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SINTESIS 
 
 

Se presentan los resultados del desarrollo de una nueva aleación austenítica termo-

resistente para la fabricación de brazos de hornos Herreshoff que operan a 

temperaturas entre 400oC y 800oC tomando como patrón la aleación austenítica termo-

resistente ACI HK 40. Para satisfacer los requerimientos de ingeniería, se simularon 

varias variantes de aleación añadiendo cantidades diversas de Al como elemento de 

aleación. El pronóstico de las propiedades mecánicas requeridas se realizó utilizando 

modelos de redes neuronales. El comportamiento termodinámico, el diagrama de 

equilibrio, la ocurrencia de segregación primaria y el pronóstico de los parámetros de 

las fases  γ  y  γ' se realizaron utilizando el Software Thermo-Calc y se determinó el 

grado de desajuste entre la matriz y las partículas γ'. Los resultados de las 

simulaciones arrojaron como resultado principal que la aleación idónea es la HK 40 + 

1,5 % Al, la que se obtuvo a escala de laboratorio por fundición al vacío para 

caracterizarla utilizando técnicas de Microsciopía Electrónica de Barrido (MEB), 

Energía Dispersa de Rayos X (EDAX),  Microsciopía Electrónica de Transmisión (TEM), 

Difractometría por Rayos X (DRX) y ensayos mecánicos de tracción en caliente y 

creep. Los análisis MEB-EDAX, TEM y DRX se correspondieron con los pronosticados. 

A la temperatura crítica de análisis (800oC) la nueva aleación experimenta incrementos 

en los valores de tensiones de fluencia en 50 MPa y tensiones últimas de rotura en 75 

MPa. La resistencia al creep pronosticada a las 100 000 horas es de 223 MPA, lo que 

supera los requerimientos de ingeniería de 180 MPa. Se demuestra que la adición  de 

Aluminio posibilita la formación de partículas coherentes γ' que ejercen un efecto de 

fortalecimiento de la aleación al funcionar como barrera ante el movimiento de 

dislocaciones. 
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INTRODUCCION 

 
En la Industria Cubana del Níquel se realizan notables esfuerzos para garantizar 

procesos estables y continuos que introducen una serie de mejorías tecnológicas 

con vistas a obtener producciones con calidad, eficiencia y rentabilidad, lo cual 

requiere de un equipamiento fiable y seguro. 

 
La Empresa Comandante Ernesto Che Guevara no ha escapado a estos 

sustanciales cambios y en la actualidad se encuentra en un importante período de 

reconversión y recuperación industrial para estabilizar su proceso productivo. No 

obstante, existen serios problemas en cuanto al comportamiento de muchos equipos 

debido a fallas presentadas por las más diversas causas. El estudio y previsión de 

fallas en caliente de elementos que operan a temperaturas elevadas, constituye uno 

de los principales focos de atención para los investigadores por las incalculables 

pérdidas económicas y efectos sociales que implican para nuestro país.  

 
Desde la puesta en marcha de dicha empresa se presentaron problemas tales como 

paros de los hornos de reducción debido a roturas de los brazos y los dientes 

rascadores que se acoplan al eje central del horno, cuya función principal es 

transportar el mineral de solera en solera, provocados por la falla en caliente de 

dichos elementos.  

 
Los Hornos de Reducción de la Empresa Che Guevara, del tipo Herreshoff o soleras 

múltiples, están compuestos por un cilindro metálico vertical  de 15 m de altura 

revestido interiormente con ladrillos refractarios y exteriormente con una carcaza 

metálica, sistemas de alimentación, barrido, descarga y cámaras de combustión. Los 

hornos están provistos de 17 hogares o soleras en forma de bóvedas esféricas a 

través de los cuales circula la carga (mena) que, proveniente de la planta de 

secaderos, se le suministra al horno por la parte superior a través de un alimentador 

sinfín. 

 
En los hornos Herreshoff se verifica la reducción selectiva del hierro presente en el 

mineral laterítico, para lo que se requiere altas temperaturas y una atmósfera con 

alto contenido de gases reductores (CO, H2); pero a su vez, están presentes otras 

especies químicas (CO2, N2 y otros) que provienen de la combustión del petróleo en 
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las cámaras y del aire alimentado a las mismas. Por lo tanto, los hornos de 

reducción operan bajo condiciones muy singulares, y sus elementos mecánicos 

interiores requieren de propiedades especiales extremas que permitan mantener un 

comportamiento estable de regímenes intensos de  altas temperaturas y elevadas 

tensiones de trabajo, donde las cargas pueden ser de signo variables generados por 

esfuerzos mecánicos y gradientes térmicos. 

 
Los brazos son elementos huecos con una longitud total de 2 648 mm (ver Fig. 1 de 

los Anexos), fabricados con acero inoxidable del sistema Fe-Cr-Ni-C y operan bajo 

las siguientes condiciones: 

 
1. Cargas de flexión originadas por el peso propio del elemento, acoplado al 

mecanismo central en forma de viga en voladizo, el peso de los dientes 

rascadores acoplados en la parte inferior de los elementos y la resistencia 

que ofrece la carga mineral durante el barrido. 

 
2. Elevadas temperaturas (según un perfil establecido para los distintos 

hogares) que oscilan entre 280 y 800º C.  

 
3. Atmósfera reductora compuesta por gases provenientes de la combustión de 

petróleo. 

 
4. Tiempos de operación prolongados bajo regímenes continuos de producción. 

 
Bajo estas condiciones de operación, los brazos requieren de propiedades 

especiales extremas que permitan mantener un comportamiento estable y 

prolongado en el tiempo. 

 
En este sentido, las consecuencias de las paradas imprevistas, aunque acarrean 

problemas serios en la estabilidad de la producción, generalmente se resuelven en 

períodos de tiempo relativamente cortos, pues los atrasos se recuperan a costa del 

aumento de la carga alimentada a los demás hornos hasta equilibrar el flujo total. 

Finalmente, la producción se cumple y hasta se sobre-cumple, como ha ocurrido en 

los últimos cinco años, a expensas de las sobrecargas de trabajo de los elementos.  
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Sin embargo, cada parada por concepto de avería implica la revisión y cambio de 

elementos en los interiores de los hornos. Esto provoca la entrada de aire hacia los 

hogares a través de las escotillas y la posterior re-oxidación de los minerales que ya 

habían sido parcial o totalmente reducidos al entrar en contacto con el oxígeno y la 

humedad del aire. En la práctica, una vez restablecidas las operaciones de lo 

hornos, el mineral retenido se descarga a la siguiente etapa sin aplicar tratamiento 

de pre-reducción alguno, lo que conlleva a una disminución en la eficiencia 

metalúrgica. Además de la disminución de la eficiencia por este concepto, hay otro 

factor no menos importante que también afecta dicho parámetro y es el choque 

térmico provocado en los procesos de cambio. Este fenómeno, hace que se vea 

afectada la longevidad del revestimiento refractario del horno, provocando 

agrietamiento en los mismos y por tanto, disminuyendo su vida útil de operación, lo 

que se revierte en la aparición de una nueva avería que detiene el proceso 

productivo y que afecta también, por supuesto, la eficiencia metalúrgica del sistema.  

El problema de la rotura de brazos y dientes de los mecanismos de hornos de 

reducción, además de los efectos negativos que implica en el orden tecnológico 

afecta en gran medida los aspectos económico, social y ambiental.  

 
Desde la puesta en marcha de la fábrica, los brazos agitadores se fabricaban 

mediante el proceso de fundición en la Empresa Mecánica del Níquel con una 

aleación austenítica del tipo ACI HH. Sin embargo, este material no satisfizo las 

exigencias requeridas. Debido a esto, se desarrollaron importantes investigaciones 

(Girón et.al, 1997; Velázquez y Mariño 1999 a y b y 2001 y Velázquez, 2002) 

encaminadas a detectar las principales causas de fallas y averías originadas por 

rotura en los hogares de trabajo, sin embargo, no se obtuvieron notables resultados 

para mejorar la durabilidad de los mismos.  

 
Como consecuencia, se propuso por especialistas de Departamento Tecnológico del 

Taller de fundición de la EMNI la sustitución del material por una aleación 

denominada ACI HK-40, la que se está utilizando en la fabricación de los brazos y 

los dientes con mejores resultados; lo que influyó en el aumento de la estabilidad e 

incremento de los ritmos productivos y el alcance de la capacidad de producción de 

la Empresa Comandante Ernesto Che Guevara y la René Ramos Latour (Velázquez, 

2002). 
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Tomando como punto de partida investigaciones previas (Velázquez, 2002), se 

argumenta el empleo satisfactorio de la aleación HK-40 para la fabricación de brazos 

y dientes del mecanismo de barrido de los hornos de reducción de mineral laterítico 

en las condiciones de operación de los hornos de reducción, pero se enfatiza en la 
necesidad de incrementar la resistencia y por ende la longevidad de los mismos para 

garantizar producciones y regímenes de explotación estables y satisfacer la 

estrategia económica del país de obtener mayores índices de producción de 

productos de níquel.  

 
Dentro de esta estrategia también figura la implementación de un esquema 

tecnológico para la producción de ferroníquel en Cuba, donde se prevé, en una de 

sus alternativas, la utilización de hornos Herreshoff de tostación reductora para la 

pre-reducción del mineral laterítico; pero bajo condiciones de trabajo más severas 

que las establecidas en las plantas Comandante Ernesto Che Guevara y 

Comandante René Ramos Latour (condiciones de carga y perfiles de temperatura 

superiores); por lo que se impone buscar alternativas tecnológicas y económicas 

para incrementar las condiciones de termo-resistencia de los brazos y dientes. 

 
La aleación tipo ACI HK-40 alcanza cerca de un tercio de la producción de piezas 

fundidas resistentes al calor con composición nominal 24 % de cromo y 22 % de 

níquel, según ASTM A 297-95. Este material es utilizado a temperaturas elevadas en 

la industria de derivados del petróleo, así como en aplicaciones específicas de 

generación de energía, plantas offshore, industria de la pulpa y el papel, etc., debido 

a su resistencia mecánica, a la oxidación y a temperaturas hasta 1000º C (Wegst, 

2000). 
 
El endurecimiento por precipitación es uno de los mecanismos más efectivos en el 

fortalecimiento del acero. La presencia de partículas finas y dispersas por 

precipitación puede actuar de distintas formas, mejorando sustancialmente la 

resistencia del acero en función del tamaño de los precipitados. Las más pequeñas 

actúan como freno para el movimiento de las dislocaciones mientras que las de 

mayor tamaño anclarán las juntas de grano impidiendo el crecimiento del mismo 

(Sequeria y Calderón, 1994). 
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Los materiales endurecidos por precipitación, constituyen el grupo de aleaciones 

para altas temperaturas de mayor uso en los últimos decenios por sus excelentes 

condiciones de servicio y en su funcionamiento, los cuales conservan las 

propiedades mecánicas de las aleaciones metálicas y se asemejan, en cuanto a la 

resistencia a altas temperaturas y atmósferas agresivas, a las de materiales 

cerámicos. 

 
Estas aleaciones de uso industrial a altas temperaturas deben sus excelentes 

propiedades mecánicas al contenido de partículas coherentes. Las partículas 

coherentes son estructuras ordenadas con una composición definida que impiden el 

movimiento de las dislocaciones y actúan microscópicamente bloqueando el avance 

de la deformación. Se dice que una partícula es coherente cuando los cristales que 

la forman se corresponden directamente con el arreglo cristalino de la matriz, o sea, 

con el componente de la aleación que constituye la mayor porción del volumen del 

sólido y en cuyo seno se alojan las partículas (Sequeria y Calderón, 1994). 

La interacción entre las dislocaciones y las partículas (coherentes) finas contenidas 

en el metal o aleación producen mecanismos de endurecimiento que permanecen 

activos a altas temperaturas, produciendo una alta resistencia mecánica en 

condiciones en las que otras aleaciones convencionales sufren un ablandamiento 

excesivo. 

El aluminio, a pesar de su importante función desoxidante en la elaboración de acero 

y en el control del tamaño del grano al reducir el crecimiento del mismo al formar 

óxidos y nitruros, es reportado recientemente en la literatura (Sournail, 2002 y Plati, 

2003) como un metal que, en presencia de elementos como el hierro y el níquel, 

también contribuye a la formación y/o precipitación de partículas coherentes. Es por 

ello que resulta muy común encontrarlo como componente de superaleaciones en su 

papel de inductor de compuestos intermetálicos. 

El aluminio como elemento de aleación en los aceros austeníticos funciona como 

agente promotor de la precipitación y por ende provoca un efecto endurecedor como 

consecuencia de la presencia de las partículas coherentes ordenadas  γ’ del tipo 

(Ni3Al)x, mejorando, así, las propiedades termo-resistentes de la aleación y 
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garantizando buenas  combinaciones de resistencia a la tracción y a la termofluencia 

(Grosdidier,1998 y Sierpinski y Janusz, 1999).  
 
La obtención de una nueva aleación de mayor resistencia y mejor respuesta a las 

variaciones de temperatura implica mayor eficiencia y vida útil de los brazos y 

dientes y es el resultado de la aplicación del conocimiento científico a un problema 

tecnológico. 

 
En nuestros días, debido al aumento de los índices de producción, también han 

aumentado los esfuerzos y condiciones de trabajo de estos elementos. Las 

consecuencias de las paradas imprevistas, acarrean problemas serios en la 

estabilidad de la producción y afectan de forma significativa la productividad, los 

costos de producción y la seguridad industrial de los obreros. Es por ello que la 

búsqueda de alternativas tecnológicas que posibiliten el incremento de la resistencia 

a la termofluencia de la aleación austenítica ACI HK-40 se enmarca dentro de las 

lineamientos del Plan Nacional para el Desarrollo Tecnológico cubano, que plantea 

como una de las prioridades la innovación tecnológica en la industria de materiales 

como proceso que conlleva una de las posibilidades más importantes para el país, 

por ser una de las áreas donde se pueden desarrollar tecnologías propias y 

constituir otra opción para la competitividad internacional (Política Nacional de 

Ciencia e Innovación Tecnológica en Cuba. RESOLUCION  No. 7 /2002).  
 
En consecuencia, la situación problémica de la investigación la constituye: 

 
La pérdida de eficiencia operativa de los hornos Herreshof para la reducción 

de menas lateríticas provocada por las fallas en caliente de los brazos que 

genera la necesidad de incrementar la termo-resistencia de la aleación 

austenítica ACI HK-40, aprovechando las tecnologías y capacidades instaladas 

sin incurrir en costos ni inversiones de consideración que permita ampliar la 

producción de níquel más cobalto en sus diferentes productos. 

 
En correspondencia con la situación problémica planteada, se establece el siguiente 

problema científico: 
 
El incremento de la termo-resistencia de la aleación ACI HK-40 por inducción 

de partículas coherentes con la matriz que contribuya a mejorar las 
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condiciones de operación de los hornos Herreshof para la reducción de menas 

lateríticas. 

 
El objeto de investigación es: 

 
El mecanismo de fortalecimiento por precipitación de partículas coherentes γ’-

Ni3Al en la aleación ACI HK-40. 

 
Sobre la base del problema a resolver se establece la siguiente hipótesis científica: 
 
La adición controlada de aluminio como elemento de aleación en el acero 

fundido ACI HK-40, posibilita la formación de compuestos intermetálicos  γ’ de 

estequiometría Ni3Al que precipitan en forma de partículas coherentes con la 

matriz e incrementan la termo-resistencia de la aleación. 

 
A partir de la hipótesis planteada, se define como objetivo general del trabajo: 
 
Obtener y evaluar a escala de laboratorio una nueva aleación a partir del acero 

austenítico ACI HK-40 de mayor termo-resistencia por adición controlada del 

aluminio que permita elevar la productividad de los Hornos Herreshoff.  

 
Objetivos específicos: 
 

1. Establecer los mecanismos teórico-experimentales de la precipitación 

controlada de partículas coherentes γ´- Ni3Al y de fortalecimiento del acero 

ACI HK-40 por la adición de aluminio como elemento de aleación. 

 
2. Evaluar el comportamiento mecánico de la nueva aleación a escala de 

laboratorio. 

 
Para lograr el cumplimiento de los objetivos propuestos, se plantean las siguientes 

tareas de trabajo: 
 
1. Simular teóricamente el comportamiento mecánico del acero austenítico fundido 

ACI HK-40 al añadírsele aluminio como elemento de aleación, empleando 

softwares profesionales que modelan las deformaciones en función del tiempo y 

los esfuerzos de rotura a la termofluencia en función de las temperaturas de 
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análisis a partir de la composición química y la temperatura de envejecimiento 

preestablecidas para pronosticar las propiedades de termo-resistencia del acero. 

 
2. Seleccionar la aleación modelo sobre la base de las propiedades mecánicas pre-

establecidas a través de modelos de redes neuronales y en correspondencia con 

las propiedades mecánicas deseadas para obtener resultados que, utilizados 

conjuntamente con otros requerimientos físico-químicos y metalúrgicos, sentarán 

las bases para el desarrollo y evaluación de una nueva aleación del tipo Fe-Cr-

Ni-C-Al. 

 
3. Simular el diagrama de equilibrio y la evolución de la aleación seleccionada 

durante los procesos de solidificación a través de softwares profesionales, para 

pronosticar la evolución de la microestructura del acero al someterlo a elevadas 

temperaturas, prevenir la precipitación de fases secundarias indeseadas y 

predecir la viabilidad de aplicar tratamientos térmicos para inducir la precipitación 

de fases secundarias que podrían incrementar la termo-resistencia de la 

aleación. 

 
4. Determinar el grado de desajuste entre la matriz austenítica y los precipitados γ’ 

mediante la simulación de la precipitación de partículas γ y γ’ al darle valores de 

entrada en los modelos de redes neuronales.  

 
5. Caracterizar el nuevo acero empleando técnicas de microscopía y DRX.  

 
6. Evaluar el comportamiento de la nueva aleación a diferentes temperaturas de 

trabajo empleando ensayos mecánicos.  

 
7. Validar los modelos teórico-experimentales que describen las regularidades del 

objeto investigado estableciendo las correspondientes valoraciones estadísticas. 

 
En correspondencia con la hipótesis planteada y el objetivo propuesto, se plantean 

las novedades científicas siguientes: 

 
1. La obtención de una nueva aleación austenítica ACI HK-40 fortalecida con la 

adición controlada de aluminio. 
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2. Establecimiento del mecanismo de fortalecimiento de la aleación ACI HK-40 por 

precipitación controlada de partículas coherentes γ’. 

 
Las novedades planteadas se argumentan a partir de la significancia que poseen los 

resultados mostrados en relación con: 

 
1. La ampliación del conocimiento sobre la precipitación y composición de fases  γ’ 

en aleaciones del sistema Fe-Cr-Ni-C-Al. 

 
2. Los métodos de investigación aplicados se sustentan en el empleo de una base 

teórico-experimental con tecnologías y equipamiento de última generación que 

proporcionan precisión y confiabilidad a los resultados. 

 
Para el desarrollo de la investigación se emplearon los siguientes métodos de 
investigación: 

 
1. Método de investigación documental o bibliográfico para la sistematización del 

conjunto de conocimientos y teorías relacionadas con el objeto de estudio. 

 
2. Método de investigación numérico-computacional empleado como elemento de 

diseño para la simulación del comportamiento del objeto de estudio bajo 

condiciones similares a las de operación. 

 
3. Método de investigación experimental para obtener y caracterizar el objeto de 

estudio y sus principales regularidades. 

 
El soporte experimental para la investigación se garantizó a través de la ejecución 

del Proyecto de Investigación “Modelo tecnológico para el desarrollo de aleaciones 

HK-40 de gran resistencia para la industria del ferro-níquel en Cuba” financiado por 

la red Aceros Inoxidables en América Latina, Acrónimo: AIxAL, Proyecto-No. 

AML/B7-311/970666/II-0074-FA””, y ejecutado en el Centro Helénico de 

Investigaciones Metalúrgicas de Atenas, Grecia y el Departamento de Metalurgia de 

la Universidad de Aachen, Alemania, en coordinación con el Departamento de 

Metalurgia de la Universidad de Patras, Grecia. 
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CAPITULO I. MARCO TEÓRICO 
 
1.1. Introducción 
 
Los aceros inoxidables austeníticos tienen amplia utilización en las industrias química 

y de procesos metalúrgicos, plantas refinadoras de petróleo, así como en 

aplicaciones específicas de generación de energía, industrias de la pulpa y el papel, 

etc.; correspondiendo aproximadamente el 70-80 % de la producción de aceros 

inoxidables a nivel mundial por la combinación de sus excelentes propiedades 

anticorrosivas y resistencia mecánica a elevadas temperaturas (Sournail, 2001). La 

búsqueda de alternativas tecnológicas que posibiliten el incremento de la resistencia 

de dichos materiales sin incurrir en costos de consideración debe significar un reto a 

asumir por los investigadores en aras de incrementar la eficiencia de los procesos. 
 
En los últimos años, el incremento del rendimiento de los ciclos termodinámicos de 

las plantas de potencia ha sido posible por el desarrollo de una serie de tecnologías  

que, si bien ya eran conocidas a finales de los años 80 del pasado siglo, han estado 

recibiendo un fuerte impulso desde principios de los 90, cuando las plantas de 

potencia estaban concebidas para operar a temperaturas críticas de vapor de hasta 

650º C. Actualmente, estas plantas están diseñadas para operar a temperaturas de 

hasta 750º C, lo que conlleva a un significativo incremento de la eficiencia en los 

ciclos termodinámicos desde 42% hasta 60 %, proporcionando un considerable 

ahorro de combustible y una significante disminución de emisiones contaminantes 

(Tancret y Bhadeshia, 2003). 

 
Los aceros ferríticos se habían estado utilizando con un buen comportamiento a 

temperaturas que rondan los 650º C, pero cuando se necesitan propiedades 

mecánicas a mayores temperaturas, se requieren otros materiales con superior 

resistencia a la termofluencia. En estas situaciones, los aceros austeníticos pueden 

utilizarse en la fabricación de componentes de pequeño espesor (álabes y discos de 

turbinas de gas y de vapor), sin embargo, su relativamente elevado coeficiente de 

expansión y bajo coeficiente de conductividad térmica limitan su utilización para 

estos fines.  Por esta razón, las superaleaciones base níquel se han convertido en 

las primeras candidatas para la fabricación de componentes de turbinas para 
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temperaturas que exceden los 650º C, aún cuando el precio de las mismas resulte 

elevado por los elementos de aleación que contiene (Tancret et al., 2003).  
 
La literatura recoge importantes resultados de investigaciones en el campo del 

desarrollo de superaleaciones base níquel y aceros austeníticos. A continuación se 

establece el estado del arte en el desarrollo de aleaciones termo-resistentes a partir 

del análisis de la bibliografía consultada. 

 
1.2.  Estado del Arte  
1.2.1. Desarrollo de aleaciones austeníticas termo-resistentes 
 
La obtención y aplicación de aleaciones especiales de base hierro data desde la 

segunda mitad del siglo XIX, cuando aún no se tenían conocimientos sobre la 

estructura de las mismas, ni qué relación guardaba esta con las propiedades. En los 

inicios, la adición de determinados elementos como componentes de la aleación para 

mejorar las propiedades del hierro, era un proceso incontrolado y  carente de 

fundamentos científicos. Con el desarrollo y aplicación de las técnicas de análisis y 

microscopía para la caracterización de la microestructura de los metales, se impulsó 

la realización de las investigaciones relacionadas con la introducción de elementos 

de aleación para mejorar las propiedades del hierro (Perkins, 1980). 

 
Algunos autores (Lefévre 1993; Davis 1997) plantean que de manera oficial el 

descubrimiento de los aceros inoxidables se remonta a los inicios del siglo XX, 

momento en que metalúrgicos de Francia, Alemania, Inglaterra y posteriormente de 

los Estados Unidos publicaron resultados de investigaciones realizadas en 

aleaciones de hierro y cromo con bajos contenidos de carbono. 

 
Según Jones (1998), entre 1904 y 1909 L. B. Gillet y A. M Portevin (Francia) 

publicaron una serie de estudios sobre la estructura y propiedades del acero 

martensítico 13 % Cr y el ferrítico 17 % Cr con cantidades de carbono desde 0.12 

hasta 1.0 %. En 1909 Gillet y W. Giesen (Alemania) dieron a conocer los resultados 

de investigaciones realizadas con aceros austeníticos del sistema hierro-cromo-

níquel (Jones 1998). Estos primeros estudios permitieron la clasificación de acuerdo 

a la estructura de todos los aceros inoxidables en martensíticos, ferríticos y 

austeníticos. 
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En 1908 P. Monnartz (Alemania) estudió la influencia del contenido de carbono en la 

resistencia a la corrosión de los aceros hierro-cromo y los resultados de su 

investigación revelaron que el carácter de inoxidabilidad de estos materiales era una 

función del fenómeno de la pasividad (Lefévre, 1993). 

 
Las investigaciones sobre el empleo de los aceros inoxidables a escala industrial se 

remontan al período comprendido entre los años 1910 y 1915 (Lula, 1986; Davis, 

1997), fecha en que se publicaron las primeras monografías relacionadas con la 

estructura y propiedades de los mismos: Aceros inoxidables martensíticos, por H. 

Brearley en Inglaterra; Aceros inoxidables ferríticos, por F. Becket y C. Dantsizen en 

los Estados Unidos y Aceros austeníticos  inoxidables por E. Maurer y B. Strauss en 

Alemania. 

 
Estudios posteriores relacionados con la composición, estructura y propiedades de 

los aceros inoxidables, así como su tratamiento térmico y la influencia de los 

elementos de aleación en sus propiedades, condujeron al desarrollo de las 

aleaciones endurecibles por precipitación en la década de los 40 por la USSC 

(United States Steel Corporation). El encarecimiento y escasez del níquel durante la 

II Guerra Mundial provocó el desarrollo de los aceros austeníticos inoxidables altos 

en manganeso, en los que gran cantidad o la totalidad del níquel se sustituyó por 

este importante elemento (Blair, 1992).  

 
Inicialmente, problemas presentados con el comportamiento ante la resistencia a la 

fluencia con algunos aceros austeníticos inoxidables laminados, especialmente del 

tipo 321 en tuberías de supercalentamiento, condujeron a investigaciones que 

determinaron el surgimiento de los aceros austeníticos de la serie H como resultado 

de las modificaciones realizadas por el American Casting Institute (ACI) al aumentar 

el contenido de carbono en aceros de la serie 300. Ello permitió garantizar buena 

rigidez y elevada resistencia mecánica en elementos muy cargados a grandes 

temperaturas (Peckner y Bernstein, 1994), lo que los convirtió en ese momento, en 

materiales idóneos para la fabricación de componentes de hornos metalúrgicos y 

equipos de las industrias petroquímicas, energéticas y del cemento. 
 
Dentro del total de la producción mundial de aceros inoxidables, el 52 % pertenece a 

los aceros austeníticos inoxidables al cromo-níquel (De Meyer et al., 2001). La 
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selección de estos materiales para aplicaciones que implican resistencia a la 

corrosión a altas temperaturas requiere de un conocimiento profundo sobre los 

mecanismos y la cinética de la formación de fases secundarias, capas superficiales, 

su composición química, estructura, mecanismos de difusión, etc.  Todos estos 

factores y otros que están estrechamente relacionados con las propiedades 

mecánicas y estructurales a altas temperaturas permiten la adecuación del material  

para usos específicos. 

 
1.2.2. Desarrollo y estado actual de las aleaciones endurecidas por 

precipitación de partículas coherentes 

La necesidad de aumentar la eficiencia operativa de equipamientos y procesos a 

elevadas temperaturas ha conllevado al desarrollo de nuevos materiales con 

resistencia a la fluencia incrementada, destacándose las superaleaciones complejas 

endurecibles por precipitación, aplicables a las más diversas situaciones y 

requerimientos industriales. En tal sentido, las superaleaciones base níquel e hierro 

han tenido un incuestionable predominio en los campos de la aeronáutica (motores 

de aviación), plantas de potencia (componentes de turbinas de gas y de vapor) y las 

industrias petroquímicas y  metalúrgica (componentes de hornos). 

Las superaleaciones tienen como elementos base metales del Grupo VIIIB y 

usualmente consisten en varias combinaciones de hierro, níquel, cobalto y cromo con 

menores cantidades de wolframio, molibdeno, talio, niobio, titanio y aluminio. Los tres 

grupos más importantes de superaleaciones son base níquel, base hierro y base 

cobalto.   

Los primeros estudios sobre materiales intermetálicos se deben a Kurnakov y Cole 

en 1916 y se refieren a un estudio de compuestos intermetálicos del sistema Au-Cu, 

pero realmente la actividad científica en este campo se inició a principios de los años 

50, a pesar de que a finales de los 60 se produjo un importante declive por el 

problema de la gran fragilidad que presentaban estos materiales a temperatura 

ambiente. Aunque los estudios realizados hasta ese momento habían sido 

fundamentalmente de carácter básico, quedaba implícita la idea de sus posibles 

aplicaciones estructurales (González, 1989). 
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En 1929, Bedford y Pilling y simultáneamente Merica añadieron pequeñas cantidades 

de titanio y aluminio a una aleación de base hierro con un contenido de un 10 % de 

níquel y un 20 % de cromo y observaron una considerable mejora de la resistencia 

en caliente. Con la adición inicial del titanio obtuvieron endurecimiento por 

precipitación, mejorado con la adición de aluminio que proporcionó, además, una 

mayor resistencia, dando lugar así a la primera superaleación con aplicaciones 

prácticas. En 1940, Bradley y Taylor atribuyeron la mejora de las propiedades a altas 

temperaturas a la presencia de pequeñas partículas de una fase coherente con la 

matriz detectada mediante la difracción de rayos X. Más tarde, Taylor y Floyd 

identificaron la fase como γ', en aleaciones de base cobalto endurecidas por la 

presencia de carburos (González, 1989). 

 
Hacia 1960, los buenos resultados obtenidos mediante la adición de aluminio y titanio 

animaron a los fabricantes de aleaciones a incrementar el número y cantidades de 

elementos aleantes, principalmente niobio y tantalio; pero la aparición de problemas 

relacionados con la presencia de fases fragilizantes como las fases σ, µ y fases 

Laves y el aumento de segregaciones en piezas coladas en diferentes dimensiones 

limitaron su aplicación. También se añadieron aleaciones con una compleja 

estructura de fronteras de grano, con carburos M23C6 rodeados de γ' (Velázquez, 

2002). 

 
Así, como consecuencia de las investigaciones de Plati en el 2003, el 

perfeccionamiento y aplicación exitosa de aleaciones con resistencia a la 

termofluencia incrementada del tipo Ni-Cr y aceros austeníticos en la fabricación de 

componentes de aviación y sistemas generadores de potencia condujo al desarrollo 

de las “superaleaciones”.  
 
Las excelentes propiedades de las superaleaciones termo-resistentes base níquel y 

algunos aceros austeníticos recaen, fundamentalmente, en la existencia de 

precipitados con estequiometría del tipo Ni3X (γ'), donde X representa átomos de 

elementos como el niobio, titanio y boro. Gamma prima es un compuesto estructural 

intermetálico presente en las superaleaciones. Un compuesto intermetálico que 

posee características de ambos: metal y cerámico con enlaces que son una mezcla 

de enlace metálico y covalente (Plati, 2003).  
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Los precipitados γ' pueden ser coherentes con la matriz desordenada de estructura 

cúbica centrada en las caras (CCC ó  γ). La fracción volumétrica de la fase γ' puede 

alcanzar valores de hasta 0,7 y los precipitados suelen poseer también una 

estructura cúbica centrada en las caras con una orientación cubo-cubo con la matriz 

austenítica  γ. La diferencia entre los parámetros de redes γ y γ' establece dos 

aspectos significativos: la magnitud y el signo del desajuste. Ambos parámetros 

determinan en gran medida, el comportamiento a la termofluencia de la aleación 

debido a los efectos de engrosamiento de las partículas que determina el mecanismo 

de movimiento de las dislocaciones (Yoshitake et al, 1998).  

 
Miner (1997) y Bruno et al (2003) definen el desajuste cristalográfico según la 

expresión: 

)(
2

'

'

γγ

γγδ
aa
aa

+

−
=  . . . . . . . . . .(1) 

 
Donde: 
 

γa  y 'γa  son los parámetros de la red de las fases γ y γ’ respectivamente. 
 
La dependencia del desajuste en sistemas de aleaciones metálicas ha sido abordada 

por Mukherji et al (2003), Verdier (2004) y Huang et al (2005); mientras que el 

estudio de los procesos difusivos en las características de las partículas segregadas 

y por tanto, en el grado de desajuste, fue abordado por Himemiya y Umeda (1998) y 

Fratzl et al (2004), ofreciendo un exhaustivo análisis de las interacciones elásticas 

que tienen lugar por la diferencia del espaciamiento de las redes de dos fases 

coherentes en superaleaciones base níquel. Estos autores coinciden en que en 

dependencia de la composición de la aleación, los precipitados pueden adquirir 

diferentes morfologías que están relacionadas con el desajuste del precipitado con la 

matriz y, debido a las diferencias entre los radios atómicos de los elementos 

disueltos en la fase γ’, el desajuste queda controlado por los elementos aleantes que 

se disuelven en la misma. De esta manera, las partículas pueden ser esferoidales 

como, por ejemplo, en aleaciones del sistema Ni-Al-Si; cuboidales o tetraédricas 

como en las aleaciones Ni-Al, Ni-Al-Mo, Ni-Al-Ti, Ni-Al-Cr o también Ni-Al-Si, 

laminares o en forma de discos como en las aleaciones Al-Cu y Cu-Be. Los 

precipitados esféricos se observan cuando el desajuste es menor que 0,3 % y los de 

cubo o tetraedros para desajustes que oscilan entre 0,3–1,0 %. En las aleaciones en 
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que el desajuste es mayor que 1,0 %, se obtienen precipitados en forma de láminas 

o discos (Peretti, 2000; Fratzl et al., 2004). Valores de desajustes negativos 

incrementan el apilamiento y las redes de dislocaciones interfaciales más finas, los 

que incrementan la resistencia a la termofluencia de la aleación (Zhang et al., 2002; 

Koizumi et al, 2003). 

 
Las superaleaciones, de acuerdo con su etapa de desarrollo, se pueden clasificar en 

superaleaciones de primera, segunda, tercera, cuarta y quinta generación. Las de 

primera generación se caracterizan por ser monocristalinas monofásicas y no 

contienen renio como elemento de aleación e incluyen en su composición elementos 

microaleantes como el aluminio, titanio y boro, como es el caso de las 

superaleaciones  IN600 y IN605.  

 
Como resultado de la aplicación de innovaciones tecnológicas, donde predominan 

esencialmente las nanotecnologías como fundamento para la obtención de 

materiales con mejores propiedades, a partir de los 80’s, se comenzaron a 

desarrollar las superaleaciones de segunda generación, que contienen hasta 3 % de 

renio (Li et al, 2000 y Bhadeshia, 2007) y pequeñas cantidades de rutenio e iridio, y 

poseen propiedades superiores a las de las aleaciones de referencia o aleaciones 

bases. A diferencia de las aleaciones de primera generación, a partir de segunda 

generación las aleaciones fueron bifásicas (y por supuesto, tratable térmicamente). 

Estas se caracterizaron por poseer resistencia a la termofluencia incrementada por 

los efectos de endurecimiento por precipitación de nanopartículas coherentes, como 

las superaleaciones René N5, CMSX-4, PWA 1484, IN718 y Nimonic 80A (Mackay et 

al, 2007). 

 
La necesidad de incrementar las temperaturas de operación y la resistencia a la 

termofluencia de componentes de turbinas, trajo consigo el desarrollo de las 

aleaciones de tercera generación como resultado del incremento del contenido de 

metales refractarios y la disminución de la cantidad de cromo. Los contenidos de 

renio en estas aleaciones están en el orden de 5,5-6 %, como ocurre en las 

superaleaciones René N6, TMS-75  y CMSX-10. Las aleaciones de la cuarta 

generación contienen mayores cantidades de metales refractarios para incrementar 

la resistencia y metales del grupo del platino para la prevención de fases de 

empaquetamiento denso, como las superaleaciones EPM 102 y TMS138; mientras 
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que las aleaciones de la quinta generación poseen mayores contenidos de metales 

refractarios como el molibdeno, cromo y rutenio que las de la cuarta generación, 

entre las que se destacan actualmente las superaleaciones TMS-162 y TMS-196 

(Mackay et al, 2007). 

 
La literatura recoge importantes resultados de investigaciones sobre el desarrollo de 

superaleaciones, destacándose los trabajos de Tawancy et al, 1994; Chen, 1995; 

Bouse y Dunham, 1997; Hibner y Sizek, 1997; Horton et al, 1997; Kim et al, 1997; 

Nazmy et al, 1997; Smith et al, 1997; Lehockey et al, 1998; Yamabe-Mitarai et al, 

1998; Furrer y Hans, 1999; Gu et al , 1999; Li et al, 2000; Yu et al, 2000; Huang et al, 

2001; Koizumi et al, 2003; Tancret et al, 2003 a y b; Wanderka et al, 2004; Brian, 

2005; Del Genovese et al, 2005; Gao et al, 2005; Li et al, 2005; Sournail y 

Bhadeshia, 2005; Xishan, 2005; Carroll et al, 2006; Cui et al, 2006; Kablov, 2006; 

Kitashima et al, 2006; Sato et al, 2006; Sato y Harada, 2006; Guo et al, 2007; 

Kitashima et al, 2007; Lamm y Singer, 2007; Mitchell y Preuss, 2007; Sato et al, 

2007; Seo et al, 2007 y Song y Mark, 2007; sin embargo, estas investigaciones se 

refieren a superaleaciones base níquel o aceros austeníticos bajos en carbono. 

 
1.2.3. Las Redes Neuronales Artificiales aplicadas al diseño de materiales 
 
Es indudable que para satisfacer de una forma u otra las necesidades de los criterios 

de diseño, las aleaciones metálicas complejas usualmente contienen gran variedad 

de elementos de aleación. Frecuentemente, la influencia individual de los elementos 

de aleación sobre las propiedades mecánicas se puede conocer bajo determinadas 

condiciones y en ocasiones, se pueden racionalizar las interacciones simples entre 

dos o más elementos; sin embargo, hasta hace muy poco resultaba muy difícil 

estudiar la influencia de todas las interacciones entre los elementos a la vez, pues en 

el contexto de la ciencia de los materiales, las entradas generalmente están 

asociadas a múltiples parámetros como: elementos de aleación, tamaño del grano 

metálico, parámetros de la red, tratamientos térmicos y/o termomecánicos, 

temperatura, tiempo, tamaño crítico de grietas, etc.; mientras que las salidas 

generalmente resultan ser propiedades mecánicas  (tensión de fluencia, tensión 

última, dureza, elongación, velocidad de propagación de grietas, propiedades de 

termofluencia, etc.) o físico-químicas (grado de desajuste de redes de fases o 
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estructuras superpuestas, reacciones de precipitación) difíciles de incluir en un solo 

modelo utilizando métodos clásicos de regresión.  
 
En tal sentido, investigaciones recientes (Tancret, 2000) enfatizan en la eficacia del 

uso de modernas técnicas de inteligencia artificial, tales como las redes neuronales y 

los procedimientos Gaussisanos como herramientas para la regresión no lineal en la 

modelación del comportamiento de aleaciones complejas y sus procesos de 

elaboración según los requerimientos metalúrgicos, tecnológicos y físico-químicos.  

 
Mariño y Velázquez (2007) exponen las potencialidades de aplicación de las Redes 

Neuronales Artificiales (RNA) y los Procedimientos Gaussisanos (PG) y las ventajas 

que ofrecen ambos métodos en relación con el de regresión lineal clásica, aplicadas 

al contexto de la Ciencia e Ingeniería de los Materiales. 

 
En un análisis pormenorizado de la efectividad de los modelos de regresión lineales, 

Bhadeshia (1999) subraya algunas irregularidades que limitan su aplicación en el 

marco de la ingeniería de los materiales:  

 
1. El modelo se selecciona antes de la realización de los análisis. 

2. Se requieren, como mínimo, tantos parámetros como variables de entrada 

existan. 

3. En presencia de términos no lineales, el modelo de correlación obtenido asume 

una tendencia a la linealidad o a formar una ecuación seudo-lineal. 

4. Una vez obtenida la ecuación de regresión, ésta es válida para toda la extensión 

del espacio de entrada, lo que podría ser desacertado e implicar serios errores en 

las predicciones, como es el caso de las aleaciones base hierro, donde la relación 

entre la resistencia mecánica y el contenido de carbono de los aceros cambia de 

forma brusca y radical a medida que se incrementa el contenido de carbono y el 

material adquiere características de hierro fundido. 
 
La irregularidad No. 4 alerta sobre la necesidad de realizar análisis exhaustivos, que 

permitan acotar muy bien los intervalos de validez de las expresiones, de acuerdo 

con las condiciones analizadas para garantizar la debida correspondencia entre el 

significado matemático y el sentido físico del modelo. La existencia de estas 

limitaciones presupone la presencia de riesgos en las predicciones que pueden 

conllevar a la realización de falsos pronósticos. Como se planteó anteriormente, 
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estas dificultades podrían superarse con la realización de análisis no lineales como 

las RNA y los PG. 

 
Las Redes Neuronales Artificiales permiten la realización de una regresión 

paramétrica no lineal de una salida como función de un variado número de entradas 

prefijadas. Aspectos esenciales de la estructura y funcionamiento de las RNA se 

pueden encontrar en los trabajos publicados por Tancret et. al. (1999), utilizando una 

estructura típica de red neuronal similar a la propuesta por Hidetoshi et. al. (1996), 

Bhadeshia (1999, 2006) y Mariño y Velázquez (2007). 
 
La literatura consultada recoge un gran número de aplicaciones específicas de las 

técnicas de inteligencia artificial en la rama de la Ciencia de los Materiales. Modelos 

de redes neuronales artificiales han sido utilizados exitosamente por Jones et. al. 

(1995), Fujii et. al. (1996, 1999), Hidetoshi et. al. (1996), Jones (1997), Singh  (1998), 

Brun et. al. (1999), Tancret et. al. (1999), Warde y Knowles (1999 a y b), Dumortier y 

Leher (1999), Dilthey y Heidrich (1999), Kong y Hodgson (1999), Bhadeshia (1999), 

Tancret et. al. (2003 a y b), Bhadeshia et. al. (2003), y Bhadeshia y Sournail (2003) 

en el diseño y evaluación de aceros y superaleaciones base níquel. 
 
Igualmente, Dumortier y Leher (1999) y Prabhakar y Lahiri (2003) realizaron la 

modelación estadística de la resistencia a la tracción en aceros al carbono, Kong y 

Hodgson (1999) y Mandal et. al. (2006) modelaron la resistencia en caliente de 

aceros austeníticos y Guo y Sha (2004) realizaron la modelación de los parámetros 

de procesamiento y propiedades de aceros martensíticos envejecibles. Cole et al. 

(2000) y Murugananth et. al (2002) modelaron las propiedades de uniones soldadas 

de diferentes aceros, mientras que Sournail (2002) y Sournail et al. (2002) emplearon 

con éxito modelos de redes neuronales para evaluar las propiedades de resistencia a 

la termofluencia de aceros austeníticos en función de su composición química que 

incluyeron 16 elementos diferentes a diversas temperaturas para tratamientos de 

solubilización, temperaturas y tiempos de ensayo, se utilizaron modelos constitutivos 

artificiales de redes neuronales. 
 
Otros autores refieren la aplicación de redes neuronales a la modelación de las 

temperaturas de inicio y final de las transformaciones austeníticas en los aceros 

(Gavard et. al. 1996); a  la  relación entre la  estructura  y  propiedades  de  

aleaciones  del  tipo  Al-Zn-Mg-Cu (Femminella et. al., 1999); al estudio de los 
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efectos de la concentración de carbono y la velocidad de enfriamiento sobre las 

transformaciones durante el enfriamiento continuo de aceros al carbono y de 

mediana aleación (Wang et. al., 1999); al pronóstico de los niveles de temperatura en 

altos hornos (Otsuka et. al., 1999); al control de los niveles del molde en la fundición 

continua (Watanabe et. al., 1999); al control de procesos de soldadura (Bhadeshia et. 

al., 1995; Dilthey y Heidrich, 1999; Suga et. al. ,1999;  Auki y Suga, 1999, Vitek, 

1999; Thomson, 1999; Metzbower et. al., 2002) y a la modelación de características y 

propiedades de hierros dúctiles (Badmos et. al., 1998; Yescas-González y 

Bhadeshia, 2002 y Yescas-González, 2003). 

 
Bailer-Jones et. al. (1997), Bhadeshia y Sournail (2003) y Tancret et al. (1999 y 

2003a) alcanzaron resultados similares aplicando Procesos Gaussianos y modelos 

de redes neuronales por separado. Por su parte, Bailer-Jones et. al. (1998) aplicaron 

Procesos Gaussianos  a la modelación empírica de la formación de austenita durante 

el enfriamiento continuo del acero;   Gibbs (1998), Bailer-Jones et. al. (1999) y 

Tancret et. al. (2003a) aplicaron, a su vez, procedimientos Gaussianos al diseño y 

evaluación de aceros o superaleaciones base níquel. A su vez, los Procesos 

Gaussianos también han sido aplicados a problemas de modelación de procesos de 

recristalización en aleaciones de aluminio por Bailer-Jones et. al. (1999 b). 
 
A pesar de que los modelos de RN y PG han sido utilizados indistintamente en el 

diseño y evaluación de materiales para ingeniería y otros procesos asociados como 

fundición y soldadura, muy pocos autores se han referido a las ventajas y 

limitaciones de ambos métodos en tal sentido. 
 
Mariño y Velázquez (2007) sostienen que aunque los modelos paramétricos de PG 

se utilizan con más frecuencia, no son los suficientemente generales cuando se 

investigan gran número de datos. Tancret et. al. (1999) previene que aunque el 

proceso de entrenamiento de un modelo de PG es relativamente simple y suficiente 

para entrenar solamente un modelo, el tiempo de cálculo para la optimización se 

incrementa aproximadamente con el cubo de la base de datos. De esta forma, los 

tiempos de optimización pueden resultar muy rápidos (minutos u horas) para 

pequeñas bases de datos (unos pocos cientos de puntos) o muy extensos (horas y 

días) para grandes bases de datos (varios miles de puntos). 
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Sin embargo, los modelos de RN, aunque incrementan la complejidad de los análisis, 

son más efectivos para grandes cantidades de bases de datos. La complejidad en los 

análisis con RN radica en el entrenamiento y prueba de los disímiles modelos que 

puedan analizarse bajo las diferentes condiciones iniciales, en la selección del 

modelo más adecuado, la creación del comité (conjunto) de modelos y su posterior 

optimización; pero una vez entrenada la base de datos, los modelos de RN no 

necesitan recorrer toda la extensión de la base de datos para ejecutar las 

predicciones. De esta forma, las predicciones resultan ser más rápidas, los tiempos 

de cálculo son independientes de la base de datos y sólo dependen del número de 

entradas, del número de parámetros en el modelo y las cantidades de predicciones a 

realizar. 
 
1.3. Consideraciones finales 
 
En los últimos años ha habido un  importante impulso al estudio y desarrollo de 

nuevas superaleaciones. Importantes aportes han sido desarrollados por Gao, 1995; 

Kim et al, 1997; Nazmy et al, 1997; Bouse y Dunham, 1997; Smith et al, 1997; Hibner 

et al, 1997; Horton, et al, 1997; He et al, 1998;Gu et al, 1999;  Peretti, 2000 y Tancret 

y Bhadeshia, 2003 en relación con el estudio de las características 

microestructurales y el comportamiento de superaleaciones base níquel de segunda 

y tercera generación, se enfatiza en el aumento de la resistencia de estas aleaciones 

mediante la adición de elementos microaleantes como el aluminio, el titanio, el niobio 

o el iridio.  

 
Más recientemente  Koizumi et al, 2003; Wanderka et al, 2004; Amer et. al, 2005; Del 

Genovese et al, 2005; Pyczak et al, 2005; Xishan, 2005;  Carroll et al, 2006; Cui et al, 

2006; Guo et al, 2007; Kitashima et al, 2007 y Seo et al, 2007; estudiaron los efectos 

de elementos como el renio, rutenio, hafnio o iridio en el desarrollo de 

superaleaciones base níquel de cuarta y quinta generación. A su vez, Yamabe-

Mitarai et al, 1998; Yu et al, 2000 y Huang et al, 2001; desarrollaron superaleaciones 

resistentes a la termofluencia base iridio. Todos estos autores confirman el efecto 

reforzador de partículas coherentes precipitadas en la matriz, incrementando 

considerablemente las propiedades de termo-resistencia de la aleación. 
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En el campo de las aleaciones base hierro, base titanio y los aceros austeníticos de 

bajo carbono también se han reportado algunas investigaciones al respecto dentro 

de las que se pueden destacar: Sharma et al (1999), quienes estudian la 

precipitación interfásica en una aleación Ti-Al concluyen que la misma al ser 

expuesta a altas temperaturas manifiesta el fenómeno de la precipitación interfásica 

de la especie Ti2Al (C,N) tal y como ocurre en los aceros aleados con cobre y níquel 

y los aleados al vanadio. 

 
García Mateo et al (2000) plantearon el mecanismo de recristalización de un acero 

microaleado con vanadio obteniendo como principal resultado el incremento de  la 

resistencia mecánica de la aleación a través de un endurecimiento por precipitación. 

Kimura et al y Wan et al (2002), estudiaron el efecto de elementos de aleación como 

el niobio, talio y níquel en aleaciones de matriz austenítica en cuya  composición 

figura el aluminio y argumentan su contribución en la modificación de las propiedades 

de termofluencia. Es de destacar entre los resultados, la caracterización de la 

interacción Ni-Al y la formación de compuestos intermetálicos que se tornan más 

finos mientras menor es el desajuste de la red, factor que contribuye con el 

fortalecimiento de la aleación.  

 
En un trabajo referido a los mecanismos de precipitación de partículas coherentes en 

aceros austeníticos con un 24 % de Ni en su composición y con adiciones de boro, 

Ducki et al (2003) tratan la influencia de los tiempos de envejecimiento prolongados 

en el proceso de precipitación de fases intermetálicas y carburos. Como principal 

resultado exponen los histogramas de distribución de tamaño de grano de la fase γ´ 

que muestran la tendencia a alcanzar el máximo diámetro de las partículas 

precipitadas con el incremento del tiempo de envejecimiento.  

 
Entre los años 2002-2004 Dunning y Alman publicaron varios materiales referidos a 

la influencia del aluminio y el silicio en la resistencia a  la oxidación de aceros 

austeníticos. Pero sólo se enfatiza en la influencia de estos elementos aleantes que 

mejoran la respuesta de estos aceros ante condiciones de oxidación a altas 

temperaturas, sin llegar a establecer con profundidad la variación y/o mejoramiento 

de las propiedades mecánicas de dicho acero, ni a optimizar ningún parámetro de la 
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microestructura como tamaño del grano, tamaño de las partículas de carburos o la 

distribución de los mismos en la matriz austenítica.  

 
Las experiencias que existen en la obtención de superaleaciones de base hierro y 

específicamente aceros inoxidables de matriz austenítica endurecibles por 

precipitación son numerosas; sin embargo, estas pertenecen a aceros inoxidables 

laminados (serie 300 de la ASTM) que se caracterizan por poseer bajos contenidos 

de carbono.  

 
Trabajos preliminares realizados con el acero ACI HK-40 por Roach y Van Echo, 

1981  reportan las propiedades de fluencia de uniones soldadas en la aleación HK-

40. Mientras que Avery, 1988, se refiere a la microestructura de aleaciones HH y HK-

40 después de procesos de carburización, mencionando solamente el fenómeno de 

precipitación de carburos; Pardo, 1993 solamente reporta los casos de roturas en 

componentes fabricados de este acero y el establecimiento de la cinética  de la 

corrosión de la aleación pero no se analiza siquiera los efectos de las temperaturas 

sobre la microestructura del metal. Todo lo anterior demuestra que las 

investigaciones realizadas están dirigidas fundamentalmente a los análisis de rotura 

y el fenómeno de precipitación de carburos. 

 
La literatura consultada reporta muy escasa bibliografía sobre el incremento de la 

resistencia a la termofluencia de superaleaciones base Fe fundidas por efectos de 

elementos microaleantes, con excepción de Zaghloul et al. (1981), que estudiaron la 

correlación entre los factores estructurales y la resistencia a la termofluencia del 

acero ACI HK-40 microaleado con titanio, niobio y titanio más niobio, pero 

enfatizando solamente en el rol que juegan las franjas de carburo en el borde de los 

granos. Nakahigashi et al. 1991, consideran que la resistencia mecánica de los 

aceros austeníticos se afecta muy poco cuando los contenidos de níquel varían hasta 

un 22 %  aproximadamente. 

 
Una importante contribución al estudio de las teorías de la fluencia lenta de 

aleaciones de la serie H (ACI HH, ACI HK-40 y ACI HI) fue realizada por Velázquez 

(2002), quien establece el mecanismo de rotura de aleaciones ACI HH en presencia 

de fluencia lenta en condiciones de operación de los hornos de reducción de la 

Empresa Che Guevara. Velázquez (2002) obtuvo un modelo matemático que 
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describe la solución general para la predicción del estado tenso-deformacional de 

brazos fabricados con la aleación ACI HH operando en regímenes normales de 

explotación para el intervalo de temperaturas de 500º C a 780º C y en ausencia 

entallas metalúrgicas como las fases σ, µ y otras. 

Según Velázquez (2002), este modelo es generalizable para aceros con 

características tenso-deformacionales similares a las del acero ACI HH,  como  es  el  

caso  del ACI HK-40. Este es considerado como uno de los puntos de partida para la 

profundización en los estudios del fortalecimiento de la termo-resistencia de la 

aleación ACI HK-40.  
 
Como se observa, en la bibliografía consultada no se ha profundizado en la cinética 

del desarrollo, crecimiento y mecanismos de precipitación de partículas 

intermetálicas en aleaciones de la serie H que induzcan un incremento de la termo-

resistencia de la dichas aleaciones y en específico la aleación HK-40 por la 

utilización de aluminio como elemento de aleación, lo que justifica el desarrollo de 

esta investigación. 
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Conclusiones del Capítulo I 

Por todo lo anterior, como resultado de análisis del estado del arte y la base teórica 

existente, se plantean las siguientes conclusiones: 
 

1. La bibliografía consultada reporta importantes contribuciones al desarrollo de 

superaleaciones donde predominan elementos de aleación como el aluminio, 

titanio, niobio, renio, iridio y rutenio en el caso de las superaleaciones base 

níquel y cobalto y elementos como el niobio, vanadio, boro y el talio en el caso 

de las aleaciones base hierro, que optimizan la respuesta de estos materiales 

ante cargas considerables a altas temperaturas debido a la precipitación de 

partículas coherentes con la matriz metálica. 

 
2. En correspondencia con la conclusión anterior, no se han reportado resultados 

de investigación previos que expliquen el incremento de la resistencia a la 

termofluencia de la aleación ASTM ACI HK-40 por precipitación controlada de 

partículas coherentes inducidas por la añadidura de aluminio como elemento 

de aleación. 

 
3. Las teorías científicas y tecnologías probadas sobre el endurecimiento de 

aleaciones por precipitación controlada de partículas coherentes, aunque han 

estado enfocadas hacia el diseño, desarrollo y evaluación de superaleaciones 

base níquel, base cobalto y base hierro con bajos contenidos de carbono, 

también son aplicables al diseño, desarrollo y evaluación de nuevas 

aleaciones austeníticas base hierro con elevados contenidos de carbono, 

como es el caso del acero austenítico fundido ASTM ACI HK-40. 

 
4. Las regularidades del mecanismo de fortalecimiento de la aleación ACI HK-40 

por precipitación controlada de partículas coherentes  γ’ inducidas por la 

adición de aluminio como elemento microaleante, no han sido estudiados ni 

establecidas con anterioridad, lo que constituye un problema científico en el 

campo de la ciencia y la tecnología. 
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CAPÍTULO II. FUNDAMENTOS CIENTÍFICOS DE LA INVESTIGACION 
 
2.1. Introducción 
El diseño de materiales para ingeniería involucra la optimización simultánea de un 

conjunto de parámetros bajo circunstancias en que sus interacciones no están a 

menudo bien definidas, por lo que la aplicación de los métodos convencionales de 

prueba y error en ocasiones resultan inadecuados para estos fines; sin embargo, la 

modelación empírica de estos parámetros puede conducir a nuevos métodos 

capaces de propiciar el tratamiento de los mismos con independencia del nivel de 

complejidad e interrelación de las variables (Bhadeshia et. al, 2003). 

 
Las aleaciones termo-resistentes modernas suelen contener una amplia gama de 

elementos químicos que les conceden propiedades particulares. Sin embargo, la 

influencia individual de estos elementos de aleación sobre las propiedades se puede 

medir y comprender después de no poco tiempo de observación y experimentación, 

mientras que las interacciones simples entre dos, tres o más elementos se pueden 

formular; sin embargo la descripción de todas las interacciones juntas es un proceso 

extremadamente complejo. Por esta razón, los esfuerzos de los investigadores se 

dirigen hacia el desarrollo y validación de técnicas de modelación para pronosticar 

de forma precisa las propiedades mecánicas, parámetros microestructurales y 

estabilidad de fases de aleaciones a elevadas temperaturas con una mejor relación 

costo-eficiencia. Las simulaciones de las propiedades con la utilización de 

herramientas de cómputo ofrecen descripciones teóricas y numéricas confiables y la 

posibilidad de predecir con gran exactitud el fenómeno estudiado, variando a 

voluntad el conjunto de variables y parámetros a evaluar y sustituyendo o 

complementando los costosos experimentos de laboratorio. 

 
En los últimos años, las técnicas de modelación matemática aplicadas al diseño de 

materiales se han convertido en una herramienta eficaz para la predicción de las 

propiedades mecánicas de aleaciones metálicas con un amplio rango de parámetros 

a partir del conocimiento de los valores de entrada (composición química, 

temperatura de tratamiento, tensiones de fluencia, tensiones últimas, resistencia a la 

tracción, tenacidad, resistencia a la termofluencia,  parámetros de la red, etc.) que 

conformarían la base de datos para el entrenamiento y prueba de los modelos 

capaces de reproducir de manera fiel el comportamiento de aquellas aleaciones 
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cuyas características se encuentren dentro de los rangos especificados por los 

valores de entrada.  

 
De esta forma, conocidos el conjunto de propiedades mecánicas deseadas y los 

límites de composición, es posible obtener un modelo que permita seleccionar la 

composición química más idónea para una aleación determinada o aquellas 

combinaciones que alcancen o excedan los niveles prefijados en los valores de 

entrada. 

 
Las aleaciones metálicas complejas usualmente contienen gran variedad de 

elementos de aleación para satisfacer de una forma u otra las necesidades de los 

criterios de diseño. Frecuentemente, la influencia individual de los elementos de 

aleación sobre las propiedades mecánicas se puede conocer bajo determinadas 

condiciones y en ocasiones, se pueden racionalizar las interacciones simples entre 

dos o más elementos; sin embargo, hasta hace muy poco resultaba prácticamente 

imposible estudiar la influencia de todas las interacciones entre los elementos a la 

vez.  

 
En los procesos investigativos aplicados al estudio de materiales, a menudo se 

realizan análisis de regresión de parámetros donde los datos se ajustan a relaciones 

lineales que no escapan a la realización de estimaciones erróneas. A pesar de que 

los modelos lineales resultan ser muy sencillos (con independencia de que se 

consideren o no las interacciones entre las variables) y suelen ofrecer buenas 

predicciones, estos presentan algunas limitaciones (Bhadeshia, 1999). En tal 

sentido, investigaciones recientes (Tancret, 2000) enfatizan en la eficacia del uso de 

modernas técnicas de inteligencia artificial tales como las redes neuronales y los 

procedimientos Gaussianos como herramientas para la regresión no lineal en la 

modelación del comportamiento de aleaciones complejas y sus procesos de 

elaboración según los requerimientos metalúrgicos, tecnológicos y físico-químicos.  

 
2.2. Las Redes Neuronales Artificiales (RNA) 
 
Las Redes Neuronales Artificiales permiten la realización de una regresión 

paramétrica no lineal de una salida como función de un número de entradas 

prefijadas. En el contexto de la ciencia de los materiales, las entradas pueden estar 

asociadas a diversos parámetros como: tamaño del grano metálico, parámetros de 
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la red, composición química, tratamientos termomecánicos, temperatura, tiempo, 

tamaño crítico de grietas, etc; mientras que las salidas generalmente resultan ser 

propiedades mecánicas  (tensión de fluencia, tensión última, dureza, elongación, 

velocidad de propagación de grietas, propiedades de termofluencia, etc.) o físico-

químicas (grado de desajuste de redes de fases o estructuras superpuestas, 

reacciones de precipitación). 

 
En la figura 2.1 se muestran algunos aspectos esenciales de la estructura y 

funcionamiento de las RNA a partir de lo publicado por Tancret et. al. (1999) 

utilizando una estructura típica de red neuronal similar a la propuesta por Hidetoshi 

et. al. (1996) y Bhadeshia (1999, 2006). 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

La representación de la regresión lineal se ilustra en la figura 2.1 a), mientras que la 

figura 2.1 b) representa la regresión no lineal. Las entradas “xi” definidas por las 

concentraciones (en %) de los elementos químicos que se desean investigar, 

constituyen los nodos de entrada, mientras que la salida determina el nodo de salida 

correspondiente a la tensión de fluencia del acero.  

De forma similar a los modelos de regresión lineal θω +=∑
j

jj xy , en la regresión 

lineal de redes neuronales cada entrada “xi” se multiplica por un coeficiente aleatorio 

“wi” y los productos se suman conjuntamente con la constante “θ” para proporcionar 

una salida: 

=Cσ ( )θ+∑ i
i

i xw  . . . . . . . . .(2) 

Figura 2.1. Arquitectura típica de una red neuronal. 
a) Regresión lineal, b) Regresión no lineal. 

a) b) 
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De la misma forma, en la regresión no lineal cada entrada “xj” también se multiplica 

por un coeficiente aleatorio “ )1(
jw ” y los productos se suman conjuntamente con la 

constante “θ” para proporcionar una salida como la representada en la ecuación 3:  

 
=Cσ )2(w tanh ( ) )2()1()1( θθ ++∑ j

i
j xw  . . . . . . .(3) 

Donde )2(w es un coeficiente y )2(θ es otra constante. Como se observa en la 

ecuación (3), en la regresión no lineal, la suma de los productos constituye el 

argumento de una tangente hiperbólica. La solidez de la tangente hiperbólica como 

función de transferencia está determinada por el coeficiente )1(
jw . La salida Cσ  es 

además una función no lineal de jw  y la función seleccionada usualmente resulta 

ser una tangente hiperbólica debido a su flexibilidad.  

 
Variando los coeficientes )1(

jw  la función hiperbólica cambia de posición dentro del 

espacio de entrada y así se puede modificar la forma exacta de la tangente 

hiperbólica y evitar la limitación No.4 planteada en el epígrafe 1.2.3 del Capitulo I. En 

ambos casos (regresión lineal y no lineal), la operación de sumatoria ocurre de 

forma oculta en el nodo oculto. 

 
Es lógico que un solo modelo de unidad oculta como el mostrado en la figura 2.1 no 

siempre es lo suficientemente flexible en la realización de las operaciones de 

cálculo; pero en este caso, se pueden añadir grados de no-linealidad mediante la 

combinación de varias tangentes hiperbólicas. En la figura 2.2 se muestra una 

estructura de red neuronal de dos unidades ocultas. En este caso, por razones de 

simplicidad, se omiten los detalles.  

 
Para i unidades ocultas, la función adopta la forma de la Ecuación 4. El número de 

funciones “tanh” determina el número de unidades ocultas y mientras más unidades 

ocultas posibles existan, más se incrementa la capacidad del método para capturar 

las interacciones entre las entradas.  
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=Cσ )2(
iw tanh ( ) )2()1()1( θθ ++∑ ij

j
ij xw  . . . . . . .(4) 

 
La complejidad de la función está en correspondencia con el número de unidades 

ocultas o “neuronas”.  

 
La facilidad de captura de las interacciones está dada por la naturaleza de no 

linealidad de las funciones de activación en cada neurona o unidad oculta. Sin 

embargo, la flexibilidad de las funciones utilizadas en el modelo de red neuronal 

podría provocar la dificultad de sobreajuste de los datos (Sourmail et al, 2003). Para 

minimizar este riesgo, los datos se dividen en dos grupos: datos de entrenamiento y 

datos de prueba. De esta forma, el modelo se genera solamente utilizando los datos 

de entrenamiento y los datos de prueba se utilizan para verificar que el modelo 

funciona cuando se introducen nuevos datos. Para que la modelación resulte 

efectiva, deben utilizarse bases de datos que contengan un elevado número de 

mediciones que a la vez cubran un amplio rango de composiciones de la aleación. 

 
Debido a que los coeficientes wi” y la constante “θ” para los modelos inicialmente se 

seleccionan aleatoriamente, los valores de salida del modelo no se corresponden 

con los establecidos en la base de datos, por ello los coeficientes se cambian 

sistemáticamente hasta que se obtiene la mejor descripción de la salida en función 

de la entrada, lo que se conoce como “entrenamiento de la red”. El entrenamiento de 

la red se efectúa mediante el ajuste de una función paramétrica compleja constituida 

por la suma de tangentes hiperbólicas factorizadas que incluye la optimización de los 

parámetros a través de la reducción progresiva de la suma del cuadrado de los 

Figura 2.2. Arquitectura de una red neuronal con dos unidades ocultas 
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errores derivados por la comparación de las predicciones contra los valores medidos 

de los parámetros de salida. Como resultado, se obtienen los coeficientes M que 

minimizan la función objetivo: 

 
wDw EEM αβ +=)(  . . . . . . . . . .(5) 

donde β  y α  son parámetros de que controlan la complejidad del modelo y  

2)1()( )(
2
1 ytE

i

i
D −= ∑  . . . . . . . . .(6) 

es el error total. Mientras se incrementa la complejidad de la función de ajuste, error 

DE tiende a disminuir su valor. )(it  y )(iy  son los valores de entrada y salida de los 

modelos respectivamente y ∑=
i

iw wE 2

2
1 el regularizador, utilizado para forzar las 

neuronas a utilizar coeficientes pequeños.  

 
Este método, desarrollado por Mackay, 1992 y utilizado por Sourmail, 2003 a través 

de un algoritmo para entrenamiento particular de redes neuronales, por medio de 

estadísticas Bayesianas, permite inferir la distribución más probable de los 

coeficientes a través del desarrollo de neuronas para la predicción de las 

propiedades de aceros austeníticos. En este caso, todas las posibilidades se 

consideran, pero se seleccionan según su probabilidad máxima. Los estadísticos 

Bayesianos, a diferencia de la estadística tradicional, admiten probabilidades 

subjetivas. El teorema de Bayes (Cozman, 2000; Fitelson, 2001; Sober, 2002; 

Swinburne, 2002) se utiliza entonces para indicar cómo se deben modificar las 

probabilidades subjetivas cuando se recibe información adicional de un experimento.  

 
La estadística Bayesiana está demostrando su utilidad en ciertas estimaciones 

basadas en el conocimiento subjetivo a priori y permiten revisar esas estimaciones 

en función de la evidencia, lo que está abriendo nuevas formas de hacer 

conocimiento (Sober, 2002). Actualmente se estudian y comprueban otros métodos 

de entrenamiento de RN (Srinivasulu, S. y Jain, 2006), pero a juzgar por lo reportado 

por la literatura, el algoritmo de Mackay es el más utilizado en los análisis de 

materiales para ingeniería. 
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En los modelos de RNA, los riesgos de sobreajuste que proporcionan de modelos 

falsos y controlan la complejidad de la función generada por la red, se disminuyen 

añadiendo términos normalizadores adicionales a la suma del cuadrado de los 

errores. Estos términos “penalizan” las funciones de elevada complejidad a la vez 

que la severidad de penalización es controlada por un conjunto de parámetros 

denominados hiperparámetros o coeficientes de descenso. En la interpretación 

Bayesiana de optimización de redes neuronales, estos hiperparámetros controlan la 

distribución de probabilidad previa en las funciones y expresan el grado de no 

linealidad esperado en la función. De esta manera, mediante el soporte Bayesiano 

se garantiza un control automático de la complejidad del modelo. Una explicación 

más detallada sobre las potencialidades de los métodos Bayesianos en el control de 

redes neuronales controladas la proporciona Mackay (1995). 

 
Mientras sea posible la optimización de los parámetros e hiperparámetros de una 

red neuronal, es usual detectar que los mejores resultados se obtienen mediante la 

optimización de varias redes neuronales que difieren en el número de parámetros y 

las condiciones iniciales aleatorias de optimización. Para formar el conjunto de 

modelos, se toma un subconjunto de redes y se toma el promedio de las 

predicciones. La selección de los modelos dentro del conjunto se realiza mediante la 

prueba de funcionamiento de cada red sobre un subconjunto de validación, lo que 

significa que el otro subconjunto permanece fuera del subconjunto de validación. Sin 

embargo, debido a la ocurrencia de todos estos eventos, la obtención de buenas 

predicciones mediante redes neuronales involucra el estudio de un gran número de 

modelos para la selección del modelo adecuado y consiguientemente hace que el 

proceso sea complicado y trabajoso. 

 
Un análisis más minucioso de los fundamentos de las unidades de Redes 

Neuronales aplicadas a la simulación de propiedades mecánicas de superaleaciones 

se aparta del objetivo de este trabajo, pero aparece detallado por Mariño y 

Velázquez (2007). 

 
2.3. Los Procesos Gaussianos (PG) 
 
Una alternativa similar al de las RNA, pero de alcance más simple es el Método de 

Proceso  Gaussianos. Los Procesos Gaussianos constituyen potentes modelos de 
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regresión especificados por medias parametrizadas y funciones de covarianza que 

han ganado popularidad en los últimos años (Sundararajan y Sathiya, 2005; 

Quiñonero-Candela, 2007). La posibilidad de utilizar la modelación de las 

propiedades de materiales complejos en función de su composición y/o parámetros 

de procesamiento utilizando procesos Gaussianos ha sido demostrada por Bailer-

Jones et. al. (1997, 1999), Tancret et. al (2003 a y b), Bhadeshia y Sournail (2003) y 

Bailer –Jones (2004). Una explicación más detallada y reciente sobre el fundamento 

de los PG la proporcionan Rasmussen y Williams (2006). 

 
De manera similar a los modelos de redes neuronales, en los PG se asume una 

distribución previa de la función para los datos de entrada; pero en lugar de definirla 

en términos de precedencia sobre los parámetros de la función, se coloca un 

Proceso Gaussiano directamente sobre la función. Esta precedencia expresa la 

uniformidad en las propiedades y los amplios rangos de correlación esperados de la 

función. Dada esta precedencia, asumiendo un modelo de perturbación que es 

Gaussiano y una muestra de datos de tamaño N, se pueden obtener las 

predicciones de nuevos valores de datos mediante la inversión de una matriz N x N. 

Normalmente, es posible conocer con precisión la uniformidad en las propiedades, 

por lo que como en las redes neuronales, se introducen hiperparámetros inferidos 

desde los datos utilizando métodos Bayesianos para controlar la complejidad 

esperada de la función. El análisis de la estructura estadística de un proceso 

Gaussiano también se aparta del objetivo de este trabajo, pero se puede obtener de 

Tancret et. al, 2003a. 

 
La oportunidad de aplicar estos fundamentos en el diseño de aleaciones austeníticas 

con resistencia a la termofluencia incrementada es particularmente atractiva, pues 

los beneficios resultarían considerablemente elevados al reducirse las cantidades de 

coladas y ensayos mecánicos necesarios para verificar una aleación cuyas 

características respondan a las necesidades de diseño.  

 
2.4. Metodología de trabajo para elaborar las hipótesis científicas  
 
Para elaborar las hipótesis científicas de la investigación, se siguió la metodología 

de trabajo: 
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1. Simulación de las propiedades mecánicas requeridas, 

2. Simulación de la solidificación y el diagrama de equilibrio, 

3. Simulación de la precipitación de partículas γ’, 

4. Predicción del desajuste, 

5. Obtención de la aleación. 

6. Realización de ensayos 

 
2.4.1. Simulación de las propiedades mecánicas 
 
La coincidencia entre los valores obtenidos por simulación de propiedades de 

aleaciones metálicas utilizando Redes Neuronales Artificiales y Procesos Gausianos 

con las observaciones experimentales obtenidas por Jones et. al. (1995), Fujii et. al. 

(1996, 1999), Hidetoshi et. al. (1996), Jones (1997), Singh  (1998), Brun et. al. 

(1999), Tancret et. al. (1999), Warde y Knowles (1999 a y b), Dumortier y Leher 

(1999), Dilthey y Heidrich (1999), Kong y Hodgson (1999), Bhadeshia (1999), 

Tancret et. al. (2003 a y b), Bhadeshia et. al. (2003), y Bhadeshia y Sournail (2003) 

en el diseño y evaluación de aceros y superaleaciones base níquel sugieren la 

factibilidad de utilizar estas técnicas de inteligencia artificial para simular las 

propiedades mecánicas necesarias a obtener sobre la base de los parámetros 

requeridos.  

 
2.4.1.1. Condiciones y parámetros establecidos 
 
2.4.1.1.1. Parámetros tecnológicos del diseño 
 
Para el diseño y desarrollo de la aleación se tuvieron como premisa los 

requerimientos tecnológicos y de ingeniería que demandan, por una parte, una 

aleación con una  durabilidad a la termofluencia superior a las 100 000 horas a 

temperaturas de hasta 800º C bajo esfuerzos máximos de 180 MPa y por otra, que 

se satisfagan los siguientes requisitos: 

1. La relación 
YS

UTS  debe ser la más elevada posible y, para disminuir los riesgos de 

rotura de los elementos durante las operaciones de desmoldeo, maquinado, 

transporte, montaje, etc.  se debe garantizar que 
YS

UTS  mantenga los valores de 
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la aleación patrón a temperatura ambiente, siendo 5.1≥
YS

UTS  donde UTS = 

Tensión última de rotura del material, MPa y YS = Tensión de fluencia del 

material, MPa. 
 
2. Para garantizar que la resistencia a la termofluencia de la aleación se 

corresponda con los requerimientos, el tamaño de los granos debe estar en el 

orden ASTM 6-7. 

3. Se deben mantener las propiedades de fundición de la aleación patrón como 

fluidez, índice de contracción y resistencia a la corrosión en caliente en presencia 

de atmósfera reductora. 

4. La microestructura de la aleación debe permanecer estable durante los períodos 

de exposición a las temperaturas de servicio, evitando la presencia de fases 

perjudiciales como las fases σ y µ y ferrita (Fe-α) superiores al 7 % que puedan 

promover la posterior precipitación de fases σ. 

  
Estos requerimientos han de lograrse aprovechando las tecnologías y capacidades 

instaladas sin incurrir en costos ni inversiones de consideración, lo que excluye la 

posibilidad de utilizar elementos de aleación como el cobalto, molibdeno, Ta, niobio, 

hafnio y renio que pudieran incrementar considerablemente la resistencia de la 

aleación; pero resultan ser muy costosos. 

 
2.4.1.1.2. Composición química 
La composición química de la aleación se toma partiendo como aleación base la 

aleación ACI HK-40 de composición nominal mostrada en la tabla 1, según ASTM A 

297-95 y ASTM A 351-95 (Wegst, 2000). 

 
Tabla 1. Composición nominal de la aleación ACI HK40 (% en masa) 

Ni Cr C P S Si Mn Fe 
20–22 22–26 0.35–0.45 ≤ 0.04 ≤ 0.04 ≤1.75 ≤ 1.75 Balance

 

Cada elemento de aleación obedece a un requerimiento en especifico: el níquel le 

confiere carácter monofásico a la aleación, incrementando la resistencia a la 

corrosión; el cromo garantiza excelente resistencia a la corrosión por formación de 

cascarilla en caliente; el carbono proporciona la elevada resistencia a la 

termofluencia por formación de gruesas franjas de carburos en los bordes de los 
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granos; el fósforo y el azufre provienen de la materia prima y se consideran como 

impurezas, mientras que el silicio y el manganeso se introducen a la carga como 

desoxidantes y, considerando la precedencia de otros trabajos (Grosdidier et 

al,1998; Sierpinski y Janusz, 1999; Sournail, 2002 y Plati, 2003) el aluminio se 

añade para incrementar la resistencia a la termofluencia por el efecto reforzador por 

precipitación de partículas en la matriz metálica, lo que unido a su relativamente bajo 

costo, baja densidad y disponibilidad posibilitan el desarrollo de una tecnología poco 

costosa. El balance es hierro. En la tabla 2 se muestran los contenidos de elementos 

de aleación prefijados para las simulaciones según los datos de entrada solicitados 

por el modelo de red neuronal utilizado. 

 
Tabla 2. Contenido de elementos de aleación (% en masa) prefijados para las simulaciones 

C Ni Cr P S Si Mn Al B Fe 
0.4 22 24 0.04 0.04 1,0 1,0 1.0÷2.0   0÷0.5 Bal. 

 

Se mantuvieron fijos los contenidos de cromo, níquel, manganeso, silicio, carbono, 

fósforo y azufre, introduciéndose como variables los contenidos de aluminio y boro, 

la temperatura de ensayo, la temperatura de solubilización y la magnitud del 

esfuerzo aplicado. Los niveles de aluminio se variaron entre 1.0 y 2.0 %, contenidos 

de aluminio por debajo del 1 % no garantizan las fracciones volumétricas de fases  γ’ 

requeridas para el reforzamiento de la aleación, mientras que un incremento de las  

fracciones volumétricas de fases γ’ que inducen fragilidad a la aleación y una 

disminución en la fluidez del metal líquido están asociados a contenidos de aluminio 

por encima del 2 % (González y Montero, 2004).  

 
2.4.1.1.3. Temperaturas de procesamiento 
 
Las simulaciones se realizaron para valores de temperatura similares a los que 

normalmente operan los hornos y de ellos, se tomaron los considerados más críticos 

por las características tecnológicas de funcionamiento de los hornos de reducción. 

En este caso, se tomaron valores de temperatura correspondientes a las zonas 

ubicadas por debajo del hogar 5, por lo que se tomó como rango de temperatura de 

interés el comprendido entre 500-800º C.  

Aún cuando por consideraciones y variables del proceso en los hornos teóricamente 

no deben alcanzarse valores de temperatura de hasta 800º C, se consideró tomar 
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este como máximo valor de temperatura para mantener un margen de seguridad al 

prever la ocurrencia de fallas en los sistemas de control de temperatura que 

pudieran originar disparos de temperaturas hasta valores próximos a los 800º C y 

generar la ocurrencia de roturas o averías catastróficas. En la tabla 3 se muestran 

los valores de temperatura asumidos para las simulaciones.  

 
Tabla 3. Valores de temperatura prefijados para las simulaciones 

Temperaturas de envejecimiento, TEnv, (oC) Temperatura de ensayo, TE, (oC) 

500, 600, 700, 800 500, 600, 700, 800 

 

Como respuesta, se obtendrán los pronósticos de valores de tiempos de rotura, Tr 

(h) en escala logarítmica.  

 
2.4.2. Fundamentos para la simulación 
 
A continuación se muestra la secuencia seguida para las simulaciones de las 

propiedades mecánicas: 

 
1. Selección del modelo de RNA a utilizar 

Se utilizó el modelo de RNA desarrollado por Sourmail et al (2003):  Creep Rupture 

Life of Austenitic Stainless Steels, paquete de software que genera modelos de 

Redes Neuronales soportadas en  métodos Bayesianos con licencia para el 

Laboratorio de Investigaciones Metalúrgicas de Atenas, Grecia, ELKEME. También  

disponible on-line en el sitio: http://www-map-

online.msm.cam.ac.uk/devel/nn_all.php?. El código fuente del programa se puede 

obtener del sitio David MacKay's website. 

 
2. Entrada de datos: composición química de la aleación (Tabla 2), temperaturas de 

procesamiento (Tabla 3). 

 
3. Procesamiento de la información. 

 
El software selecciona, dentro de su base de datos, el conjunto de aleaciones que 

por su composición química, se asemejen más a la aleación a simular y realiza las 

siguientes operaciones: 
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a- Selección del espacio de entrada, 

b- Aleatorización  y selección de los datos de entrenamiento del modelo, 

c- Aleatorización  y selección de los datos de prueba del modelo, 

d- Determinación y generación de “i” unidades ocultas, 

e- Generación de los modelos “tanh” correspondientes a cada unidad oculta,  

f- Selección de los coeficientes aleatorio “wi” y multiplicación de cada entrada 

“xi” por “wi”, 

g- Determinación de interacciones existentes entre las entradas, 

 Las funciones “tanh” generadas cambian de posición dentro del espacio de 

entrada y varían constantemente los coeficientes )1(
jw , modificando así su 

forma exacta para capturar las posibles interacciones existentes entre las 

entradas, 

h- Suma de los productos (Σwixi) como argumentos de la función tanh en cada 

unidad oculta conjuntamente con la constante “θ” para generar el modelo, 

i- Entrenamiento de la red siguiendo el algoritmo de Mackay, 1992 

El algoritmo de Mackay permite entrenar los modelos con la base de datos 

para minimizar los coeficientes que originan la función objetivo. 

j- Verificación de los modelos de la red 

Una vez que los modelos han sido entrenados, se someten a prueba para 

comprobar su validez y verificar su capacidad de pronosticar las propiedades 

según determinados valores de salida conocidos (puntos de la base de datos 

o datos de prueba) o donde se conocen las tendencias teóricas o 

experimentales. 

k- Establecimiento del comité de modelos. 

 
Este conjunto de operaciones ocurre en las “i” unidades ocultas generadas. El 

modelo de Redes Neuronales utilizado comprende una base de datos 

experimentales que cubren un amplio rango de composiciones, con un total de 3500 

entradas pertenecientes a aleaciones austeníticas termo-resistentes base Fe y sus 

variantes publicadas por la ASTM, el NRIM (National Research Institute for Metals, 

Japan) y la BSCC (British Steelmakers Creep Committee) que incluye el conjunto de 

propiedades mecánicas: tensiones de fluencia, Fσ ; tensiones últimas de rotura, Uσ ; 

resistencia a la termofluencia, Cσ  y parámetros de las redes aγ y aγ’. En la figura 2.3 
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se muestra una de las ventanas de introducción de datos utilizada para la realización 

de las simulaciones. 

 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

El modelo es capaz de realizar predicciones de resistencia a la termofluencia de 

aceros austeníticos de las más variadas composiciones dentro de los siguientes 

límites: 

1) contenido máximo de Ni = 34 %;  

2) contenido máximo de Cr = 36 %;  

3) contenido máximo de C = 0,42 %;  

4) contenido máximo de Si = 1.0 %;   

5) contenido máximo de Mn = 1.2 %.  

 
Para el funcionamiento del modelo se requirieron como parámetros de entrada: Cr, 

Ni, Mo, Mn, Si, Nb, Ti, V, Cu, N, C, B, P, S, Co y Al (expresados en % en masa), 

proporción de estabilización (el programa lo calcula en su etapa inicial) y 

temperatura de Tratamiento Térmico de Solubilización (oC). Como resultado, el 

modelo de redes neuronales ofreció en forma gráfica la dependencia de las 

Figura 2.3. Ventana de introducción de datos para la simulación de la aleación variando el 
% de Al.  
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tensiones de fluencia (YS ), las tensiones últimas de rotura (UTS ) y la resistencia a la 

termofluencia (CRS ) en función de las variables investigadas.  

 
Los pronósticos de las propiedades se realizaron a través de la generación y 

entrenamiento de 118 redes en 17 unidades ocultas y 5 corridas diferentes. Las 

figuras 2.4 y 2.5 ilustran los resultados de la etapa de entrenamiento y prueba de las 

redes a partir de los datos ofrecidos en las Tablas I y II de los Anexos.  

 
Como se observa en la figura 2.4, los niveles de ruido estadísticos (diferencia entre 

los datos de entrada y salida) percibidos durante el entrenamiento disminuyen 

considerablemente al incrementarse el número de unidades ocultas y alcanzan 

valores alrededor de 1 (exactamente 0,96) para unidades ocultas entre 5 y 17. Se 

refleja, además, la presencia de pocas modas (máximos relativos), lo que indica una 

baja tendencia de los datos de entrada a introducir errores durante el entrenamiento 

de la red. 

 
 

  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

De igual manera, el error de prueba (figura 2.5), independientemente de que 

manifiesta varias modas para 1, 2 y 3 unidades ocultas, alcanza valores inferiores al 

5 % (promedio de 3,9; 2,7; y 1,9 % respectivamente), disminuyendo con el 

incremento de las unidades ocultas y tomando valores mínimos estables con 

promedio de 0,08 % para números de unidades ocultas entre 5 y 17. Estos 

resultados manifiestan la validez de la base de datos utilizada conjuntamente con las 

tendencias teórico-experimentales inferidas por el propio modelo durante la etapa de 

entrenamiento (Mariño et al., 2008a). 

Figura 2.4. Variación del nivel de ruido percibido por las redes con el número 
de unidades ocultas 
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De igual forma, sirven de soporte para considerar la capacidad e idoneidad del 

modelo para pronosticar las propiedades mecánicas de la aleación a investigar bajo 

los limites establecidos. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 
Como se puede observar en las figuras 2.6 y 2.7, los valores pronosticados (Tabla III 

de los anexos) concuerdan con los esperados y los requerimientos cuantitativos 

parecen ser satisfechos. Según los mismos, esta nueva aleación debe poseer una 

Tensión de Fluencia YS = 125 MPa y una Tensión Ultima de Rotura UTS = 260 Mpa 

a la máxima temperatura de servicio 800oC. 

Según los valores de la Tabla IV de los anexos, la relación UTS/YS a temperatura 

ambiente alcanza valores de 1,6 lo que satisface los criterios de diseño. Las 

relaciones entre la Resistencia a la termofluencia CRS y el tiempo de rotura t 
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Figura 2.6. Tensión de Fluencia pronosticada en función de la temperatura

Figura 2.5. Dependencia del error de prueba con el número de unidades ocultas 
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pronosticadas a las temperaturas de 500°C, 600°C, 700°C y 800°C se muestran en 

la figura 2.8. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 

 

 

De acuerdo con las predicciones, se pronostica que la nueva aleación satisfaga el 

criterio de diseño de Resistencia a la termofluencia de 180 MPa para 100 000 horas 

a 800°C. Los valores de resistencia a la termofluencia pronosticados para 100 000 h 

(ver Tabla V de los Anexos) son 440, 387, 325 y 223 MPa a las temperaturas de 

servicio de 500°C, 600°C, 700°C y 800°C respectivamente, lo que la convierte, en 

una aleación más resistente que la que actualmente se utiliza (ACI HK40). 
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Figura 2.7. Tensión de Rotura pronosticada en función de la temperatura 

Figura 2.8. Tensión de Rotura a la termofluencia pronosticada en función del tiempo a  
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2.5. Simulación de la solidificación y el diagrama de equilibrio 
 
Tradicionalmente, el análisis y evaluación para el desarrollo de aleaciones se ha 

realizado mediante el tratamiento de los diagramas de fases. Estos se obtenían, 

hasta los pasados últimos 10 años de forma empírica, a pesar de que la obtención 

de los mismos tiene un fundamento termodinámico bien definido (Agudelo y 

Restrepo, 2005). El desarrollo y validación de softwares precisos que modelan y 

simulan las condiciones de solidificación y los diagramas termodinámicos a partir de 

los datos y modelos disponibles de las más disímiles aleaciones  ha conllevado a la 

sustitución del método empírico por el método teórico para la obtención de 

diagramas de fases (Bale et al, 2002 ; Andersson et al, 2002 y Mariño et al., 2008a).  

 
Es importante considerar el comportamiento de la aleación durante los procesos de 

fundición, para garantizar un procesamiento eficaz del material (fundición, 

maquinado y tratamiento térmico) durante las etapas de elaboración de los artículos 

(brazos, dientes) y una microestructura que garantice el conjunto de propiedades y 

requerimientos durante las operaciones.  

 
La obtención del diagrama de fases permite estudiar la evolución de las fracciones 

de fases sólidas, durante la solidificación, en condiciones de equilibrio en los rangos 

de temperatura y composición correspondientes a las ventanas de precipitación de 

las fases obtenidas en correspondencia con las propiedades mecánicas estimadas; 

así como pronosticar la evolución de la microestructura del acero al someterlo a 

elevadas temperaturas, prevenir la precipitación de fases secundarias indeseadas 

como las fases sigma (σ) y predecir la viabilidad de aplicar tratamientos térmicos 

para inducir la precipitación de dichas fases secundarias que podrían incrementar la 

termo-resistencia de la aleación. La modelación y simulación del diagrama de fases 

de la aleación se realizó con el uso del Software Thermo-Calc V.TCW3 con licencia 

para el Laboratorio de Materiales de la Universidad de Thessaly, Grecia.  

 
Thermo-Calc es un software flexible, aplicable para todo tipo de cálculo 

termodinámico y de diagramas multifases y multicomponentes arbitrarios, que 

contiene una base de datos que cubre 83 elementos químicos en estado puro y 

5043 sustancias y compuestos químicos de las más disímiles naturaleza (metálicos, 
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intermetálicos, sólidos, líquidos, gases y minerales) agrupados en distintos módulos,  

según sus características especificas. 

 
El programa utiliza cálculos de diagramas de fases para extrapolar descripciones 

termodinámicas y luego aplicarlas a sistemas de “n” componentes basado en la 

evaluación de datos experimentales de diagramas binarios, ternarios y de orden 

superior incorporados a la base de datos. Con la utilización de varios modelos, se 

minimiza la energía libre de Gibbs de las fases en el sistema generado por el 

programa y sobre la base de estos cálculos, se definen las fases y regiones de 

menor energía libre, donde las ecuaciones de balance, acción y conservación de 

masa se satisfacen a través de soluciones matemáticas y termodinámicas (Thermo-

Calc Software AB, 2002). 

 
Aún cuando la base de datos existente es extensa, es lógico que existan intervalos 

de composición de elementos de aleaciones que no han sido evaluadas u obtenidas. 

En este caso, Thermo-Calc utiliza aquellos valores de composición de las aleaciones 

existentes en la base de datos para realiza inter y extrapolaciones durante los 

cálculos sobre la base de las composiciones iniciales pre-establecidas y aplica la 

técnica de minimización de Energía Libre de Gibbs para proponer el sistema más 

probable, cuya reserva de energía es mínima.  

 
La Técnica de Minimización de Energía Libre de Gibbs para el cálculo de equilibrio 

de fases está soportada en 4 modelos: (1) Energía Libre de Gibbs (GES), para el 

tratamiento de las fases estables calculadas; (2) Cálculo de equilibrio heterogéneo 

(POLY), para el tratamiento de los cálculos en condiciones de equilibrio 

heterogéneo; (3) Tabulación (TAB), para el tratamiento de las derivadas de las 

funciones termodinámicas y sus constantes y (4) Optimización de parámetros 

(PARROT), para el tratamiento de las variables termodinámicas evaluadas. 

 
Thermo-Calc verifica cálculos termodinámicos, aplicando funciones termodinámicas 

de estado siguiendo la 1ra y 2da Leyes de la termodinámica (TCW, Thermodynamic 

and data Base Guide, 2002): 

 
i

i
i dNVdPSdTdG ∑++−= µ  . . . . . . .  .(7) 
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i
i

i dNPdVSdTdA ∑+−−= µ  . . . . . . . .(8) 

i
i

i dNPdVTdSdU ∑+−= µ  . . . . . . . .(9) 

i
i

i dNVdPTdSdH ∑++= µ  . . . . . . . . (10) 

 
En las que G, A, U y H son las energías de Gibbs, Helmholtz e Interna y la Entalpía 

respectivamente (kJ.mol-1) 

S = Entropía del sistema (kJ mol-1 K-1) 

T = Temperatura (K) 

P = Presión (Pa) 

V = Volumen (m3) 

µ = Potencial químico (kJ mol-1) 

N = Cantidad de sustancia (Mole) 

 
Estas funciones de estado simplifican la descripción del estado de equilibrio, con las 

correspondientes ventajas que reporta el uso de las mismas, dependiendo en cómo 

se controla el sistema según las 4 posibilidades siguientes: 

 
• Cuando se controla la temperatura, la presión y la composición, la función más 

apropiada es la Energía de Gibbs (G) debido a que G es mínima durante el 

equilibrio. 

• Si se controla la temperatura, el volumen y la composición, la función más 

apropiada sería la Energía de Helmholtz (A) debido a que A es mínima cuando 

se alcanza el equilibrio. 

• Si se controla la entropía, el volumen y la composición del sistema, se asegura 

que la Energía Interna (U) sea la mínima al alcanzarse el equilibrio. 

• El control de la entropía, la presión y la composición del sistema conlleva a que la 

Entalpía (H) sea la función más apropiada por ser H mínima cuando se alcanza 

el equilibrio. 

 
Para la simulación de los diagramas se utilizó el módulo TCFE3 de TCW.3 (Versión 

3.0, Diciembre 2002), que incluye una base de datos aplicable a aceros y aleaciones 

base hierro con contenidos de 50 % como mínimo y comprende evaluaciones de 

sistemas binarios, ternarios y de orden superior soportados en los siguientes 

elementos: 
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Tabla 4. Elementos incluidos en las bases de datos de TCFE3 

Elemento Máximo  
(% peso) Elemento Máximo  

(% peso) Elemento Máximo  
(% peso) 

Al 5.0 Cu 1.0 Nb 5.0 
B 1.0 Mg Trazas Ni 22.0 
C 5.0 Mn 20.0 O Trazas 

Co 15.0 Mo 10.0 P Trazas 
Cr 30.0 N 1.0 S Trazas 
Si 5.0 Ti 2.0 V 5.0 
W 15.0 Fe 50 mínimo   

 
 
Inicialmente se estudiaron  tres posibles variantes de aleaciones con diferentes 

contenidos de aluminio y boro (% en masa). Los cálculos se realizaron  sobre la 

base de las composiciones prefijadas en la tabla 1 y las variaciones propuestas en la 

tabla 5. 

 
El análisis se efectúa considerando, por una parte, la composición de la aleación: 

acero fundido altamente aleado en cromo, níquel y carbono en presencia de otros 

microconstituyentes como silicio, manganeso y aluminio, estos elementos poseen 

diferentes temperaturas de solidificación pero a su vez, pueden reaccionar entre sí 

para formar otros compuestos intermetálicos a temperaturas típicas de 

comportamiento; y por la otra, las características microestructurales del acero en 

estado de fundición microestructura compuesta fundamentalmente por dendritas.  

 
Tabla 5. Composición química de las aleaciones propuestas 

 

Elemento (%) Aleación I  
(HK-40 + Al) 

Aleación II 
(HK-40 + B) 

Aleación III 
(HK-40 + Al + B) 

C 0.4-0.45 0.4-0.45 0.4-0.45 
Si (max) 1 1 1 
Mn (max) 1 1 1 

Cr 24 24 24 
Mo (max) 0.5 0.5 0.5 

Ni 22 22 22 
Al 1.5  - 1 
B - 0.5 0.5 

P (max) 0.015 0.015 0.015 
S (max) 0.02 0.02 0.02 

Fe  Balance  
(49.4) 

Balance 
(50.4) 

Balance 
(49.4) 

Masa Total (Kg) 20 20 20 
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Luego de definidas las condiciones de temperatura (máxima: 1400º C) y presión 

(máxima: 100 000 Pa), así como los por cientos de cada elemento se obtendrá como 

resultado del cálculo el diagrama de fases correspondiente a cada aleación. En la 

figura 2.9 se muestra la ventana principal de introducción de datos. Las figuras 2.10, 

2.11 y 2.12 muestran los resultados de los diagramas de estado simulados para las 

aleaciones I, II y III.  

 
El diagrama de fases de la aleación I (figura 2.10) reporta la evolución de las 

fracciones en por ciento en masa de las fases principales: líquido; fase austenítica 

“γ” y en menor cantidad la fase ferrítica “α" (hasta 5 % a 400ºC), correspondientes a 

la matriz metálica, fase γ' y fases de carburos complejos del tipo M7C3 a elevadas 

temperaturas, en la región libre de γ'  y carburos del tipo M23C6 (alrededor de 28 %) 

que prevalecen hasta bajas temperaturas.  

 

 

Figura 2.9. Ventana de introducción de datos para la simulación y  obtención del diagrama 
de fases de la aleación I. 
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Las temperaturas calculadas correspondientes al líquido, sólido y solubilidad de γ' 

son 1375oC, 1292oC y 1021oC, respectivamente. El gráfico indica, además, los 

rangos de temperatura adecuados para los tratamientos de solubilización, por 

encima de 1287oC y envejecimiento, por debajo de 1021oC y la fracción de γ' a las 

temperaturas de análisis 10-15 %.  

 
Estos rangos de temperatura y composición correspondientes a las ventanas de 

precipitación de las fases reportadas, sugieren la factibilidad de obtener un material 

con características termodinámicas similares a las de la aleación diseñada en 

correspondencia con las propiedades mecánicas prefijadas; pronosticar la evolución 

de la microestructura del acero al someterlo a elevadas temperaturas, prevenir la 

precipitación de fases secundarias perjudiciales como las fases σ y predecir la 

viabilidad de aplicar tratamientos térmicos de envejecimiento para inducir la 

precipitación de fases γ' secundarias que junto a las fases de carburos M23C6 podrían 

incrementar las propiedades de termo-resistencia de la aleación propuesta en los 

rangos de temperatura prefijados. 

 
 

Figura 2.10. Ventana que representa el diagrama de fases obtenido. Aleación I 
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De los diagramas de las figuras 2.11 y 2.12 se aprecia un incremento en la cantidad 

de fases sigma precipitadas (35 %) hasta temperaturas de 400 oC, la ausencia de 

partículas γ' y un descenso en las cantidades de carburos del tipo M23C6 (alrededor 

de 10%). 

 

 
 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 2.11. Ventana que representa el diagrama de fases obtenido. Aleación II

Figura 2.12. Ventana que representa el diagrama de fases obtenido. Aleación III
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2.5.1. Simulación de la segregación primaria 
 
La segregación química primaria ocurre durante la cristalización de la aleación. 

Durante la segregación primaria, las dendritas crecen con gradientes de 

concentración y por consiguiente, la composición final del medio interdendrítico 

difiere de la composición de la aleación. Para efectuar el análisis de la ocurrencia de 

los fenómenos de microsegregación, es preciso estudiar la evolución de las 

fracciones de fases sólidas durante la solidificación en función de la temperatura, lo 

que es posible realizar también con el uso del software Thermo-Calc Los análisis se 

verificaron bajo condiciones de equilibrio y se utilizó el modelo de la aproximación de 

Scheil. Durante la solidificación en condiciones de equilibrio, las pequeñas 

velocidades de enfriamiento favorecen la ocurrencia de los procesos difusivos y las 

transformaciones ocurren totalmente. 

 
El modelo de Scheil asume que la difusión es completa en el estado líquido y no 

existe difusión en el estado sólido, lo que para el caso de las fundiciones se cumple 

cuando las velocidades de enfriamiento son rápidas. No obstante esta limitación, 

algunos autores lo han utilizado con buenos resultados en las predicciones 

(Himemiya y Umeda, 1998 y Tancrrret y Bhadeshia, 2003). El modelo de Scheil se 

describe por la expresión: 
 

1
0 )1( −−= k

SL fCC  . . . . .  . . .(11) 
 
Donde: 

CL = Contenido de soluto en el líquido 

C0 = Contenido inicial de soluto en el líquido  

k   = Coeficiente de distribución del soluto 

fS   =  Fracción de sólido en el líquido 
 
Es conocido que los procesos de cristalización se rigen, mayoritariamente, por la 

etapa difusiva, ya sea en el estado líquido, en el estado sólido o en ambos. Durante 

la ocurrencia de procesos difusivos, la concentración cambia con el tiempo dentro 

del volumen de fundido y el proceso de difusión es gobernado por la segunda ley de 

Fick: 

Para la fase líquida  
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2
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∂
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∂
∂  . . . . . . . . .(12) 

Para la fase sólida  
 

2

2

x
C

D
t

C S
S

S

∂
∂

=
∂
∂  . . . . . . . . .(13) 

 
Donde: 
 
CL y CS  = Contenido de soluto en el líquido y el sólido respectivamente (mol m-3) 

t = Tiempo, (s) 

DL y DS  = Coeficientes difusión del soluto  en el líquido y el sólido respectivamente 

(m2 s-1) 

x = Posición (m) 

Cuando se analiza la solidificación siguiendo el modelo de aproximación de Scheil 

(se asume que no hay difusión en estado sólido), entonces considerando la ecuación 

(11),  la (13) adopta la forma siguiente: 

 

2

1
0

21
0 )1(()1((

x
fC

D
t

fC k
S

L

k
S

∂
−∂

=
∂
−∂ −−

 . . . . . .(14) 

El parámetro 1
0 )1( −−= k

SL fCC se relaciona con la temperatura a través del 

coeficiente de difusión DL, según la expresión:  

 

RT
Q

L eDD
−

= 0  . . . . . . . . . .(15) 

donde: 

D0 = Factor pre-exponencial independiente de la temperatura (m2 s-1) 

Q = Energía de activación para la difusión (kJ mol-1) 

R = Constante universal de los gases (kJ mol-1 K-1) 

T = Temperatura (K) 

 
Y finalmente se tiene que  

 









∂
−∂

=
∂
−∂ −−−

2

1
0

2

0

1
0 )1(()1((

x
fC

eD
t

fC k
SRT

Qk
S . . . .  .(16) 

Como se observa, las soluciones a la ecuación (16) se comienzan  a obtener a partir 

de los datos iniciales C0, fs, k,D0 y Q que una vez introducidos, se comienzan a 
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evaluar en el tiempo y la posición x. De esta manera, con el uso del modelo de 

Scheil se pueden simplificar los cálculos para determinar la evolución de la 

concentración de los elementos en la fase líquida en función del total de la fracción 

sólida normalizados con respecto a la composición nominal de la aleación. 

 
Para el análisis de la solidificación en el equilibrio, en cambio, son válidas las 

ecuaciones (13) y (14). En este caso, se asume un modelo físico del tipo dendrítico 

como el ilustrado en la figura 2.13. La solidificación dendrítica ocurre a una velocidad 

v a lo largo de la dirección del eje principal de crecimiento. Cuando se considera el 

dominio desde x = 0 hasta x = λ, la interfase sólido-líquido se mueve con velocidad v’ 

a lo largo de la dirección perpendicular del eje dendrítico principal. Si se conoce la 

composición del líquido al  momento de inicio de la solidificación, este se convierte 

en un problema de difusión unidimensional.  

 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
Asumiendo una simetría del perfil de distribución del soluto se tiene: 

en el líquido 0=
x

C L

δ
δ

en λ=x  . . . . . . .(17) 

en el sólido 0=
x

C S

δ
δ

en 0=x  . . . . . . .(18) 

La posición en x = X se corresponde con la interfase sólido-líquido y cambia desde X 

= 0 hasta X = λ en el tiempo. Este proceso es gobernado por el balance de masa 

entre el rechazo del soluto por la solidificación y la difusión del soluto en ambos: el 

Figura No. 2.13. Diagrama esquemático para la simulación de la solidificación dendrítica 
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líquido y el sólido. Se asume un perfil de distribución de soluto en el sólido y en el 

líquido expresado por  

En el liquido 2
210 )()( XxaXxaaCL −+−+=  . . . .(19) 

En el sólido 2
210 )()( XxbXxbbCS −−−+=  . .  . .(20) 

 
Donde ai y bi  son funciones del tiempo a través de X y sustituyendo (19) y (20) en 

(12) y (13) e integrando para las condiciones de frontera establecidas en (17) y (18), 

se tiene 

 

Para el líquido  
Xx

L
LtXLLX x

CD
dt
dXCdxC

dt
d

=∂
∂

−=+∫ ),(

λ
 . . .(21) 

Para el sólido  
Xx

S
StXSSX x

CD
dt
dXCdxC

dt
d

=∂
∂

−=−∫ ),(

λ
 . . .(22) 

 
El programa modela los perfiles de concentración de las dendritas asumiendo 

modelos dendríticos simples para las formas geométricas más probables: formas 

esféricas, cilíndricas y laminares y calcula los incrementos de espesor o radio “∆r” 

según los modelos: 

 

2r
Vresfera

∆
∝∆ ; 

r
Vrcilindro

∆
∝∆ ; Vr alá ∆∝∆ min   

 
Si se toma como partida la temperatura inicial del líquido, el software verifica los 

cálculos y disminuye sucesivamente la temperatura en intervalos de valores de 1 K y 

en cada etapa se calcula un nuevo equilibrio líquido-sólido, se mantiene constante la 

cantidad total y la composición del líquido como entrada para la próxima fase. La 

suma total del sólido resulta de la suma de las cantidades parciales de sólido 

calculadas en cada etapa por separado.  

 
Así, la evolución de la concentración de los elementos en el líquido en función de la 

fracción total del sólido normalizada con respecto a la composición nominal, permite 

predecir qué elementos segregan entre las dendritas y qué fases se obtienen con el 

progreso de la solidificación. Como respuesta final, el programa ofrece, en forma 

gráfica, la evolución de la fase sólida durante la solidificación en función de la 

temperatura para los estados de equilibrio y utiliza la aproximación de Scheil.  
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La evolución de la fracción sólida durante la solidificación de la aleación I en función 

de la temperatura reportada por Thermo-Calc en condiciones de equilibrio y 

utilizando la aproximación de Scheil se presenta en la figura 2.14. Como se ha 

planteado anteriormente, el modelo de Scheil asume una homogeneidad perfecta en 

la fracción líquida y la no ocurrencia de difusión en la fracción sólida,  lo que 

realmente no ocurre a tales temperaturas y en consecuencia, debido a que los 

procesos retrodifusivos reducen la microsegregación, es lógico que los perfiles de 

concentración durante la solidificación se encuentren en la región comprendida entre 

los pronosticados asumiendo el equilibrio y los pronosticados utilizando la 

aproximación de Scheil. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Como se observa, ambas curvas presentan similitudes en las temperaturas de 

líquido y sólido, acentuándose la diferencia cuando la temperatura alcanza valores 

alrededor de los 1350oC. Es evidente que para las condiciones extremas analizadas 

(presencia y ausencia de difusión en la fase sólida), el perfil de concentración se 

debe tomar entre los valores pronosticados comprendidos entre ambas curvas, lo 

que conduciría a un análisis más engorroso y que puede simplificarse utilizando el 

modelo de aproximación de Scheil.  

 
Al no considerarse la difusión en estado sólido, los resultados de la aproximación de 

Scheil resultan ser menos precisos que los del análisis en condiciones de equilibrio; 

Figura 2.14. Evolución de la fracción total de sólido en la aleación I pronosticada para 
condiciones de equilibrio y la aproximación de Scheil. 
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por lo que para comprobar la viabilidad de aplicación del modelo de Scheil en la 

determinación de la distribución de los elementos en la fase líquida durante la 

cristalización, es necesario verificar pruebas de discrepancia entre los resultados 

obtenidos por ambos métodos: solidificación en equilibrio y con la condición de 

Scheil. 

 
Para ello, se aplica la prueba de 2χ  para verificar la discrepancia entre ambos 

métodos según la metodología explicada en el epígrafe 2.7.1. A los efectos de los 

análisis se asume como frecuencia esperada los perfiles de concentración de los 

análisis en condiciones de equilibrio y como frecuencia observada, los reportados 

por el modelo de Scheil.  

 
En la Tabla 6 aparecen los resultados del análisis estadístico para la prueba 

de 2χ tomando como base los datos de la Tabla VI de los anexos. Como se observa 

en la tabla, el valor de prueba ( 2
Calcχ ) es menor que el valor crítico ( 2

05,0=αχ ) por lo que 

según el criterio de decisión establecido en el epígrafe 2.7.1.4, no se rechaza la 

hipótesis estadística asumida en 2.7.1.1 para el nivel de significación α = 0.05 y se 

concluye que no existe discrepancia significativa entre los resultados de las 

fracciones de fases sólidas durante la solidificación en condiciones de equilibrio y el 

modelo de aproximación de Scheil. 

 
Tabla 6. Resumen estadístico para la prueba de 2χ a los resultados de la figura 6. 

1−= Nυ  2
Calcχ  2

05,0=αχ  
45 8,039 24,34 

 
 
El hecho de no rechazar la hipótesis planteada para el nivel de significación 

establecido permite asumir que como los resultados de los análisis utilizando la 

aproximación de Scheil son probablemente significativos, es posible utilizar el 

modelo de Scheil para estudiar la evolución de la concentración de los elementos en 

la fase líquida en función del total de la fracción sólida normalizados con respecto a 

la composición nominal. Siguiendo dichas concentraciones durante la solidificación, 

es posible pronosticar, con el uso de Thermo-calc, cuáles elementos segregan entre 

las dendritas y qué fases se forman primero a medida que progresa la solidificación, 

como se muestra en las figuras 2.15, 2.16 y 2.17.  
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El cromo y el níquel (figura 2.15) segregan ligeramente desde el líquido hasta que se 

ha alcanzado aproximadamente el 40 % de la fracción de sólido. Las cantidades de 

ambos elementos permanece dentro de un rango del 10% de la composición 

nominal hasta que aproximadamente el 86 % del material ha solidificado, momento 

en que además, parte del cromo precipita desde el líquido para formar parte de los 

carburos complejos del tipo M7C3, lo cual constituye una de las formas de 

segregación esperadas según el diagrama de equilibrio de la figura 2.5.  

 
En este caso, es de esperar que “M” en M7C3 sea principalmente cromo. Como se 

puede apreciar en la figura 2.16, se pronostica que las partículas γ' no precipitan 

desde el aluminio y el níquel hasta tanto no se haya alcanzado aproximadamente el 

99,75 % de sólido. 

 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 

El hierro (figura 2.17) se concentra ligeramente en el sólido hasta que se alcanza un 

96 % de la fracción sólida. El carbono no segrega del líquido hasta tanto los 

carburos no comienzan  a precipitar.   

 
Los resultados reportados en las figuras 2.15, 2.16 y 2.17 se corresponden con los 

obtenidos previamente en el diagrama de la figura 2.10 en el sentido de que en esta 

nueva aleación no se pronostica la formación de fases indeseables a las 

temperaturas de interés. 

Figura 2.15. Evolución de las concentraciones relativas de Cr, Ni y Al en el líquido durante la 
solidificación de la aleación I. 
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Estos resultados sugieren descartar, a priori, las aleaciones II y III, pues analizando 

cuidadosamente todos los diagramas obtenidos, en los mismos se puede observar la 

posible aparición, en mayor masa, de fases y estructuras indeseadas  (fases σ)  

tanto a temperatura ambiente como a altas temperaturas y la ausencia de las fases 

responsables del endurecimiento por precipitación: carburos M23C6 y partículas γ'.  

Figura 2.16. Ampliación de la zona correspondiente a la ventana de solidificación 
del Al y el Ni. 

Figura 2.17. Evolución de las concentraciones relativas de Fe y C en el líquido durante el 
progreso de la solidificación para la aleación I. 
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2.6. Pronóstico de los parámetros de las fases  γ  y  γ'  
 
La composición en equilibrio de las fases γ y  γ’ a las temperaturas de análisis se 

estiman con el uso Thermo-Calc. Para modelar la segregación de partículas γ’ se 

asume que la segregación de las mismas ocurre durante la segregación secundaria 

en estado sólido durante el enfriamiento de la aleación o durante los procesos de 

envejecimiento, pues la optimización de las propiedades mecánicas de las 

aleaciones endurecibles por precipitación se logra, fundamentalmente, mediante 

adecuados tratamientos térmicos de envejecimiento que garantizan el deseado 

tamaño, distribución y fracción volumétrica de las partículas. 
 

El software realiza la simulación de la cinética de precipitación de partículas γ' 

durante el tratamiento térmico, se combina la modelación del crecimiento isotérmico 

controlado por difusión a partir de una solución sólida sobresaturada con la 

simulación termodinámica computarizada y un modelo de fortalecimiento por 

precipitación desarrollado por Clyne y Kurz y modificado por Brody-Flemings 

(Himemiya y Humeda, 1998): 


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2
1exp5,01exp1'  . . . . . .(23) 

Los cálculos se realizan en fracciones de volúmenes elementales ”m” de espesor dx, 

cada uno, y contiene un precipitado en crecimiento. Antes de la precipitación, la 

concentración de las especies que se difunden (Al + Ni) se asume como la nominal, 

“Cnom”. Se considera además que, durante el crecimiento en la interfase del 

precipitado/matriz, la concentración de los elementos difusivos en la solución sólida 

está dada por el equilibrio termodinámico a la temperatura considerada, “Ceq”.  

 
Como condición inicial, el software asume que en la primera porción C(1) = Ceq y en 

las demás C = Ceq, se selecciona un intervalo de tiempo dt durante el cual, el flujo 

difusivo de los átomos dN(i) se mueven desde la (i + 1) hasta la i ésima fracción en 

virtud de la ley de Fick para el estado estacionario en dependencia del gradiente de 

concentración entre la (i + 1) y la i ésima fracción: 

 

dt
dx

iCiCDSidN )1()()( +−
−=  . . . . . . .(24) 

Donde: 
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D : Coeficiente de difusión (m2/s) 

S : Sección transversal de la porción (m2) 

 
El número de átomos absorbidos por una partícula dNp se calcula a partir del 

gradiente de concentración cerca de la interfase: 

 

dt
dx

CCDSdN P
)2()1( −

−=  . . . . . . . .(25) 

El perfil de concentración transcurrido un tiempo (t + dt) en la solución sólida C(i)t + dt 

se re-evalúa asumiendo que el número de átomos difusivos en la  i ésima fracción se 

determina según la expresión: 

Sdx
idN

Sdx
idNiCiC tdtt

)()1()()( +
−

−=+  . . . . . . .(26) 

 
El total de átomos de aluminio y níquel que se incorpora a la partícula NP es el 

resultado de la suma de todos los dNP calculados durante el proceso. Cada uno de 

esos átomos precipita en la red de las partículas segregadas, lo que permite estimar 

la fracción volumétrica de γ', Vf, en función del tiempo de envejecimiento. Los 

parámetros de las redes γ y γ’ pronosticados se muestran en la figura 2.18, de 

acuerdo con los datos reportados en la tabla VII de los anexos. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
2.7. Predicción del desajuste 

Los parámetros de las redes γ y γ’ se utilizaron para estimar el grado de desajuste 

cristalográfico entre las matrices γ y γ’ según la ecuación (1). De la ecuación (1)  se 
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Figura 2.18. Parámetros pronosticados de las redes γ y γ’ de la aleación I  
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deduce que la magnitud del desajuste es proporcional a la diferencia entre los 

parámetros de las redes γ y γ'. El signo del desajuste lo determinan los valores 

absolutos de γa y 'γa . Cuando γa > 'γa , el desajuste es positivo, mientras que un 

desajuste negativo significa que la fase γ' tiene parámetro de la red menor que el de 

la fase γ. Las cantidades relativas de γa y 'γa  deben ser controladas para lograr los 

bajos valores de desajuste requeridos y una morfología uniforme en los precipitados 

(Verdier, 2004 y Huang et al, 2005). La figura 2.19 muestra el pronóstico de la 

evolución del desajuste de las redes γ/γ’ con la temperatura para las composiciones 

en equilibrio.  

 
Como se observa, el grado de desajuste pronosticado es pequeño tanto a 

temperatura ambiente como a las temperaturas de servicio y toma valores entre 0,25 

y 0,5; lo que está en correspondencia con los resultados deseados. Estos pequeños 

valores de grado de desajuste resultan beneficiosos para el funcionamiento de la 

aleación, pues incrementan la resistencia a la termofluencia al estabilizar la interfase 

γ/γ' y dificultan el crecimiento de las partículas γ’ y su aglomeración durante la 

termofluencia a elevadas temperaturas (Tancret el al, 2003 y Mariño et al., 2008a). 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 
Figura  2.19. Pronóstico de la evolución del desajuste de las redes γ/γ’ de la 

aleación I con la temperatura 



 61

En resumen, los diagramas de las figuras 2.15, 2.16 y 2.17 revelan la no presencia 

de fases indeseables después de la solidificación de la aleación I. Según Velázquez 

2002, la presencia de pequeñas cantidades  de fase ferrítica α (hasta 5 %) en la 

aleación I (figura 2.10) no afecta en modo alguno la estabilidad microestructural de 

aleación a las temperaturas de trabajo en el sentido de esas cantidades no son 

suficientes para promover fases secundarias indeseables como las fases σ. La 

predicción de la no ocurrencia de fenómenos de microsegregación durante la 

solidificación de la aleación pronosticada utilizando la aproximación de Scheil es un 

factor esencial a considerar en la valoración de la calidad de la aleación I pues, 

conjuntamente con los resultados mostrados en la figura 2.10 permite pronosticar 

una estabilidad microestructural de la aleación durante las exposiciones a largo 

plazo a elevadas temperaturas. 

 
La presencia de fases indeseables como las fases sigma y la fase ferrítica en 

cantidades superiores al 5 % indica que se descarten las aleaciones II y III. Estos 

resultados parciales obtenidos mediante las simulaciones justifican que la aleación I 

sea tomada como aleación patrón por cumplir, a priori, los requisitos de ingeniería 

establecidos desde el punto de vista metalúrgico (microestructura de la aleación) y 

mecánico (termo-resistencia de la aleación), resultados que serán verificados en el 

próximo capítulo a través de los correspondientes ensayos.  

 
2.8. Determinación de la fracción de volumen 
 
La fracción de volumen se determinó mediante el procedimiento de conteo de puntos 

utilización del software ”Image ProPlus”, según lo especificado por ASTM E562-95. 

Aún cuando se pueden emplear otros procedimientos, el conteo de puntos es el más 

eficiente, pues reporta la mejor seguridad con el mínimo esfuerzo. Para efectuar la 

medición, el software genera un mallado con un número de puntos sistemáticamente 

espaciados (usualmente se emplean cruzados, donde el “punto” es la intersección 

de los brazos) ubicado sobre la micrografía en la pantalla de proyección. 

 
El software identifica y hace el conteo del número de puntos que yacen a lo largo de 

la fase o constituyente de interés y se divide por el número total de puntos de la 

rejilla. El número de puntos que yacen sobre una frontera, límite o contorno se 
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cuenta como medio punto. Este procedimiento se repite aleatoriamente hasta 10 

veces y el promedio se obtiene en el reporte final.  

 
2.9. Desarrollo y crecimiento de las partículas 
 
Para conocer la evolución del desarrollo y crecimiento de las partículas γ’, se 

obtuvieron mediciones de los tamaños de las partículas de las muestras en los 

ensayos de creep (termofluencia) interrumpidos a las temperaturas de análisis 

durante los diferentes intervalos de tiempo correspondientes a las respectivas 

deformaciones.  

 
La correspondencia entre desarrollo y crecimiento de las partículas con el tiempo y 

la temperatura, se estableció ploteando los valores promedio obtenidos en una 

gráfica “Tamaño promedio de partículas” vs. “Tiempo de ensayo” a las diferentes 

temperaturas y se efectuaron las correspondientes valoraciones estadísticas. 

 
Existen varias teorías que describen la evolución del tamaño promedio de partículas. 

Uno de los más utilizados es el principio de engrosamiento de Ostwald, que explica 

los procesos  en los cuales el tamaño promedio de partículas de fases secundarias 

dispersas crece con el tiempo con volumen de fracción virtualmente constante (Lee 

et al, 1991).  

 
El engrosamiento de las mismas ocurre por difusión y es regida por la reducción de 

la energía libre total interfacial, donde las partículas más grandes se desarrollan a 

expensas de las más pequeñas, siendo la más consistente la teoría de Lifshitz–

Slyozov–Wagner, referida como Teoría del engrosamiento LSW (Aikim et al, 1991; 

Calderon et al, 1994; Li et al, 2002; Watanabe et al, 2004) que predice el desarrollo 

de una distribución de tamaños de partículas controlada por la difusión donde la 

energía de deformación asociada al crecimiento de las mismas es despreciable y el 

promedio del tamaño de las partículas se incrementa linealmente con t1/3 de acuerdo 

con la expresión (27): 

)( 0
3

0
3 ttkrr −=−  . . . . . . . . .(27) 

Que es lo mismo: 3
1

00 )( ttkrr −+=  . . . . . .(28) 

Donde: 
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r = es el tamaño promedio de las partículas en el tiempo t, (nm) 

r0 = es el tamaño promedio de las partículas en el instante t0, (nm) 

k = coeficiente que depende de la temperatura, de la energía interfacial de la 

interfase precipitado/matriz, de la solubilidad del elemento precipitado en la 

matriz y de los coeficientes de difusión de los solutos del precipitado. 

 
De esta manera, la fracción de volumen, conjuntamente con el grado de desajuste, 

el tamaño de las partículas, los valores de tensiones aplicadas y la temperatura 

complementan la base de datos necesaria para la modelación matemática de las 

propiedades de la aleación.  
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Conclusiones del Capítulo II 
 

1. El pronóstico de las propiedades de termo-resistencia del acero austenítico 

fundido del tipo Fe-Cr-Ni-C con adiciones de 1,5 % de aluminio revela una 

influencia positiva del mismo como elemento de aleación para mejorar las 

propiedades mecánicas de la aleación original ACI HK40.  

 
2. Los diagramas de fases obtenidos para las aleaciones evaluadas pronostican, 

a las temperaturas de análisis,  la presencia de la fase austenítica “γ”, de fase 

ferrítica “α" con cantidades inferiores al 5 %, precipitados de γ', fases de 

carburos complejos del tipo M23C6 para la aleación I y la ausencia de 

partículas γ' y presencia de fases sigma, un incremento considerable de la 

fase ferrítica y un descenso en las cantidades de carburos del tipo M23C6 para 

las aleaciones II y III. 

 
3. Los resultados de la simulación de las propiedades mecánicas, la 

solidificación y el diagrama de equilibrio y el grado de desajuste de las redes γ 

y γ' aplicados como criterios y herramientas de diseño, establecen la 

factibilidad de obtener y evaluar una nueva superaleación base hierro 

resistente a la termofluencia para hornos Herreshoff con composición química 

similar a la de la aleación I. 
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Capítulo III. Materiales y Métodos 
3.1. Obtención de la aleación 
A partir de los resultados preliminares derivados del diseño de la aleación y según 

los pronósticos obtenidos con ayuda de los modelos de redes neuronales 

argumentados en los acápites 2.4 y 2.5, se procede a la obtención de las aleaciones 

indicadas en la Tabla 5 del Capitulo II para, a través de los correspondientes 

ensayos, determinar la correspondencia  de las microestructuras obtenidas con los 

resultados de las simulaciones de la solidificación y el diagrama de equilibrio. 

 
En los procesos de diseño y desarrollo de aleaciones industriales cuyas propiedades 

de termo-resistencia se deban a la presencia de partículas coherentes es muy 

importante un control microestructural adecuado. En la obtención de este tipo de 

material se deben tener en cuenta dos aspectos fundamentales: 

 
- Se requiere de un proceso de obtención limpio y de un control adecuado de las 

cantidades y los tipos de componentes microestructurales para disminuir o evitar 

la presencia de impurezas que forman compuestos o partículas indeseadas que 

empeoran las propiedades de la aleación (por ejemplo, compuestos fragilizantes 

o partículas que fundan a la temperatura de aplicación y esto inutilizaría la 

aleación). 

 
- Es aconsejable conocer de qué manera se puede controlar el proceso de 

engrosamiento de partículas o controlar su tamaño promedio. Cuando las 

partículas crecen mucho, la resistencia disminuye y bajo la acción de esfuerzos 

tienden a deformarse plásticamente y posteriormente a romperse. Este fenómeno 

se explica porque al calentarse el material que las contiene, como el sistema en 

realidad  no es estable, sino que contiene una alta energía almacenada, la 

energía sólo disminuye a través del engrosamiento regular de las mismas. 

3.1.1. Selección del método de fundición 

De acuerdo con estudios preliminares, la obtención de aceros termo-resistentes a 

través del empleo de hornos de inducción en condiciones normales, es muy difícil sin 

la introducción de contaminantes.  
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La adición de un 3 % de aluminio a la aleación HK-40 fue estudiada con anterioridad 

(González y Montero, 2004) y se manifestó la presencia de precipitados 

intermetálicos, pero en las probetas obtenidas predominó la presencia de defectos: 

poros, inclusiones e inicios de formación de grietas, fragilidad excesiva a 

temperatura ambiente, etc; defectos que afectan las condiciones de resistencia de la 

aleación. 

Con el objetivo de minimizar los mencionados defectos que reducen la resistencia a 

la tracción, a la rotura, a la termofluencia, la resistencia a la oxidación, la 

soldabilidad, etc; de estas aleaciones es necesario cambiar el proceso de fusión. 

 
Las aleaciones que tienen una gran afinidad por los gases, en particular nitrógeno y 

oxígeno, son frecuentemente fundidas o refinadas en hornos de inducción al vacío 

para prevenir las reacciones con estos gases que contaminan los aceros. Es por 

ello, que los procesos de fundición en hornos de inducción al vacío son utilizados 

generalmente para procesar materiales de alta pureza, materiales homogéneos o 

materiales de estricta tolerancia en la composición química. 

 
Estos elementos que son reconocidos como impurezas deben ser controlados 

cuidadosamente o eliminados en el proceso de manufactura utilizado en la 

producción comercial de aleaciones “limpias”. Es por ello que es utilizado este 

proceso como el ideal para la fusión y el refinado de las aleaciones termo-resistentes 

bajo condiciones atmosféricas controladas y, por tanto, el adecuado para obtener 

aleaciones patrón para el estudio y caracterización de la aleación ACI HK-40 con la 

adición de elementos que mejoren su resistencia a altas temperaturas. 

La aleación a investigar contiene elementos como el hierro y el aluminio que 

reaccionan fácilmente con el oxígeno y otros elementos del aire (hidrógeno, 

nitrógeno) que, facilitados por la actividad del metal fundido, se pueden difundir en el 

metal líquido formando compuestos indeseados. Por todo lo anteriormente expuesto, 

se evalúa la posibilidad de utilizar el horno de inducción al vacío para realizar la 

investigación, el cual garantizará la obtención de lingotes con un mínimo de 

contaminantes y defectos de fundición. 
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La obtención de las aleaciones seleccionadas se realizó en el Laboratorio de 

Metalurgia del Departamento de Metalurgia Ferrosa de la Universidad de Aachen, 

Alemania. En la tabla 7  y la figura 2 de los anexos, se exponen las características 

técnicas y  el esquema del horno utilizado en dicho proceso. 
Tabla 7. Características técnicas del horno de inducción 

Modelo VSG 100 Nr PW V01 037     
Fabricante Pfeifer, Alemania 
Capacidad 20 kg 
Presión máxima 0.01 mbar 
Potencia 20 kW 
Termopar Pt-Rh/Pt type K 

 
Las aleaciones propuestas fueron producidas a partir de los siguientes componentes 

o materias primas:  
Tabla 8. Características de las materias primas empleadas 

No. Materia Prima Forma de 
suministro 

Grado de 
Pureza 

Suministrado por 

1 C Grafito en polvo 99.99% wt C 
2 Fe electrolítico Lingote 99.99 % wt Fe
3 Mn Briquetas 99.99% wt Mn 
4 Ni Briquetas 99.99% wt Ni 
5 Fe-Si Briquetas 75% wt Si 
6 Fe-Cr Briquetas 68-70% wt Cr 
7 Fe-B Briquetas 19% wt B 
8 Fe-Mo Briquetas 99% wt Mo 
9 Al Alambre 99.99% wt Al 

Materiales donados a la 

institución por las 

industrias alemanas: 

Thyssenkrupp, 

Mannesmann y Salzgitter 

 
 
Teniendo en cuenta las características de la materia prima, se realizaron los cálculos 

de la carga  a introducir en el horno y obtener las aleaciones de composición 

química prefijada. La composición de dicha carga para cada una de ellas, se 

muestra en la tabla 9.  
Tabla 9.  Composición de la carga para el horno (Kg) 

MATERIALES PARA LA CARGA Aleación  I Aleación II Aleación III
Grafito 0,1 0,1 0,08 
Fe-Si 0,3 0,2 0,2 
Fe-Cr 5,0 4,8 4,8 

Briquetas de  Ni 4,0 4,4 4,4 
Fe-Mo 0,2 0,1 0,1 
Fe-Mn 0,2 0,2 0,2 

Al 0,3 0 0,2 
Fe-B 0 0,2 0,2 

Hierro Puro  9,9 10 9,82 
Total (Balance) 20 20 20 
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3.2. Realización de experimentos 
 
3.2.1 Análisis químico de la aleación 
Las aleaciones obtenidas en el horno de inducción al vacío fueron descargadas en 

una instalación de vaciado semi-continuo y obtenidas en forma de cilindro y 

dimensiones 120 mm de diámetro y 500 mm de largo. Luego de la etapa de vaciado 

se enfriaron al aire. Después del enfriamiento, los lingotes  muestran una mejor 

calidad (con respecto a los estudios preliminares) en el producto final con pocos 

defectos macroscópicos, o en algunos casos ausencia de ellos.  

 
La aleación de peor calidad, fue la número II, la cual a pesar de haber sido obtenida 

en este tipo de horno y vaciada al vacío en la lingotera, presentó pequeñas 

porosidades en parte de su volumen así como una prolongación del rechupe hacia el 

centro del lingote. Las aleaciones I y III presentaron una calidad aceptable con 

presencia de pocas inclusiones y prácticamente sin porosidad.  

 
El comportamiento de estas aleaciones (sobre todo las números I y III) a través de la 

preparación de especimenes y análisis de muestras para diferentes fines, es de una 

aleación dura pero poco frágil. 

 
Para evaluar la correspondencia química de las aleaciones obtenidas con las 

composiciones químicas prefijadas, las muestras fueron procesadas en el 

Laboratorio Químico del Instituto de Soldadura de la Universidad de Aachen. Se 

aplicaron análisis químicos que  fueron replicados tres veces utilizando un 

Espectrómetro de Masa ESPECTROLAB-400 con electrodo de carbón bajo arco 

sumergido en atmósfera de argón. Los resultados obtenidos se muestran en las 

tablas VIII, IX y X de los anexos.  

 
3.2.2. Selección y preparación de muestras 
 
Se tomaron muestras de las tres aleaciones en estado fundido, recocido, 

envejecidas a diferentes temperaturas y ensayadas a la termofluencia. Se 

obtuvieron, además, 20 probetas para ensayos de fluencia (creep) de la aleación I 

según lo establecido por la norma ASTM E 139. La preparación de las muestras 

para la caracterización metalográfica se realizó utilizando técnicas de pulido 

mecánico y electrolítico según norma ASTM E3-95. 
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Para la caracterización microestructural de las muestras, primero que todo los 

lingotes fueron micro seccionados a través de operaciones de corte utilizando la 

máquina cortadora de metales Struers Model Discotom-50 acoplada a un disco 

abrasivo de alta capacidad de corte, sistemas de enfriamiento adecuados y como 

parámetros de corte: 0.2 mm/s y 1750 rpm. En los casos requeridos, se aplicó un 

sistema de refrigeración intensa con emulsión refrigerante para evitar 

transformaciones adicionales en la estructura producto del calentamiento durante el 

corte. 

 
Posteriormente fueron apropiadamente montadas a través de los métodos de 

montaje convencionales en caliente con la ayuda de la máquina Struers Model 

ProntoPress-20 y empleando resinas de trabajo en caliente del tipo fenólicas verde y 

marrón. 
 
Las operaciones de desbaste fueron realizadas utilizando papeles abrasivos de 

carburo de silicio de 80, 120, 300, 500, 800 y 1200 respectivamente. Como son 

aceros austeníticos se debe prestar especial atención a la eliminación de las trazas 

de metales que aparecen en cada etapa. La velocidad de desbaste fue de 220 rpm, 

15 N de presión y un tiempo de 3 minutos en cada etapa en una máquina automática 

del tipo Struers Model RoloForce-4. 

 
Después del desbaste, las muestras fueron pulidas utilizando paños de fieltro, 

añadiendo inicialmente una suspensión DiaPro-Mol de diamante de 6 µm y como 

paso final se añade una suspensión coloidal de SiO OP-U. La velocidad de pulido 

fue de 110 rpm y la presión de 15 N pero los tiempos de pulido por etapa son 

variables, de 4.30 y 2.30 minutos respectivamente. El ataque químico de las 

muestras siguiendo los procedimientos de norma ASTM E 262-Practice A y ASTM E 

407-93 y los fundamentos de Greaves y Wrighton, 1996. En este caso, 

generalmente se utilizan los reactivos Murakami y Villela (ver tabla No. XI de los 

anexos) para la revelación de la microestructura y la identificación de las fases. 

Cuando las probetas son atacadas, las muestras deben ser lavadas con etanol y 

secadas con aire seco y caliente. 

 
Después de realizado el ataque, los resultados no fueron una excepción y no se 

logra revelar prácticamente ningún detalle de la microestructura; hecho que hace 
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suponer la alta resistencia a la corrosión ante medios agresivos de la aleación objeto 

de análisis. Entonces, se manifiesta la necesidad de utilizar el ataque 

electroquímico, ya que a través de los medios de ataque convencionales no se 

lograron buenos resultados. El proceso fue realizado en la máquina Struers 

LectroPol-5 (figura 3 de los anexos) utilizando como electrolito ácido oxálico al 10 % 

y los parámetros que a continuación se muestran: 
Tabla 10. Parámetros del ataque electroquímico 

Parámetro Valor  

Temperatura 25° C  
Voltaje  3,0 V 
Amperaje 0,25 – 0,30 A 
Tiempo de Exposición 15 s 

 
3.2.3. Análisis microscópico 
Para determinar y caracterizar las fases predominantes en la aleaciones para los 

diferentes estados, el grado de desajuste entre las partículas y la matriz, la 

morfología y los parámetros de la matriz γ y los precipitados de γ', la influencia del 

tratamiento térmico de envejecimiento sobre la microestructura y la respuesta del 

material ante los ensayos de termofluencia, se realizaron análisis con técnicas de 

Microscopia Óptica (MO), Microscopía Electrónica de Barrido (MEB), Microscopía 

Electrónica de Transmisión (MET) y Difractometría por Rayos X (DRX). En la tabla 

11 se recogen las principales características del equipamiento utilizado en los 

análisis. 
Tabla 11. Características del equipamiento utilizado en los análisis microscópicos 

Parámetro Descripción 
MICROSCOPIO OPTICO 

Modelo Eclipse ME600L 
Magnificación  1500x 
Elementos de imagen 1288x968 Pixeles Efectivos  
Modo de resolución SVGA 800 TV 
Cámara acoplada Nikon digital net camera DN100 

MICROSCOPIO ELECTRÓNICO DE BARRIDO 
Modelo PHILIPS Xl 40 SFEG 
Voltaje de aceleración 30 Kv 
Resolución 3.5.NM @ 30 Kv 
Detectores Sec, Bse 
MFG/Model EDAX DX-4 
Detector Light elements 

Software Genesis Spectrum, version 
3.51_2003 
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MICROSCOPIO ELECTRÓNICO DE TRANSMISION 
Modelo JEOL JEM-2010 
Voltaje de aceleración 20 Kv 
Resoluciones entre líneas 0,14 nm 
Resoluciones entre puntos 0,25 nm 

Sistema de microanálisis OXFORD Instruments, modelo INCA 
Energy TEM100 

Detector Si(Li) 
Area de detección 30 mm2 
Resolución 142 eV 
Cámara de adquisición de imágenes  SIS MegaView II 
Resolución máxima 1300 x 1030 pixeles 
Unidad de preparación de muestras RMC Ultramicrotomo, MTXL. 
Software analySIS 

DIFRACTOMETRO DE RAYOS X 
Modelo Rigaku Rotorflex RU-200BV 
Ánodo rotatorio de Cu  
Parámetros de operación del ánodo 55 kV, 180 mA 
Temperatura máxima de la cámara 1100º C 
Software de análisis de asimetría de 
picos PROFIT 

 
 

A través de los análisis con MO y MEB, se caracterizaron las microestructuras de las 

aleaciones. Además se obtuvieron resultados que permitieron caracterizar la forma, 

ordenamiento espacial y grado de dispersión de las partículas, se aplicaron 

microanálisis a todas las fases detectadas para discriminarlas según su 

estequiometría, obteniéndose las fases y la composición química de las mismas, así 

como los componentes presentes en la aleación, los cuales fueron estimados a 

través de la utilización de un detector del tipo DX-4 acoplado al microscopio 

electrónico de barrido soportado por el software SUTW. 

 
Para obtener mejores resultados en los análisis en el MEB, en la etapa de ataque 

químico se preparó el reactivo Beraha II, el cual se emplea para colorear la 

estructura austenítica en dependencia de su grado de orientación. En el caso de los 

aceros austeníticos los carburos no son coloreados y se mantienen blancos. La fase 

sigma se muestra blanca o es coloreada muy ligeramente (Baselt, 1993). El proceso 

fue realizado manualmente por los métodos convencionales (ASM, 2000) y el 

reactivo con la composición mostrada en la tabla 12. 
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Tabla 12. Composición del reactivo Beraha II 
Componente Cantidad 

Difluoruro de amonio 48 g 
Acido clorhídrico concentrado  400 mL 
Agua destilada  800 mL 

 

En el caso particular de los aceros con alta resistencia a la oxidación es aconsejable, 

para obtener mejores resultados,  adicionar 1 g de bisulfito de potasio por cada 100 

mililitros de solución Beraha II. El ataque se debe realizar de forma húmeda, 

inmediatamente después del pulido sin secar la superficie. El tiempo de ataque 

oscila entre 10 y 20 s y solo se debe prolongar 10 s más en el caso de aleaciones 

muy poco reactivas, manteniendo la muestra en agitación. Se deben observar 

minuciosamente los resultados pues solo se obtendrán resultados satisfactorios 

cuando la superficie de la probeta se torne azul con transición al verde (ASM, 2000). 

 
La posible presencia de fases secundarias/terciarias en probetas en estado de 

fundición, envejecidas y ensayadas a la termofluencia se estudió aplicando técnicas 

de MET utilizando una mancha de difracción de la super-red de la fase primaria en 

campo oscuro. Igualmente, los análisis MET permitieron determinar la morfología y 

distribución de las dislocaciones para el posterior establecimiento del mecanismo de 

termofluencia prevaleciente.  

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
En la tabla 13 se resumen los primeros resultados obtenidos en la caracterización 

microestructural según las figuras 3.1, 3.2 y 3.3. 

 
 
 

Figura 3.1. Aleación I en estado fundido 
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Tabla 13. Resultados del análisis microestructural (SEM + DRX) de las aleaciones obtenidas 
Estado Aleación Microestructura Observaciones 

I 

Anchas franjas de carburos que 

bordean los granos austeníticos y 

precipitados de partículas distribuidas 

uniformemente por toda la matriz. 

Fundido 

II y III 

Granos dendríticos 

típicos de aceros 

inoxidables  fundidos 

bordeados de franjas 

de carburo  

Franjas de carburos en el límite de los 

granos austeníticos, fase ferrítica y 

partículas γ' acompañadas de fases 

sigma dispersas en la vecindad del 

borde los granos. 

 

 
En las figuras 3.4, 3.5, 3.6 y 3.7 correspondientes a las fases ferrítica y sigma de 

ambas aleaciones, los picos de la especie FeK denotan el predominio de este 

elemento en las fases analizadas, reportándose, además, la presencia del CrK y NiK 

disueltos en las mismas.  En las tablas de los resultados de análisis EDAX 

correspondientes a cada microanálisis aparece el contenido de cada elemento en 

fracción másica y por ciento atómico. La presencia de cromo, hierro y níquel en 

fases sigma pertenecientes a aceros austeníticos fundidos también fue reportada por 

Velázquez, 2002. 

 
 

Figura 3.2. Aleación II en estado fundido Figura 3.3. Aleación III en estado fundido
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Figura 3.4. Microanálisis correspondiente a la fase ferritica de la aleación II 

EDAX ZAF Quantification (Standardless) 
Element Normalized 
SEC Table: Default 
 
 Elem    Wt %  At % K-Ratio     Z          A          F 
------------------------------------------------------------- 
  CrK   22.89  22.31  0.2424  0.9857  0.9895  1.1227 
  FeK   54.29  58.53  0.5000  0.9877  0.9626  1.0312 
  NiK   22.82  19.16  0.2102  1.0048  0.9169  1.0000 
Total  100.00 100.00  
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Figura 3.5. Microanálisis correspondiente a la fase sigma de la aleación II 

EDAX ZAF Quantification (Standardless) 
Element Normalized 
SEC Table : Default 
 
 Elem     Wt %  At % K-Ratio     Z         A           F 
------------------------------------------------------------- 
  CrK   31.75  26.34  0.3249  0.9751  0.9933  1.0938 
  FeK   51.44  61.69  0.4034  0.9768  0.9506  1.0226 
  NiK   16.81  11.97  0.1536  0.9934  0.9198  1.0000 
Total  100.00 100.00  
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Figura 3.6. Microanálisis correspondiente a la fase ferrítica de la aleación III 

EDAX ZAF Quantification (Standardless) 
Element Normalized 
SEC Table : Default 
 
 Elem     Wt %  At % K-Ratio    Z       A       F 
------------------------------------------------------------- 
  CrK   20.05  23.92  0.2112  0.9899  0.9876  1.1332 
  FeK   54.94  53.40  0.5341  0.9921  0.9667  1.0344 
  NiK   25.01  22.68  0.2313  1.0094  0.9159  1.0000 
Total  100.00 100.00  
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Los resultados de los análisis metalográficos resumidos en la tabla 10 y los 

microanálisis mostrados en las figuras 3.4, 3.5, 3.6 y 3.7, tienen plena 

correspondencia con los pronósticos de los diagramas de fases analizados en el 

epígrafe 2.5.2.  

 
La presencia de una estructura austenítica con extensas bandas de carburos 

distribuidos en el borde de los granos y precipitados intermetálicos dispersos en la 

matriz de la aleación I y la existencia de fase ferrítica con fracciones volumétricas 

superiores al 10 % y fases sigma en las aleaciones II y III permiten validar el criterio 

de  selección de la aleación I como aleación idónea a obtener para evaluar su 

comportamiento mecánico ante las condiciones establecidas por cumplir, 

fundamentalmente, el conjunto de requisitos metalúrgicos relacionados con la 

estabilidad microestructural y presencia de las fases deseadas. 

Figura 3.7. Microanálisis correspondiente a la fase sigma de la aleación III 

EDAX ZAF Quantification (Standardless) 
Element Normalized 
SEC Table : Default 
 
 Elem  Wt %  At %   K-Ratio    Z          A           F 
------------------------------------------------------------- 
  CrK   33.99   60.7    0.1451  0.9419  0.9233  1.0051 
  FeK   52.23   27.54  0.5101  0.9412  1.0069  1.0306 
  NiK    13.78  11.76  0.0338  0.9570  0.9340  1.0000 
 Total  100.00 100.00  
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3.2.4. Medición del tamaño del grano 
 
El tamaño del grano metálico se midió utilizando el paquete ”Microstructure 

Characterizer Software 2.0” con licencia para el Laboratorio de Investigaciones 

Metalúrgicas de Atenas, Grecia (ELKEME).  

 
Este software es una potente herramienta para el análisis de imágenes. Las 

imágenes digitales se toman por un microscopio metalográfico conectado a una 

computadora a través de una interfase. El software capta las imágenes transmitidas 

desde el microscopio metalográfico y realiza las mediciones, permitiendo al usuario 

optar por la utilización de un procedimiento u otro: método de comparación, método 

planimétrico (Jeffries) y el método de intercepción (Heyn). En este caso, por resultar 

más preciso y rápido que los demás, el tamaño promedio del grano se determinó 

aplicando el método de intercepción, según lo establecido por la norma ASTM E112-

96 (2004).  

 
Se utilizó un patrón consistente en 3 círculos concéntricos con diámetros respectivos 

de 79.5 mm, 47.8 mm y 31.8 mm que hacen una longitud total de circunferencia 

igual a 500 mm, como se observa en la Figura 3.8. El software realiza un conteo 

automático del número de intercepciones de límites de grano e intercepciones de 

uniones triples y determina, automáticamente, el tamaño de grano ASTM según las 

relaciones: 

PM
L

N
L T

L

L == −

− 1
 . . . . . . . . . . (29) 

LLG
−

−−= log.6439,62877,3  . . . . . . . . (30) 
 
Donde: 

NL = Número de interceptos por unidad de longitud de líneas de prueba 

LT = Total de líneas de prueba 

P = Total de intercepciones de límites de grano 

M = Magnificación 

G = Tamaño de grano ASTM 

 
En la tabla 14 se muestra el equipamiento y parámetros utilizados en la 

determinación del tamaño de grano metálico. 
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Tabla 14. Equipamiento y parámetros empleados en el análisis de imágenes. 

Programa Microstructure Characterizer  
Sistema de análisis de imagen Clemex Vision PE 
Microscopio Leica DM LM 
Magnificación 100x 
Iluminación Luz Reflejada 
Calibración 1.2658 microns/pixel 
Cámara Sony 950P 
Interface Marzhauser EK32IM 
Controlador Clemex ST-2000 
Cantidad mínima de granos requerida dentro 
de la circunferencia mayor para el conteo 50 

 

 
 
 

Figura 3.8. Ventana de generación de las circunferencias para la determinación del 
tamaño del grano por el método de los interceptos. 
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3.2.5. Tratamientos térmicos 
 
La aleación producida en el horno de inducción al vacío, luego de la etapa de 

vaciado se enfrió al aire y luego fue tratada térmicamente. Se aplicó tratamiento 

térmico de recocido a 1200º C, durante 4, 8 y 16 horas para homogeneizar la 

estructura de los lingotes y eliminar las posibles tensiones residuales.  

 
Con el objetivo de evaluar la cinética de precipitación de las partículas γ', se 

aplicaron tratamientos térmicos de envejecimiento cuyas características se indican 

en la tabla 15. Las temperaturas de los mismos coinciden con las empleadas en la 

simulación de las propiedades mecánicas (tabla 3) para garantizar mejores 

resultados en el análisis comparativo posterior. Las características del horno 

empleado para estas operaciones, así como la ilustración de la instalación se 

muestran en la tabla 16 y la figura 4 de los anexos, respectivamente. 

Tabla 15. Regímenes de tratamiento térmico aplicados. 

Regímenes Tratamiento Térmico 
Temperatura (ºC) Tiempo (h) 

1 Envejecimiento  500 1000 
2 Envejecimiento  600 1000 
3 Envejecimiento  700 1000 
4 Envejecimiento  800 1000 

 
Tabla 16. Características del horno de tratamiento térmico 

Parámetro Descripción 
Modelo  Multitherm N 41/H 
Temperatura máxima 1280 º C 
Carga máxima 300 Kg 
Potencia 16 kW 
Precisión ± 2 º C 
Dimensiones de la cámara (AxBxC) en mm 350x500x250 
Programa Controlador HERMES ELECTRONICS C30 Version 02.07 
Termopar Pt-Rh/Pt type S 

 
3.2.6. Ensayos de tracción en caliente 
 
Se verificaron ensayos de tracción en caliente para determinar los valores de 

tensiones de fluencia (YS) y tensiones últimas de resistencia (UTS). Los ensayos se 

realizaron siguiendo las indicaciones de la norma ASTM E8M-92 en una máquina de 

tracción universal con capacidad máxima de 100 kN, a temperaturas entre 500 y 
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850º C en una máquina INSTRON de mando hidráulico, con una velocidad de 

desplazamiento del cabezal de 1mm/min (Ver Figura 5 de los anexos). 

 
Tabla 19. Características técnicas de la máquina de tracción. 

Parámetro Descripción 

Modelo INSTRON Universal año 2002 
Mando  Hidráulico 
Deformación máxima 10 % 
Velocidad de ensayo 5 mm/seg 
Carga máxima a aplicar 30 000 N 
Temperaturas de ensayo 500, 600, 700 y 800º C  
Hecho en   Inglaterra 

 
 
La máquina de tracción-compresión electromecánica tiene la particularidad de estar 

conectada a una computadora y un horno compatible con el sistema que permite 

alcanzar las distintas temperaturas de ensayo, la misma se programa en la 

computadora, teniendo en cuenta los datos de la probeta (tamaño, longitud y 

diámetro) y las condiciones de los experimentos. 

 
Las mordazas de la máquina están compuestas de una aleación TZM (aleación de 

Mo con 0,5% Ti, 0,1% Zr) la cual resiste a altas temperaturas. Las dimensiones de 

las mordazas fueron calculadas para evitar el pandeo. Sobre la mordaza de abajo se 

colocaron las probetas cilíndricas que fueron obtenidas de acuerdo a las Normas 

ASTM E8-69. 

 
3.2.7. Ensayos de termofluencia 
 
El conocimiento del comportamiento de los metales sometidos a cargas a altas 

temperaturas, se establece a través de la deformación progresiva que experimentan 

los mismos y se estudia a través del denominado ensayo tecnológico de fluencia 
(creep).  

 
Este ensayo se realiza aplicando una carga constante a una probeta de tracción a 

temperatura constante. Los valores registrados de deformación se plotean en una 

gráfica deformación vs. tiempo, como se muestra en la figura 3.9.  
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En el tramo I de la curva, conocido como fluencia primaria o transitoria, ocurre un   

alargamiento (deformación) inicial "ε0” muy rápido en la probeta. Posteriormente, la 

deformación disminuye con el tiempo hasta alcanzar un estado estacionario 

representado por el tramo II de la curva (fluencia secundaria o estacionaria). En la 

zona III (fluencia terciaria), la deformación aumenta rápidamente hasta producirse la 

rotura de la probeta (Pero-Sanz, 2000).  

 
Para comprobar la validez de los datos obtenidos en las simulaciones, se realizaron 

ensayos de fluencia lenta a 20 muestras de la aleación propuesta (I) a las mismas 

temperaturas y condiciones utilizadas en las simulaciones. 

Los ensayos de termofluencia se realizaron siguiendo lo especificado por ASTM E 

139 en instalaciones INSTRON de doble columna con actuador en la cruceta 

superior y un horno tubular acoplado que opera bajo atmósfera controlada de gas 

inerte. El conjunto tiene las características mostradas en la tabla 17 y la figura 6 de 

los anexos. 
Tabla 17. Características de la instalación para ensayos de termofluencia 

Parámetro Descripción 
Modelo INSTRON 4467 
Capacidad estática ±2100 N 
Carrera máxima  60 mm 
Potencia del horno 10 kW 
Precisión del horno ± 1 º C 
Rango de temperatura de trabajo del horno 500º C -1200º C 

 

Figura 3.9. Curva tecnológica de fluencia. 
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Los ensayos de termofluencia se subdividieron en dos categorías: ensayos de 

termofluencia “continuos” hasta 2 200 horas y ensayos de termofluencia 

“interrumpidos”. Ambos ensayos se realizaron en paralelo en instalaciones 

específicas para cada uno. Los ensayos de termofluencia continuos se efectuaron, 

como su nombre lo indica, de forma continua, hasta alcanzar las 2 200 horas y se 

realizaron con el objetivo de correlacionar la resistencia a la termofluencia de la 

aleación con el tiempo de rotura y la temperatura. 

 
Durante los ensayos de termofluencia interrumpidos, los ensayos se interrumpieron 

a niveles de termofluencia correspondientes a 2, 4, 6 y 8 % de deformación y las 

muestras fueron enfriadas rápidamente, siempre bajo la acción de las cargas. Esto 

se realizó con el objetivo de “retener” las sub-estructuras de deformación, lo que 

permitió medir la densidad de dislocaciones, su morfología y ubicación, además de 

estudiar la evolución de la morfología y ubicación de los precipitados γ' bajo los 

efectos de la termofluencia. La distribución de las 20 muestras preparadas para los 

ensayos de termofluencia se efectuó como se indica en la tabla 18. 

 
Tabla 18. Distribución de las muestras preparadas para los ensayos de termofluencia 

Creep interrumpido a las deformaciones (%) Temperatura 
de ensayo (oC) 

Creep 
Continuo 2 4 6 8 Total de 

muestras
500 1 1 1 1 1 5 
600 1 1 1 1 1 5 
700 1 1 1 1 1 5 
800 1 1 1 1 1 5 

Total de 
muestras 4 4 4 4 4 20 

 
3.3. Método estadístico para la validación de los resultados 
 
Se realizó el tratamiento estadístico de los resultados simulados y experimentales 

para establecer la necesaria correspondencia entre las observaciones teóricas y las 

experimentales y comprobar la idoneidad de los modelos con la utilización del 

paquete estadístico Microsoft Excel 2003  

3.3.1. Pruebas de significancia  
 
La prueba de significación o correspondencia entre los resultados teóricos 

(frecuencia esperada) y los experimentales (frecuencia observada) se realizó 
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mediante la prueba de 2χ (“Chi” cuadrado), considerando como frecuencia, los 

valores de tensiones de fluencia y el desajuste de la red, obtenidos en el transcurso 

del tiempo para cada temperatura analizada. Los pasos para la realización de la 

prueba 2χ fueron los siguientes: 

 
 1. Planteamiento de la hipótesis.  

 2. Búsqueda del valor crítico.  

 3. Cálculo del valor de prueba.  

 4. Toma de decisión.  

 
3.3.1.1. Planteamiento de la hipótesis estadística: El análisis se verifica bajo la 

hipótesis nula: no existe discrepancia significativa entre los resultados teóricos y los 

resultados experimentales.  

 
3.3.1.2. Búsqueda del valor crítico: Para las muestras de tamaño N, el valor crítico 

aparece tabulado y se estableció para un nivel de significación α = 0.05 y ν = N −1 

grados de libertad.  

 
3.3.1.3. Cálculo del valor de prueba: El valor de prueba 2χ se calcula (Mason et al. 

1994; Bluman, 1995) por la expresión 31: 

 

∑
=

−
=

N

i i

ii

e
eo

1

2
2 )(

χ  . . . . . . . . .(31) 

  
Donde:  

o
i 
= Valores observados en las mediciones  

e
i 
= Valores esperados en las mediciones  

 
3.3.1.4. Toma de decisión: Si bajo la hipótesis estadística asumida se cumple la 

desigualdad: 2
95,0

2 χχ ≥Calc , entonces, los valores observados difieren 

significativamente de los esperados y se rechaza la hipótesis asumida para ese nivel 

de significación. De lo contrario, no se rechaza la hipótesis asumida, concluyéndose 

que no existe discrepancia significativa entre los valores observados y los valores 

esperados. 
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3.3.2. Obtención de los modelos y comprobación de la idoneidad  
 
Los resultados de los análisis DRX se correlacionaron para obtener el modelo de 

regresión que describe la dependencia del grado de desajuste con la temperatura. 

Se correlacionaron, además, los tamaños promedio de las partículas γ' con los 

tiempos de ensayo y, tomando como base la información suministrada por las 

pruebas de 2χ  realizadas a los resultados simulados y los datos reales de 

resistencia a la termofluencia, se procedió al procesamiento estadístico del modelo 

que describe el comportamiento de la resistencia a la termofluencia de la aleación en 

función del grado de desajuste, el tamaño promedio de las partículas, la temperatura 

y el tiempo con la consiguiente prueba de bondad de ajuste del modelo a través del 

correspondiente análisis operativos de varianza (ANOVA). 



 86

Conclusiones Capítulo III 
 

1. Las técnicas analíticas y ensayos que se emplean son de tecnología 

avanzada y apropiadas para la caracterización de la aleación objeto de 

estudio, y conjuntamente con el procedimiento experimental explicado 

garantiza la confiabilidad necesaria para demostrar las hipótesis planteadas 

en el capitulo II. 

 
2. Los análisis metalográficos y los microanálisis corroboran el pronóstico de las 

microestructuras obtenidas a través de la simulación de los diagramas de 

fases de las variantes de aleaciones estudiadas: la presencia de una 

estructura austenítica con extensas bandas de carburos distribuidos en el 

borde de los granos y precipitados intermetálicos dispersos en la matriz de la 

aleación I y la existencia de fase ferrítica con fracciones volumétricas 

superiores al 10 % y fases sigma en las aleaciones II y III. 

 
3. Las características metalúrgicas de la aleación I la convierten en la aleación 

idónea a obtener para evaluar su comportamiento mecánico ante las 

condiciones establecidas por cumplir, fundamentalmente, el conjunto de 

requisitos metalúrgicos relacionados con la estabilidad microestructural y 

presencia de las fases deseadas. 
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CAPITULO IV. RESULTADOS Y DISCUSIÓN 
 
4.1. Composición química real de las muestras de la aleación HK 40 + 1,5 % Al 
 
Por resultar la aleación I la seleccionada como idónea a obtener para evaluar su 

comportamiento mecánico, se debe conocer la composición química completa de 

las muestras que serán sometidas a dichos ensayos. En la tabla 20 se exponen los 

resultados del promedio de los análisis químicos realizados.  

 
Dichos resultados muestran que la aleación obtenida se ajusta a los parámetros de 

composición química propuesta, con excepción de las cantidades de carbono y 

cromo que presentan pequeñas diferencias con respecto  a lo establecido en la 

tabla 5. No obstante, estas diferencias no afectan las propiedades a obtener ya que 

se encuentran en el rango permisible. El cobre, niobio, titanio, vanadio, plomo, 

antimonio, arsénico, talio, azufre y fósforo aparecen en cantidades muy pequeñas, 

lo que permite considerarlos impurezas.  

 
Tabla 20. Resultados de análisis químico Aleación I (HK 40+ 1.5 % Al) 

 
4.2. Análisis para la caracterización de fases y redes cristalinas 
Los análisis utilizando las técnicas DRX permitieron complementar los resultados 

obtenidos al utilizar MEB y EDAX. Los mismos confirmaron la presencia de carburos  

Cr23C6 y la detección e identificación de las fases γ’, como se muestra en la figura 

4.1. 

 
En el reporte del DRX de la figura 4.1 se observa un solapamiento de los picos de 

las redes γ y γ’. Solamente se pudieron obtener mediciones de los picos (100) y 

(110) γ’ como patrones de reflexión de las superredes. 
 
 
 
 

Elemento (% masa) 
C Si Mn Cr Ni Mo W 

0,501 0,497 0,473 23,57 22,35 0,283 0,0164 
Al Co Cu Nb Ti V Pb 

1,557 0,0402 0,0112 < 0,0012 0,0055 0,0243 < 0,0002 
Sn As Ta B S P Fe 

0,0045 < 0,0005 < 0,0100 - 0,0033 0,011 50,1 
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El solapamiento de los picos de las redes γ y γ’ reafirma la existencia de pequeños 

grados de desajuste entre ambas. Las bajas intensidades en los picos de γ’ también 

denotan la presencia de fracciones volumétricas pequeñas (Mariño y otros, 2008b). 

La figura 4.2 muestra la comparación de los patrones de difracción de γ (a) y γ’ (b). 

Como se observa, existen mayores cantidades de picos en los patrones de 

difracción de γ', aunque las reflexiones adicionales son débiles en intensidad. Su 

aparición en los patrones de difracción se debe, fundamentalmente, porque la red 

de γ’ es primitivamente cúbica, lo que significa que los planos como los {100} 

provocan un incremento a la intensidad difractada, mientras que las reflexiones de 

los planos {100} correspondientes a γ poseen intensidad nula por los efectos de la 

interferencia destructiva con los planos {200}. 

Las reflexiones adicionales de γ' se denominan “reflexiones de superred” y 

normalmente son débiles porque su intensidad depende de la diferencia de la 

intensidad de dispersión entre los átomos de níquel y aluminio.  

Las condiciones de difracción de las figuras 4.2 a) y 4.2 b) aparecen en las tablas 

XII y XIII de los Anexos. 

 

Figura 4.1. Difractograma de la aleación HK 40 + 1.5 % Al en estado de fundición 
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Los patrones de difracción superpuestos de las fases γ, γ' y los carburos M23C6 

conjuntamente con su representación esquemática se muestran en la figura 4.3. Los 

puntos oscuros pertenecen a la matriz γ, mientras que los círculos con fondo blanco 

pertenecen a reflexiones de superredes de  γ'. Los puntos restantes, representados 

en círculos con fondo gris pertenecen a los carburos M23C6. Como puede 

observarse, las fases γ y γ' poseen los bordes de sus redes cúbicas perfectamente 

alineadas, lo que valida experimentalmente la obtención de una aleación de matriz 

austenítica con partículas coherentes. 

Figura 4.2 a. Patrón de difracción de γ 

Figura 4.2 b. Patrón de difracción de γ’ 
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4.3. Influencia del tratamiento térmico sobre la microestructura  

 
A continuación se muestran ejemplos de las microestructuras tipo que caracterizan 

las principales regularidades de la aleación HK 40 + 1,5 % de Al en diferentes 

etapas de tratamiento térmico. Las mismas reflejan la presencia de precipitados de 

gamma prima dispersa en una matriz gamma y carburos del tipo M23C6.   

 
4.3.1. Estado fundido 

La figura 4.4 correspondiente al estado fundido de la aleación revela una 

microestructura dendrítica típica de aceros inoxidables fundidos, destacándose las 

anchas bandas de carburos que bordean los granos de austenita.  
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Figura 4.4. Aleación I en estado fundido 

Figura 4.3. Patrones de difracción superpuestos de las fases γ, γ' y los carburos M23C6 
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La figura 4.5 muestra la microestructura de la aleación en estado fundido obtenida 

con el MEB, en ella se observa, además de la estructura austenítica decorada de 

bandas de carburos, la aparición de precipitados de forma tetragonal. Los mismos 

no aparecen distribuidos de manera dispersa en la matriz austenítica, sino que se 

aglomeran en la región cercana al límite de los granos.  

 
El fenómeno de aglomeración de las partículas en las zonas próximas al borde de 

los granos implica un incremento adicional en la resistencia de la aleación por los 

efectos de barreras contra el movimiento de las dislocaciones según la teoría de 

Orowan (Zhu y TJong, 1997; Tian et al, 2001 y Zhang et al, 2002).  

 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 
 
 
4.3.2. Estado de recocido 
 
La micrografía de la estructura después de recocer el acero durante 16 horas a 

1200º C, se presenta en las figuras 4.6 y 4.7. En este caso, desaparece la estructura 

dendrítica de fundición y se obtienen granos equiaxiales y los precipitados de 

partículas tetragonales muy similares a las del estado fundido pero, en este caso, 

después de recocidas, las partículas muestran una distribución más uniforme en la 

matriz con una tendencia a la disminución de la densidad de las partículas 

aglomeradas en el borde de los granos.  

 
 

Figura 4.5. Imagen del MEB de la Aleación I en estado fundido 

M23C6
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4.3.3. Envejecimiento 
 
Después de envejecidas las muestras a las cuatro temperaturas  aplicadas, la 

morfología de los granos permaneció prácticamente inalterada en comparación con 

la muestra recocida; observándose que a medida que aumenta la temperatura de 

Figura 4.7. Imagen del MEB de la Aleación I recocida 

M23C6 

Figura 4.6. Micrografía de la aleación I Recocida 

M23C6 
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envejecimiento, la distribución de las partículas en el interior del grano es más 

uniforme, como se detalla a continuación a partir de los análisis de las micrografías 

de las figuras 4.8 y  4,9. 
 

• 500º C, 1000 horas  
 
Una micrografía representativa de la aleación I tratada térmicamente es presentada 

en la figura 4.8. A pesar de que la distribución de los precipitados para la muestra 

envejecida a esta temperatura es más uniforme en el interior del grano, aún se 

manifiesta la presencia de conglomerados de partículas en el borde de los mismos.  

Las fronteras de granos son también decorados con carburos del tipo Cr23C6 (según 

los resultados de los microanálisis obtenidos) que interactúa con las partículas 

concentradas en la interfase.  
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

γ´ 

Figura 4.8. Imagen del MEB de la Aleación I envejecida a 500º C 

γ 

γ´ 

M23C6 



 94

• 800º C, 1000 horas  

 
En la Figura 4.9 se observa una mejor distribución de las partículas, evidenciándose 

una precipitación uniforme por toda la matriz y la ausencia de aglomeraciones en el 

borde de los granos.  
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Los análisis metalográficos corroboran el pronóstico de las microestructuras 

obtenidas, coincidiendo con los resultados de la simulación de los diagramas de 

fase que fueron obtenidos en la etapa de diseño de la aleación. Estas regularidades,                      

conjuntamente con la presencia de partículas en la matriz, contribuirán con una 

mejor resistencia a la termofluencia de la aleación en cuestión.  

 
4.4. Verificación del tamaño del grano 
 
La figura 4.10. muestra la distribución de tamaños de grano reportada por el 

software Microstructure Characterizer Software 2.0. La tabla 21 recoge los 

resultados estadísticos de las mediciones. Como se puede observar, el tamaño 

promedio de los granos es ASTM 6,35 lo que se corresponde con los parámetros 

tecnológicos de diseño.   

 

Figura 4.9. Imagen del MEB de la Aleación I envejecida a 800º C 

M23C6 

γ

γ´ 
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Tabla 21. Resultados estadísticos de las mediciones del tamaño de los granos 

Mínimo Máximo Grado ASTM promedio Desviación estándar
4,26 8,44 6,35 2,95 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

4.5. Medición de los parámetros de las redes y determinación del desajuste 

En las tablas XII y XIII aparecen las condiciones de difracción de un DRX tipo (500º 

C). La evolución de los parámetros de las redes γ y γ’ a diferentes temperaturas se 

reportan en la tabla XIV de los Anexos. La figura 4.11 representa la evolución de los 

mismos con la temperatura.  

Los niveles de desajuste calculados a partir de dichas mediciones también se 

recogen en la tabla XV  de los Anexos, mientras que la figura 4.12 expresa el 

comportamiento de los mismos al variar la temperatura.  

Como se observa en la figura 4.12, a medida que se incrementa la temperatura, 

disminuye el grado de desajuste entre la matriz γ y las partículas γ'. Los resultados 

reales medidos de los parámetros de las redes γ y γ’ de la nueva aleación se 

corresponden  con los pronosticados, y de igual manera, los valores del desajuste 

calculado satisfacen los predichos y a su vez, los establecidos por los requisitos de 

diseño, alcanzando valores reales entre 0.41 y 0.49 en el rango de temperatura    de 

Figura 4.10. Distribución del tamaño de los granos 
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400-800 oC. Estos pequeños valores de desajuste alcanzados reafirman, además, lo 

planteado por Peretti, 2000; Fratzl et al., 2004, en el sentido de que los precipitados 

en forma de cubo o tetraedros aparecen para desajustes que oscilan entre 0,3–1,0 

%.  

 
 
 
 

 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 Figura 4.12. Evolución del grado de desajuste de la aleación HK 40 + 1.5 % Al con la 

temperatura  
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Estos pequeños valores de desajuste favorecen las condiciones para el 

fortalecimiento de la aleación ya que benefician las propiedades de termofluencia, 

estabilizan la interfase γ/γ', previene el crecimiento y deformación de las partículas γ' 

a elevadas temperaturas y garantiza una morfología más uniforme en los 

precipitados. 

4.6. Cinética del desarrollo y crecimiento de las partículas 

El estudio de la evolución del desarrollo y crecimiento de las partículas permitirá 

complementar la fundamentación del mecanismo de fortalecimiento a establecer en 

el sentido de verificar si la cinética del proceso de precipitación de los agregados se  

describe o no según la teoría LSW. 
 
Las estadísticas de los resultados de las mediciones de los tamaños promedio de 

los precipitados de partículas γ' medidos durante los ensayos de termofluencia 

interrumpidos se recogen en la tabla 22 y su evolución con los tiempos de ensayo a 

las diferentes temperaturas aparece en la figura 4.13.  
 

Tabla 22. Tamaños promedio de partículas (nm) a diferentes temperaturas 
Tamaños promedio de partículas (nm) a las 

Temperaturas (oC) 
Tiempo de 
ensayo (h) 

500 600 700 800 
0 120 120 120 120 
10 127 127 127 127 

100 128 138 146 167 
200 139 148 182 193 
400 153 180 209 222 
600 171 198 227 263 
800 188 224 258 293 
1000 196 245 292 326 
1400 235 300 338 409 
1800 287 330 405 495 
2200 320 412 483 557 

 

Como  se puede observar en los datos recogidos en la tabla 22 y en la figura 4.13, r0 

= 120 nm en el instante t0, por lo que la ecuación (28) se ajusta a la forma: 

 

3
1

120 ktr +=  . . . . . . . . .(32) 
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El coeficiente k representa la pendiente de las rectas a las diferentes temperaturas y 

sus valores se obtienen de los análisis de regresión de cada curva, como se 

muestra en la tabla 23.  

Tabla 23. Valores del parámetro k de la ecuación (6) 

Temperatura (oC) k 
500 0,0891 
600 0,1246 
700 0,1551 
800 0,1939 

 
Los valores que toma el coeficiente k se ajustan perfectamente, según la figura 4.14, 

a la recta de la ecuación (33): 

k = 0,0003T - 0,0835. .(R2 = 0,9981). . . . . .(33) 
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Figura 4.13. Evolución del tamaño promedio de las partículas γ' con los tiempos de 
ensayo a las diferentes temperaturas 
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La relación positiva del coeficiente k con la temperatura constituye una evidencia 

definitiva de la ocurrencia del mecanismo de crecimiento controlado por la 
difusión, lo que indica que la distribución del tamaño de  las partículas según la 

ecuación (28) concuerda con el mecanismo de crecimiento descrito por la teoría 

LSW, argumentada por Aikim et al, 1991; Calderon et al, 1994; Li et al, 2002 y 

Watanabe et al, 2004. 

 
En la micrografía de la figura 4.15. se muestra la distribución de las partículas en 

una de las muestras ensayadas a la termofluencia, donde se aprecia la presencia de 

partículas γ' primarias cúbicas y tetraédricas en la matriz γ (Mariño y otros, 2008b). 

Estos resultados coinciden con lo planteado por Peretti, 2000; Fratzl et al., 2004, en 

relación con la morfología de las partículas y su correspondencia con el grado de 

desajuste.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 

Los análisis metalográficos de las muestras en estado de fundición, envejecidas, 

tratadas térmicamente y ensayadas mostraron, además, la ausencia de partículas γ' 

secundarias. Esta ausencia de partículas γ' secundarias permite confirmar que la 

fracción volumétrica de los precipitados γ' se verifica durante el proceso de 

Figura 4.15. Presencia de partículas cúbicas y tetraédricas γ' primarias en una probeta 
ensayada a 800º C e interrumpida a las 2 200 h 

M23C6 

γ'

γ 
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cristalización y que el crecimiento posterior de las mismas ocurre según la Ley de 

engrosamiento de Ostwald. 

De esta manera, los modelos de las ecuaciones (32) y (33) describen la cinética de 

crecimiento de las partículas γ' en la aleación HK 40 + 1,5 % de Al para las 

condiciones analizadas.  
 
4.7. Determinación de la fracción de volumen 
 
La tabla XVI de los Anexos muestra los resultados del reporte del software ”Image 

ProPlus” que aparecen ploteados en las figuras 4.16 y 4.17.  

 

 

 

 
 
 
 
 
 
 
 
 

 
 

 

En las figuras 4.16 y 4.17 se observa que las fracciones de volumen de las fases 

dispersas en las muestras fundidas, recocidas, envejecidas y ensayadas alcanzan 

valores dentro del rango previsto según los requisitos de diseño: 0,2 ≤ Vf ≤ 0,25 y 

permanecen razonablemente constante durante los tiempos analizados, tomando 

valores de alrededor de 0,25; lo que indica que el crecimiento y engrosamiento de 

las partículas γ' ocurre sin nucleación adicional.  

 
El hecho de que el crecimiento y engrosamiento de las partículas γ' ocurra sin 

nucleación adicional justifica la ausencia de partículas γ' secundarias y volúmenes 

de partículas superiores al 25 % que podrían disminuir la resistencia de la aleación.  

Figura 4.16. Evolución de las fracciones volumétricas de γ' con el tiempo para los 
estados fundido, recocido, envejecido y ensayado 
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Tabla 24. Fracciones volumétricas de las partículas γ' para los diferentes tiempos 

Fracción Volumétrica promedio Vf para los estados Tiempo, h 
Fundido Recocido Envejecido Ensayado 

0 0,24960 0,24876 0,25000 0,24943 
4  0,24876 0,25014 0,24939 
8  0,24876 0,24977 0,24911 

16  0,24912 0,25014 0,24905 
100   0,25019 0,24924 
200   0,25014 0,24931 
400   0,25023 0,24943 
600   0,25014 0,24949 
800   0,25000 0,24952 

1000   0,25032 0,24952 
1400    0,24922 
1800    0,24949 
2200    0,24931 

 
4.8. Evaluación del comportamiento mecánico de la aleación HK 40+ 1,5 % Al 
4.8.1. Ensayo de tracción 
 
La tabla 25 recoge los valores de resistencia a la tracción de las aleaciones 

analizadas a las diferentes temperaturas, mientras que las figuras 4.18 y 4.19 

muestran el comportamiento de la misma. Las líneas de puntos indican la 

resistencia a la tracción de la aleación base ACI HK 40, mientras que las líneas 

Figura 4.17. Ampliación de la zona de evolución de las fracciones volumétricas 
de γ' con el tiempo para los estados fundido y recocido 
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continuas indican el pronóstico y los valores ensayados de resistencia de la aleación 

ACI HK 40 + 1,5 % Al. 
Tabla 25.Resistencia a la tracción de las aleaciones a las diferentes temperaturas 

HK 40 + 1,5 % Al HK40 Pronosticado EnsayadoTemperatura 
(ºC) 

YS UTS YS UTS YS UTS
YSHK40/YS* UTSHK40/UTS*

27 253 461 409 747 382 700 1,50 1,51 
400 243 437 392 692 371 660 1,52 1,51 
500 237 406 380 646 359 609 1,51 1,5 
600 201 382 325 596 302 578 1,5 1,51 
700 152 241 247 422 230 366 1,51 1,51 
800 95 145 162 268 142 220 1,49 1,51 

 
* Valores de YS y UTS de la aleación HK 40 + 1,5 % Al 

  
 
  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Como se observa en la tabla 25, las relaciones YSHK40/YS* y UTSHK40/UTS* indican 

que en la nueva aleación hubo un incremento en la resistencia a la tracción con 

respecto a la aleación base. Este incremento en los valores de tensiones a la 

tracción de la nueva aleación permite garantizar una mayor resistencia en la zona 

de deformaciones elásticas y plásticas, requiriéndose de mayores valores de 

tensiones para deformar el material. A 800 oC la tensión de fluencia (YS) de la 

aleación base (HK 40)  es de 95 MPa, mientras que para la aleación HK 40 + 1,5 % 

Al es de 145 MPa. Es decir, a la temperatura crítica de análisis la nueva aleación 

Figura 4.18. Tensiones de fluencia (YS) de las aleaciones HK 40 y HK 40 + 1,5 
% Al en función de la temperatura. 
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experimenta incrementos en los valores de resistencia superiores a los de la 

aleación base, incrementándose la resistencia en 50 MPa.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Las tensiones últimas de rotura (UTS) también experimentaron una considerable 

mejoría en cuanto al incremento de los valores de resistencia. A 800 oC, la aleación 

base presenta valores de UTS de 145 MPa, siendo las tensiones obtenidas 

mediante los ensayos de 220 MPa, con un incremento en los valores de resistencia 

a la rotura de 75 MPa. 

 
De acuerdo con los requisitos establecidos en los parámetros tecnológicos de 

diseño, la relación UTS/YS ≥ 1,5 a temperatura ambiente. Los valores obtenidos en 

ambos casos: ensayos pronosticados y ensayos reales, reflejan que esta relación se 

cumple no solamente para la temperatura ambiente, sino que se cumple, incluso, 

para todas las temperaturas analizadas; lo que satisface los requerimientos 

tecnológicos (Mariño y otros, 2008b).  

 
4.8.2. Comportamiento a la termofluencia 
 
La figura 4.20 muestra el comportamiento de la resistencia a la termofluencia de la 

aleación con el tiempo hasta la rotura (tr) a escala logarítmica a las diferentes 

temperaturas según los datos reportados en la tabla XVII de los Anexos. Las líneas 

de puntos indican la resistencia a la termofluencia para ensayos hasta las 2 200 

Figura 4.19. Tensiones Últimas de Rotura (UTS) de las aleaciones HK 40 y 
HK 40 + 1,5 % Al en función de la temperatura. 
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horas y las líneas continuas los valores pronosticados por los modelos de redes 

neuronales. 

Como se observa, los resultados de los ensayos de termofluencia reales se ajustan 

a curvas con tendencia a seguir un comportamiento similar al de los ensayos 

reportados por los modelos de redes neuronales expresados en las ecuaciones 34-

37. A bajas temperaturas, se observa cierta dispersión en los valores, la que 

disminuye al incrementarse los tiempos de ensayo. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 

 

Las ecuaciones 34-37 indican los modelos ajustados de resistencia a la 

termofluencia (CRS) de la aleación I con el tiempo hasta la rotura (tr) brindados 

como respuesta en el nodo de salida por las redes neuronales. 

 
A 500ºC  3,1230)log(.5,159500 +−= rtCRS    (r2 = 0,9916)  . . .(34) 

A 600ºC  13,941)log(.7,110600 +−= rtCRS    (r2 = 0,9997)  . . .(35) 

A 700ºC  43,704)log(.198,77700 +−= rtCRS   (r2 = 0,9841) . . . .(36) 

A 800ºC  7,562)log(.32,69800 +−= rtCRS      (r2 = 0,9852) . . . .(37) 

 
Como era de esperarse, existe una relación negativa entre las variables: a medida 

que se incrementa el tiempo de aplicación de la carga y la temperatura, disminuyen 

los valores de tensiones requeridos para provocar la rotura del material. Los valores 

de resistencia a la termofluencia simulados se ajustan en los cuatro casos 

 Figura 4.20. Resistencia al termofluencia de la aleación HK 40 + 1,5 % Al 

500ºC 
600ºC 
700ºC 

800ºC 

  O Tested 
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perfectamente a modelos lineales, como lo evidencian sus respectivos coeficientes 

de regresión de cada uno de los modelos. Los resultados de los correspondientes 

análisis estadísticos efectuados se muestran en la tabla XVIII de los anexos. 

 
A tenor con los resultados de los análisis de significancia de los coeficientes de los 

modelos a través del estadígrafo “t” de Student y significancia de los modelos a 

través del estadígrafo “F” de Fisher, se aprecia que los modelos de ajuste 

reportados son estadísticamente significativos en los cuatro casos analizados, 

concluyéndose que la variación en los tiempos de aplicación de las cargas hasta la 

rotura rt  pueden explicar el 99,16 %; 99,97 %; 98,41 % y el 98,52 % de la variación 

de las tensiones de rotura a la termofluencia CRS  a las respectivas temperaturas de 

análisis. 

 
En la tabla 26 aparecen los resultados del análisis estadístico para la prueba 

de 2χ tomando como base los datos de la tabla XVII de los anexos. 

Tabla 26. Resumen estadístico para la prueba de 2χ a los resultados de la Figura 4.20 
2
Calcχ  2

05,0=αχ  1−= Nυ  
500ºC 600ºC 700ºC 800ºC 500ºC 600ºC 700ºC 800ºC 

90 8.88 9,18 8.77 5.47 69.12 
 

Como se observa, el valor de prueba ( 2
Calcχ ) es, en todos los casos, menor que el 

valor crítico ( 2
05,0=αχ ) por lo que según el criterio de decisión establecido en el 

epígrafe 2.7.1.4, no se rechaza la hipótesis estadística asumida en 2.7.1.1 para el 

nivel de significación α = 0.05 y se concluye que no existe discrepancia significativa 

entre los resultados de las tensiones de rotura simulados y las tensiones de rotura 

ensayadas. 

 
La similitud de las curvas de la figura 4.20 conjuntamente con los resultados de la 

Tabla 26, indican la posibilidad de considerar válidos los modelos de las ecuaciones 

34-37 para pronosticar la resistencia a la termofluencia de la aleación ensayada 

hasta las 100000 horas indicadas por los requerimientos de ingeniería.  

 
El resultado anterior permite la extrapolación de los valores de tensiones de rotura 

interrumpidos a las 2 200 horas hasta valores de tiempo de 100 000 horas y 
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determinar sus correspondientes valores de tensión de rotura utilizando los modelos 

de las ecuaciones 34-37 con un error del estimado determinado por la relación (38): 

N

CRSCRS
e

n

i
onens∑

=

−
= 1

2
Pr )(

 . . . . . . .(38) 

Donde: 

CRSEns = Tensiones de rotura a la termofluencia ensayadas (MPa) 

CRSPron = Tensiones de rotura a la termofluencia pronosticadas (MPa) 

N = Número de observaciones 

En la tabla 27 se muestran los resultados del cálculo de los errores del estimado 

para un tamaño de muestra de 90. 

Tabla 27. Errores del estimado de los resultados ploteados de la Figura 4.3 a las diferentes 
temperaturas 

500ºC 600ºC 700ºC 800ºC 
9,67 8,53 7,70 6,06 

Como se pude observar, los valores del error del estimado son pequeños en 

comparación con el promedio de las mediciones, lo que indica que hay buena 

concordancia y una estimación certera de los parámetros de los modelos obtenidos 

en relación con los valores reales.  

A continuación, se verifica el análisis de la influencia de la temperatura en la 

variación de las tensiones de rotura. La figura 4.21 muestra el comportamiento de 

las tensiones de rotura a la termofluencia CRS  simuladas a cada temperatura. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
Figura 4.21. Dependencia de las tensiones de rotura a la termofluencia con la temperatura 
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La curva de la figura 4. 21 se ajusta al modelo lineal  
 

816.725,0 +−= TCRS   (r2 = 0,9789) . . . . . .(39) 
 
Los resultados del tratamiento estadístico del modelo aparecen en la tabla XIX de 

los anexos. 

Las tensiones de rotura a la termofluencia en dependencia de la temperatura se 

ajustan a un modelo lineal decreciente. Los resultados de la tabla XIX revelan la 

significancia del coeficiente del modelo verificado con el estadígrafo “t” de Student y 

la significancia del modelo comprobado con el estadígrafo “F” de Fisher, por lo que 

el modelo se considera estadísticamente significativo, concluyéndose que las 

variaciones en las temperaturas de ensayo (T) pueden explicar el 97,89 % de la 

variación de las tensiones de rotura a la termofluencia al cabo de 2 200 h. El término 

independiente del modelo sugiere el límite máximo de temperatura a la cual colapsa 

la aleación para los valores de tensiones aplicados (816 ºC). Existen diversos 

métodos para extrapolar el comportamiento en fluencia lenta o rotura a largos 

plazos a partir de ensayos interrumpidos o de corta duración, siendo la utilización 

del parámetro de Larson-Miller (LM) el método más difundido y utilizado. Larson y 

Miller demostraron que existe un valor constante (parámetro LM) para cada valor de 

tensión aplicada a un valor de temperatura especifico (Diéter, 1988; Colangelo y 

Heiser, 1994; Peckner y Bernstein, 1994; Davis 1997 y Pero-Sanz, 2000). 

Matemáticamente, el parámetro LM tiene la forma: 

 
LM = T (C + log tr) . . . . . . . . .(40) 

Donde: 

T = Temperatura de ensayo, (K). 

C = Constante experimental que depende del tipo de material (15 ≤ C ≤ 22 para los 

distintos materiales metálicos. Usualmente C = 20 para cualquier valor de 

tensión (Pero Sanz, 2000). 

tr = Tiempo de rotura ensayado, (h). 

Así, con los datos obtenidos de las simulaciones, es posible calcular los Parámetros 

LM para cada condición y utilizarlos posteriormente en las extrapolaciones de los 

valores de resistencia a la termofluencia ensayados para conocer su 

comportamiento final al cabo de 100 000 h para otros valores de temperatura y 
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tiempo. Los requerimientos de ingeniería dictan que la a resistencia a la 

termofluencia de la aleación a la temperatura crítica de análisis debe ser de 180 

MPa y se pronostica que la nueva aleación posea una resistencia real de 223 MPa, 

lo que significa que existe una reserva de 43 MPa. La figura 4.22 muestra la 

variación de las tensiones hasta la rotura a la termofluencia con el parámetro 

Larson-Miller para la nueva aleación, según los datos de la tabla XX de los anexos.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

De esta manera, el parámetro Larson-Miller permitió correlacionar de una manera 

razonable la tensión, los tiempos de rotura y la temperatura. Se puede ver que a 

medida que aumenta el parámetro LM se manifiesta una tendencia a la linealidad y 

por tanto, el método se puede extender hasta cualquier valor de temperatura y 

tensiones dentro de las condiciones establecidas para estimar el tiempo de vida en 

servicio de los  elementos fabricados con la nueva aleación. 

 
4.9. Establecimiento del mecanismo de fortalecimiento 
 
Como se observa en las figuras 4.18, 4.19 y 4.20, en la nueva aleación existe un 

incremento en los valores de resistencia en comparación con la aleación base. A 

juzgar por los resultados obtenidos, el papel principal en este incremento se debe, 

fundamentalmente, a la presencia de las partículas γ’ y su efecto reforzante al 

distribuirse en la matriz γ. 
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En el epígrafe 4.6 quedó demostrado que el mecanismo de crecimiento de las 

partículas en la aleación HK 40 + 1,5 % de Al para las condiciones analizadas es 

controlado por la difusión según la teoría LSW, cuya cinética es descrita por los 

modelos de las ecuaciones (32) y (33); por lo que se puede afirmar que la presencia 

de partículas γ’ precipitadas y distribuidas en la matriz de la aleación son, sin 

lugar a dudas, un factor determinante en el incremento de los valores de 

resistencia por las consecuencias de la interacción de las dislocaciones con los 

precipitados.  

De modo que conociendo la naturaleza de las dislocaciones y el papel que juegan 

en el proceso de deformación en su interacción con las partículas se puede 

comprender el mecanismo prevaleciente en el incremento de la resistencia de la 

aleación. 

Las figuras 4.23 (a), (b) y (c) muestran redes de dislocaciones ubicadas en el interior 

de los granos austeníticos de la aleación evidenciándose que las tres presentan 

características totalmente diferentes. Las dislocaciones, bajo diferentes condiciones 

de carga, tienden a moverse siguiendo planos y direcciones, en dependencia de la 

magnitud del esfuerzo de cizallamiento aplicado, el que influye en el tipo de 

interacción con otras dislocaciones, precipitados, impurezas, etc.  

 
La figura 4.23 (a), perteneciente a la aleación en estado fundido, ilustra  redes de 

dislocaciones agrupadas alrededor de los defectos de forma desordenada. Una vez 

recocida la aleación, ocurre una reorientación de las mismas por los efectos de la 

poligonización, distribuyéndose más uniformemente en la matriz, como  se observa 

en la figura 4.18 (b). 

 
Una vez ensayada a la termofluencia, se aprecia otro comportamiento debido a la 

influencia de los esfuerzos y las altas temperaturas. En la figura 4.23 (c) se aprecia 

el movimiento de las dislocaciones alrededor de los obstáculos (partículas  γ’) 

durante la termofluencia del material. Es evidente que en este caso se pone de 

manifiesto el mecanismo de fortalecimiento de Orowan, consistente en un 

incremento de la resistencia en función del espaciamiento entre partículas y el 

movimiento de dislocaciones alrededor de ellas.  
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Debido a que la resistencia a la rotura de las partículas γ’ es mayor que el campo de 

tensiones impuesto por el frente de las dislocaciones, las dislocaciones interactúan 

con las partículas sin afectarlas y bajo los efectos de las altas temperaturas y los 

esfuerzos contornean, en forma de espiral. Así, se produce una tensión alta que 

fortalece el efecto. De esta manera, las dislocaciones “trepan” y superan los 

defectos y continúan su movimiento, repitiéndose el ciclo. En aquellos casos donde 

no es posible superar el defecto, existe una acumulación de dislocaciones alrededor 

del mismo que o se aniquilan mutuamente posteriormente cuando poseen signos 

contrarios o se multiplican si poseen signos iguales. 

 
El destino final de estas dislocaciones es el borde de los granos, donde se 

encuentran los carburos de cromo. El efecto de apilamiento de las dislocaciones 

provoca, indudablemente, un incremento en el esfuerzo requerido para superar los 

Figura 4.23. Redes de dislocaciones en muestras fundidas (a), recocidas (b) y ensayadas 
(c) de la aleación HK 40 + 1.5 % Al 



 111

obstáculos, lo que inevitablemente dificulta el movimiento de las dislocaciones por la 

red e incrementa la resistencia de la aleación, como se ha demostrado en los 

epígrafes 4.3 y 4.4. 

El fenómeno anteriormente descrito permite establecer como mecanismo de 

fortalecimiento de la aleación HK 40 + 1,5 % Al el trepado de dislocaciones por 

presencia de partículas intermetálicas γ’, lo que permite verificar el cumplimiento 

de la hipótesis científica planteada y constituye la segunda novedad del trabajo.  

4.10. Análisis Económico 
4.10.1. Análisis comparativo de costos de fabricación 
 
Al analizar los datos representados en las tablas 28 y 29, se evidencia que los 

costos de fabricación de los brazos, con el material de la aleación propuesta, son  

superiores sólo en 316, 80 CUP  con respecto a la aleación base (HK 40), por lo que 

es posible producir este material sin costos adicionales elevados. 

Tabla 28. Costo de fabricación de los brazos con HK-40 
Denominación 

de la pieza 
Peso de la pieza 

fundida (Kg) 
Precio unitario por 
kilogramo (CUP) 

Precio Total 
(CUP) 

Brazo 288,0 12,98 3738,24 
 

Tabla 29. Costo de fabricación de los brazos con HK-40+Al 
Denominación 

de la pieza 
Peso de la pieza 

fundida (Kg) 
Precio unitario por 
kilogramo (CUP) 

Precio Total 
(CUP) 

Brazo 288,0 14,08 4055,04 
 
4.10.2. Pérdidas económicas por rotura de los brazos 
 
Las pérdidas económicas que se reportan por la parada del proceso productivo 

producto de la rotura de los brazos tiene dos aristas principales: 

 
1- Gastos en que se incurren en las operaciones de parada, cambio de brazos y 

puesta en marcha del horno. 

2- Pérdidas productivas debido al mineral que se deja de procesar durante las 

operaciones de cambio.  

 
Operaciones cambio de brazos 

 
Las paradas por concepto de roturas de brazos durante las operaciones, 

representan uno de los renglones que inciden de manera determinante en la 

productividad y calidad del producto reducido. 
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Las operaciones de cambio son realizadas con el horno en caliente. Generalmente, 

si se trata del cambio de un solo brazo, el proceso se realiza en un período no 

mayor que 4 horas; si hay más de un brazo que sustituir y no hay otras dificultades 

puede que tome hasta 8 horas. Estas operaciones son realizadas por una brigada 

compuesta por 5 Mecánicos ¨B¨ que reciben  un monto de 23,14 CUP y 1,04 CUC 

en una jornada de 8 horas (555.44 CUP y 25 CUC mensual). Lo que significan 115, 

70 CUP y 5,20 CUC en cada oportunidad sólo por concepto de salario.  

 
Si se tiene en cuenta que en los últimos cinco años como promedio se rompen 75 

brazos anuales, se consumen por este concepto 8 677,50 CUP y 390 CUC.  

 
A este valor consumido por concepto de salarios también debe sumarse el valor del  

brazo que se sustituye (3738,24 CUP), y si se tiene en cuenta que se cambian 75 al 

año, por concepto de consumo de piezas la cifra ascenderá a 280 368 CUP.  

 
Si después que se obtenga la nueva aleación, se estima que se cambiaran en un 

año sólo un promedio de 35 brazos, solo se consumirán por concepto de salarios 

4049, 50 CUP y 182 CUC y por concepto de consumo de material serán 130 838, 40 

CUP.  
 

Tabla 30. Resumen de pérdidas económicas durante las operaciones de cambio 

Concepto Aleación HK-40 Aleación HK-40+Al Ahorro

Salario 8 677,50 CUP 
390 

CUC 
4049, 50 CUP 

182 

CUC 

4628 CUP  

y 208 CUC 

Consumo 
de 

materiales 
280 368 CUP - 130 838, 4 CUP - 

149 529, 60  

 CUP 

TOTAL 289 045, 50 CUP 
390 

CUC 
134 887, 90 CUP 

182 

CUC 

154 157,6 CUP 
y 208 CUC  

 
 
Pérdidas por concepto de mineral que se deja de procesar 

 
En una jornada de cambio de un brazo (4 horas)  y considerando además el tiempo 

que transcurre en los procesos de parada y arranque que completan 

aproximadamente 7 horas, se dejan de procesar aproximadamente 126 toneladas 

de mineral por lo que se dejan de producir 1,37 t de Ni+Co (Tomado de las Tablas 

de punto de inspección de la UBP Hornos de Reducción). 



 113

Si se tiene en cuenta que en un año se rompen 75 brazos se dejan de obtener por 

este concepto 102, 75 t de Ni+Co en un año; lo cual significa, con los actuales 

precios de este producto en el mercado mundial (23 355, 00 USD/t, según Boletín 

No.21 de Níquel y Cobalto del 23 de Mayo del 2008), una pérdida ascendente a 2 

399 726, 25 USD.  

 
Si después que se obtenga la nueva aleación, se estima que se cambiarán en un 

año sólo un promedio de 35 brazos, solo se dejarán de obtener 47, 95 t de Ni+Co y 

las pérdidas por este concepto serán de 1 119 872, 25 USD; lo que significa un 

ahorro de 1 279 853, 75 USD. 
 
El ahorro total que reporta la fabricación de los brazos de los hornos con la aleación 

HK-40+1,5 % de Al, se resume en la tabla 31. Estos cálculos, a pesar de mostrar 

una cifra considerable y constituir un ahorro elevado para la economía del país, son 

aun conservadores, pues en ellos no se consideran ni el CoS que se deja de 

producir, ni la energía (fuel oil) que se consume para volver a estabilizar los perfiles 

de temperatura en el horno en el proceso de puesta en marcha.  
 

Tabla 31. Ahorro total por la introducción del nuevo material 

Causas de pérdidas CUP CUC USD 
Operaciones de 

cambio de brazos 154 157,6  208,00 - 

Mineral que se deja 
de procesar - - 1 279 853, 75 

 
 
4.11. Evaluación del impacto al medio ambiente laboral y la seguridad 
industrial 

4.11.1. Evaluación del impacto 
La sustentabilidad, una característica de todas las políticas ambientales del 

presente, representa un compromiso de solidaridad con las generaciones futuras de 

nuestro país y del resto del planeta. En este sentido trabajan todas las empresas y 

asociaciones para conseguir que a mayor producción no se produzca un mayor 

consumo de recursos y en el campo de los nuevos materiales, también poseen un 

compromiso fiel, pues su producción se vincula directamente con la sustentabilidad 

a través de aspectos como el aumento de la competitividad industrial (mejores 

características y calidad del producto), la economía en el empleo de los materiales 
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(por reducción de los costos de producción y aumento de la durabilidad), el ahorro 

de energía en los procesos de fabricación y/o empleo de nuevos materiales y el 

aumento de la seguridad en el trabajo del hombre (Mariño, 2007).  

Efectos negativos en el orden tecnológico  

Cada parada por concepto de avería implica la revisión y cambio de elementos en 

los interiores de los hornos. Esto provoca la entrada de aire hacia los hogares a 

través de las escotillas y la posterior re-oxidación de los minerales que ya habían 

sido parcial o totalmente reducidos al entrar en contacto con el oxígeno y la 

humedad del aire. En la práctica, una vez restablecidas las operaciones de los 

hornos, el mineral retenido se descarga a la siguiente etapa sin aplicar tratamiento 

de re-reducción alguno, lo que conlleva a una disminución en la eficiencia 

metalúrgica. 

Sumado a la disminución de la eficiencia por este concepto, hay otro no menos 

importante que también afecta dicho parámetro: los choques térmicos provocados 

en los procesos de cambio. Este fenómeno, hace que se vea afectada la longevidad 

del revestimiento refractario del horno, provocando agrietamiento en los mismos y 

así disminuyendo su vida útil de operación, lo que se revierte en la aparición de una 

nueva avería que detiene el proceso productivo y que afecta también, por supuesto, 

la eficiencia metalúrgica del sistema.  

Efectos negativos en el orden social y ambiental 
Las paradas operacionales por concepto de roturas y fallas en los mecanismos de 

los hornos originan importantes fuentes de agentes contaminantes, esencialmente 

polvo mineral que se expulsan a la atmósfera como resultado de las labores de 

limpieza para garantizar las operaciones de reparación y cambio de componentes. 

Este trabajo se puede considerar como altamente nocivo para la salud del hombre, 

ya que el obrero enfrenta directamente las labores de recuperación del ritmo del 

proceso productivo y debe manipular aparatos, equipos y piezas a altas 

temperaturas.  

En el proceso de cambio de brazos el obrero se expone a recibir calor por 

radiaciones a temperaturas en rangos entre 300 oC y 500 oC, la presencia de gases 

tóxicos que se generan y/o utilizan en el proceso de reducción del mineral (CO, CO2 

fundamentalmente), polvos del mineral y además la presencia de minerales 
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calientes que se hace necesario manipular para realizar exitosamente el proceso de 

cambio.  

Para resolver este tipo de avería, se comienza un proceso complejo desde sus 

inicios. Mientras un grupo de operarios retira el brazo averiado, otro grupo se 

encarga del traslado del brazo nuevo, su manipulación es compleja dadas las 

características de dimensión, peso y configuración del brazo propiamente dicho. El 

transporte también es trabajoso, se necesita la intervención de grúas, elevadores, 

guinches y diferenciales de cadena hasta lograr ubicar el brazo en la compuerta del 

horno, colocarlo suspendido desde un nivel a otro para luego ubicarlo en la puerta 

del hogar. En este momento se procede a rastrillar el mineral caliente que forma 

parte de la cama del horno hasta dejar limpia la zona de trabajo donde se sustituirá 

el brazo.  Finalmente, a través de la utilización de dispositivos especiales, se realiza 

la maniobra y colocación del brazo en el agujero del eje central del horno.  

4.11.2. La nueva aleación al servicio de la sustentabilidad 
Aunque el desarrollo de una nueva tecnología (a través de un nuevo material) es 

una condición necesaria pero no suficiente para resolver los problemas ambientales 

del presente, este trabajo se puede considerar el epilogo de la dimensión 

sustentable en el proyecto que se desarrolla (Mariño y otros, 2007). La efectividad 

del impacto de la aplicación de una nueva aleación cualitativamente superior a la 

anterior se fundamenta a través de los siguientes argumentos: 

 
• Desde el punto de vista tecnológico 

Se estima que con el uso de la nueva aleación paros por concepto de fallas y 

averías en los hornos se reducirán en un 50 %. El incremento de la eficiencia 

metalúrgica presupone la obtención de índices de reducción de los minerales de 

hierro, níquel y cobalto cercanos a los valores establecidos por la tecnología, lo que 

repercute en una mejor extracción del níquel y el cobalto en la etapa de lixiviación.  

 
• Desde el punto de vista social 

Minimizar los peligros y riesgos del hombre como consecuencia de fallas 

operacionales es uno de las condiciones fundamentales que sostienen el desarrollo 

y aplicación de la nueva aleación. Por ello, si a través de la producción de esta 

nueva aleación para la fabricación de brazos que resisten condiciones más severas 
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de trabajo y los períodos de cambios se alargan cada vez más, la frecuencia de 

enfrentamiento de los obreros a esta labor será menor y en consecuencia 

aumentará ostensiblemente la seguridad en el trabajo del hombre, lo que permite 

considerar este proyecto como un cambio tecnológico eficiente desde el punto de 

vista de la seguridad industrial, que contribuye con la creación de ambientes de 

trabajo más seguros, menos dañinos a la salud y con mejores espacios de vida para 

los obreros. 

 
• Desde el punto de vista ambiental 
 

Si se tienen en cuenta el conjunto de parámetros que determinan la composición 

química, condiciones de procesamiento y resistencia mecánica de esta aleación, el 

impacto ambiental de la misma en términos de seguridad, durabilidad y 

reciclabilidad se considera positivo.  

 
Como se observa, desde el punto de vista de su composición química y condiciones 

de procesamiento, el material mantiene su valor añadido en términos de respeto por 

el medio ambiente, dado a que garantiza: 

 
• Accesibilidad y disponibilidad de los elementos utilizados en la fabricación de la 

aleación en los mercados nacionales e internacionales 

• Extracción y reciclaje de la cadena de residuos de los materiales componentes 

de la aleación sin emanación de sustancias nocivas al medio ambiente. 

• No interacción con los medios ante los que se expone (atmósfera natural y 

atmósfera de los hornos), siendo extremadamente anticorrosivo sin emitir 

sustancias peligrosas volátiles o alergénicas. 

• No absorción de otros gases o agentes presentes en la atmósfera de los hornos, 

evitando la posible degradación o alteración de su composición durante su 

período de vida útil.  

• Efectos secundarios nulos en el personal al ser no magnético ni no poseer 

campos eléctricos propios. 

 
Las propiedades amagnéticas de este material también facilitan su reciclaje, con 

independencia del tipo de tratamiento utilizado: recogida selectiva, prensado, corte, 

fundición, etc. Finalmente, este acero es un material reciclable y una vez reciclado, 
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se convierte en un nuevo producto de acero. El incremento de la resistencia 

mecánica también ofrece destacadas prestaciones medioambientales puesto que 

permite, además: 

 
• Disminuir el consumo de materias primas y recursos energéticos por concepto 

de fabricación de nuevos elementos al incrementarse la vida útil de los 

componentes fabricados con la nueva aleación. 

• Características diferenciadoras en términos de fiabilidad, seguridad industrial y 

del personal. 

• Disminuir los niveles de contaminación originados por averías y fallos en el 

sistema debidas a las roturas de brazos y dientes que provocan emanaciones de 

gases y polvos a la atmósfera. 

La introducción del resultado de esta investigación en la fabricación de los 

componentes de hornos metalúrgicos del Grupo Empresarial Cubaníquel, se logrará 

actuar en consecuencia con el desarrollo sustentable de la sociedad a través de:  

 
• Mejores características de trabajo y calidad de la aleación que conlleva al 

aumento de la competitividad industrial. 

• Aumento del tiempo de trabajo de los elementos y/o componentes de los hornos 

metalúrgicos objeto de estudio, que mejora la economía por concepto de empleo 

de materiales. 

• Ahorro de energía por concepto de mejoras en el empleo de la aleación 

propiamente dicha. 

• Aumento de la seguridad en el trabajo del hombre al tener que enfrentarse con 

menor frecuencia a labores de mantenimiento y paros por concepto de averías.  

 
4.12. Consideraciones sobre la aplicación y generalización de los resultados 

 
Con la finalización de esta investigación y la aplicación de los resultados, se 

contribuye a mejorar la sustentabilidad de un sistema industrial y a reducir de 

forma sustancial su repercusión sobre la salud y el medio ambiente a través de 

nuevos enfoques, así como la potenciación del rendimiento de los recursos y la 

reducción del consumo de recursos primarios. 
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A través de esta investigación se logra elaborar un nuevo material que brinda la 

oportunidad de encontrar nuevos campos de desarrollo, en ella se abordan 

partes integrantes de las revoluciones tecnológicas del siglo XX –las nuevas 

tecnologías aplicadas al desarrollo de nuevos materiales- y se contribuye al 

crecimiento del desarrollo tecnológico sustentable y competitivo. Se obtienen así 

resultados muy valiosos en dos vertientes igualmente importantes: por un lado el 

aumento de la vida útil de un material y por otro su aporte a la sustentabilidad 

industrial al implementar su uso y aplicación. 

4.12.1. Sustentabilidad industrial de la nueva variante 
 
Desde los inicios, los brazos del mecanismo de barrido se fabricaban mediante el 

proceso de fundición en la Empresa Mecánica del Níquel con una aleación 

austenítica del tipo AISI HH. Sin embargo, este material no satisfizo las exigencias 

requeridas y se sustituyó por el acero austenítico fundido HK-40 (Velázquez, 2002), 

el que se ha estado utilizando por alrededor de 10 años en la fabricación de los 

brazos y los dientes con mejores resultados. 

 
Aunque las propiedades de la nueva aleación propuesta se garantizan, 

fundamentalmente, por la presencia de cromo y níquel en grandes cantidades (se 

respeta la composición química del material base, el acero HK-40) que a la postre 

resultan ser elementos cotizados y hasta cierto punto “estratégicos” en el mercado 

mundial, las excelentes propiedades de resistencia a la termofluencia y 

anticorrosividad que les confieren al material justifican su empleo como elementos 

de aleación fundamentales en el acero.  

Por otra parte, el aluminio y el carbono, quienes juegan otro rol determinante en las 

propiedades finales de la misma son también elementos abundantes que garantizan 

condiciones de procesamiento poco complejas. La ruta de fabricación de esta 

aleación incluye procesos de fundición, maquinado y tratamiento térmico que bajo 

estrictas normas de vigilancia ambiental garantizan producciones limpias y seguras. 

 
La variante tecnológica desarrollada para la obtención de la nueva aleación (Mariño 

y Velázquez, 2007), como condición adicional solo incluye la introducción del 

aluminio como elemento de aleación en cantidades controladas, a través de 
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procesos de fundición y la inducción y precipitación de partículas insertadas de 

forma coherente con la matriz metálica. En trabajos preliminares (González y 

Montero, 2004) se demostró la posibilidad de implementación de la variante 

propuesta en las instalaciones del taller de fundición de la Empresa Mecánica del 

Níquel. Por todo lo anterior, se puede considerar que la infraestructura existente en 

este taller para la obtención del acero HK-40 puede utilizarse también para la 

obtención de este nuevo material  sin hacer inversiones adicionales.   

Las propiedades de este nuevo material se adaptan perfectamente a la voluntad del 

Grupo Empresarial Cubaníquel y del país en general, de integrar productos y 

tecnologías en la dinámica del desarrollo sustentable, aportando y garantizando una 

mejor calidad y durabilidad en los elementos, mejorando los rendimientos, 

proporcionando mejores condiciones de trabajo para el hombre por disminuirse las 

averías por concepto de fallas mecánicas, reduciendo los costos logísticos y de 

mantenimiento,  así como minimizando el impacto en el Medio Ambiente de las 

instalaciones de producción. 

 



 120

Conclusiones Capitulo IV 

1. Los resultados de los ensayos de la aleación HK 40 + 1,5 % de Aluminio 

tienen plena correspondencia con los pronosticados. La nueva aleación 

obtenida supera a la anterior en valores de resistencia a la tracción (YS y 

UTS), con un incremento de la resistencia en un 50 %, excediendo los 

requisitos establecidos de resistencia a la termofluencia de 180 MPa a 800º C 

en 43 MPa. 

2. Las principales regularidades  observadas durante la experimentación del 

nuevo material verifican la obtención de una nueva aleación de matriz 

austenítica con partículas coherentes en forma de cubo o tetraedros cuyos 

grados de desajuste alcanzan valores entre 0.41 y 0.49 en el rango de 

temperatura    de 400-800 oC; que  la cinética del proceso de precipitación de 

las partículas γ’-Ni3Al se  comporta siguiendo la teoría LSW y que dichas 

partículas funcionan como barreras ante el movimiento de las dislocaciones; 

por lo que el incremento de la termo-resistencia de la aleación bajo las 

condiciones estudiadas responde a un mecanismo por trepado de 

dislocaciones por presencia de partículas intermetálicas γ’. 

3. La aplicación de esta nueva variante tecnológica en el proceso productivo 

significa una ganancia neta para la economía del país ascendente a 154 

157,6 CUP; 208 CUC y  1 279 853, 75 USD al año. 

4. Con la introducción del resultado de esta investigación a mediano plazo en la 

fabricación de los brazos de los hornos Herreshoff del Grupo Empresarial 

Cubaníquel, se puede lograr un impacto positivo al medio ambiente laboral y 

a la seguridad industrial y actuar en consecuencia con el desarrollo 

sustentable de la sociedad.  
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CONCLUSIONES GENERALES 
 
Se obtuvo y evaluó, a escala de laboratorio, una nueva aleación a partir del acero 

austenítico ACI HK 40 con la adición de 1.5 % de Aluminio como elemento de aleación, 

demostrándose que la adición controlada de aluminio posibilita la formación de 

compuestos intermetálicos γ´- Ni3Al que precipitan en forma de partículas coherentes 

con la matriz. 

 
La nueva aleación ACI HK-40 + 1.5 % de Al satisface los requerimientos tecnológicos 

exigidos, poseyendo una relación UTS/YS ≥ 1,5 a temperatura ambiente; tensiones de 

fluencia (YS) y tensiones últimas de rotura (UTS) superiores en 50 y 75 MPa, 

respectivamente, a las de la aleación base HK 40 y garantizando una reserva en las 

tensiones de termofluencia de 43 MPa a 800º C. 

 
Se estableció que el incremento de la resistencia de la nueva aleación se debe a la 

presencia de partículas coherentes γ´- Ni3Al que funcionan como barreras ante el 

movimiento de las dislocaciones e inducen un mecanismo de fortalecimiento por 

trepado de dislocaciones. 

 
Se demostró la viabilidad económica y la posibilidad tecnológica de producir esta nueva 

aleación a mediano plazo en el Grupo Empresarial Cubaníquel de modo sustentable, 

con un mejoramiento de las condiciones ambientales de la planta y la seguridad 

industrial de los obreros. 
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RECOMENDACIONES 
 
 
Profundizar en el estudio cinético y termodinámico de precipitación de partículas 

coherentes en otros sistemas de aleaciones apropiadas para partes y componentes de 

hornos de tipo Herreshoff. 

 
Desarrollar un estudio de factibilidad económica y tecnológica que permita obtener de 

forma óptima a escala industrial la aleación HK 40 + 1,5 % Al  que garantice la 

operación continua e ininterrumpida de los brazos y componentes de  hornos 

Herreshoff fabricados con esta aleación 

 
Generalizar los resultados de esta investigación en las industrias del níquel y otras, 

donde se utilizan hornos Herreshoff y/o componentes que operan bajo regímenes 

similares de elevadas temperaturas y cargas de trabajo prolongadas en el tiempo. 
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