OSD para el 321H y 347H se determinaron utiliW1do la 
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relacion siguiente: 

P = A + B loga+ C (loga)2 

donde Pes el parámetro de l..arson-Miller o el de Orr -Sherby y Dom .. 

Los valores de las constantes para el 321H y cuando P = LMP son: 

A = -26988.545 

B = 92763.744 

e = -46083.9 

los valores de las constantes para el 321H y cuando P = OSD son: 

A= -62.818 

B = 92.508 

C= -45.986 

De manera aimloga, para el 347H y cuando P= LMP 

A= 37438 

B = -34108.9 

e = 14408.456 

y cuando P= OSD 

A= 2.550 

B = -34.337 

e= 14.507 

(5) 

La constante C del LMP, y la relación Q0 /R tienen los mismos valores dados en las ecs. (3) 

y (4) tanto para el 321H como para el 347H. 

Los tiempos predichos por el LMP y OSD y los experimentales para el 321 H se comparan en 

la figura 4. ll(a) y 4. ll(b). Ambos parámetros predicen tiempos de ruptura mayores a los 

experimentales a las temperaturas más altas y a todos los esfaerzos. A temperaturas por abajo 

de los 720 ºC ambos parámetros predicen tiempos de ruptura menores a los experimentales 

colocándo ambos parámetros sobre el lado conservador. 
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Fiaura 4.11 Tiempos predichos por (a)LMP y (b) OSD para el 321H 

En la figura 4.12 (a) y 4.12 (b) se muestran para el 347H las predicciones de tiempo utilizando 

ambos panimetros y se comparan con los experimentales. El parámetro LMP predice tiempos 

de ruptura mayores a los experimentales en todos los esfuerzos y a temperaturas arriba de 720 

'C, pero a las temperaturas más bajas predice tiempos menores a los experiementales. El 

panimetro 0SD muestra un mejor comportamiento que el parámetro LMP tanto a tiempos cortos 

como a tiempo largos. A 12.5 y 14 kg/mm2 y a temperaturas arriba de los 720 ºC los tiempos 

de ruptura predichos por OSO son ligeramente mayores a los experimentales. Sin embargo, a 

las.temperaturas menores a 720 °C el parámetro predice también tiempos ligeramente menores 

a los ex¡>erimentales. Al esfuerzo más bajo el ajuste por OSO es casi igual tanto a tiempos 

cortos como a tiempos largos. 
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Fi¡ura 4. U Tiempos predichos por (a) LMP y (b) OSD para el 3478. 

4.6 Tiempos de ruptura predichos para las pruebas de tennonuencia y corrosión en 

caliente con depósitos sintéticos 

En la figura 4.6 (a) y 4.6 (b) se observó una relación lineal entre el logaritmo del tiempo de 

ruptura (t,.) con depósitos y la temperatura de prueba. Para el 321H, esta dependencia se 

representa a través de las siguientes ecuaciones: 

Naiso. 
V20s 

Mezcla 

Aire 

T = 814.37 - 58.657 ( log t,. ) 

T = 754.931 - 41.236 ( log t,.) 

T = 789.172 - 65.225 ( log t,.) 

T = 789.212 - 35.764 ( log t,.) 

(6) 

(7) 

(8) 

(9) 

la ec. (9) respresenta la relación lineal experimental ilustrada en la figura 4. l(a) a 14 Kgf/mm2 

De manera similar, las ecuaciones para el 347H son las siguientes: 

T = 1181 .27 - 150.830 ( log t,. ) 

T = 966.29 - 98.183 ( log t,.) 
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Mez.cla 

Aire 
T = 781.472 - 48.243 ( log t, ) 

T = 820.083 - 41.621 ( log t,) 

(12) 

(13) 

la ce. (13) respresenta la relación lineal experimental ilustrada en la figura 4. l(b) a 14 Kgf/mm2 

Las ecuaciones arriba descritas representan a cada una de las líneas iso-esfuerzo y se obtuvieron 

a bavés del método de mínimos cuadrados. 

4. 6. 1 Extrapolación a condiciones de operación 

Las predicciones a condiciones de operación de los tubos del recalentador y sobrecalentador 

1e llevaron a cabo sustituyendo valores de T iguales 580, 590, 600 y 610 °C en las ecuaciones 

(6), (7), (8) y (9) para el 321H y resolviendo para t,. De forma similar para el 347H, 

IUSlituyendo los mismos valores de T y resolviendo también para t, en las ecuaciones (10), (1 l)¡ 

(12) y (13). 

F.o la figura 4.13 (a) y 4.13 (b) se muestran los tiemJXlS de ruptura predichos JXlr las ecuaciones 

anteriores a las condiciones de operación con depósitos para el 321H y 347H respectivamente. 

También se grafica el tiemJX) de ruptura predicho en aire a esas mismas condiciones dé 

operación. En ambas gráficas se observa una diferencia considerable entre los tiemJX)S de ruptura 

con depósitos y en aire. El tiemJX) de ruptura en aire es de un orden mayor que con depósitos. 
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4. 7 Microenrras 

4. 7. 1 Mlcrocraffas de IIS probetas fracturadu en aire 

De la figura 4.14 a 4.16 se muestran las micrografías de las probetas fracturadas pcr 

tennofluencia acelerada en aire esWico del 321H para cada uno de los esfuenos y temperaturas 

de ensayo. P.n tmninos generales se observan grietas intergranulares en fonna de cuna que van 

en dirección perpendicular al esfuerzo de tensión aplicado. &te tipo de grietas son 

características de las probetas sometidas a las más bajas temperaturas y los esfuerzos más altos 

dentro de las condiciones de ensayo. También se aprecian precipitados de carburos y aunque no 

se realiz.6 micro&Mlisis, probablemente son del tipo M21C6 y carburos de titanio (TiC) que se 
. . 

situaron preferentemente sobre los límites de grano y en la unión triple de &tos. Se aprecian 

también zonas totalmente cavitadas que nuclearon sobre los límites de grano y en la unión de 

tres granos. Algunas cavidades ya han coalecido dando paso a la formación de microgrietas que 

se unen con otras para incrementar el número de grietas intergranulares. Tambiál se observan 

precipitados probablemente de fase sigma que en las micrograffas aparecen en forma de bloques 

de color gris claro. Se presentan algunas micrografías cerca de la zona de fractura, en ellas se 

observa la deformación que han sufrido los granos debido al esfuerzo de tensión y mayor 

cantidad de grietas intergranulares que en las demás zonas. 

De la figura 4.17 a 4.19 se muestran las micrografías para el 347H. Con modos de falla 

parecidos al 321H, sólo que en este caso, lo más probable y de acuerdo con las composiciones 

químicas de los aceros los carburos precipitados son de niobio y no de titanio. Se observan 

grietas intergranulares, precipitados de carburos y la presencia de cavidades sobre los límites de 

grano y en la unión de tres granos. 

Con el fin de observar la evolución de la microestructura a medida que el daiio por 

termofluencia aumenta, se realizaron pruebas de termofluencia interrumpida a varias fracciones 

de vida y cuyos resultados se muestran en las micrografías de la figura 4.20 para el 321H y 4.21 

para el 347H. F.n el 347H figura 4.21, se observa que a 0.4 t, el daño principal es debido a la 

nucleación de algunas microcavidades y formación de precipitados de carburos locali:r.ados 
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priDcipalmente sobre los límites de grano, a 0.9 t, se observa una mayor densidad de cavidades 

am • dwnetro mayor que en la anterior interrupción. Para cuando t = t, se muestran grietas 

illle:rgranulaia las cuales produjeron la falla del material, también se observa que una mayor 

CWfidad ele cavidades han coalecido dando paso a la fonnación de nuevas fisuras .. 

Ea d 3218 figura 4.20, a 0.16 t, el daño en comparación con el material virgen es mínimo, 

1pa111 si se observan discrdas microca.vidades y una ligera precipitación de carburos sobre los 

1mi1a ele grano, a 0.3 t, se observan cavidaes con un dwnetro mayor, algunas se han ubicado 

ca la uni6o triple de los granos y otras han coalecido. También, se puede observar un 

mulamiento sobre los límites de grano de precipitados, probablemente se trate de fase sigma, 

qme m las microgmffas aparecen en forma de bloques de color gris claro. A O. 7 t, ya aparecen 

alg1ms microgridas intagranulares en dirección perpendicular al esfuerzo aplicado. Para 

mmdc, t = t, • observan grietas intergranulares las cuales produjeron la falla del material. 

4. 7. 2 Mkropaflas de 1115 probetas fnduns por termoftuencla y corrosión en 

alert• 

De la figura 4.22 a 4.24 se muestran las micrografías tomadas cerca de la superficie de las 

mallas fracturadas del acao 3218 a todos los esfuerzos, temperaturas y medios corrosivos. 

Y de la figura 4.2S a 4.n pua el 3478. F.n la figura 4.22 y 4.2S correspondientes al 321H y 

347H m sulfato ele sodio, se observaron grietas inta'granulares, precipitados y cavidades en los 

lllllila ele grano. También se puede apreciar en algunas r.onas de la muestras la ruptura de la 

CIIJR ele óúlo. Sin embargo, como lo demostraran mú adelante los mapcos realizados en el 

illaior ele la grietas, el azufic no penetró en las grietas, debido a que el sulfato de sodio a las 

lmpaabDU ele prueba no se funde. Por lo que suponemos que la ruptura de la capa de ó,údo 

1e debe al esfueno aplicado y que la falla del material se atribuye solamente al efecto de la 

lamofluencia. 

E mque en los límites de grano es mayor con el pentóxido de vanadio, véase fig. 4.23 y 4.26. 

Pao es mú severo con la ma.cla eutética de V 20 5 y NazSO. , como se ilustra en la fig. 4.24 

y 4.n. Se observa con ambos depósitos una mayor cantidad de grietas intergranulares que han 
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propagado hacia el interior de la muesba por donde es posible la Ncll penetncldn de lot 

depósitos que a las temperaturas de prueba se han fundido permitiendo su NcU dlfulldn hiela 

los límites de grano adyacentes ocasionado mayor dailo y disminuyendo el dlmpo de ruptura dol 

material. Tambiál se puede apreciar que existe mayor degradación de la superficie ntlrnl de 

la muestra y por tanto mayor reducción de la sección transversal del úea de trlbtjo de la 

muestra. 

Los compueltol formados IObrc la superficie de las muestru frlclundu en dep61itol II 

mueatran la en la tabla 4. 1 

Para las probetu con depósitos de N~, los compuestos formados en la IUplrftcle de lu 

muesau debido a la oúdaci6n del fierro son la hematita (Pe,O~ que II forma por lbtjo de lot 

400 'C y la ma¡nedta (P~OJ que se forma por arriba de esta tempffl&vfl, Lu ,.._ 

químicas son las siguientes: 

4 Fe + 3 02 ... 2Fe203 

6 Fe + 4 02 ... 2Fe304 
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Tlllla 4. 1 ......._ de COffllll6a ea lu muestru fracturadu coa dep6dtos • 

....... Mlllrilll21H Mlárlll 3'711 

T'-f-..... 'C T-,....a.n'C 

YA MI "' "' '20 ~ "° 670 

vp,,., VP,(., Pcvo. Ni1VP, PcV04 NiO 

r.p, r.p, Pcvp, Pcvp. Pcvp. Pcvp. 

PcO PcO PcP, PcP, Po,<>, PeC,p. 

Ni.VA. N'1sVA,. PeC,p. PcCr.p, PeC,p. NiaVP, 

Ni.,VA,. N'1sVA,. vp,(rl v.p, (rl v.p, (rl Nis VA 

..... r.cr.s. Fd:,p • r.p, c,p, Pev.p. v.p, (rl v.p, (rl 

...., N'i,Sa Pcvp. vp,(pJ Po,<>, FeiO, Fe¡O, 

M{p) FcS Ni,S, NiO NiO FcV10 4 PcV.p4 - r.p, CrS,(p) PcV.p, Ni,S,(p) NiO NiO 

NiiO VP,(p) e,~. ....,, PeCr.P4 PeCr.P, 

J'fllP. NiO PeV04 FO¡(), fe/J, Ni~ Ni,5i 

r.p, Nis VA Nis VA NisV.P, FcCr.¡J4 Nis VA Ni1V10. 

111•111" r C...W... dll ... ~ 

4.7.3 ....... 

Pala las prudm raJízadas con sulfato de sodio se hicieron mapeos en el interior de lu arietas 
de las"""''*' fracturadas de S, Cr, Fe y Ni en ambos materiales; estos se muestran en los 

......,. de la figura 4.28 puad 32JH y figura 4.31 para el 347H. Se aprecia que no hubo 

difllli6ra de aafrc hacia el interior de las grietas, esto comprueba los resultados mostrados en 

la micnJpaffas de las pruebas de termofluencia-corrosión en caliente en NaiSO, . 
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De manera similar se hicieron mapeos de V, Cr, Ni y Fe para las pruebas realiDdu con V20 5 

para el 321H figura 4.29 y 347H figura 4.32. Se observa como el vanadio sí difundió hacia el 

interior de las grietas en ambos materiales. También se nota el empobrecimiento de Ni debido 

a la formación de óxido de níquel. 

En las figuras 4.30 y 4.33 se muestran los mapeos de V, S, Cr, Fe y Ni para la mu.cla en el 

321H y el 347H, respectivamente. E elemento que penetró como se observa en el interior de 

las grietas es el vanadio. También se detectaron mínimas trazas de azufre. 

Con el fin de hacer una identificación cualitativa de los elementos corrosivos en las muestras 

fracturadas a termofluencia y corrosión en caliente, se realizó a las mismas un a"'1isis por EDS 

(dispersión de energía), los espectros que se obtuvieron ,e presentan en las figura 4.34 (a), (b) 

y (e) para el 321H y figura 4.3S (a), (b) y (e) para el 347H. Aunque no se obtuvieron 

determinaciones cuantitativas, se detectaron para las muestras con sulfato de IOdio y en ambos 

aceros, cromo, fierro y níquel que presumen la presencia de óiidos de estos elementos. Para las 

pruebas con pent6xido de vanadio y nte1.Cla se dc:tect6 ademú de los elementos anteriores, 

vanadio. 
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690°C 200X 

730ºC 200X 

t = 1175h r 

t = 91h r 

710°C 

750ºC 

Figura 4.14 Micrografías del acero 321H fracturado 
en ensayo de termofluencia a 11 Kgf/mm 
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Figura 4.15 Micrografias del acero 321H fracturado 2 en ensayo de termofluencia a 12.5 Kgf/mm 
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tr= 750h 690°C soox 710°C 

Figura 4.16 Micrograf!as del acero 321H fracturado 2 en ensayo de terrnofluencia a 14 Kgf/rnrn 
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t "' 1570h r 690°C 500X t = 983h r 710ºC 

Figura 4.17 Micrografías del acero 347H fracturado 2 
en ensayo de termofluenc ia a 11 Kgf/mm 
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690ºC 500X 

soox 

t = 456h r 

t = 72h r 750ºC 

figura 4 .19 Micrografías de l acero 347H fr acturado 

en ensayo de termofluencia a 14 Kgf/mm2 
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Yigur4 4.20 Acumulación de daño por termofluencia a diªtin~as fraccioneª 

de vida c~nsumida a 690°C y 14 Kgf/mm2 en el 321H. 
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t /t = r 0 . 9 soox t/tr= 1 500X 

Figura 4. 21 Acumulación de daño por termof luencia a dis t intas f racciones de 

vida consumida a 690 ºC y 14 Kgf/mm2 en el 34m •. 
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t 264h r 

640°C 

670ºC 

500X 

500X 

Figura 4.22 Micrografías del acero 321H sujeto .a termofluencia 

y corrosión en caliente 14 Kgf/mm2 y Na 2so4 . 
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t = 554h r 

t = 145h r 

640ºC 

670ºC 

soox 660ºC 500X 

soox 

Figura 4.23 Micrografías del acero 321H sujeto a termofluencia 

y corrosión en caliente a 14 Kgf/mm2 y v2o5 . 
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t 390h r 

t 123h r 

620°C 

660°C 

soox 

soox 

t • 148h r 

t • 62h r 

640° C 

670°C 

Figura 4.24 Micrografías del acero 321H sujeto a termofluencia y 

y corrosión en caliente a 14 Kgf/mm2 y mezcla. 
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Figura 4.25 Micrografías del acero 347H sujeto ª tennoflye nci;J y 
2 corrosión en caliente a 14 Kgf/mm y Nª2so4, 
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Figura 4 . 27 Micrografías del acero 347H sujeto a te~fl~enc4 y 

corrosión en caliente a 14 Kgf/mm
2 

y lllezcl;i. 
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Fig . 4.28 

e 

Mapeos en el interior de las grietas de las muestras 
fracturadas por termofluencia y corrosión en ca lien
te para 321H en Na2 S04. 
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Fig. 4.29 Mapeos en el interior de las grietas de las muestras 
f racturadas por terrnofluencia y corrosión en calien
te para 321H en Vz05. 



Fig. 4.30 Mapeos en el interior de las grietas de las mues
tras fracturadas por termofluencia y corrosión en 
caliente para el 321H con mezcla. 



Figura 4 . 31 Mapeos en el interior de las grie tas de las mu estras fracturadas 

por termofluencia y corrosión en caliente para el 347H en Na2so
4 . 
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Figura 4.32 Mapeos en el interior de las grietas de las muestras fract uradas 

por termofluencia y corrosión en caliente para el 347H gn v2o5 . 
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Figura 4.33 .Mapeos en el interior de la~ grietas de l as muestras fra c turagas 

por termof!uencia y ~o rros i ón en calient e para el 347tt eon mezcla, 
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CAPITUWV 

DISCUSION DE RESULTADOS 

,. 1 M,canlpnos de fractura 

La railtatcia a la ruptura por termofluencia en aire a 7SO etc y al afumo mú alto fue mayor 

en el acero 347H fue mucho mayor que en el acero 321H, 1 I01 afueno1 mú bljOI, • oblel'VI 

lo contrario, figs. 4. l(a) y 4.1 (b). Analir.ando la compolicidn química de ambOI acero,, el 

contenido de níquel en el 321H a mayor. Sin embar¡o, a mayor contenido de Ni, dl1minuye 

la estabilidad de los c:arburot y por tanto di1minuye la railteneia a la ruptura por 

tennoflllfflCial11. 

En ate b'lhlJo 1u muestras se en1ayaron a esfumol bajos, IOI valorea de ~/E vufan de 1110" 

a 1.3110'4 y a temperalUJU altas, 1ot valores de TIT. oteilan entre 0.46 y 0.5. EIIU condiciona 

de ensayo produjeron fallas del material debido a fnlctura interaranular; se observaron arietas 

intergranulares en forma de cufta y ¡rietu inter¡ranulares debido a la nucleación, crecimiento 

y coa1ecencia de microcavidades . Estos resultados coinciden con la parte inferior del mapa de 

fractura de la figura 1.3 

,. 2 Predkd6n de vida litU utlllundo ecuaclo1111 tipo Arrbenlus, el LMP y OSD. 

Los tiempos pre.dichos por las ecuaciones del tipo An'henius predi~ adecuadamente a los 

tiempos mú largos. A tiempos cortos la variabilidad en el acero 321 H es aproximadamente dos 

veca el tiempo experimental, mientras que en el 347H la dispersidn es apro1dmadamentc una 

vez el tiempo experimental, pre.dice adecuadamente tanto a tiempos cortos como a tiempos 

largos. 

Los tiempos predichos por los parámetros LMP y OSO muestran un comportamiento similar a 

los calculaooa por la ecuación tipo Arrhenius. El LMP en ambOI aceros predice a todos los 

esfuerms emplc.ados en esta investigación y una temperatura por arriba de 71 O etc tiempos 

mayores a los experimentales, figs. 4. IO(a) y 4.1 l(a). Por abajo de esta temperatura, IOI tiempo1 

predichos son menores a los experimentales, ubic:4ndose el parámetro sobre el lado conservador. 
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La variabilidad de los tiempos predichos contra los experiementales es aproximadamente una 

vez, tanto a tiempos largos como a tiempos cortos. El OSO predice en el 347H tiempos de 

ruptura casi iguales a los experimentales tanto a tiempos cortos como a tiempos largos, fig. 

4.1 l(b). En el 321H el comportamiento del parámetro OSO es similar al LMP. La selección del 

mejor modelo para predecir la vida util de los tubos del sobrecalentador y recalentador 

depende fuertemente del grado de dispersión entre los tiempos predichos y los experimentales. 

Una posible explicación a la variabilidad observada en la predicción de tiempos de ruptura a 

tiempos cortos puede debenc a que, a las temperaturas más altas de experimentación, son 

condiciones de prueba bastante agresivas y que rara vez los tubos del sobrecalentador y 

recalentador durante su operación en la caldera llegan a alean.zar. Esto también explica porque 

a las temperaturas más bajas de experimentación, menores a 720 "e, los tiempos predichos son 

conservadores respecto a los tiempos de ruptura experimentales. 

Las gráficas de las figuras 4.11 y 4.12 para el 321H y 347H, respectivamente, son una manera 

de comparar los tiempos predichos utilii.ando los parámetros y los tiempos experimentales, es 

decir, podrían ser presentadas como las gráficas de las figs. 4.8 (a) y (b), por lo que no se puede 

inferir si hubo algún cambio de fase a 720 "C. La figura l. 7 (cap.1) muestra las predicciones 

utiliz.ando los parámetros LMP y OSO en un IN-738, los parámetros predicen adecuadamente 

hasta 100000 h a las temperaturas más bajas, pero a 900 ºe la desviación es considerable, sin 

llegar explicar este comportamiento. Aunque Campo y colaboradores (ver ref. 41 cap. 1) de 

acuerdo con sus amlisis estadísticos de regresión lineal concluyen que, la dispersión en la vida 

a ruptura por termofluencia es inherente a las propiedades del material y/o procedimientos de 

prueba. 

6. 3 Predlccl6o de vida residual por cambios mlcroestructurales 

Por lo que se refiere a la variación de la microdurem con respecto al tiempo de ruptura, 

podemos establecer que al principio del ensayo de termofluencia el principal factor que 

endurece es la precipitación de carburos principalmente del tipo M23C6 , el cual contribuye a una 

mayor resistencia a la ruptura. Pero conforme transcurre el tiempo, la durei.a disminuye y se 
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pmduce un ablllldamiento debido aJ crecimiento burdo del precipitado, posterionncnte se 

fbrma la fue sigma que endurece aJ material. Los cambios microestructuraJesl21 observados 

daranle d tianpo de operación de las tuberías del sobrecalentador y recalentador son similares 

a lm raultados obtenidos uperimentalmente en el acero 347H y casi iguales a los obtenidos 

por medio de pruebas de envejecimiento térmico de larga duración pero en ausencia de 

aíuams m .:iaos inoxidables austeníticos; con e1tcepción de que en estos ensayos no aparecen 

miaucavidades ni grielas"'. Sin embargo, bajo condiciones de esfuerzo, esta secuencia de 

ala c:onsideraci6n, los cambios microestructurales observados durante la e1tperimentación 

pur:dm ser comparados con micrografías de microestructuras obtenidas en campo del materia) 

a CVlluar y poder eslablec:er una relación entre una etapa dada de la microestructura y la vida 

laidull dd Ddaial. De ala manera la comparación cuaJitativa de la microestructura del 

o+nponeote m servicio y la obtenida a través de pruebas en muestras sujetas a esfuerzos y 

lmpenlUnlS similares a las de servicio, nos proporcionm una estimación de la fracción de vida 

awa•aricla Sin embargo, para poder aplicar este ~ es necesario conocer la 

miaoestructura inicial (antes de servicio) de los bJboslll puesto que el malaiaJ de los tubos 

paalc ser suministrado con diferentes microestructura, de la cuaJ no se dispone muestra o 

lliaugr.dla. 

U.1 Pndlcftc1lo de ricia residual utilmnclo Dlicrocaridades y mlcrodureza. 

La vida a tamoftuc:ncia de los aceros inoJtidable tipo 321 y tipo 347 ~ controlada por la 

auclcacidn, crecimiento y rmlescencia de cavidades "'" en los límites de grano, las cuaJes 

induca fndura intergranular. FJ mecanismo clúico de nucleación de cavidades involucra 

KIIIDulación de esfuenos en imperfecciones de los límites de grano, por ejemplo; en la unión 

de tn:s granos, escalones o inclusiones en los limites de grano o como resultado del 

deslizamiento de estos límites"-'·"'· En las micrograffas de las muestras interrumpidas se observó 

que las cavidades se formaron sobre límites de grano apro1timadamente perpendiculares aJ 

aíucrm aplicado y sobre límites de grano con cierta inclinación respecto aJ esfuerm aplicado. 

Tambiéo se observó que sobre estos límites, el número de microcavidades fue mayor. Esto se 

ddJc a que en los límites de grano casi perpendiculares aJ esfuerm aplicado el desliz.amiento es 

117 



mínimo, disminuyendo así la posibilidad de nucleación de cavidades, por el contrario, aquellos 

límites con cierta inclinación el desliwniento es mayor, propiciando la nuclcación de cavidades. 

Muchos mecanismos se han propuestd11•12,131 para ellplicar la nuclcación, crecimiento y 

coalescencia de cavidades. Pero la mayoría de ellos coinciden en que el mecanismo es 

fuertemente dependiente de la deformación e involucra sólo aquellos límites que se encuentran 

en dirección perpendicular al esfuerzo aplicado. En las graficas de las figuras 4.4 (a) y (b) se 

observa que el mlmero de microcavidades contra la deformación debido a la termofluencia varía 

en forma lineal para el intervalo de esfuerzos dados. Esta relación lineal establece que no es 

necesario llevar a cabo una prueba completa de termofluencia para determinar el ndmero de 

cavidades antes de que ocurra la fractura, es decir, que a través de pruebas interrumpidas de 

termofluencia de corta duración podemos establecer el número de cavidades versus deformacidn 

y, por comparación con un número de cavidades medido in situ nos dará la informacidn 

requerida. Aunque esta técnica se considera semi-cuantitativa, paoporciona información del 

grado de daño que ha sufrido el material. Por ejemplo, en la grafica de la figura 4.4 (b) se 

puede observar que las cavidades aparecen casi al inicio de la vida útil del material, para despuá 

al igual que la deformación incrementarse y alcanm un estado casi eltacionario hasta 

aproximadamente el 70 u 809' de vida, y en el último 20 ó 309' de su vida residual el número 

de cavidades y la deformación se incrementan considerablemente. E aumento en la velocidad 

de deformación se debe a la contfnua coalecencia de cavidades ocurrida durante la etapa casi 

estacionaria, doride probablemente se formaron algunas microfisuras, las cuales conforme la 

deformación progresaba se unían con otras microfisuras para formar macrogrietas, que como se 

pudo observar en la micrografías de las pruebas interrumpidas tienen una trayectoria 

intergranular. De tal forma, que si se reali7.a una inspección metalogrffica de un componente 

de este acero y se detectan microfisuras, es muy probable que al material le quede a lo sumo un 

20 ó 30 9' de vida útil. Por el contrario, ausencia de cavidades significa que el material poco 

dallo ha experimentado y podemos suponer que gran cantidad de tiempo remanente permanece. 

Igualmente, parece haber un 9' crítico de deformación a partir del cual el dallo por 

termofluencia aumentara mucho mú rápido y será necesario una reparación o retiro del 

componente inspeccionado. 

118 



Como IC mencionó m renglones anteriores, predecir vida por medio de cavidades es hasta 

ciato punto cualitativa., por lo que es necesario comprender el mecanismo y ch~ de 

caYilaci6n en ambos mataiales para predecir en base a modelos matcm4ticos que dacriban el 

cm:imieoto de cavidades la vida útil residual. 

Par otra parte, las mediciones de microdureza en función de la fracción de vida consumida no 

iDlllldaw un c:omportamimto definido, ya que en algunas ocasiones aumenta y en otras 

diminuye, aunque al final de la vida del material se Rgistra un diaminución considerable. Por 

lo que ele acuado con este trabajo, establecer alguna rdaci6n entre la microdurez.a y la vida 

midual ele Citos materiales es praticamente nula. 

'- 4 Dedo de los depctsltos de Na¡SO., V .p1 y Macla sobre la termoftueacla de los 

-nm,34m. 
A laa laDpc:rablras ele prueba (620, 640, 660 y 670 °C, la resistencia a la ruptura por corrosión 

• Cllimle con depósitos fue mayor en d 347H que en d 321H, figs 4.S (a) y 4.5 (b). Ella 

difa:mcia m la resistencia a la corrosión puede deberse a la diferencia en efectividad del Nb y 

11'4. E. titanio difunde npidamente y se concentra en las Rgiones exteriores de la capa de 

mido, en cambio d Nb no lo hace. Al parecer los ionel Ti4+ penetran fkilmente dentro de la 

apiada produciendo defectos en su estructura. Por tanto disminuye la efectividad de la r.splnela 

como capa protectra contra la corrosión. Por otra parte, d camafto de grano del 321H es mayor 

que d cid 347H y esto tambim podría explicar la mayor resiltencia a la ruptura tanto en aire 

como con depcSsitos del 347H, pero el tarnallo ele grano no influye en la velocidad de corrosión 

"· Sin embargo, a las temperaturas de extrapolación o de ICrvicio, el acero 321H fue m4s 

n:IÍlfmte m sulfato de sodio y pentóxido de vanadio que el IICCl'O 347H. En cambio, d 347H 

a mú resistmte al efecto de la 111C7.Cla eut6ctica que el 321H. 

De las curvas de variacicSn del tiempo de ruptura con la temperatura de prueba en los depósitos 

COfflJliws, figs. 4.S(a) y 4.S(b), se observó que el sulfato de sodio fue el depósito que menor 

leVeridad mostró. Esto tambim se puede observar en las gráficas de reducción de area, donde 

la ICCICÍ6IJ ele trabajo no mostró degradación alguna por efecto del depósito. El N~O, funde a 
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850 °C 1151 por lo que el efecto de este depósitos parece marginal en el rango de temperaturas 

de prueba utilizado. El armlisis microestructural y los mapeos realizados en muatras con este 

depósito demostraron que el azufre no penetró hacia el interior de la ¡rietas. Esta afirmaci6n 

no concuerda con los tiempos de ruptura obtenidos cuando se extrapola a condiciona de 

operación, por lo que sería necesario llevar a cabo pruebas a las temperaturu de operaci6n con 

los mismos depósitos. 

Se sabe que el V .P, reduce el contenido del ión óxido (ri") dentro del depósito fundido, origina 

por eso una disminución en la actividad de este ión, y en consecuencia deseltabiliz.a la c:1pa 

protectora de ólido. Una ruta probable para suministrar oxígeno hacia el interior de la superficie 

del metal es la siguiente: 

0i .. 2oz-
V20s + 02 .. 2VO, 

2VO, .. VO + 02· 

02 .. 20 

Ni+ Q .. NiO 

NiO .. Ni2+ + 0Z-

Por tanto, el Ni·en la aleación es transportado al depósito líquido. En presencia de·cromo, el 

oxígeno es consumido por la fonnación de Cr20, . Todos estos procesos producen eut6:ticol de 

bajo punto de fusión que producen capas de consistencia porosa y no protectora sobre la 

1uperficie del metal. Los resultados obtenidos de las muestras de ambos aceros con pent6lido 

de vanadio muestran que este depósito resultó ser mú agresivo que el sulfato de sodio. PJ VA 

reacciona con el Fe, Ni o Cr para formar compuestos eutécticos como el FeCr20 4, FeVO, o 

NiFeO, cuyos puntos de fusión son 620, 625 y 660 °C respectivamente. La degradación de las 

muestras de ambos aceros se atribuye a la destrucción de la capa de ólido por los depólitol 

eutécticos que a las temperaturas de prueba se encuentran en estado liquido, acelerando la 

velocidad de corrosión de la superficie externa de las muestras y por ende reduciendo el tiempo 

de ruptura. 
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La ma.cJa ~ (80~ v.p, y 20~ Naz$04) mostró ser d depósito mú a¡resivo que los 

antaiores. El efecto de este eutéctico como se puede observar en las gráficas de reducción de 

-.a es mucho mayor que con el pentóxido de vanadio. El wlisis de los productos de la 

ounosi6n deteclaron la presencia de una fase liquida Ni,S (p.f. 635 ec) la cual puede penetrar 

a lo largo de los límites de grano e incluso llegar a las cavidades 1eneradas durante la 

tamoflumcia. 

Sm embargo, la disminución en el tiempo de ruptura no puede ser explicado dnicamente en 

lf:rminol de la miucción de la sección de trabajo de la muestta por el efecto de los productos 

de la conosión. Por lo que, los posibles mecanismos de la dep'adación de las propiedades 

lllfdnicas, principalmente la disminución de la resistencia a la ruptura en condiciones corrosivas 

pueden ser las siguientes: 

- fragiliaci6n de los límites de grano debido a la disminución de elementos aleantes como el 

muo, titanio o niobio por los productos de la corrosión. Por ejemplo; el azufre contenido en 

la fase líquida de Ni,8i en los limites de grano puede debilitar su resistencia y fra¡iliz.ar su 

estrucbn 

- a la temperatura de prueba, los compuestos eutaicos que se encuentran en atado líquido 

facililan la nudeacida de grietas sobre la superficie de la muestra 

- la pmellacido de fases líquidas en los límites de grano y en las cavidades &enendas durante 

la tennofluencia aceleran la propagación de la grieta 

La degqdaci6n del material es resultado de la acción combinada de la corrosión y eafuenos 

adnioos. Sin embargo, se require de una investigación mú sistemMica especialmente en el 

rmgl6a de propagación y crecimiento de grieta por termofluencia bajo ambientes corrosivos 

que c:onoborm los posibles mr.canismos descritos en la discusión. 
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CONCWSIONFS 

Se presentaron los tiempos de ruptura en aire estático y en ambientes corrosivos para el acero 

SA213TP-3218 y SA213TP-3478. E.ate último, mostró a 7SO °C y al esfumo mú alto, mayor 

misfeocia a la ruptura que el acero 3218, pero a los esfumo mú bajos el acero 321 H fue mú 

resistmtc que el 3478. Con depósitos y a las temperaturas de e1perimentación el acero 3478 

IDOlll6 mayor raistencia a la ruptura que el 3218. 

Las ec:uaciones tipo Arrbenius y los pmmetros LMP y OSD predicen adecuadamante a tiempos 

largos. E OSD presenta menos incertidumbre que el LMP tanto a tiempos cortos como a 

tianpos largos m el 3478 que en el acero 3218. La elección del mejor pmmetto depende 

fuertemente del grado de dispersión mostrado por ambos parametros en la predicción a tiempos 

largos. Ademú, se encontró que el lopríbno del tiempo de ruptura, temperatura y esfuerzo, 

lllisfacen una ecuación del tipo Arrhenius 

Se obsavó una relación lineal entre el número de microcavidades y la defonnación del material 

parad intervalo de esfueaos dado. Los cambios en la microestructura obtenidos en este trabajo 

raultaron ser similares a los obt.enidos por otros trabajos y los que suceden en los tubos del 

IObra:aleotador y recalentador. &to pennite que por companición con mediciones de cavidades 

in situ y micrografías de la microestructura de ambos aceros en servicio detenninar la vida 

residual de los componentes. 

La clegradacióo de los acaos 3218 y 347H bajo depósitos corrosivos y esfum.os mecánicos a 

alta tanpaatura se atribuye a la disolución de la capa de óxido por los depósitos corrosivos en 

pracmcia de un esfue7.o mcdnico, mayor facilidad en la nucleación y crecimiento de arietas 

en los límites de grano en pr:acencia de depósitos líquidos y productos de la corrosión. El 

penkwdo de vanadio y al mer.cla eutéctica de V P, y ~, fueron a todas las temperaturas 

4e prueba, los depósitos que mú efecto tuvieron sobre la resistencia ala ruptura de ambol 

aceros. La «gradación de las propiedades mecwcas de ambos aceros fue el re1Ultado de la 

acción conjunta de la corrosión y esfuerzos mecánicos. 
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