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Resumen

El proceso de impactos laser o laser shock peening (LSP) es una nueva técnica que
mejora la vida a fatiga de componentes metalicos, ofreciendo ventajas respecto del
convencional tratamiento de granallado o shot peening (SP). Estas se basan en una mayor
profundidad de las tensiones residuales de compresion (compressive residual stresses,
CRS) asi como en beneficiosos cambios microestructurales en el material tratado. Sin
embargo, los efectos beneficiosos del LSP dependen de la estabilidad de las CRS tanto
bajo carga ciclica como a temperatura. Ademas, si no se usa capa protectora durante el
tratamiento de LSP, pueden ocurrir efectos térmicos en el sustrato del metal. El proposito
de esta tesis es estudiar la influencia del LSP sin capa protectora (laser shock peening
without coating, LSPwC), con diferentes densidades de pulso, en el comportamiento a
fatiga de un acero inoxidable ferritico (UNS S44600) y de un acero inoxidable austenitico
(253 MA, UNS S30815). Mediante microscopia 6ptica (MO), microscopia electrénica de
transmision (transmission electron microscopy, TEM) y microscopia electronica de
barrido (scanning electron microscopy, SEM) con espectroscopia de rayos X por
dispersion en energia (X-ray energy dispersive spectrometry, EDS) se analizaron las
caracteristicas microestructurales en los aceros con y sin tratamiento superficial. Ademas,
se obtuvo el perfil de microdureza y la rugosidad superficial. La combinacion de los
métodos del agujero ciego (hole drilling) y difraccién de rayos X permitieron hallar los
perfiles de tensiones residuales en profundidad. Se realizaron ensayos de fatiga de bajo
namero de ciclos (low cycle fatigue, LCF) con deformacion pléstica controlada y ensayos
de fatiga de alto namero de ciclos (high cycle fatigue, HCF) a temperatura ambiente.

Tanto en UNS S44600 como en 253 MA el LSPwC induce en la superficie tensiones
residuales de traccion (tensile residual stresses, TRS) y en la subsuperficie CRS, ademas
de un aumento en la densidad de dislocaciones. En ambos aceros el LSPwC aumenta la
dureza y rugosidad en relacion con el material en estado de recepcion. Por otro lado, el
LSPwC en UNS S44600 causa corrosion intergranular en la superficie mientras que en
253 MA induce maclas de deformacion en la subsuperficie.

En el acero ferritico UNS S44600, independientemente de la densidad de pulso, el

LSPwC no muestra ser un tratamiento superficial efectivo para mejorar la vida a fatiga




en el régimen de LCF. Este hecho se atribuye a la corrosion intergranular causada por los
efectos térmicos del proceso. Sin embargo, el LSPwC mejora la vida a fatiga en el
régimen de HCF de este acero, siendo esta mejoria mas pronunciada con el aumento de
densidad de pulso. El papel destacado de la estabilidad de las CRS se refleja en la
permanencia de la microestructura endurecida por deformacion que conlleva al retraso en
la nucleacién de grietas intergranulares y a la disminucion de velocidad de propagacion
de las grietas. Esto permite racionalizar el aumento de vida a fatiga en HCF de este acero.

En el acero austenitico 253 MA, el SP y el LSPwC aumentan la vida a fatiga en LCF,
debido a la estabilidad de las CRS reflejada en la permanencia de la microestructura
endurecida por deformacién. EI SP supera la mejora de la vida a fatiga alcanzada por el
LSPwC debido a la mayor cantidad de dislocaciones y maclas inducidas por deformacion
por el SP y a la ausencia de TRS en el material con este tratamiento. En este acero, entre
las muestras tratadas con LSPwC las de mayor densidad de pulso muestran una menor
vida a fatiga producto de una mayor rugosidad. Por otra parte, un tratamiento térmico a
500 °C durante 8 horas no causa, en este acero, cambios en el tamafio de grano, ni en la
microdureza, ni en la rugosidad superficial, mientras que relaja parcialmente tanto las
TRS como las CRS. Cabe notar que se encuentran apreciables CRS aun después del

tratamiento térmico.
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CAPITULO |

Introduccidén

1.1. Aceros inoxidables

Los aceros inoxidables son seleccionados como materiales de ingenieria por su
excelente resistencia a la corrosion en muchos medios. La resistencia a la corrosion del
acero inoxidable se debe a su alto contenido en cromo, este es el principal elemento de
aleacion en una concentracion minima del 10.5%. Con ese porcentaje de cromo, se forma
espontaneamente una capa de 0xido de cromo (Cr203) en la superficie del acero. Aunque
es delgada, esta pelicula invisible esta firmemente adherida al metal y protege al acero en
medios corrosivos. Dicha pelicula se restaura rapidamente en presencia del oxigeno. Sin
embargo, para evitar la oxidacion y corrosion por picadura en ambientes mas hostiles (es
decir, en atmdsferas himedas o ambientes contaminados) o en presencia de elementos
como el carbono, se deben agregar mayores contenidos de cromo y otros elementos de
aleacion (por ejemplo, niquel y molibdeno) [1]. El grado de impenetrabilidad de la capa
de Oxido en ciertos ambientes depende no sélo de la composicién de la aleacién, sino
también del medio, de la temperatura de este, y de la concentracion del agente corrosivo.
Ademas de ser resistentes a la corrosion, los aceros inoxidables no se decoloran en un
ambiente atmosférico normal.

Los aceros inoxidables pueden ser clasificados en cinco familias diferentes, Tabla 1.1
[2,3]. Cuatro de éstas corresponden a las particulares estructuras cristalinas formadas en
la aleacion: austenita, ferrita, martensita y diplex (austenita mas ferrita); mientras que la
quinta clasificacion se basa en el tipo de tratamiento térmico usado, no en la estructura
cristalina, esta familia la constituyen las aleaciones endurecidas por precipitacion. La
comparacion de las propiedades de las distintas familias de aceros inoxidables se detalla
en la Tabla 1.2. Dado que en esta tesis los aceros inoxidables utilizados son auteniticos y

ferriticos, las caracteristicas de estos seran ampliadas en las proximas secciones.




Tabla 1.1. Clasificacion de los aceros inoxidables.

Familia Clasificacion

Martensiticos
Serie AISI 400

Ferriticos

Series AlISI 200 y
300

Austeniticos

Duplex
Se usa el nombre

Endurecibles por .
comercial

precipitacion

Tabla 1.2. Comparacién de propiedades de aceros inoxidables. (Adaptado de [4].)

Velocidad de . . . . . .
Grupo de | Respuesta |endurecimiento Resistencia Resistencia | Resistencia
Po ! pues ala | Endurecible |Ductilidad| aalta abaja |Soldabilidad
aleacion | magnética por L
., corrosion temperatura |temperatura
deformacion
No Por Mu
Austenitica Muy elevada Elevada [deformacion en y Muy elevada | Muy elevada| Muy elevada
generalmente frio elevada
. . . Muy . . .
Duplex Si Media No Media Baja Media Elevada
elevada
Ferritica Si Media Media No Media Elevada Baja Baja
Martensitica Si Media Media Temp!e y Baja Baja Baja Baja
revenido
Endurecible Endurecimiento
por Si Media Media L Media Baja Baja Elevada
S por envejecido
precipitacion

1.1.1. Aceros inoxidables austeniticos [2,3]

Los aceros inoxidables austeniticos tienen una estructura cristalina cubica centrada en

las caras (face centered cubic, FCC) (hierro-y) y son los aceros inoxidables mas comunes.
Esta estructura se obtiene mediante el abundante uso de elementos de austenizacion como
el niquel, el manganeso y el nitrogeno. Estos aceros son no magnéticos y sélo pueden ser
endurecidos por deformacion en frio. Son extremadamente maleables y soldables.
Usualmente poseen excelentes propiedades criogénicas y buena resistencia a altas
temperaturas. El contenido de cromo generalmente varia entre 16 y 26%, el de niquel
hasta aproximadamente 35% y el de manganeso hasta 15%; si no fuera por el costo del
niquel, estas aleaciones se usarian mas ampliamente. Los aceros de la serie 200 contienen
nitrdgeno, manganeso de 4 a 15.5% y niquel hasta 7%. Los de la serie 300 contienen
grandes cantidades de niquel y hasta 2% de manganeso. Se les puede agregar molibdeno,

cobre, silicio, aluminio, titanio y niobio para conferir ciertas caracteristicas, tales como




resistencia a la corrosion por picadura en ambientes con haluros o resistencia a la

oxidacion. Se les puede agregar azufre o selenio a ciertos grados para mejorar la

maquinabilidad. La Tabla 1.3 detalla la composicién quimica de varios aceros inoxidables

austeniticos.

Tabla 1.3. Tipos y composiciones quimicas de aceros inoxidables austeniticos. (Adaptado de [5].)

Temperatura
L. . de servicio
[0)
Composicion quimica tipica (%0) maxima (°C)
UNS en aire seco
C Si [ Mn | Cr Ni N Ce®
304L S30403 | 0.03 {03 | 15| 181 | 8.2 | 0.06 — 800
304H S30409 | 0.05 {03 | 15 | 181 | 8.2 | 0.06 — 800
153 MA™ | S30415 | 0.05 13| 05 | 185 | 95 | 0.15 | 0.05 1000
309S S30908 | 0.06 {03 | 15 | 223 | 12.6 | 0.06 — 1000
253 MA® | S30815 | 0.09 |16 | 05 | 21.0 | 11.0 | 0.17 | 0.05 1100
310S S31008 | 0.05 [ 0.3 | 1.5 | 25.0 | 20.0 | 0.06 — 1100

@Agregado como mezcla de metales.

Los aceros inoxidables austeniticos tienen muchas ventajas desde el punto de vista

metaldrgico. Su estructura austenitica tiene muy buena resistencia mecanica y ductilidad

hasta por debajo del cero absoluto; y a elevadas temperaturas, no pierde dicha resistencia

tan rapidamente como las aleaciones ferriticas.

1.

Los aceros inoxidables austeniticos también presentan algunas limitaciones:
Son menos resistentes a la oxidacion ciclica que los grados ferriticos porque su mayor
coeficiente de expansion térmica tiende a provocar el desprendimiento del

revestimiento protector de éxido.

. Pueden  experimentar  agrietamiento por  corrosion bajo  tensién

(stress corrosion craking, SCC) si se usan en un ambiente en el que tienen una
resistencia a la corrosion insuficiente.

El limite de resistencia a la fatiga es sélo alrededor del 30% de la resistencia a la
traccion (contra ~ 50 a 60% para aceros inoxidables ferriticos). Esto, combinado con
sus altos coeficientes de expansién térmica, los hace especialmente susceptibles a la

fatiga térmica.




1.1.1.1. Aceros inoxidables austeniticos de alta temperatura [2]

Algunos aceros inoxidables austeniticos pueden tener una combinacién excepcional de
resistencia mecanica y resistencia a la corrosion a temperaturas superiores a 500 °C. El
acero UNS S30815 (253 MA), que es uno de los aceros que se considerara en esta tesis,
es un acero inoxidable austenitico de alta temperatura. El acero 253 MA tiene adiciones
de nitrogeno, silicio y metales de tierras raras (rare earth metals, REM) que incluyen cerio
[6]. En la denominacidn la sigla MA significa micro aleado. El cerio combinado con el
silicio mejora la resistencia a la oxidacion, la resistencia a la corrosion por erosion y la
resistencia a la pérdida de la capa de Oxido, mientras que el nitrdgeno aumenta la
resistencia mecanicay retrasa la precipitacion de la fase sigma, Fig. 1.1. El acero 253 MA

ha demostrado tener mejores propiedades que los aceros sin estos elementos de aleacion.

) Oxido mas delgado 0o ce
Oxido de Cr 2~

&

Metal base + silicio
Fe, Cr, Ni ee—.

+ cerio

Oxido adherente ¥ 4 Oxidacion / Corrosion

Mejora la

2 - /=( Ciclos térmicos
resistencia a \

Erosion / Abrasion

Oxido mas delgado, resistente y adherente

Fig. 1.1. La resistencia a la oxidacion/corrosion del acero 253 MA, como la mayoria de los aceros de alta
temperatura, se basa principalmente en una capa protectora de Cr,Os, pero se diferencia de otros aceros
inoxidables en que las propiedades de la capa de 6xido mejoran ain mas agregando silicio y REM al

acero [6].

Las aplicaciones mas comunes del acero inoxidable austenitico 253 MA son [7]:
* Equipos para la industria petrolera
* Cintas transportadoras

* Anclajes para refractarios




* Fuelles de expansion

* Tubos radiantes, tubos protectores, y valvulas y bridas
* Hornos rotativos

* Colectores de escape

* Hornos de campana y hornos de mufla

» Componentes para automoviles

* Bandejas para tratamientos térmicos

» Amortiguadores

* Hornos de panaderia a gran escala

1.1.2. Aceros inoxidables ferriticos [2,3]

Los aceros inoxidables ferriticos tienen estructura cristalina cubica centrada en el
cuerpo (body centered cubic, BCC) (hierro-a) y son las aleaciones de mas bajo costo
altamente resistentes a la corrosion y a la oxidacion que existen. EI contenido de cromo
generalmente esta en el rango de 10.5 a 30 %. Algunos grados pueden contener
molibdeno, silicio, aluminio, titanio y niobio para conferir caracteristicas particulares. Se
les puede agregar azufre o selenio, como en el caso de los grados austeniticos, para
mejorar la maquinabilidad. La Tabla 1.4 detalla la composicion quimica de algunos

aceros inoxidables ferriticos.

Tabla 1.4. Tipos y composiciones quimicas de aceros inoxidables ferriticos. (Adaptado de [3].)

UNS Composicion quimica (%)@
(¢ Mn Si Cr Ni P S Otros
405 S40500 | 0.08 | 1.00 | 1.00 | 11.5-14.5 — 0.04 0.03 0.10-0.30 Al
409 S40900 | 0.08 | 1.00 | 1.00 | 10.5-11.75 | 0.50 | 0.045 0.045 6 X %C min. - 0.75 méx. Ti
429 S42900 | 0.12 | 1.00 | 1.00 | 14.0-16.0 — 0.04 0.03 —
430 S43000 | 0.12 | 1.00 | 1.00 | 16.0-18.0 — 0.04 0.03 —
430F | S43020 | 0.12 | 1.25 | 1.00 | 16.0-18.0 - 0.06 | 0.15 min. 0.6 Mo®
430FSe | S43023 | 0.12 | 1.25 | 1.00 | 16.0-18.0 — 0.06 0.06 0.15 min. Se
434 S43400 | 0.12 | 1.00 | 1.00 | 16.0-18.0 — 0.04 0.03 0.75-1.25 Mo
436 S43600 | 0.12 | 1.00 | 1.00 | 16.0-18.0 — 0.04 0.03 0.75-1.25 Mo; 5 x %C min. - 0.70 méax. Nb
439 S43035 | 0.07 | 1.00 | 1.00 | 17.0-19.0 | 0.50 | 0.04 0.03 0.15 Al; 12 X %C min - 1.10 méx. Ti
442 S44200 | 0.20 | 1.00 | 1.00 | 18.0-23.0 — 0.04 0.03 —
1.75-2.50 Mo; 0.025 N;
444 S44400 | 0.025 | 1.00 | 1.00 | 17.5-19.5 | 1.00 | 0.04 0.03 0.2+ 4 X (%C + %N) min. - 0.8 méx. (Ti + Nb)
446 S44600 | 0.20 | 1.50 | 1.00 | 23.0-27.0 — 0.04 0.03 0.25N
@Los valores tnicos son valores maximos a menos que se indique lo contrario.
®opcional.

Las aleaciones ferriticas son ferromagnéticas. Pueden tener buena ductilidad y

formabilidad, pero su resistencia mecanica a altas temperaturas es relativamente pobre en




comparacion con la de los grados austeniticos. Los aceros ferriticos son aleaciones de
bajo costo, debido al pequefio porcentaje de niquel que contienen, y poseen alta
resistencia a la corrosion y oxidacién. Son Utiles principalmente como chapas de espesor
fino, ya que su tenacidad disminuye rapidamente para secciones mas gruesas; la tenacidad
puede ser algo limitada a bajas temperaturas.

En cuanto a las propiedades mecénicas, los aceros inoxidables ferriticos parecen
similares a las de los austeniticos, pero carecen de la ductilidad de estos ultimos, y estan
limitados a bajas temperaturas y a altas temperaturas.

El bajo coeficiente de expansion térmica de los aceros ferriticos (mas bajo que el de los
austeniticos), hace que el recubrimiento de 6xido de cromo sea mas compatible con la
aleacion base, y proporciona una menor tendencia al desprendimiento. Esto los convierte
en excelentes aceros para aplicaciones con ciclos térmicos a elevadas temperaturas,
siempre que su resistencia mecanica sea la adecuada.

Estos aceros, ademas, presentan buena resistencia al SCC, especialmente en cloruros a
alta temperatura.

1.1.2.1. Aceros inoxidables superferriticos [2]

Los aceros inoxidables ferriticos con alto contenido de cromo, entre 22 y 30%, reciben
el nombre de aceros inoxidables superferriticos. Estos aceros se usan especificamente por
su elevada resistencia a la oxidacién y corrosién en comparacion con el resto de los aceros
inoxidables ferriticos. Al igual que en los otros ferriticos, estas aleaciones generalmente
s6lo poseen adecuada resistencia mecanica cuando se usan en secciones delgadas (menos
de varios milimetros). A pesar de la relativa falta de resistencia a altas temperaturas, estas
aleaciones son particularmente Utiles debido a su resistencia a la oxidacion elevada, que
deriva de la fuerte adherencia de su recubrimiento protector de 6xido de cromo. La
estrecha coincidencia entre el coeficiente de expansion térmica del recubrimiento de
oxido de cromo y la aleacion evita el desprendimiento del o0xido, lo que conduce a una
gran resistencia a la oxidacién. El acero UNS S44600, que es uno de los aceros que se
considerara en esta tesis, es un acero inoxidable superferritico.

Las aplicaciones mas comunes del acero inoxidable superferritico UNS S44600 son
[3,8,9]:

e Tubos de escape

¢ VVélvulas (alta temperatura)




e Camaras de combustion

¢ Piezas de calentadores

e Quemadores de aceite

e Intercambiadores de calor
¢ Revestimientos de hornos
e Moldes para vidrio

e Sopladores de hollin fijos para calderas de vapor

1.2. Tratamientos superficiales [10-12]

Los tratamientos superficiales en aleaciones metalicas pueden incrementar sus
aplicaciones industriales, reducir el costo de mantenimiento o incrementar el tiempo de
operacion en servicio de maquinarias. Tratamientos superficiales tales como nitruracién
gaseosa, laminado en frio y caliente, y granallado o shot peening (SP) son utilizados
tradicionalmente en la industria para mejorar las propiedades mecanicas (resistencia al
desgaste, aumento de la vida a fatiga) de materiales metélicos mediante el desarrollo de
beneficiosas tensiones residuales de compresion (compressive residual stresses, CRS),
aumento de dureza y cambios en la rugosidad superficial. En los ultimos afios,
innovadoras técnicas de tratamientos superficiales estan surgiendo, ofreciendo ventajas
destacadas respecto a los tratamientos superficiales convencionales, aumentando los
valores y profundidad de las CRS, asi como induciendo cambios microestructurales
favorables en el material tratado. De esta manera, es de suma importancia la correcta
seleccién de un tratamiento superficial 6ptimo que mejore el comportamiento mecanico
segun el tipo de aleacién utilizada. Dado que en esta tesis se compara el efecto sobre la
resistencia a fatiga de un método tradicional, como el SP, con un método emergente de
proceso de impactos laser o laser shock peening (LSP) en dos aceros inoxidables, solo

estos dos tratamientos superficiales seran especificados.

1.2.1. Shot peening (granallado) [12-15]

El granallado o shot peening (SP) es un tratamiento superficial convencional que se

utiliza en la industria desde la década de 1940. Consiste en someter una superficie
metalica al impacto de un chorro de granallas o proyectiles (pequefias particulas de metal,

vidrio, ceramica, entre otros materiales) a gran velocidad (Fig. 1.2 (a)), provocando




deformacion plastica y CRS en la superficie del material. Cuando cada granalla entra en
contacto con la superficie metalica, produce una leve y redondeada depresion en la
superficie (Fig. 1.2 (b)), extendiéndola radialmente y causando en el instante del contacto
el flujo plastico de la superficie metalica. Durante el proceso de SP, se produce una capa
deformada elasticamente alrededor de una capa deformada plasticamente. La capa
deformada plésticamente tiende a expandirse, y el material adyacente responde
elasticamente intentando evitar que esto ocurra. Entonces, cuando el flujo pléstico se
relaja, queda la superficie en un estado de CRS paralelas a la superficie (Fig. 1.2 (b)). El
efecto de las CRS, generalmente se extiende debajo de la superficie hasta

aproximadamente entre 0.13 a 0.25 mm, pero puede llegar hasta 0.50 mm.
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Fig. 1.2. (a) Esquema del tratamiento de SP y (b) esquema del efecto principal de dicho tratamiento sobre

la superficie tratada y del estado de tensiones residuales resultante [16].

Algunas ventajas del proceso de SP son: i) es relativamente econdémico, ii) utiliza un
equipo duradero v iii) se puede usar facilmente para grandes superficies. Sin embargo,
este proceso también presenta ciertas desventajas: i) el proceso es semicuantitativo,
especialmente en la estimacion de la intensidad del SP, ii) las CRS estan restringidas en
profundidad, generalmente en aleaciones blandas como las aleaciones de aluminio, no
superan los 0.25 mm (en metales duros son menos profundas), iii) no es adecuado para el
tratamiento de areas localizadas y superficies pequefias y iv) puede dar como resultado
un acabado superficial rugoso, especialmente en aleaciones blandas. En muchas

aplicaciones industriales se elimina la capa rugosa; por lo tanto, gran parte de las CRS




también resulta eliminada. Ademas, el SP puede llevar a la distorsion de secciones

delgadas.

1.2.1.1. Herramientas y parametros importantes del tratamiento de SP [12,13]

El proyectil (o granalla) actia como la herramienta del proceso de SP. Dependiendo del
tipo, los proyectiles son suministrados como esferas, granallas angulares, alambres
cortados con forma redonda, microesferas o granulos. La clasificacion distingue entre
proyectiles metalicos (como granallas de acero fundido o alambres de aluminio cortados
con forma redonda), proyectiles no metalicos - inorganicos (como microesferas de
cerdmica o vidrio), proyectiles organicos (como granulos de polimero), y una serie de
materiales naturales. Se caracterizan por su composicién quimica, distribucion de tamafio,
forma, rigidez, dureza y densidad.

La dureza del proyectil debe ser, al menos aproximadamente, igual a la dureza de la
pieza de trabajo. Las microperlas de vidrio o cerdmica, debido a su dureza, son una opcion
para lograr estados de CRS elevados. Sin embargo, debe tenerse en cuenta que su
densidad inferior da como resultado una impronta mas pequefia al impactar en la pieza de
trabajo y, por lo tanto, un efecto menos profundo del proceso de SP.

El tamafo del proyectil debe adaptarse a las dimensiones y geometria de las piezas que
serén tratadas. Por un lado, el tamafio del proyectil debe ser lo suficientemente pequefio
para alcanzar areas de dificil acceso, como pequefias muescas. Por otro lado, es
inadmisible que las dimensiones y la forma de las piezas a tratar resulten modificadas por
el tratamiento. El tamafio de los proyectiles es la variable mas importante para el control
de la rugosidad final de una superficie tratada con SP, de tal manera que a medida que
aumenta el tamafio de los proyectiles, aumenta la rugosidad superficial.

Con respecto a la calidad de un proceso de SP, es esencial el monitoreo regular del
estado de los proyectiles, ya que la forma y el tamafio de los mismos cambiaran durante
el tratamiento, debido a su fragmentacion y el desgaste. Por lo tanto, el bombardeo esta
condicionado por la eliminacién de polvo, la deteccion de las particulas que exceden un
limite superior o inferior y la separacién de las particulas deformadas. Una forma de
lograr esto Ultimo consiste en verter los proyectiles sobre una cinta transportadora
inclinada hacia los lados, de este modo se deja que particulas suficientemente redondas

se desprendan rapidamente.




1.2.1.2. Medicion de intensidad Almen [12,13,15,17]
El ensayo Almen es el método empleado para determinar la intensidad de los

tratamientos de SP. El ensayo se mide en base a tres rangos de intensidades (N, Ay C);
para cada una de ellas difiere el espesor de la probeta o placa Almen de medicion (Fig.
1.3), segun sea el rango de intensidad a medir. La placa Almen “A” es considerada la
placa estandar y es normalmente utilizada cuando el rango de intensidad requerido esta
entre 0.004” y 0.024” (0.1 — 0.6 mm).

La probeta Almen, fabricada en acero SAE 1070, se fija a un soporte estandarizado.
Este instrumento consta de un reloj comparador, graduado en milésimas de pulgada (o
0.0254 mm) con una base perpendicular a la barra de medicion con cuatro bolillas de
apoyo formando un plano en el cual se apoyara la probeta a medir. Dicha probeta se
somete al haz de granallas Unicamente por uno de sus lados y por la accion de las cargas
introducidas por los impactos de las granallas, la probeta se curvara convexamente sobre
el lado impactado. Luego, la intensidad Almen se determina a partir de la curva de
saturacion, la cual se construye representando las flechas o la altura de las curvaturas de
las placas ensayadas en funcion del tiempo de exposicion al flujo de las granallas. De esta
manera, la intensidad Almen es el valor de la flecha correspondiente, al punto de
saturacion y el tipo de placa Almen utilizado. Por ejemplo, la designacion correcta para
la intensidad de un tratamiento de SP que caus0 a saturacion una altura de arco de 0.012”
(0.30 mm) en una placa Almen de tipo A es 0.012A. Este tipo de designacién es
habitualmente simplificada a 12A. En la Fig. 1.3 se observa el esquema del método de

ensayo de intensidad Almen.

Placa Almen

i Placa N | -
Proyeccioén de

granalla PlacaA |

Placa C S =

Lado tratado
(Shot-peening) J

Soporte de placa Almen

Al retirar la placa el stress
residual induce al arco

Calibre Almen /

Fig. 1.3. Esquema del método de ensayo de intensidad Almen [18].
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1.2.1.3. Aplicaciones del tratamiento de SP [12]

Debido a su flexibilidad, el SP puede usarse en piezas de casi cualquier forma,
particularmente en aquellas que poseen una geometria compleja. Por lo tanto, esta
predestinado a ser empleado en secciones transversales no uniformes, biseles,
perforaciones y bordes de agujeros. Los componentes que normalmente son tratados en
produccion en serie con SP son resortes, bielas, engranajes, ejes escalonados o con
ranuras, alabes de turbina y zonas afectadas por el calor de uniones soldadas. Como
consecuencia de los efectos positivos en la resistencia al SCC y a la corrosion por fatiga,
el SP también es utilizado en la ingenieria de maquinas y la construccion de plantas para

proteger, por ejemplo, las superficies internas de tuberias contra medios corrosivos.

1.2.2. Laser shock peening (proceso de impactos laser)

El proceso de impactos laser o laser shock peening (LSP) (también conocido como laser
shock processing, laser peening o laser shot peening) es un tratamiento superficial,
descubierto a principios de la década de 1960. Este genera ondas de choque utilizando
pulsos laser y se emplea como una alternativa del tratamiento de SP convencional [14,19].
Cuando las ondas de choque se propagan dentro del material metalico que se esté tratando,
producen deformacion plastica e introducen CRS en la superficie metalica. EI LSP
produce en las zonas deformadas plasticamente una elevada densidad de dislocaciones,
que aumenta la dureza superficial y mejora la resistencia mecanica del metal tratado. Las
CRS generadas por el LSP aumentan la resistencia a potenciales fallas por fatiga y a la
corrosion de los materiales [14].

El LSP utiliza pulsos laser de corta duracion (del orden de los nanosegunos) y elevada
intensidad de energia (del orden de los gigawatts) para generar ondas de choque. El
tratamiento consiste en enfocar y dirigir, mediante elementos 6pticos, un pulso laser hacia
la superficie de la muestra metalica que se desea tratar. La zona impactada se calienta, se
genera vapor (fendmeno de ablacidn), el vapor continda absorbiendo la energia del laser
para alcanzar una temperatura superior a 10000 °C, y los &tomos se ionizan y el vapor se
transforma en plasma [14]. El plasma generado, de elevada temperatura y densidad, se
expande inmediatamente induciendo una onda de choque que se propaga en el material
(en la direccién contraria a la direccion del plasma producido), generando deformacion

pléastica y CRS que mejoran las propiedades superficiales del material.
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Durante el tratamiento de LSP se utiliza un medio confinante transparente para evitar
que el plasma se expanda fuera de la superficie, de este modo se incrementa la intensidad
de la onda de choque hacia el interior del material. La radiacion laser se transmite a través
del recubrimiento transparente, donde se absorbe y crea un plasma. La expansion del
plasma es impedida por el medio confinante y, por lo tanto, ejerce presion sobre la
superficie del material que se desea tratar. Durante la radiacion, se generan dos sistemas
de ondas de choque, una en el material tratado y la otra en el medio confinante. Debido
al plasma, las ondas de choque aun pueden transmitirse en el material tratado durante un
cierto tiempo después de que haya cesado la radiacion. Una vez que el plasma se ha
recombinado, es decir cuando pasa a estado gaseoso, la transmisién de las ondas de
choque sobre la superficie del material tratado se produce por la expansion del gas
caliente. Usualmente como medio confinante se utiliza un recubrimiento transparente
como agua, cristal o cuarzo [12,20]. Por otro lado, el LSP se puede realizar con o sin un
recubrimiento opaco protector (o absorbente) sobre la superficie metélica para proteger
al material tratado de los efectos térmicos de la ablacion (Fig. 1.4). Generalmente se
emplea como recubrimiento absorbente cinta metalica, cinta aisladora o pintura negra.
Cuando no se utiliza capa protectora el tratamiento de LSP se denomina laser shock
peening without coating (LSPwC) [21,22].

Confining layer Confining layer
4
Shock wave Laser beam Shock w uve Laser beam
- ) | —
|gh pressure plasma |gh pressure plasma
largel Target
N

Protective coating

(@) (b)
Fig. 1.4. Vista esquematica del tratamiento de LSP que ilustra el haz del laser irradiando la superficie del

material: (a) con capa protectora y (b) sin capa protectora [23].

La onda de choque es el factor dominante que determina la deformacion plastica

inducida en el material tratado cuando se excede su limite elastico. Como este proceso
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produce la expansion de las regiones superficiales en la direccion paralela a la superficie,

se desarrollan en el interior del material CRS, Fig. 1.5.

The influence area of
Shockwave Plasma plastic strain

v
|
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Fig. 1.5. Esquema de las CRS generadas por LSP [24].

La deformacion plastica se produce hasta una profundidad en la que la presion maxima
excede el limite eléstico de Hugoniot (Hugoniot elastic limit, HEL) del metal y se generan
tensiones residuales en el material deformado plasticamente [14]. EI HEL de los metales,

segun Johnson y Rhode [25], esta relacionado con el limite elastico dinamico:

(1.1)

donde v es el coeficiente de Poisson y O_Syn es el limite elastico dinamico a velocidades

de deformacién elevadas. EI HEL es el valor de tension al que se alcanza el limite elastico

en la direccién de propagacién de la onda de choque [20,26]. De acuerdo con el modelo

analitico desarrollado por Ballard y col. [27]:

1. Cuando la presion maxima esta por debajo de 1 HEL, no se producen deformaciones
plasticas.

2. Cuando la presion maxima esta entre 1 HEL y 2 HEL, la deformacion plastica ocurre
con una deformacion inversa puramente elastica.

3. Cuando la presion maxima es superior a 2 HEL, la deformacion elastica inversa se
satura y el material tratado es deformado plasticamente.

Para optimizar la presion maxima y obtener mejores resultados para los materiales

tratados, la presion maxima utilizada normalmente oscila entre 2 HEL y 2.5 HEL [20,28].

En la Fig. 1.6 se muestran los sistemas de ondas de chogue con sus dos componentes: la

componente elastica por debajo de 1 HEL y la componente elastico-plastica por encima

de 1 HEL. Una atenuacidn en profundidad ocurre cuando las ondas de retroceso elastico
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de alta velocidad regresan de la superficie y reducen la amplitud de presién maxima de 2
HEL [20].

| —

Laser-material
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(confines the plasma)
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Fig. 1.6. Sistemas de ondas de choque en LSP en el modo de ablacion confinada [20].

1.2.2.1. Variables del tratamiento de LSP [29,30]

La efectividad del proceso de LSP depende del material a tratar, del laser, y de los

parametros del haz, asi como de la utilizacion o no del recubrimiento absorbente ademas
del medio confinante, Fig. 1.7. Otra variable a considerar es el espesor de la muestra. Es
factible tratar con LSP muestras delgadas y gruesas. Sin embargo, Hammersley y col.
[31] recomiendan que las CRS en cualquier superficie de material, deben limitarse al 10%
del espesor de la muestra con el fin de evitar distorsion. En secciones delgadas tratadas
con LSP, se debe prestar atencion a las tensiones residuales de traccion (tensile residual
stresses, TRS) que resultan en la cara contraria a la tratada, que pueden distorsionar la
pieza. El tratamiento a ambos lados de la pieza puede eliminar esta distorsion. En general
en secciones gruesas, el LSP no causa distorsion de la muestra.

Entre los pardmetros a definir para el tratamiento se encuentran la longitud de onda del
haz, el ancho del pulso a la mitad del méximo (full width at half maximum, FWHM), la
energia del pulso, el diametro del spot y la frecuencia de irradiacion del laser. Usualmente
se emplean longitudes de onda de 1054 nm (infrarroja), 532 nm (verde) o 355 nm
(ultravioleta). La FWHM pueden variarse desde 4 a 100 ns y la energia del pulso laser
de 1 a 100 J, y el diametro de spot entre 1-6 mm. También se requiere una frecuencia
menor a 1 kHz. Ajustando los parametros recién mencionados la densidad de potencia

resultante debe estar entre 0.1-10° GW/cm?. Siendo, la densidad de potencia (D):
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D = (1.2)

Donde Ej es la energia del pulso laser, t es la duracion del pulso laser y A es el area del

spot del laser:
A =1 X r? (1.3)

La presion de onda de choque es directamente proporcional a la densidad de potencia.
Consecuentemente, la magnitud y profundidad de las CRS dependen de la densidad de
potencia. También vale la pena mencionar que existe una densidad de potencia critica,
mas allé de la cual se podrian introducir defectos como microgrietas. Por ejemplo, Liuy
col. [32] observaron agrietamiento interno en aleaciones de aluminio 7050 y lo atribuyen
a la alta densidad de potencia del laser.

A continuacién, se detalla la influencia de los parametros méas importantes en el
tratamiento de LSP [29,33].

Laser COn:pt;:er
Power pack el

Nd:YAG Laser

45° Dichroic mirror

1064 nm

758 mm Focal lens

20.8 mm Laser beam

/":‘-;, — Water jet
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X-Y Stage : i 14, —+—Steel tray

controller T - Water outlet

X-Y Stage *Sample holder

Fig. 1.7. Representacion esquematica del proceso de LSPwC con 1064 nm [34].
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1.2.2.1.1. Medio confinante

Durante los tratamientos de LSP el medio confinante mas empleado es el agua porque
es flexible, asequible y permite realizar un confinamiento sencillo y efectivo.
Contrariamente, con el uso de cuarzo o cristal es dificil de conseguir una adhesion intima
con la superficie que se desea tratar y, ademas, su empleo en geometrias complejas
dificulta enormemente su aplicacion.

Para tratar las muestras que tienen agua como medio confinante existen dos arreglos
posibles: con cubeta llena o con chorro de agua. En el arreglo con cubeta llena, la muestra
se sumerge por completo en un recipiente lleno de agua donde posteriormente recibira el
tratamiento. Al trabajar con esta configuracion, el espesor de agua delante de la muestra
es grande por lo que las pérdidas energéticas resultan enormes. En cambio, en el arreglo
con chorro de agua, se soluciona el inconveniente del espesor del agua porque este se
minimiza. La forma mas sencilla, y a la vez eficaz, consiste en suministrar en la cercania
de la zona donde impacta el pulso laser un fino chorro de agua (puede limitarse hasta
pocos milimetros) de tal forma que se genera una lamina de agua delgada que es suficiente
para confinar el plasma al expandirse. EI chorro de agua se hace llegar a la muestra

mediante una manguera modular flexible y una boquilla fina.

1.2.2.1.2. Capa protectora
Es importante destacar que, de acuerdo con la disponibilidad de distintas fuentes de

laser que proporcionan diferentes tiempos y energias de pulsos laser en distintas
superficies de tratamiento, existen dos regimenes de procesamiento principales para los
tratamientos de LSP, que pueden aplicarse con o sin una capa protectora [35]. En el
régimen denominado “alta energia + pulso largo”, los laseres pulsados con energia
superior a varias decenas de J y duracion del pulso laser de hasta varias decenas de ns,
entregan su energia a superficies amplias (superiores a 10 mm?). De esta manera, se
generan grandes ondas de choque termomecanicas capaces de originar campos de
tensiones residuales deseados en una sola cobertura de pulso por pulso. Este método
requiere una capa adicional protectora (pintura, cinta metalica, etc.) en la zona de
interaccidn antes de la aplicacion del laser. La capa protectora mejora la absorcién de la
radiacion laser y, a su vez, previene los efectos térmicos causados por el tiempo

relativamente largo de contacto entre el plasma y el material tratado [36].
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En contraste con el régimen de LSP con capa protectora, el llamado régimen de "baja
energia + pulso corto” se desarrollé en 1995 para las plantas de energia nuclear, ya que el
proceso no requiere preparacion de la superficie en un ambiente de radiacion, ni vaciado
de agua del recipiente del reactor [37,38]. En este régimen, se utilizan laseres pulsados
con duracion del pulso laser en el rango de varios ns y con energia de sélo mJ-J. En este
caso, grandes superficies se cubren por una superposicion programada de pulsos. En cada
sitio donde incide un pulso laser, el efecto de la superposicion de pulsos puede producir
un campo de CRS profundo (alrededor o superior a 1 mm) con muy buen grado de
uniformidad y control [39]. En este caso (con una duracion del pulso laser relativamente
corta), las ondas mecénicas y térmicas generadas en el material tratado se desacoplan
temporalmente. Como la onda mecénica se aplica mas rapido que la onda térmica, los
efectos residuales de la onda térmica son comparativamente muy pequefios y se limitan a
una zona estrecha cerca de la superficie externa del material [36]. De esta manera cuando
tratamiento de LSP se realiza sin capa protectora (laser shock peening without coating,
LSPwC), la radiacién laser provoca cierta fusion de la superficie tratada [40]. La
evaporacion localizada en la superficie metalica tratada agita considerablemente la capa
superficial fundida, forzando al metal fundido a correr sobre areas no fundidas en el borde
del haz del laser, y produce una superficie resolidificada e irregular que contiene
numerosos monticulos y agujeros dentro del area irradiada. También pueden formarse en
la capa fundida grietas por contraccién. Estas grietas se extienden a través de la capa
fundida y, en algunos casos, penetran en el metal no fundido.

En cambio, si se coloca sobre la superficie metalica a tratar con LSP una capa protectora
se puede evitar la fusion de la superficie [40]. En este caso, la accion directa del haz se
produce en la superficie de la capa protectora y la onda de choque se transmite al material
metalico que se desea tratar a través del recubrimiento protector. Al retirar dicho
recubrimiento, no se observara ninguna grieta en la superficie metalica tratada con LSP.

Otra funcidn de las capas protectoras es incrementar la amplitud de la onda de choque
en la superficie del material tratado. Por otra parte, en la Fig. 1.8 mientras que muestras
de acero 55C1 tratadas con LSP con capa protectora tienen altas CRS en la superficie,
muestras de dicho acero tratadas con LSPwC tienen en la superficie valores de TRS muy
altos [41]. Estas TRS se atribuyen a una severa fusion de la superficie tratada durante el
proceso de LSP.
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Fig. 1.8. Promedio de los valores de las tensiones residuales en la superficie del acero 55C1 después del
tratamiento de LSP [41].

Aunque el uso de capas protectoras para realizar los tratamientos de LSP protege la
superficie de las muestras tratadas de los efectos térmicos que pudieran producirse, y
mejoran la interaccion entre el haz del laser y el material tratado, también presenta
dificultades. Porro Gonzélez [33] ha empleado distintos tipos de capas protectoras (cobre,
cinc, organicos, aluminio y pintura negra comercialmente disponible) y en ninguno de los
casos la ldmina aplicada de recubrimiento ha soportado mas de un pulso laser sin
desprenderse. Por consiguiente, al superponer distintos pulsos, a partir del primer pulso
los siguientes se encuentran con la superficie de la muestra parcialmente recubierta y
entonces, no se garantiza la uniformidad del tratamiento. Ademas [36], el uso de capa
protectora requiere mucho tiempo y se debe aplicar en la zona de interaccién antes de que
se realice el tratamiento para evitar que la superficie se dafie por la radiacion laser de alta
potencia. Asimismo, la capa protectora se dafia severamente durante el tratamiento de
LSP, y por esto requiere un reemplazo frecuente, lo que hace que el tratamiento sea lento,
menos eficiente que el tratamiento sin capa protectora y costoso en aplicaciones
industriales [42]. Cabe sefialar que es un sistema mas simple para acceder a la zona a
tratar sin capa protectora que en el tratamiento con capa protectora. De esta manera, el
LSPwC es mas practico no sélo en instalaciones nucleares, sino también en otros
ambientes hostiles que requieren una operacion completamente remota [43]. Debido a
esto, el tratamiento de LSP de baja energia, pulso corto, sin capa protectora, con una
superposicién programada de pulsos puede considerarse como una tecnologia de
tratamiento superficial muy prometedora, econémica y mas limpia que otros tratamientos

superficiales.
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1.2.2.1.3. Tamafio y forma de spot del laser
El tamafio y la forma de spot del laser es otro parametro importante en el proceso de

LSP. Los spots de laser con forma circular son ampliamente utilizados a pesar de que
estudios han mostrado caracteristicas mejoradas al utilizar formas de spot cuadradas.
Generalmente, el tamafo del spot del laser puede ser modificado, lo que influencia la
densidad de potencia obtenida. La variacion del tamafio de spot tiene un efecto final en la
propagacién de la onda de choque y en consecuencia en la velocidad de atenuacion.
Montross y col. [44] sefialaron que para diametro de spot pequefio la expansion de la onda
de choque y la velocidad de atenuacion es de 1/r?, mientras que para didmetro de spot mas
grande se observa un comportamiento de frente plano y la velocidad de atenuacion es de
1/r. Por lo tanto, un comportamiento de atenuacion menor en un diametro de spot mayor
resulta en una propagacion mas lejana dentro del material. Adicionalmente, para tamafios
de spot pequefios se esperan CRS elevadas debido a la inversa proporcionalidad entre el
tamafio de spot y la densidad de potencia dada en la Ecuacion (1.2). Trdan y col. [45]
reportaron las CRS generadas en AA6082-T651 utilizando los didmetros de spot 1.5, 2.0
y 2.5 mm. Para todos los experimentos se adoptd la densidad de pulsos de 900 pulsos/cm?.
Los resultados se muestran en la Tabla 1.5 e indican que para un tamarfio de spot de 1.5
mm se generan elevadas CRS en comparacion con los de 2.0 y 2.5 mm. Esto se atribuyd
al efecto mecéanico de las ondas dando como resultado alto endurecimiento por
deformacion con densidades de pulso mayores. Resultados similares relativos a tensiones
residuales inducidas en aleaciones de aluminio fueron reportados por Sdnchez-Santana y
col. [46] y Sathyajith y col. [47].

Tabla 1.5. Datos de tensiones residuales cerca de la superficie (33 um de profundidad) [45].

Muestra Tamafio de spot (mm) | omin (MPa) | omax (MPa)
1 (sin LSP) — 22 +17 45 + 22
2 (con LSP) 15 -362 + 31 -199 + 27
3 (con LSP) 2.0 -347 + 28 -142 + 23
4 (con LSP) 2.5 -258 + 24 -138 + 22

Ganesh y col. [48] también sugirieron que para lograr compresion en zonas mas
profundas se prefieren tamafios de spot grandes. Mas aun, tamafios de spot grandes
pueden resultar en una mejor cobertura y uniformidad debido a la superposicién de spots,

que para spot mas pequefios. En base a lo anteriormente descripto, la eleccion de un
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tamano de spot grande o pequefio radicara en el area de la cobertura, la uniformidad y el

perfil de tensiones residuales deseados.

1.2.2.1.4. Multiples impactos laser
La aplicacion de multiples impactos laser ha mostrado tener gran influencia sobre el

perfil de tensiones residuales obtenido. Esto se debe a que més alto es el nimero de
impactos, mas grande es la deformacidn plastica inducida hasta que se alcanza un punto
de saturacion.

Tucker y Clauer [49] encontraron en un acero 4340 que para dos condiciones de LSP,
1 impacto y 5 impactos, la profundidad de las CRS fue de 0.5 mm, Fig. 1.9. Sin embargo,
las TRS para 5 impactos fueron mayores a través del espesor de la muestra que para 1
impacto. Las TRS generadas después de cinco impactos podrian generar una distorsion
en la muestra. De la Fig. 1.9 también se observa que el maximo valor de CRS se
incrementa con el nimero de impactos. Esto se atribuye al aumento de la deformacion
plastica con el nimero de impactos. Sin embargo, debe considerarse que las CRS pueden
alcanzar un punto de saturacion. De este modo, los impactos subsiguientes pueden relajar

las tensiones inducidas.
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Fig. 1.9. Perfiles de tensiones residuales en una delgada chapa de acero 4340 después de diferentes
intensidades de LSP. El espesor medio de la chapa es de 0.75 mm [49].

1.2.2.1.5. Duracion del pulso laser
Durante los tratamientos de LSP la duracion del pulso laser, oscila en los nanosegundos.

Este es un parametro importante ya que se relaciona con la presion de la onda de choque

generada y consecuentemente, con el perfil de esfuerzos residuales. Un pulso corto podria
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generar una presion de choque insuficiente, mientras que un pulso largo podria fundir y
dafar la muestra [44]. La profundidad de las CRS inducidas depende significativamente
de la duracion del pulso, de esta manera, con menores anchos de pulso la zona
comprimida alcanza menor profundidad. Esto se corresponde con una alta densidad de
potencia llevando a mayores CRS en la superficie. En este sentido, Fournier y col. [50]
estudiaron el efecto del ancho de pulsos, 2.5 ns 'y 25 ns, en dos aceros. Ellos encontraron
que la penetracién de las CRS es mayor para 25 ns que para 2.5 ns.

1.2.2.1.6. Superposicién programada de pulsos laser

En areas extensas el LSP se realiza mediante una superposicion programada de pulsos
controlando el numero de pulsos por unidad de area. La cantidad de pulsos por unidad de
area recibe el nombre de solape o densidad de pulsos. Dependiendo del nimero de pulsos
que quieran practicarse por unidad de area los ejes del sistema de posicionamiento
deberan moverse a mayor o menor velocidad. Entonces, para introducir un mayor nimero
de pulsos por unidad de area debera aumentarse el solape, esto se consigue disminuyendo
la velocidad de movimiento de los ejes del sistema. Algunos autores [51,52] consideraron
el efecto del solape en la distribucion de las tensiones residuales. Ellos encontraron que
aumentan las CRS al aumentar la densidad de pulsos. Ademaés, Petan y col. [52]
expresaron que estas CRS mas elevadas son el resultado del efecto acumulativo de una
mayor superposicion entre los impactos laser durante el tratamiento de LSP.

1.3. Mecanismos de endurecimiento de metales FCC y BCC

Antes de describir los mecanismos de endurecimiento que se observan en los metales
de estructuras FCC y BCC es importante mencionar que la energia de falla de apilamiento
(stacking fault energy, SFE) de un material es el parametro clave que determina si el
maclado, la transformacion martensitica o el deslizamiento de dislocaciones dominaran
el proceso de deformacion del material [53]. Se consideran materiales de baja SFE a los
que tienen SFE < 60 mJ/m?, y materiales de alta SFE a los que poseen SFE > 60 mJ/m?
[54]. Los metales con baja SFE tienden a exhibir una subestructura de deformacion
caracterizada por arreglos de dislocaciones planares, fallas de apilamiento y maclas,
mientras que los metales con alta SFE tienden a exhibir dislocaciones dispuestas en

madejas o celdas.
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1.3.1. Dislocaciones

Las dislocaciones son los defectos lineales mas importantes que presentan los cristales.
Son los defectos responsables del fendmeno de deslizamiento, por medio del cual se
deforman de manera permanente la mayoria de los metales [55].

Las dislocaciones pueden ser de borde o de hélice [8]. Una “dislocacion de borde” (Fig.
1.10 (a)) se genera en un cristal por la insercion de una porcion extra de un plano de
atomos, o semiplano, cuyo borde termina dentro del cristal. Mientras que una
“dislocacion de hélice” (Fig. 1.10(b)) se forma al aplicar un esfuerzo de cizalladura,
entonces la parte superior de la region frontal del cristal desliza una unidad atdmica a la
derecha respecto a la parte inferior. También puede producirse una combinacion de ambas

para dar “dislocaciones mixtas”.

Compresion

Esfuerzo cortante

Tension
(@ (b)
Fig. 1.10. Campos de tension alrededor de: (a) una dislocacién de borde y (b) una dislocacion de hélice

[56].

1.3.2. Maclas

Hay dos tipos de maclas: maclas de deformacion y maclas de recocido. En cuanto a las
maclas de recocido, estas se pueden formar como consecuencia de los defectos cristalinos
durante la recristalizacion de metales. Por otro lado, el maclado por deformacion o
mecanico es el segundo mecanismo mas importante de deformacidn plastica después del
deslizamiento [57]. Cuando un cristal se deforma plasticamente por maclado se producen
movimientos de planos de atomos en la red paralelo a un plano especifico, llamado plano
de macla, a traves del cual se forma una imagen especular de manera que la red se divide

en dos partes simétricas con diferente orientacion (Fig. 1.11). La region de material entre
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estos planos se denomina macla. La tension requerida para iniciar el maclado es mucho
mayor que la tension necesaria para su propagacion [57]. ElI maclado genera barreras
internas para el deslizamiento y descompone la microestructura de los materiales en
dominios progresivamente mas pequefios [57]. El resultado es un aumento en el
endurecimiento por deformacion ya que el movimiento de las dislocaciones se ve
obstaculizado por las maclas. La tension requerida para el maclado aumenta a medida que
aumenta la SFE. Otros factores que determinan la frecuencia con la que ocurren las
maclas son: tamafio de grano, temperatura, grado de deformacion previa y velocidad de

deformacion.
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Fig. 1.11. Esquema del maclado en metales FCC [57].

1.3.3. Martensita

La transformacion martensitica es un mecanismo de transformacion de fase sin
difusion, donde se involucran movimientos atomicos coordinados de cizalladura,
produciendo la distorsion de la estructura cristalina y la conservacion de la composicion
quimica de la fase producto respecto a la fase madre, ya que los atomos conservan sus
vecinos relativos. Una de las formas en que se origina la martensita es cuando un acero
austenizado es enfriado rapidamente (o templado) a una temperatura relativamente baja
(hasta una temperatura proxima a la temperatura ambiente). Por otro lado, la martensita
puede ser inducida por deformacion (a’-martensita, de estructura BCC). La cantidad de
a’-martensita depende de la estabilidad de la austenita que a su vez depende de la
composicion quimica de la misma [58]. Consecuentemente, la capacidad de

endurecimiento por deformacién de los aceros inoxidables austeniticos es generalmente
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controlada por la composicion quimica. Ademéas de la composicion quimica, la
transformacion martensitica estd influenciada en gran medida por el grado de
deformacion, la velocidad de deformacion y la temperatura de deformacion [59].

En los aceros inoxidables austeniticos de baja SFE, la tendencia de formacion de o’-
martensita se reduce para elevadas velocidades de deformacion. Este comportamiento
parece estar asociado con el calentamiento adiabatico producido durante la deformacion
a altas velocidades y sus efectos sobre la temperatura de transformacion [54]. En un acero
austenitico con baja SFE, se espera que las maclas de deformacion se formen facilmente.
Si el material continda deformandose, estas maclas juegan un papel importante en la
transformacion martensitica inducida por deformacion. Esto se debe a que dicha
martensita nuclea en bordes de maclas de deformacion [58].

1.3.4. Refinamiento de grano inducido por deformacion a alta velocidad

Cuando los materiales FCC con baja SFE se deforman a altas velocidades como en el
caso de los tratamientos de LSP, las maclas de deformacidn desempefian un importante
papel en el refinamiento de grano cerca de la superficie. EI mecanismo de refinamiento
de grano a elevadas velocidades de deformacion es el siguiente, Fig. 1.12 [60]:

1. Cuando comienza la deformacion, se generan bordes de maclas de deformacion
paralelos entre si, que cerca de la superficie subdividen al grano en finas laminas.

2. Cuando la deformacion continta, se generan maclas de deformacion en dos
direcciones, las intersecciones regulares entre estas maclas dan como resultado
blogques rombicos submicrométricos.

3. Con mayor deformacion, los bloques rémbicos submicrométricos se refinan por la
generacion de maclas de deformaciéon en una tercera direccion, lo que da como
resultado bloques triangulares submicrométricos.

Cuando la deformacidn es mayor a la del paso anterior, debido a la elevada velocidad de

deformacion, las maclas que subdividen al grano en bloques submicrométricos

gradualmente se transforman en bordes de subgrano, que finalmente se convierten en
granos refinados equiaxiados. Esto resulta en una acumulacion progresiva de
desorientaciones de bordes y finalmente conduce a una transicion gradual con la

formacion de bordes de grano de alto angulo [61].
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MT en la direccion 2

Estado (1) Estado (II)

MT en la direccion 1

(a) Grano antes del LSP (b) Grano después de (c¢) Grano después de
un solo impacto de LSP dos impactos de LSP
\
sm(lo (1)
Estado (IV)
— <z
MT en la direccion 3
(e) Grano refinado (d) Grano después de

tres impactos de LSP

Fig. 1.12. llustracién esquematica que muestra la evolucion microestructural cerca de la superficie del
acero inoxidable austenitico ANSI 304 inducida por diferentes nimeros de impactos de LSP (MT: maclas
mecanicas). (Adaptado de [60].)

1.4. Principales modificaciones introducidas por SP y LSP
1.4.1. Dureza

Los tratamientos superficiales producen en los materiales tratados endurecimiento, en
la superficie y/o debajo de esta. La magnitud del incremento en la dureza dependera de
las condiciones del tratamiento, del tipo de material y de su microestructura [29,44,62].
En los materiales tratados con LSP, cerca de la superficie podria ocurrir refinamiento de
grano después multiples impactos de laser [29,60,63,64].

Por otra parte, la deformacion producida por los tratamientos superficiales puede
generar una transformacion de fase a martensita, y esto también produce cambios en la
dureza [59,65,66].

Varios autores encontraron que el tratamiento de SP induce un mayor aumento de la
dureza superficial que el generado por el LSP [10,20,67]. Esta diferencia puede atribuirse

a la mayor generacion y movimiento de dislocaciones inducidas por SP.
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1.4.2. Tensiones residuales [55,68]

Las tensiones residuales son las tensiones que existen en un cuerpo independientemente

de la presencia de cualquier carga externa. Dicho de otra manera, las tensiones residuales
no son necesarias para mantener el equilibrio entre el cuerpo y su entorno. Las tensiones
se autoequilibran, es decir, las areas locales de tensiones de traccion y compresion se
suman para que la resultante de las fuerzas y los momentos, dentro del volumen total del
material o estructura, sea igual a cero. Casi todos los procesos de fabricacién generan
tensiones residuales en los materiales. Ademaés, las tensiones residuales pueden
desarrollarse durante la vida util del componente. Estas tensiones se desarrollan como una
respuesta elastica a las deformaciones locales incompatibles dentro del componente, por
ejemplo, debido a deformaciones plasticas no uniformes. EI material circundante debe
deformarse elasticamente para evitar que el componente continle deformandose
plasticamente, creando asi tensiones residuales. Los mecanismos para crear tensiones
residuales incluyen: deformacion plastica no uniforme, modificacion de la superficie y
cambios de fase y/o de densidad del material.

La contribucion al comportamiento mecanico de las tensiones residuales puede ser
beneficiosa o perjudicial, dependiendo del signo y la ubicacion de las tensiones
residuales:

> Tensiones residuales de traccion (tensile residual stresses, TRS): Tienen signo positivo

y son generalmente consideradas dafiinas porque, causan la propagacion de grietas en
materiales, corrosion bajo tension y disminuyen la vida a fatiga.

» Tensiones residuales de compresion (compressive residual stresses, CRS): Tienen

signo negativo y pueden tener un efecto beneficioso en los materiales porque inhiben

la nucleacion de grietas y retardan el crecimiento de estas. Entonces, las CRS
contribuyen a la prevencion de las roturas por fatiga.

La Fig. 1.13 da un ejemplo de cdmo se distribuyen las tensiones residuales producidas

por los tratamientos de endurecimiento superficial, como el SP o el LSP. Normalmente,

estos procesos producen elevadas CRS en la superficie, o inmediatamente bajo ella, y

disminuyen con rapidez al aumentar la distancia a la superficie.
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Fig. 1.13. Distribucion tipica de tensiones residuales producida por un tratamiento superficial semejante
al SP o LSP [55].

La distribucion de las tensiones residuales en un material tratado superficialmente va a
depender del tratamiento empleado, de los parametros seleccionados para el tratamiento,
de la microestructura del material y de su estado de tensiones residuales previo a ser
tratado. Por otro lado, en componentes tratados superficialmente, para preservar las
mejoras inducidas en las propiedades mecéanicas, se requiere de cierto grado de estabilidad
en las tensiones residuales generadas. Dichas mejoras pueden disminuir cuando las

tensiones residuales se relajan mediante tratamiento térmico o bajo carga mecanica [13].

1.4.2.1. Relajacion de las tensiones residuales por temperatura

Las altas temperaturas pueden acelerar el proceso de relajacién de las tensiones
residuales producidas por los tratamientos superficiales. Al comparar la relajacion
térmica de las CRS producida por diversos tratamientos superficiales en diferentes
aleaciones, se encontré que la temperatura, el tiempo de exposicion y el grado de
deformacion pléastica son los principales factores que influyen en la relajacion de las
tensiones residuales [69,70]. Por ejemplo, en una aleacion de aluminio 6061-T651 tratada
con LSP y luego sometida a elevadas temperaturas (de hasta 500 °C) se encontré que, al
incrementar la temperatura, gradualmente se relajan las CRS [71]. Cabe notar que en este
trabajo para temperaturas inferiores a 500 °C el LSP aun tiene un efecto beneficioso sobre
las tensiones residuales. En este sentido, se encontrd que la relajacion de las tensiones
residuales a elevadas temperaturas se rige esencialmente por la recuperacion térmica, que
estd directamente relacionada con la aniquilacion y reorganizacion de los defectos
inestables (como vacancias y dislocaciones libres) en el material deformado [71-73]. Los
tratamientos superficiales generan una alta densidad de dislocaciones en los materiales

tratados, y la mayor parte de la energia impuesta por el tratamiento se ocupa para la
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formacion de dislocaciones. Sin embargo, esta energia lleva al metal deformado a un
estado de inestabilidad termodinamica, por lo que el metal tiene una tendencia espontanea
a volver al estado estable de menor entalpia libre. Cuando se lleva a cabo un tratamiento
térmico de recocido isotérmico ocurren los siguientes procesos, que causan relajacion
térmica. En los procesos isotérmicos, las dislocaciones se activan, deslizan, trepan, se
juntan y aniquilan, asi la densidad de dislocaciones disminuye. Este proceso lleva a la
formacion de paredes y celdas de dislocaciones. Las dislocaciones que no conforman las
celdas contindan aniquilandose. Las paredes de las celdas se vuelven mas delgadas y
gradualmente se forman bordes de subgranos de bajo angulo. Luego, los bordes de los
granos primarios desaparecen y se forman subgranos de gran angulo. Todo el proceso
consume una gran parte de la densidad de dislocaciones.

1.4.2.2. Relajacion de las tensiones residuales por ciclado

La estabilidad de las tensiones residuales en los ensayos de fatiga esta relacionada con
la distribucion de dichas tensiones en la capa superficial, la microestructura del material,
la forma en que el material es endurecido, la microestructura en la capa endurecida [74]
y, ademas, con la amplitud de la tension ciclica aplicada [12].

Yuxu y col. [74] estudiaron la relajacion de las tensiones residuales inducidas por SP
en dos materiales con baja SFE y uno con alta SFE. Ellos encontraron que después de los
ensayos de fatiga, en los materiales con baja SFE las tensiones residuales mantuvieron su
distribucion original, siendo las CRS maximas en la superficie; y contrariamente, en las
muestras con alta SFE las tensiones residuales disminuyeron significativamente. En los
materiales con baja SFE, el tratamiento superficial puede generar en la capa superficial
una gran densidad de maclas por deformacién y/o densas madejas de dislocaciones en la
matriz separadas por micromaclas por deformacion. Debe notarse que, las maclas y
micromaclas son subestructuras estables y su densidad no cambia durante la fatiga. Por
otro lado, en materiales con alta SFE el tratamiento superficial puede generar en la capa
superficial celdas de dislocaciones y no se observan maclas. Durante el ciclado de estos
materiales las celdas de dislocaciones tienden a desaparecer evolucionando a un arreglo
uniforme de dislocaciones, debido al movimiento de las dislocaciones. Esto indica que
las celdas de dislocaciones no son una subestructura estable. Considerando estos
resultados los autores concluyeron que, durante la fatiga una subestructura estable puede

evitar la relajacion de las tensiones residuales, mientras que una subestructura inestable

28



da paso a la relajacion de las tensiones. La estabilidad a las CRS durante la fatiga en los
materiales con baja SFE puede racionalizarse considerando que las micromaclas por
deformacion dividen a la matriz en areas pequefias, y el movimiento de las dislocaciones
queda limitado por los bordes maclas-matriz, entonces el camino libre medio de la
dislocacion es relativamente corto. Si la carga de la fatiga esta bien distribuida en cada
pequefia zona, los bordes soportardn la mayor parte de la carga de fatiga y la matriz
soportard el resto. Como resultado, en la matriz s6lo hay una pequefia cantidad de
deformacion plastica y ocurre poco cambio en la densidad de dislocaciones. En resumen,
en los materiales con baja SFE la estabilidad de las CRS esté principalmente asociada con
la estabilidad de la subestructura de maclas. Ademas, debe considerarse que la relajacion
de las tensiones residuales se produce cuando se excede un valor critico de amplitud de
tension ciclica y, el movimiento de las dislocaciones convierte a la deformacion elastica
asociada con las macrotensiones residuales en microdeformacion plastica [13]. En
concordancia con lo anterior, C. Rubio-Gonzéalez y col. [75] analizaron, en la aleacion de
aluminio 6061-T6, la estabilidad de los campos de tensiones residuales inducidos por LSP
durante la aplicacion de diferentes cargas ciclicas [75], y encontraron que a mayor

amplitud de tension ciclica mayor la velocidad de relajacion de las tensiones residuales.

1.4.3. Rugosidad

La rugosidad es un pardmetro que afecta de forma decisiva el comportamiento de los
materiales sometidos a procesos de fatiga, desgaste y, de manera menos evidente, a la
corrosion [76]. El tratamiento de SP conduce a un acabado superficial con hoyuelos
(dimples), mientras que el tratamiento de LSP produce un acabado mas liso [77].

Bésicamente en todos los casos, el tratamiento de SP esta asociado a un cambio en la
topografia de la superficie. En este sentido, Martin [12] analiz6 la correlacién entre
diferentes pardmetros de SP y la topografia resultante al observar la profundidad de los
hoyuelos en un acero AISI 4140 sometido a SP con bolas de cojinete. En dicho estudio
encontré que la profundidad de penetracion aumenta practicamente linealmente con la
velocidad del proyectil, y este aumento es mas pronunciado para proyectiles de mayor
diametro. Sin embargo, encontrd que cuando la dureza de la pieza tratada aumenta, la
profundidad de penetracion disminuye hiperbdlicamente siendo mas pronunciada con el

aumento de la velocidad de impacto. Y que, por el contrario, la profundidad de
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penetracion aumenta a medida que aumenta la dureza del proyectil. Este efecto, también,
fue mas pronunciado a grandes velocidades de disparo.

Por otra parte, en los tratamientos de LSP que consisten en una superposicion de pulsos,
como la posicién de la radiacion se configura especificamente pulso a pulso, se crean
estructuras superficiales periodicas, quedando las areas tratadas delimitadas por bordes
conformados por los pulsos individuales. Después de un tratamiento, las posiciones de
los pulsos inicial y final son detectables en la topografia de la superficie [12]. Sin
embargo, cabe sefialar que el tratamiento de LSP logra altas calidades de superficie. En
este sentido, se ha estudiado el efecto del LSP sobre la rugosidad y depresion en muestras
de titanio (recocidas y pulidas) [78]. Estos autores encontraron que después del
tratamiento de LSP se modifico la rugosidad superficial de las muestras, pasando de un
Rz de 0.4 um a 1.2 um, y la depresion maxima de la superficie tratada fue de 3 um. En
vistas de estos resultados los autores expresan que el proceso de LSP es un tratamiento
de precision que permite irradiar componentes manteniendo sus geometrias superficiales
a salvo. Ademas, expresaron que por lo recién expuesto se puede evitar el proceso de
acabado superficial de los componentes posterior al LSP.

Los valores de rugosidad superficial generados por los tratamientos de LSP son, en
general, sustancialmente mas bajos que los generados por los tratamientos de SP. La
diferencia entre la rugosidad superficial generada por el SP y el LSP en aleaciones de
aluminio fue considerada por Peyre y col. [20]. En dicho trabajo, se determinaron la
rugosidad superficial de A356 y 7075 antes y despues de los tratamientos. En la Tabla
1.6 puede verse el efecto de ambos tratamientos superficiales sobre la rugosidad
superficial. Estos resultados mostraron la dréstica diferencia entre la rugosidad de la

superficie de los materiales tratados con SP y LSP.

Tabla 1.6. Comparacion de los efectos de rugosidad de LSP y SP en aleaciones A356 y 7075. (Adaptado

de [20].)
Material y tratamiento Ra (um) Rt (um)
A356 fresado 0.7 6.2
A356 + SP F38-50N (proyectiles de 0.3 mm) 5.8 33
A356 + LSP 2 GW/cm? (2 impactos) 11 75
7075 fresado 0.6 5.2
7075 + SP F20-23A (125%, proyectiles de 0.6 mm) 5.7 42
7075 + LSP 4 GW/cm? (3 impactos) 1.3 11
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1.5. Fatiga de materiales [79]

Las cargas con amplitudes variables a lo largo del tiempo, producen la rotura de
estructuras a valores de esfuerzos inferiores que los producidos por cargas de amplitud
constante. A este fendmeno se le denomina fatiga y es definido de un modo mas general
por las normas ASTM como “el proceso de cambio estructural permanente, progresivo y
localizado que ocurre en un punto del material sujeto a esfuerzos y deformaciones de
amplitudes variables y que produce grietas que conducen a una fractura total luego de
cierto numero de ciclos”. La fatiga es la causante de la mayor parte de las roturas de piezas
en servicio, tanto en los mecanismos actuantes en estructuras aeronauticas, navales y
automovilisticas, como en las estructuras civiles de puentes, etc. Es casi imposible
detectar cambios progresivos en el material durante el proceso de fatiga y, por lo tanto, a
menudo se producen fallas sin previo aviso. Ademas, los periodos de pausa de fatiga no
muestran recuperacion medible del material. Por lo tanto, el dafio hecho durante el

proceso de fatiga es acumulativo y generalmente irrecuperable.

1.5.1. Variables de fatiga [8,79]

A continuacion, se presentan los principales parametros utilizados para caracterizar un

ciclo de carga variable.

e Tension maxima (omax): ES el mayor valor algebraico de la tension en el ciclo, en

traccion es considerada positiva y en compresion negativa.
e Tension minima (omin): ES el menor valor algebraico de la tension en el ciclo.

e Tension media (om): Es el promedio entre la tension maxima y la tension minima en un

ciclo.

Omax T Omin (14)

Oonm = >

e Rango de tension (or): ES la diferencia entre la tension maxima y la tension minima en

un ciclo.
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Or = Omax ~ Omin (1-5)

e Amplitud de la tension (ca): ES la mitad del rango de tension.

Or __ Omax ~ Omin (l 6)
2 2 ’

e Cociente de tensiones (R): Es el cociente entre la tension minima y la tension maxima.

R = Jmin (1.7)

Omax

La tension aplicada puede ser de naturaleza axial (tension-compresion), flexional
(flexion) o torsional (torsion). En general, hay tres modos posibles de fluctuacion de la
tension en el tiempo. Uno de ellos se representa esquematicamente mediante una
dependencia temporal regular y sinusoidal en la Fig. 1.14(a), en la que la amplitud es
simétrica respecto a un nivel de tension media cero; por ejemplo, alternando desde una
tension maxima de traccion (omax) @ una tension minima de compresion (omin) de igual
magnitud, esto se denomina ciclo de tensién invertido. Otro tipo, denominado ciclo de
tension repetido, se ilustra en la Fig. 1.14(b), los maximos y minimos son asimétricos con
respecto al nivel de tension cero. Por ultimo, el nivel de tension puede variar

aleatoriamente en amplitud y frecuencia, como se ejemplifica en la Fig. 1.14(c).
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Fig. 1.14. Modos posibles de fluctuacion de la tensién en el tiempo: (a) Ciclo de tension invertido, en el
gue la tensidn alterna entre una tension de traccién maxima positiva y una tension de compresion minima
negativa de igual magnitud. (b) Ciclo de tensiones repetidas, en el que las tensiones maximas y minimas
son asimétricas con respecto al nivel de tension cero; se indican la tensién media (om), el rango de tension

(or) y la amplitud de tension (oa). (c) Ciclo de tension aleatorio. [8].

Cuando la variable controlada es la deformacion, la probeta es deformada dentro de los
mismos limites de deformacién en cada ciclo. En la Fig 1.15 se muestra un ejemplo de

onda de deformacion triangular donde, ademas se indican la amplitud de deformacion, el
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rango de deformacion y el tiempo correspondiente a un ciclo o periodo. Otros dos

parametros vinculados entre si; la frecuencia (f) y la velocidad de deformacion.

. 1
frecuencia = ——— (1.8)
periodo

+————Tiempo para un cnclo—.l /

i A

|
|
N = T Rango de
I deformacidn
Amplitud de
deformacidn I

Rango de
deformacion l

Tiempo

Deformacidn

<«———Tiempo para un ciclo;.l

Compresidn (St

(@ (b)
Fig. 1.15. Ondas triangulares tipicas: (a) El valor medio de deformacion es cero. Es un ciclo de
deformacion completamente revertido. (b) El valor medio de deformacion es distinto de cero. (Adaptado
de [79].)

En el caso de una onda de deformacion triangular, la deformacion varia linealmente con
el tiempo, y por lo tanto la velocidad de deformacién (€,) esta dada por la pendiente de

los segmentos lineales, es decir:

__ amplitud de deformacion
t— periodo
4

(1.9)

Dado que el rango de deformacion total (Ae;) es el doble de la amplitud de deformacion

la ecuacion anterior toma la forma:

g, = ~X8% (1.10)
t

periodo
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1.5.2. La curva S-N [8,79]

Para determinar la curva S-N de un material se toma un conjunto de probetas y se las

somete a fatiga con diferentes niveles de tension, quedando determinado para cada tensién
aplicada el nimero de ciclos que el material resiste hasta la rotura. EI nimero de ciclos
que dura una probeta antes de fallar aumenta al disminuir la tension. Para materiales como
el acero y el titanio la curva S-N presenta un tramo horizontal a partir de una tensién
limite (Fig. 1.16). Por debajo de dicha tension limite, que es la denominada “limite de
fatiga” se presume que el material durard un numero infinito de ciclos. En los materiales
que no presentan un limite de fatiga se expresa la resistencia a la fatiga para un nimero
de ciclos convenido arbitrariamente, por ejemplo 108 ciclos. Para determinar la curva se
necesita un gran namero de probetas y a pesar de que la dispersion en los resultados es

siempre considerable se puede trazar la curva sin dificultad.
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Fig. 1.16. Amplitud de la tension (S) frente al logaritmo del nimero de ciclos hasta la rotura por fatiga

(N) para un material que presenta un limite de fatiga [8].

La “vida a fatiga” indica cudnto sobrevive un componente a un esfuerzo en particular,
es decir, da el nimero de ciclos necesarios para producir la rotura. Segun la vida a fatiga
de un material, esta se puede clasificar en fatiga de bajo nimero de ciclos (low cycle
fatigue, LCF), fatiga de alto nimero de ciclos (high cycle fatigue, HCF) o fatiga de muy
alto nimero de ciclos (very high cycle fatigue, VHCF). Aunque esta division no esta bien

delimitada, algunas definiciones fijan: LCF cuando la vida a fatiga es inferior a
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aproximadamente 10° ciclos, HCF cuando la vida es de entre 10° y 107 ciclos y VHCF

cuando los ciclos a fractura estan por encima de 10°.

1.5.3. Lazo de histéresis [80]

La respuesta de un material sujeto a cargas ciclicas se da en la forma de un lazo de

histéresis, que es una descripcion del comportamiento de tension () — deformacion (g).
Los metales presentan un comportamiento estable cuando finaliza la etapa de
endurecimiento o ablandamiento ciclico. En esta situacion estable la amplitud de tensién

alcanza un valor de saturacion, como el que se muestra en la Fig. 1.17.
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Fig. 1.17. Esquema de un lazo de histéresis [81].

El rango de la deformacion total (ancho total del ciclo) es Agt (0 Ag) y el rango total de
la tension (alto total del ciclo) es Ac. El rango de deformacion total estd constituido por
dos componentes, el rango de deformacion elastica (Age) y el rango de deformacion

plastica (Agp), (Fig. 1.17), y se puede expresar como:

Ag, = Ag, + Ag, (1.11)

El rango de deformacion eléstica se puede definir como:
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Ag, = = (1.12)

donde E es el madulo de elasticidad.

1.5.4. Tipos de ensayos [79,82]

Los ensayos de fatiga pueden realizarse controlando la deformacion aplicada o la

tension. La Fig. 1.18 describe los ensayos ciclicos bajo tension controlada, deformacion
total controlada y deformacion plastica controlada. El endurecimiento ciclico en un
ensayo bajo control de tension se evidencia por una disminucion en la amplitud de
deformacion total y plastica. Mientras que, en un ensayo ciclico bajo control de
deformacion pléstica, el endurecimiento ciclico se manifiesta por un aumento de la
amplitud de tensién y de la amplitud de deformacion total.

El endurecimiento y ablandamiento ciclico estan determinados por el movimiento de
las dislocaciones, sus mutuas interacciones y la interaccion con otros tipos de defectos de
la red. EI movimiento de las dislocaciones esta influenciado por precipitados, atomos de
soluto, bordes de grano, etc. Durante el ciclado, no solo la densidad y distribucion de
dislocaciones sufren cambios, sino también la distribucion y morfologia de los
obstaculos.

La mayoria de los materiales sujetos a ensayos ciclicos experimentan un
endurecimiento o ablandamiento. El endurecimiento por fatiga es tipico de materiales
previamente recocidos, mientras que el ablandamiento generalmente se presenta en
materiales previamente endurecidos. El endurecimiento ciclico se observa usualmente
durante los primeros ciclos de la vida a fatiga y esto se debe a la presencia de obstaculos
efectivos para el movimiento de dislocaciones. De esta manera, el ablandamiento en
fatiga ocurre por la eliminacidn progresiva de estos obstaculos. El requisito previo para
que ocurra ablandamiento en fatiga es la deformacion plastica reversible. El movimiento
reversible de las dislocaciones lleva a la formacion de una estructura de dislocaciones que

soporta mas facilmente la deformacion plastica.
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Fig. 1.18. Diferentes tipos de ensayos ciclicos [83].

1.5.5. Dafo por fatiga [57]

El proceso de falla por fatiga en los metales y aleaciones metalicas consiste en las

siguientes etapas:

1. Deformacion ciclica, la aplicacion repetida de tensién o deformacion condiciona la

microestructura del metal para las etapas siguientes. En esta etapa, puede darse el

ablandamiento o endurecimiento del material.

2. Nucleacion de microfisuras, toma lugar en una pequefia parte de todo el volumen,
donde existe concentracion de tensiones, se da principalmente en la superficie.

3. Crecimiento y coalescencia de microfisuras para formar la denominada fisura

dominante que podrian llevar a una falla catastrofica.

4. Propagacion estable de la fisura dominante.

5. Fractura del material.
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1.5.5.1. Deformacion ciclica de metales FCC [57,84]

Cuando un monocristal metélico con estructura FCC que se encuentra orientado

adecuadamente para el deslizamiento simple se somete a deformaciones ciclicas ocurre
un endurecimiento rapido, incluso para unos pocos ciclos iniciales. Cuando la
deformacion ciclica continta, la velocidad de endurecimiento disminuye
progresivamente y se alcanza un estado de deformacion casi estable, conocido como
estado de “saturacion”.

La Fig. 1.19 muestra esquematicamente la curva tension-deformacion ciclica (cyclic
stress-strain curve, CSSC), para un monocristal de cobre (metal FCC) orientado para
deslizamiento simple. En dicha figura se grafica la tension de cizalladura (ts) en funcion

de la deformacion pléstica de cizalladura (ypi).
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Fig. 1.19. Diagrama esquematico que muestra las diferentes regiones de saturaciéon de la CSSC para un

monocristal de cobre orientado para deslizamiento simple [84].

En la Fig. 1.19 hay tres regiones marcadas, A, B y C, que exhiben caracteristicas muy
diferentes en la curva ciclica tensién-deformacion ciclica. La region A se encuentra a
valores bajos de amplitud de deformacion plastica (ypi < yp1,a8), alli el endurecimiento por
deformacion ocurre durante la carga ciclica. Luego sigue la region B que es una “meseta”
en la CSSC, donde la tension de saturacion () es independiente de la deformacion
plastica, y se extiende hasta ypi,gc. Por Gltimo, esté la region C, en la que un aumento

adicional en la amplitud de deformacion plastica (yp > ypiBc) resulta en un aumento en
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T.. En la Tabla 1.7 se listan algunos datos de tension-deformacion obtenidos para

monocristales de cobre fatigados a diferentes temperaturas.

Tabla 1.7. Tension-deformacion ciclica caracteristica de monocristales de cobre [84].

Material YplAB Ypl.BC (MPa) Referencias
Cu(23K) | 10x10% | 10x10° 14.0 L'S'eCK'(I%Q’(\)’)eertma”
Cu (295 K) 6.0 x 10° 7.5x10° 27.5 Mughrabi (1978)

Basinski, Korbel &
_ -3 :
Cu (77.4 K) 8.0x 10 48.0 Basinski (1980)
Cu (4.2 K) o o 73.0 Basinski, Korbel &

Basinski (1980)

En la regién A, primero se tiene un deslizamiento uniforme y endurecimiento por
deformacion que se produce por laacumulacion de dislocaciones primarias (dislocaciones
que se encuentran en el interior del grano). Para amplitudes de deformacién plastica que
resultan en una amplitud de tensién de corte cercana a la de saturacion, el volumen de
madejas de dislocaciones llega a ser del 50%. Ellas se unen formando una estructura
denominada estructura de venas.

Al comienzo de la region B, debido a la saturacion ciclica, se produce la localizacion
del deslizamiento a lo largo de bandas de deslizamiento persistentes que se intensifican a
medida que aumenta la deformacién plastica aplicada. Las fallas por fatiga se inician
como grietas finas en aquellas bandas donde el deslizamiento fue particularmente intenso.
Estas bandas son denominadas bandas de deslizamiento persistente (persistent slip bands,
PSB), Fig. 1.20.
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Fig. 1.20. Micrografia de microscopio electrénico de transmision (TEM) de PSB en una estructura de

venas en cobre fatigado [57].

La transformacion de la estructura de venas de la matriz en la estructura de PSB
comienza en los centros de las venas, en donde existen areas pequefias pobres en
dislocaciones, y donde cada vena forma dos paredes. Estas areas son blandas y estan
rodeadas por una zona mas dura de mayor densidad de dislocaciones, en donde se
desarrollan las primeras paredes de dislocaciones y se establece el patrén de escalera
tipico en las PSB. Como la estructura de paredes de las PSB es mucho mas blanda que la
matriz, durante la saturacion en la region B de la CSSC, las PSB llevan esencialmente
toda la deformacion. De hecho, la misma formacion de las PSB parece estar
estrechamente relacionada con la existencia de la meseta, ya que estas bandas de
deslizamiento aparecen primero a yp ~ yp.as Y SU fraccion de volumen aumenta
linealmente a casi el 100% a medida que ypi aumenta a un valor de yp,sc. Antes de que la
deformacion plastica alcance el valor de ypisc, S€ activan los deslizamientos secundarios
y en la matriz se genera una estructura de laberinto de dislocaciones. De este modo, al
final de la region B la microestructura contiene PSB y laberinto de dislocaciones.

Finalmente, la region C comienza cuando se supera el limite de deformacion para la
formacion de PSB, y al aumentar la deformacion plastica se vuelven méas pronunciados
los deslizamientos secundarios. Estos deslizamientos se originan en la interfase PSB-
matriz y todas las PSB evolucionan gradualmente a una estructura de celdas (Fig. 1.21).

Esto marca el comienzo del endurecimiento secundario en la region C.
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Fig. 1.21. Micrografia TEM de la estructura de celdas en cobre fatigado [82].

1.5.5.2. Deformacidn ciclica de metales BCC [84]

Los cristales BCC de materiales puros, tales como a-Fe, Mo y Nb, cuando estan

orientados para un deslizamiento simple, se comportan de manera significativamente
diferente a los cristales FCC. EI comportamiento ciclico de los metales BCC depende de
la velocidad de deformacion, la temperatura y la adicion de atomos de impurezas (como
carbono, nitrégeno y oxigeno). Debido a la fuerte dependencia de la movilidad de las
dislocaciones de hélice con la temperatura, la CSSC de los metales BCC se divide en dos
regiones: “region de baja temperatura” y “region de alta temperatura”. La temperatura de
transicién depende de la velocidad de deformacion. Para velocidades de deformacién
moderadas (< 10 s%) la temperatura de transicion esta cerca de la temperatura ambiente
[85]. Por lo tanto, la deformacion plastica a temperatura ambiente de la ferrita
corresponde al modo de deformacion de alta o baja temperatura dependiendo de la
velocidad de deformacién. La CSSC para temperaturas por debajo de la de transicion o
velocidades de deformacion altas, exhibe cuatro etapas. Para bajas amplitudes de
deformacion, la amplitud de tension aumenta de forma abrupta, lo que se asocia a las altas
tensiones necesarias para mover las dislocaciones de hélice. Al endurecimiento inicial le
sigue una pequefia zona plana que resulta del pequefio deslizamiento de las dislocaciones
de hélice (microdeformacion). Luego tiene lugar un segundo endurecimiento que resulta
del incremento de la resistencia al deslizamiento de las dislocaciones de hélice y al
deslizamiento secundario. Y, por ultimo, hay una segunda zona plana relacionada con la

localizacion de la deformacion ciclica [86].
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Mughrabi y col. [84], informaron diferentes regimenes en la variacion de la tension
axial de saturacion media en funcion del rango de deformacion pléstica axial durante la
deformacion ciclica de monocristales de a-Fe a 295 K.

A bajas amplitudes de deformaciéon plastica (< 103), esencialmente no ocurre
endurecimiento y la deformacion ciclica es una manifestacion del movimiento de las
dislocaciones de borde solamente. La activacion térmica del deslizamiento de
dislocaciones de hélice, asi como la multiplicacion de dislocaciones, estan fuertemente
suprimidas en el a-Fe.

Sin embargo, a mayores amplitudes de deformacion (> 10°%), la deformacion se produce
por el movimiento a gran escala de las dislocaciones de borde y de hélice, y culmina en
la formacién de una estructura de celdas; se observa endurecimiento ciclico pronunciado,
asi como, cambios en la forma del cristal debido a una asimetria en el deslizamiento de
las dislocaciones de hélice en tension y compresion.

Estas distinciones entre fatiga de baja y alta deformacion son peculiares de los cristales
BCC. Aunque en los cristales BCC de materiales puros no se han identificado PSB en
ninguno de los regimenes de amplitudes de deformacion plastica, se han observado
bandas de deslizamiento mal definidas, que podrian conducir a la nucleacién de grietas.
Mughrabi y col. [84], informaron que la adicion de 30 ppm en peso de carbono a
monocristales de a-Fe conduce a CSSCs similares a las halladas para metales FCC y a

bandas de deslizamiento analogas a las PSB.

1.5.5.3. Iniciacién y propagacion de la grieta [8,9,55,57]

El proceso de rotura por fatiga esta caracterizado por tres etapas distintas:
1. Lainiciacion de la grieta, en donde se forma una grieta pequefia en alguna region de
alta concentracion de tensiones.
2. La propagacion de la grieta, durante la cual la grieta avanza de forma gradual en cada
ciclo de carga.
3. Larotura final, la cual ocurre muy rapidamente una vez que la grieta ha alcanzado un
tamafio critico.

La vida a fatiga (Nr) se puede expresar como:

Ne=N;+ N, (1.13)
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donde N es el nimero de ciclos para la iniciacion de la grieta y Np es el nimero de ciclos
para la propagacion de la grieta.

Las grietas asociadas con la rotura por fatiga generalmente se inician (o nuclean) sobre
la superficie de un componente en zonas donde existen concentraciones de tensiones. Los
lugares de nucleacion de las grietas incluyen las rayas superficiales, cantos vivos, roscas
y otros similares.

Ademas, las grietas por fatiga pueden iniciarse sin la mediacion de defecto superficial.
La deformacion plastica, primero en una direccion y después en la direccidn contraria,
causa discontinuidades superficiales microscopicas que se denominan extrusiones e
intrusiones. EI mecanismo de formacion de extrusiones e intrusiones a través de PSB se
describe a continuacion [83]. Todo modelo detallado de la deformacidn pléstica ciclica
en las PSB debe tener en cuenta la reversibilidad a escala macroscopica y la
irreversibilidad a escala microscépica. La reversibilidad macroscopica significa que no
hay alargamiento de la probeta fatigada bajo ciclos simétricos. La irreversibilidad
microscopica se manifiesta por la formaciéon de relieve superficial. La Fig. 1.22(a)
muestra uno de los posibles mecanismos de deslizamiento de dislocaciones en el plano
de deslizamiento (111) en un material FCC. Los segmentos de dislocacién de borde se
activan como fuentes de Frank-Read. La parte de borde del lazo de dislocacion
recientemente generado llega al siguiente peldafio de la escalera y permanece en esta
pared de dislocacion. Esto contribuye a la activacién de otro segmento de dislocacion de
borde en el lado opuesto de la misma pared de dislocacién. Por lo tanto, toda la PSB
contribuye a la deformacion plastica en la mitad de ciclo. Durante la siguiente mitad de
ciclo, otros segmentos de dislocacion de borde se activan y todo el proceso se repite en la
direccién opuesta. La mayor parte de la deformacion plastica se lleva a cabo mediante los
segmentos de hélice de los lazos de dislocaciones recién generados. La accion de las
fuentes de Frank-Read no conduce al aumento de la densidad de dislocaciones debido a
la aniquilacion de dislocaciones de signo opuesto que ocurre si su distancia en planos de
deslizamiento es menor que una distancia critica. En la Fig. 1.22(b) se observa el esquema
de una PSB en el plano (121) que es perpendicular al plano de deslizamiento primario
(111). En esta figura se representan el relieve superficial y la estructura de escalera. Dos
mecanismos de dislocacion contribuyen a la formacion del relieve superficial: (a) La
aniquilacion de las configuraciones de dipolo que conduce a la generacion de vacancias

[87], siendo su densidad del orden de 10. Esto provoca un aumento en el volumen dentro
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de la banda de deslizamiento persistente. Asi, la banda de deslizamiento se extruye fuera
del cristal. (b) El deslizamiento irreversible al azar de las dislocaciones de hélice luego
da lugar a la forma irregular del relieve superficial (intrusiones y extrusiones). Las
dislocaciones que salen del cristal conducen a la pérdida de equilibrio de las tensiones
internas cerca de la superficie. Esto da inicio a la generacion de nuevas dislocaciones en
fuentes ubicadas en las paredes densas (peldafios) de la PSB. De este modo, toda la banda
de deslizamiento abastece a la capa superficial de dislocaciones que llevan a la formacién
del perfil superficial (intrusiones y extrusiones), que actla como concentrador de

tensiones donde puede ocurrir la nucleacion de las futuras fisuras de fatiga.

surfoce  SCcrew persistent L -surface

dislocation slip band

w d

dislocation wall

plane (111)

_

(@ (b)
Fig. 1.22. Esquemas de PSB: (a) en el plano (111) [83] y (b) en el plano (121) (adaptado de [88]).

Entonces, las irregularidades en la superficie pueden causar la formacién de fisuras en
o cerca de las superficies. Una vez que se ha nucleado una grieta, esta se propaga muy
lentamente. En metales policristalinos, se propaga a lo largo de planos cristalograficos de
tension de cizalladura alta; esta etapa de propagacion a veces se denomina “etapa [ de la
propagacion” (Fig. 1.23). En esta etapa, las grietas normalmente se extienden solo a través
de algunos granos.

Eventualmente, empieza una segunda etapa de propagacion (“etapa II”’), en la cual la
velocidad de crecimiento de la grieta aumenta dramaticamente. Ademas, en esta etapa
ocurre un cambio en la direccion de propagacion de la fisura, alcanzando una direccion

de propagacion perpendicular a la tension aplicada (Fig. 1.23).
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Es importante notar que la nucleacion de la fisura consume una gran parte de la vida en
fatiga (en ciertos casos hasta el 90% de la vida a fatiga) y la propagacion de la grieta

consumird el resto de la vida.

}

Fig. 1.23. Representacion esquematica mostrando las etapas | y 1l de la propagacién por fatiga de una

grieta en un metal policristalino [89].

Finalmente, como se explicitd anteriormente durante la “etapa III”” ocurre la rotura final.
La Fig.1.24 representa esquematicamente la superficie de fractura por fatiga, donde se
observa el origen de la fisura, su propagacién y su evolucion hasta la falla catastrofica.
La propagacion de la grieta puede caracterizarse por dos tipos de marcas denominadas
marcas de playa y estrias [90]. Ambas caracteristicas indican la posicion de la punta de la
grieta en algunos puntos en el tiempo y aparecen como crestas concéntricas que se
expanden lejos del inicio de la grieta, frecuentemente en un patrdn circular o semicircular.
Las marcas de playa son de dimensiones macroscopicas, Fig. 1.24. Las marcas de playa
se encuentran en componentes que experimentan interrupciones en la propagacion de la
fisura durante la etapa Il, por ejemplo en maquinas que funcionan sélo en un determinado
horario. Cada banda de marca de playa es un periodo en el que ocurri6 la propagacion de
la fisura. Las estrias, Fig. 1.25, son de tamafio microscépico y se observan mediante
microscopia electronica de barrido (scanning electron microscopy, SEM). Cada estria
representa la distancia que la grieta avanza en un ciclo de carga. La anchura de la estria
aumenta con el rango de tensidn aplicada. La presencia de marcas de playa y/o estrias en
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la superficie de fractura confirma que la causa de rotura fue la fatiga. Sin embargo, la

ausencia de ambos tipos de marcas no excluye que la causa haya sido por fatiga.

Fig. 1.25. Estrias en la superficie de fractura por fatiga observadas por SEM [92].

1.5.6. Influencia de los tratamientos superficiales en la fatiga de los

materiales

En materiales FCC con baja SFE los tratamientos superficiales inducen CRS
acompariadas de los cambios microestructurales en la zona cercana a la superficie que
pueden involucrar: un aumento en la densidad de dislocaciones, la formacion de
micromaclas, el refinamiento de grano y la formacion de martensita inducida por
deformacion [93,94]. En este sentido, se han observado micromaclas por deformacion
dispuestas en una estructura similar a la de un tejido de canasta, que cubren densamente
la capa exterior de estos materiales, es decir que forman un “vallado de maclas” (Fig.
1.26(a)) [74]. Como la nucleacion de fisuras normalmente inicia en intrusiones, que se
generan en la interseccion de bandas de deslizamiento con la superficie, si un frente de
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bandas de deslizamiento se topa con el vallado formado por las maclas, las bandas de
deslizamiento no llegaran a la superficie de la muestra y las intrusiones no podran
formarse. Entonces, la formacion de un menor nimero de intrusiones resultard en una
menor nucleacion de fisuras por fatiga, lo que devendra en una mayor vida a fatiga del

material tratado.
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Fig. 1.26. Diagrama esquematico de un “vallado de maclas”: (a) en un material con baja SFE y (b) en un
material con alta SFE [74].

Por otra parte, diferentes trabajos [94,95] han encontrado en materiales con alta SFE
que los tratamientos superficiales pueden inducir cerca de la superficie un aumento de la
densidad de dislocaciones, una estructura de madejas y/o de celdas de dislocaciones. Sin
embargo, se ha encontrado [74,96] que el efecto de barrera de estas microestructuras de
dislocaciones para las bandas de deslizamiento (Fig. 1.26(b)), disminuye con el nimero
de ciclos a fatiga. Esto se debe a que la estructura de madejas y/o celdas se relaja, la
densidad de dislocaciones disminuye y decrece la resistencia a la formacion de
intrusiones. Por lo tanto, la capa tratada superficialmente en materiales con alta SFE no
puede evitar tan efectivamente, como en los materiales con baja SFE, la nucleacion de

grietas por fatiga.
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1.6. Estado del arte del efecto de SP y L SP en comportamiento
en fatiga de aceros inoxidables ferriticos y austeniticos

Diferentes trabajos han estudiado las modificaciones microestructurales que los

tratamientos superficiales de SP y LSP producen en aceros de matriz ferritica y su efecto
sobre la vida a fatiga. En este sentido, Martin y col. [96] y Altenberger y col. [97],
encontraron que en la superficie del acero al carbono SAE 1045 el tratamiento de SP
causo un aumento de microdureza y CRS. Ademas, la estructura de dislocaciones del
material tratado esté caracterizada por madejas de dislocaciones extremadamente densas.
Ademaés, Altenberger y col. [97] hallaron que cuando la muestra fue sometida a LCF, las
marafas de dislocaciones evolucionaron a una estructura de celdas con baja densidad de
dislocaciones, ademas, las macrotensiones residuales de compresion se relajaron y
disminuyeron gradualmente hasta llegar al nivel que tenian antes del SP.
Congruentemente, Martin y col. [96] observaron que durante la fatiga (LCF y HCF), la
estructura de dislocaciones inducida por SP evoluciond a una estructura de celdas de
dislocaciones. Ademas, luego de la fatiga, se produjo una disminucion en la microdureza,
que se correlaciond con la baja densidad de dislocaciones dentro de las celdas. Estos
autores también notaron que, en las muestras fatigadas las estructuras de celdas
observadas en las regiones cercanas a la superficie del material con y sin SP son
comparables. Este resultado indic6 que, al someter a fatiga las muestras tratadas con SP,
se produjo la relajacion de las tensiones residuales inducidas por el tratamiento. Los
autores atribuyeron a este resultado la ineficacia del tratamiento superficial de SP para la
prolongacion de la vida a fatiga de bajo nimero de ciclos del acero SAE 1045. Por otro
lado, Kimy col. [98] también estudiaron el efecto del SP en el acero al carbono SAE 1045
y sus implicancias sobre LCF y HCF. Ellos reportaron que el tratamiento de SP indujo
CRS que provocaron una mejora en la vida a fatiga en la mayoria de las amplitudes de
tension utilizadas, aumentando el limite a fatiga en aproximadamente un 20%. Sin
embargo, encontraron que para todas las amplitudes de tensién consideradas se produjo
la relajacion de las tensiones residuales. En este sentido, observaron que las CRS
inducidas por el SP disminuian a medida que aumentaba la amplitud de la tensién y el
numero de ciclos. Ademas, hallaron que la velocidad de relajacion de las tensiones se
acelera con amplitudes de tensiobn mas altas. Concordantemente, encontraron que la
mayor relajacién de las tensiones residuales ocurre en el régimen de LCF. Una revision

bibliografica exhaustiva al momento de inicio de la presente tesis mostré que un Unico
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trabajo consideraba el tratamiento de LSP en un acero ferritico [99]. Este trabajo expresa
que el tratamiento de LSP causé un aumento en la microdureza y la rugosidad superficial
en el acero AISI 8620. Sin embargo, no considera los efectos que el tratamiento de LSP
tiene sobre la vida a fatiga.

Por otro lado, desde hace varios afios, se viene estudiando el efecto del tratamiento de
SP ylo LSP en la fatiga de diversos aceros austeniticos. Singh y col. [65], no s6lo
estudiaron el efecto del SP en el acero inoxidable austenitico con alto contenido de
nitrégeno RS561, sino también su efecto en HCF. Ellos reportaron que el SP incrementd
la dureza, y lo hizo en mayor medida cuanto mayor fue la intensidad del tratamiento. Los
ensayos de fatiga fueron realizados a diferentes niveles de tension, y en todos los casos
se observé un aumentd en la vida a fatiga del material tratado con SP respecto del material
sin tratamiento superficial. La realizacion de un doble SP redujo la rugosidad superficial
(que habia generado el primer tratamiento de SP), sin un cambio significativo en las
tensiones residuales. Ademas, el segundo tratamiento de SP causd un aumento en la
resistencia a la fatiga del material relativo al material con un sélo tratamiento de SP. Por
otro lado, De los Rios y col. [100], investigaron el efecto del SP en un acero austenitico
AISI 316 y su comportamiento a fatiga. Ellos hallaron que el tratamiento superficial
mejoro la vida a fatiga tanto en LCF como en HCF, mediante el retraso de la nucleacion
y propagacion de la fisura por fatiga. Altenberger y col. [101], observaron que en el acero
AISI 304 el tratamiento de SP provoco en la region cercana a la superficie una
microestructura compleja, que consistio en regiones con nanogranos, bandas de
deformacion y placas de martensita en maclas en una matriz austenitica con alta densidad
de dislocaciones. La capa superficial conformada por granos de tamafio nanométrico,
permanecio estable frente a ensayos de LCF, impidiendo el movimiento de dislocaciones
y la formacion de bandas de deslizamiento. Ademas, estos autores reportaron que el
tratamiento de SP redujo notablemente la velocidad de crecimiento de la grieta por fatiga.
Luego, Altenberger junto a otro grupo de investigadores [102], estudiaron en el mismo
acero la estabilidad térmica de la microestructura inducida por el tratamiento de LSP. Y,
ademas, analizaron a temperatura ambiente y a altas temperaturas el comportamiento a
fatiga. Ellos encontraron que el LSP generd en la capa cercana a la superficie, una
subestructura de dislocaciones altamente enmarafiada y densa, que fue estable hasta ~800
°C. Ademas, encontraron que el LSP mejord la resistencia a fatiga de alto numero de

ciclos del material no sélo a temperatura ambiente, sino también a temperaturas de hasta
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550 °C, esta prolongacion de la vida la atribuyeron a la estabilidad térmica de la
microestructura cercana a la superficie. Por otro lado, Sano y col. [103] en ensayos de
fatiga de flexion rotativa en el rango de HCF demostraron que la resistencia a la fatiga de
SUS316L con LSPwC aumenta entre 1.4y 1.7 veces en comparacion con la del material
de referencia. Posteriormente, Nikitin y Altenberger [104] estudiaron en el mismo acero
el efecto del tratamiento de LSP sobre la fatiga en el régimen de LCF, siendo estos autores
los Unicos en haber estudiado el efecto del tratamiento de LSP sobre la vida a fatiga en el
régimen de LCF de un acero inoxidable austenitico. En su estudio no detectaron capas
nanocristalinas ni martensita inducida por deformacion en las muestras tratadas con LSP.
Pero en la region cercana a la superficie, hallaron micromaclas y una alta densidad de
dislocaciones que generaron endurecimiento por deformacion. EI LSP también produjo
CRS en la superficie y en la region cercana a la misma, hasta una profundidad de
aproximadamente 1 mm. Por Gltimo, hallaron que el tratamiento de LSP mejor¢ la vida a
LCF a temperatura ambiente y a temperaturas de hasta 600 °C para el material
investigado. Por otro lado, Correa y col. [105], estudiaron el efecto de la direccion de
avance del patrén de escaneo laser de LSPwC en la tension residual inducida y en la vida
a fatiga de alto nimero de ciclos del acero inoxidable 316L. Estos autores reportaron que
mediante la optimizacion de la secuencia de pulsos la prolongacién de la vida a fatiga de
este acero puede pasar de +166% a +471%.

Algunos trabajos han comparado el efecto que los tratamientos superficiales tienen
sobre la fatiga de aceros ferritico y auteniticos, asi, por ejemplo, Martin y col. [106]
compararon los efectos del SP sobre la vida a LCF en los aceros AISI 1045 y AISI 304.
Estos autores encontraron que, en ambos aceros, el tratamiento de SP generdé méximas
CRS en la superficie que disminuyeron con la profundidad, y maximas microdurezas en
la superficie, valor que también disminuy6é con la profundidad. En cuanto a la
microestructura de dislocaciones el SP causé en el acero AISI 1045 regiones con densidad
de dislocaciones extremadamente alta; y en el acero AISI 304 indujo la formacion de
placas de martensita y una densa red de dislocaciones. En el acero AISI 1045 las CRS
generadas por el SP desaparecieron completamente después de la fatiga, y la
configuracién homogénea y densa de dislocaciones se convirtio en la tipica estructura de
celdas de los materiales fatigados. Ademas, la microdureza del acero AISI 1045
disminuyd drasticamente en las regiones cercanas a la superficie, hasta aproximadamente

el valor del material no tratado. Esta baja microdureza se correlaciond con la baja
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densidad de dislocaciones dentro de las celdas del acero después de la fatiga. Por otro
lado, en el acero AISI 304 luego de la fatiga, las CRS originadas por el SP se relajaron,
pero no desaparecieron en su totalidad. Debe notarse que en las muestras de AISI 304 no
tratadas se observo la transformacion parcial a martensita por la fatiga. La transformacion
martensitica causada por el tratamiento de SP y/o por la carga ciclica impidio el
movimiento de las dislocaciones. La fatiga en el AISI 304 también disminuyd la
microdureza cerca de la superficie del acero, pero la aumentd en regiones mas profundas
de la muestra. En los aceros considerados por estos autores el SP no caus6 mejoria en la
vida a LCF. Para el SAE 1045, una posible explicacion de este comportamiento es la
rapida evolucion de la estructura de dislocaciones desde densas madejas a una estructura
de celdas en regiones cercanas a la superficie.

Considerando la revision bibliografica realizada y el estado del arte recién expuesto, no
se han encontrado en la literatura trabajos que consideren el efecto del LSPwC sobre la
vida a fatiga de aceros inoxidables ferriticos. Por lo tanto, uno de los objetivos de esta
tesis es analizar la influencia del tratamiento de LSPwC sobre el comportamiento a fatiga
en los regimenes de LCF y HCF del acero inoxidable superferritico UNS S44600.
Mientras que los efectos de LSPwC en la vida a fatiga del acero inoxidable austenitico en
el régimen de HCF estd bien estudiado [103,105], en LCF sélo se reporta una
investigacion [104]. Particularmente, este este Gltimo trabajo no especifica el uso o no de
recubrimiento en el tratamiento de LSP en el acero inoxidable AISI 304 [104]. En esta
tesis se intentara ademas la realizacién de un estudio comparativo del efecto de los
tratamientos de LSPwC y SP en el comportamiento a LCF del acero inoxidable
austenitico 2563 MA. En ambos aceros se pondra especial énfasis en la correlacion del
comportamiento ciclico de los aceros con y sin tratamientos superficiales con los
esfuerzos residuales inducidos y la microestructura. La optimizacion de estos
tratamientos superficiales permitiria ampliar la aplicacion de estos aceros en
solicitaciones ciclicas. Por consiguiente, el objetivo de esta tesis es estudiar la influencia

de LSPwC y SP en el comportamiento ciclico de diferentes aceros inoxidables.
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CAPITULO I

Materiales y procedimiento experimental

2.1. Materiales

Los materiales utilizados corresponden a dos tipos de aceros inoxidables: austenitico y
ferritico. Estos fueron seleccionados a fin de estudiar el efecto de los tratamientos
superficiales en aceros inoxidables, con diferente estructura cristalina y energia de falla

de apilamiento, en el comportamiento a fatiga.

2.1.1. Acero inoxidable superferritico

El acero inoxidable ferritico estudiado fue el superferritico UNS S44600. EI mismo fue
producido por la empresa Dunkirk Specialty Steel, LLC en forma de barra rectangular
laminada en caliente, recocida y decapada de 50.8 mm x 101.6 mm x 500.0 mm. La
composicion quimica de este acero se detalla en la Tabla 2.1. El limite eléstico es 351
MPa y la resistencia a la traccion es 500 MPa. A partir de la barra, se cortaron placas en
la direccion de laminacién de 0.5 cm x 4.0 cm x 4.0 cm y de 0.5 cm x 4.0 cm x 8.0 cm.
Con la finalidad de eliminar las marcas de mecanizado, las placas fueron desbastadas
utilizando: una lijadora de banda usando bandas abrasivas de tamafio de grano 40, y luego
una pulidora metalografica empleando papeles abrasivos de tamafios de grano 60 y 120.
En ambos casos se utiliz6 agua como refrigerante. La Fig. 2.1 muestra la condicion

superficial del acero UNS S44600 en estado de recepcion.

Tabla 2.1. Composicion quimica (% peso) de UNS S44600.

C Cr Co Mn wW Cu Al Si Vv
0.058 23.58 <0.05 0.65 <0.05 0.15 <0.01 0.4 0.13
Sn Ti N S Ni P Mo Nb
0.011 <0.01 0.098 0.003 0.33 0.02 0.13 0.09
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Fig. 2.1. Micrografia 6ptica de la superficie del UNS S44600 en estado de recepcion.

2.1.2. Acero inoxidable austenitico

El acero inoxidable austenitico estudiado fue el UNS S30815 (253 MA). EI mismo fue
producido por la empresa Outokumpu, en forma de chapa laminada en caliente, recocida
y decapada, de 400.0 mm x 400.0 mm y un espesor de 5.0 mm. La composicién quimica
se detalla en la Tabla 2.2. El limite elastico es 337 MPa y la resistencia a la traccion es
616 MPa. A partir de la chapa, se cortaron placas en la direccion de laminacion de 4.0 cm

x 4.0 cmy de 4.0 cm x 8.0 cm. La Fig. 2.2 muestra la condicién superficial del acero 253

MA en estado de recepcion.

Tabla 2.2. Composicion quimica (% peso) de 253 MA.

C Mn P S Si Cr Ni Co Cu
0.08 0.57 0.027 0.001 1.8 21.26 10.89 0.2 0.2
Mo N Nb Ti Al Sn Ce Ta Pb
0.15 0.16 0.008 0.008 0.104 0.007 0.06 0.006 0.001

Fig. 2.2. Micrografia dptica de la superficie de 253 MA en estado de recepcion.
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2.2. Procedimiento experimental
2.2.1. Tratamientos superficiales

Los tratamientos utilizados fueron laser shock peening without coating (LSPwC) y shot
peening (SP) para el acero 253 MA, mientras que para el acero inoxidable UNS S44600
fue LSPwC. Los tratamientos superficiales se realizaron en ambos lados de las placas de
los aceros inoxidables.

En lo sucesivo, para los dos aceros inoxidables, se denominara al material no tratado
“AR” (as received), al material tratado con LSPwC “LSP” y al material tratado con shot

peening “SP”.

2.2.1.1. Proceso de impactos laser sin recubrimiento

Los tratamientos de LSP se llevaron a cabo en el Centro Universitario de Ciencias
Exactas e Ingenierias (CUCEI) de la Universidad de Guadalajara en México. La
disposicion experimental para la realizacion de los tratamientos de LSP se muestra en la
Fig. 2.3, consiste en un pulso laser que es dirigido y focalizado mediante un espejo y una
lente con una distancia focal de 1000 mm. El laser utilizado fue un laser pulsado Nd:YAG
clase 1V, modelo Brilliant B, de Quantel (Fig. 2.4). EI LSP fue realizado con una
frecuencia de emisién laser de 10 Hz, una longitud de onda de 1064 nm en radiacion
infrarroja, un 1 J de energia por pulso, una duracion del pulso laser de 6 nanosegundos y
un diametro de spot de 1.5 mm. De este modo, la densidad de potencia aplicada fue de
9.4 GW/cm?. Las densidades de pulso utilizadas fueron de 1600, 2500 y 5000 pulsos/cm?
(el acero superferritico sera tratado con las tres densidades de pulso, mientras que el
austenitico solo sera tratado con las dos Ultimas). El arreglo utilizado (Fig. 2.5) fue con
chorro de agua, no se usé capa protectora y el area tratada fue de 20 mm x 20 mm. Los
parametros del tratamiento de LSP utilizados para este estudio se resumen en la Tabla
2.3.
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Tabla 2.3. Pardmetros del tratamiento de LSP.

Parametros del tratamiento de LSP

Frecuencia 10 Hz

Energia por pulso 1)

Longitud de onda 1064 nm
Diametro de spot 1.5 mm
Duracion del pulso 6 ns

Densidad de potencia 9.4 GW/cm?
Medio confinante Chorro de agua
Capa protectora No

Area tratada

20 mm x 20 mm a ambos lados de cada placa

Densidades de barrido para el acero inoxidable UNS S44600

1600, 2500 y 5000 pulsos/cm®

Densidades de barrido para el acero inoxidable 253 MA

2500 y 5000 pulsos/cm®

:I Laser pulsado
Nd&:YAG

Apuntador laser

Plasma

Pulso laser
b
Esp-:-jo\

Lente

Prcb{ - ; .I_

Computadora

Fig. 2.3. Arreglo experimental del proceso de LSP [1].

Fig. 2.4. Laser Nd:YAG Quantel [2].
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Fig. 2.5. Arreglo experimental del LSP con chorro de agua [3].

Para realizar el tratamiento, las placas se colocaron sobre una base, Fig. 2.6, unida a un
sistema de motores en formacion XY. Estos motores realizan un movimiento programado
en velocidad y trayectoria de acuerdo con el area a tratar y la densidad de pulso deseada.
Para la realizacién del tratamiento es necesario sincronizar la frecuencia de emision del
pulso laser con el desplazamiento de la muestra, controlando asi el solape de cada
tratamiento. En lo sucesivo las muestras tratadas con LSP seran denominadas “LSP1600”,

“LSP2500” y “LSP5000” segun sea la densidad de pulso aplicada durante el tratamiento.

Fig. 2.6. Placa de acero inoxidable UNS S44600 montada sobre la base que se une al sistema de motores

en formacion XY.
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2.2.1.2. Shot peening
En primera instancia, a las muestras se les realizé un tratamiento de SP en el Instituto

Nacional de Tecnologia Industrial, Centro de Investigacion y Desarrollo en Mecénica
ubicado en San Martin, Argentina. Se emplearon proyectiles esféricos S-460, de acero al
carbono de 1 mm de diametro y la cobertura del tratamiento fue del 100%. Se emplearon
probetas Almen tipo A; los ensayos para determinar la intensidad Almen se llevaron a
cabo segun las especificaciones SAE J442 [4] y SAE J443 [5]. La velocidad de disparo
fue de 600 km/h.

El tratamiento recién descripto produjo en el acero 253 MA una rugosidad de un orden
de magnitud mayor que la producida por el LSP, lo cual hacia inviable la comparacién
entre ambos tratamientos. Entonces se realizaron nuevos tratamientos de SP utilizando
una cabina de granallado Cym (Fig. 2.7) en la empresa Cym Materiales S.A., ubicada en
Soldini, Argentina. Se utilizaron proyectiles esféricos de acero al carbono S-170 de 0.355
mm de didmetro y la cobertura del tratamiento fue del 100%. La distancia entre la boquilla
y la muestra fue 20 cm, el &ngulo de impacto fue 90°, la presion de granallado fue 5 bar
y la duracion del tratamiento fue 30 segundos. Los ensayos Almen para determinar la
intensidad del tratamiento de SP se llevaron a cabo segun las especificaciones SAE J442
[4] y SAE J443 [5]. Se emplearon placas Almen “A” y la intensidad del tratamiento de
SP resulté 10A.

(b)

Fig. 2.7. Cabina de granallado Cym: (a) exterior de la cabina y (b) interior de la cabina.
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2.2.2. Tratamiento térmico

Dado que el acero 253 MA esta disefiado principalmente para usarse a altas
temperaturas, a las muestras de este acero tratadas con LSP2500 se les realizo un
tratamiento térmico (TT) de recocido para evaluar la relajacion de las tensiones residuales
con la temperatura. Los TT se llevaron a cabo en un horno mufla de marca O.R.L. (Fig.
2.8) a 500 °C durante 8 horas, seguido de un enfriamiento lento dentro del horno apagado.

Al material tratado térmicamente se lo denominara como “LSP2500 TT”.

Fig. 2.8. Horno mufla O.R.L.

2.2.3. Ensayos de fatiga

2.2.3.1. Geometria de especimenes para fatiga

Se cortaron mediante electroerosién por hilo a partir de las placas de 0.5 cm x 4.0 cm x
8.0 cm, probetas para fatiga de alto y bajo nimero de ciclos, de los aceros inoxidables
superferriticos (AR y LSP) y austeniticos (AR, LSP y SP), con una longitud de trabajo de
20 mm y una seccion correspondiente de 30 mm? (Fig. 2.9). En las placas tratadas con
LSP se tuvo especial cuidado de que la longitud de trabajo de las probetas coincidiera con
el area tratada y de que la direccion de secuencia de pulso (SD) de los tratamientos de

LSP fuera paralela a la direccion de laminado (RD) como se observa en la Fig. 2.9.
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(b)

Fig. 2.9. Especimenes para fatiga: (a) geometria de las muestras para fatiga y direccion de la secuencia de

pulso de los tratamientos de LSP y (b) probeta con LSP.

2.2.3.2. Fatiga de bajo nimero de ciclos

Se realizaron ensayos de fatiga traccion-compresion de bajo nimero de ciclos (low
cycle fatigue, LCF) en una maquina universal de ensayos mecanicos INSTRON modelo
1362 (Fig. 2.10), la cual se encuentra simultdneamente conectada a un dispositivo que
grafica la carga aplicada en funcion de la elongacion que experimenta la probeta, y a una
computadora capaz de almacenar dichos datos. Las pruebas de LCF se realizaron con
control de deformacidn plastica con un periodo de 10 segundos a temperatura ambiente,
aplicando una onda triangular completamente revertida. Los rangos de deformacién
plastica seleccionados para las muestras de acero inoxidable superferritico (AR y LSP)
fueron Agp = 0.3% y Agp = 0.1%, mientras que para las muestras de acero inoxidable
austenitico (AR, LSP y SP) se eligi6 el rango Agp = 0.2%.
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Fig. 2.10. Maquina universal de ensayos mecanicos INSTRON 1362.

2.2.3.3. Fatiga de alto numero de ciclos
En el acero UNS S44600 (AR, LSP1600 y LSP5000) se hicieron ensayos de fatiga

traccion-compresion de alto nimero de ciclos (high cycle fatigue, HCF), en las

instalaciones del Centro de Ingenieria y Desarrollo Industrial (CIDESI) de Querétaro,
Meéxico. Las pruebas de HCF fueron realizadas en una méaquina MTS 810 servo-
hidraulica con una capacidad maxima de aplicacion de carga de 100 kN (Fig. 2.11). La
tension maxima aplicada fue 300 MPa, la razon de esfuerzo (R) fue 0.1 y la frecuencia
fue 20 Hz a temperatura ambiente. Al material fatigado a alto nimero de ciclos se lo
denominara como “AR HCF”, “LSP1600 HCF” y “LSP5000 HCF”.
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Fig. 2.11. Maquina universal de ensayos mecanicos MTS 810.

2.2.4. Caracterizacion de los materiales

2.2.4.1. Microscopia éptica

Para las observaciones de los aceros en estudio se utilizd un microscopio Optico
Olympus PME 3 (Fig. 2.12), de platina invertida equipado con una cdmara CCD (charge

coupled device).
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Fig. 2.12. Microscopio 6ptico Olympus PMES3.

Las muestras para microscopia 6ptica (MO) fueron preparadas de forma convencional,
siguiendo los siguientes pasos:

1) Se corté el material mediante una cortadora de diamante, utilizando querosén o
liquido dieléctrico como refrigerante.

2) Las muestras de los aceros fueron encapsuladas en resina fendlica usando una
embutidora.

3) Se desbastaron y pulieron las muestras en una pulidora metalografica empleando
papeles abrasivos de carburo de silicio de granulometria creciente entre 60 y 1000
utilizando agua como refrigerante.

4) Utilizando también la pulidora metalografica, se empled un pafio con pasta de
diamante de 3 um lubricado con etilenglicol para lograr un pulido especular.

5) Las muestras fueron atacadas quimicamente utilizando una solucién de partes iguales

de agua destilada, acido clorhidrico y acido nitrico a temperatura ambiente.

2.2.4.2. Microscopia electronica de barrido con sistema de microanalisis EDS

El microscopio electrénico de barrido o SEM (scanning electron microscope), es aquel
que utiliza un haz de electrones en lugar de un haz de luz como el microscopio Optico
para formar una imagen. Como resultado de la interaccion del haz de electrones con la
muestra, se obtienen distintas sefiales, las cuales se muestran en la Fig. 2.13.

Las principales sefiales utilizadas en la observacion de los materiales metalicos son [6]:
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« Electrones secundarios: Son los electrones arrancados de la muestra impactada luego
de la excitacion de los electrones incidentes. Su energia es mucho menor que la de
los electrones incidentes. Son el resultado de interacciones inelasticas. Estos
electrones brindan informacion sobre la topografia superficial de la muestra.

o Electrones retrodispersados: Son una parte de los electrones incidentes, se deben a
interacciones elésticas con el campo coulombiano de las cargas positivas de los
atomos cercanos a la superficie. Por lo tanto, el porcentaje de electrones
retrodifundidos depende del numero atomico (Z); el area de las muestras con alta
densidad aparecen claras y las areas con baja densidad aparecen oscuras.

o Rayos X: El detector de energia dispersiva de rayos X recibe los rayos X procedentes
de cada uno de los puntos de la superficie sobre los que pasa el haz de electrones.
Como la energia dispersada de los rayos X es caracteristica de cada elemento
quimico, proporciona informacion analitica cualitativa y cuantitativa de puntos,
lineas o areas seleccionadas en la superficie de la muestra. Esta técnica se conoce
como microanalisis por EDS (espectroscopia de rayos X por dispersion en energia o

X-ray energy dispersive spectrometry).

Rayos-X
Microanalisis vy
distribiucian

de elementos

Haz de electrones

Electrones secundarios
Topografia de |1a superficie
de la muestra (SEM)

Electrones retrodispersados
Mumera atdomica (SEM)
g informacion cristalografica

Electrones Auger

Catodoluminiscencia Informacion quimica de
Distribucian de niveles capas superficiales
de energia

Energia absorbida
Estructura interna de
semiconductares

Electrones transmitidos
Estructura intema, arientacian e identificacion
de cristales y analisis elemental (TEM, STEM)

Fig. 2.13. Esquema general del efecto del haz de electrones sobre una muestra que da lugar a los tipos de

microscopia electronica mas importantes, asi como las posibilidades técnicas de cada una [6].

El SEM amplia el rango de resolucién en mas de dos 6rdenes de magnitud respecto del

microscopio Optico. También, ofrece mayor profundidad de campo que el microscopio
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optico, que le permite discernir la topografia durante la observacion microscépica [7]. En
este trabajo se utilizaron dos microscopios electrénicos de barrido: uno marca AMR
modelo 1000 (Fig. 2.14(a)) y otro FEI modelo Quanta 200 FEG (Fig. 2.14(b)). Enel SEM
AMR 1000, operado a 20 kV, se utilizé como sefial los electrones secundarios para poder
visualizar la topografia de las muestras. Por otro lado, en el microscopio FEI Quanta 200
FEG, operado a 15 kV, se utilizé un detector de electrones retrodispersados para realizar
microanalisis por EDS. También se empled SEM para conocer donde nuclean y crecen
las grietas durante la fatiga en el acero inoxidable superferritico, para esto se observaron
las superficies de fractura del material AR y LSP después de los ensayos de HCF. Para
observar el estudio de las superficies de fractura, las muestras no requirieron ninguna

preparacion.

Fig. 2.14. SEM: (a) SEM AMR 1000 y (b) FEI Quanta 200 FEG.

2.2.4.3. Microscopia electrénica de transmision

La microscopia electrénica de transmision (transmission electron microscopy, TEM)
por su sigla en inglés, es una técnica que permite visualizar la estructura interna de un
material. A tal fin se hace incidir un haz de electrones sobre una muestra delgada, los
electrones que atraviesan el material son los que formaran la imagen. En la Fig. 2.15 se
observa un esquema sencillo de la formacion de imagenes en un TEM. Si se supone que
se tiene una lamina delgada conteniendo una dislocacion de borde, estando ademas
orientada de manera que la incidencia del haz de electrones sobre la misma da un sélo
haz difractado; una dislocacién de este tipo es un plano extra en una familia de planos
cristalinos. Si se supone que los planos estan orientados de manera que el angulo 0, bajo
el cual incide el haz electronico, es mayor que el angulo de 6s (una familia de planos

cristalinos de espaciado dnk origina un fuerte haz difractado si su orientacion respecto del
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haz incidente verifica la ley de Bragg, 2.dnx.senfg= X, donde A es la longitud de onda
de los electrones); la intensidad del haz transmitido a través de la lamina tendréa cierto
valor constante que dependerd de las condiciones de la observacién. Pero, en regiones
cercanas a la dislocacion los planos cristalinos estan deformados y, en particular, la
distorsion a la derecha de la misma es tal que reorienta los planos hacia la orientacion de
Bragg. Por consiguiente, esta zona dara origen a un fuerte haz difractado, y la intensidad
transmitida ser4 menor a la derecha de la linea de dislocacion. Si los rayos difractados
son bloqueados por la apertura de la lente objetivo no contribuyendo a la imagen final, la
imagen es de campo claro. En este caso la dislocacion aparece como una linea negra en
el fondo claro. Por el contrario, si con la apertura de la lente objetivo se bloguea el haz
transmitido y se deja pasar el haz fuertemente difractado por los planos cristalinos
cercanos a la dislocacion, este es el Gnico que contribuye a la imagen final. Por lo tanto,
en la imagen de campo oscuro, la dislocacidn aparece como una linea brillante en un
fondo oscuro. El éxito de la microscopia electronica de transmision se debe, en gran parte,
al hecho de que, obteniendo una figura de difraccidn de la misma porcion de volumen de
la cual se obtuvo la micrografia electronica, es posible definir las condiciones de
difraccion que producen el contraste de la dislocacion. Asi, es posible obtener toda la

informacion cristalogréfica y de difraccion necesaria para interpretar las micrografias [8].

Haz incidente

Haz
Haz / fuertemente

débilmente Eifreciatn
transmitido

Fig. 2.15. Mecanismo de contraste por difraccion. (Adaptado de [8].)

Para realizar el presente trabajo se utilizaron dos microscopios electronicos de

transmision o TEM (transmission electron microscope): Philips EM300 operado a 100
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kV (Fig. 2.16(a)) o TEM Jeol JEM-2100 Plus operado a 200 kV (Fig. 2.16(b)).
Inicialmente se utilizo el Philips EM300 dado que el JEM-2100 Plus fue instalado en el
IFIR en 2017 y estuvo operativo en 2018.

(b)
Fig. 2.16. TEM: (a) Philips EM 300 y (b) Jeol JEM-2100 Plus.

2.2.4.3.1. Preparacion de laminas delgadas
El primer paso para la observacién en el TEM es la obtencion de una buena lamina

delgada. Las cuales deben ser suficientemente delgadas; con un espesor aproximado de
1000 A. Para esto, se prepararon laminas delgadas de los aceros inoxidables superferritico
y austenitico, cortando los materiales con y sin fatiga a diferentes profundidades de la
superficie.

Para la preparacion de las laminas delgadas se siguieron los siguientes pasos:

1) Se cortaron secciones de las muestras paralelas a la direccién de laminacion a una
profundidad de 1 y 2 mm de la superficie mediante cortadora de diamante,
utilizando querosén o liquido dieléctrico como lubricante.

2) Se realizé un adelgazamiento del lado interno de las secciones, hasta obtener
laminas de 100 pum de espesor, en una pulidora metalografica empleando papeles
abrasivos lubricados con agua.

3) Se cortaron discos de las laminas con un punzon mecénico:

* En el caso de muestras a observar con el microscopio Jeol JEM-2100 Plus se
cortaron discos de 3 mm de diametro.
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* En el caso de muestras a observar con el microscopio Philips EM 300 se
cortaron discos de 3 mm de diametro del acero austenitico y de 2.33 mm de
didmetro del acero superferritico. Los discos de menor tamafio se
suplementaron mediante la utilizacion de anillos de cobre de 3 mm de didmetro
exterior para luego montarlos en el portamuestras del TEM. La utilizacion de
discos de acero superferritico de menor tamafio se debe a que este acero es
magnético, y una muestra con mayor masa interfiere mas fuertemente sobre el
campo magnético presente en el TEM, de menor voltaje. Este hecho,
imposibilita la obtencion de micrografias en foco.

4) Utilizando la técnica de pulido electrolitico por doble chorro (Fig. 2.17(a)) se
adelgazaron las regiones centrales de los discos. En este trabajo se utilizd un
equipo de doble haz de electrolito denominado TenuPol-5 marca Struers (Fig.
2.17(b)), el electrolito usado fue una solucion de etanol (90%) y acido perclorico

(10%) a una temperatura de -10 °C.

Recirculating

Non-conducting electrolyte m

separating wall
- +

|

[TPump & Nozzle —»)\i\ « Nozzle « PumpJ]
Jet: MM - Jet E—

Electrolyte kSpecimen
&—_r-‘ Electrolyte Electrolyte 1 _J
Cell 1 Cell 2
(@) (b)

Fig. 2.17. Equipo de electropulido de doble chorro: (a) Esquema del equipo donde se observa que la
muestra cargada positivamente se sostiene entre los chorros hasta que se detecta la perforacién [9] y (b)

TenuPol-5 marca Struers.

2.2.4.4. Tensiones residuales

La eleccion de una técnica para medir las tensiones residuales depende de varios
factores. En algunos casos, mas de un método puede ser adecuado, y en otros casos,
ningun método es completamente satisfactorio. Por ejemplo, la técnica difraccion de
rayos X (DRX) es util para medir tensiones residuales en las superficies de los materiales,
mientras que el método del agujero ciego (también conocido como hole drilling) se

emplea para medir tensiones cercanas a la superficie [10].
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Cuando se inicio el estudio de las tensiones residuales inducidas por los tratamientos
superficiales en el acero superferritico, se utilizé el método del agujero ciego utilizando
el método promedio para el calculo. Posteriormente, se empled el método del agujero
ciego con método de calculo integral. EI cambio de método de calculo lo motivé la mayor
precision del método integral frente al promedio cuando las tensiones residuales no son
uniformes con la profundidad (como en el caso de las generadas por los tratamientos de
LSP) [11]. En las muestras de acero austenitico LSP2500 TT se empled solo la técnica de
DRX para conocer las tensiones residuales en los primeros mm de profundidad. Para
obtener los perfiles de tensiones residuales en profundidad de las muestras sin fatigar de
los aceros inoxidables superferritico (AR y LSP) y austenitico (AR, LSP y SP), se
combinaron las técnicas de difraccion de rayos X y metodo del agujero ciego. La razon
por la que se combinaron ambas técnicas es que mientras el método del agujero ciego
permite determinar las tensiones residuales a partir de los 0.05 mm de la superficie, en la
zona cercana a la superficie el método del agujero ciego suele no ser exacto, pues
experimentalmente es dificil la determinacion del cero, y es en esta zona donde se
acumula una mayor incertidumbre [12]. Entonces, para determinar las tensiones
residuales se utilizo en los primeros 0.15 mm DRX y de 0.2 mm en adelante el método
del agujero ciego. A continuacién se describirdn con més detalle las técnicas de DRX 'y
método del agujero ciego utilizadas en este trabajo para la medicion de tensiones

residuales.

2.2.4.4.1. Difraccion de rayos X
La técnica de DRX es un método de ensayo no destructivo y es el mas empleado para

medir tensiones debido a su alta precision. El método requiere que el tamafio de grano de
la muestra no exceda los 100 um. La profundidad de medicién es de sé6lo 10 - 30 um. El
método sin?y es el mas cominmente utilizado para medir tensiones residuales por DRX
[13]. La difraccion de rayos X se rige por la ley de Bragg (2.d.siny = n.A, donde n es el
orden de la reflexion, y es el angulo de difraccion, A es la longitud de onda de los rayos
Xy des ladistancia interplanar entre los planos de difraccion). Cuando una muestra posee
tensiones residuales, la distancia interplanar d cambia, como se muestra en la Fig. 2.18.
Consecuentemente, segun se deduce de la ley de Bragg, el pico de difraccion se desplaza
y la magnitud del corrimiento esta relacionada con la tension residual. Cuando se irradia

a diferentes angulos de incidencia sobre la muestra, se puede obtener la pendiente M de
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graficar d en funcion de sen?y, donde v es el angulo entre la normal de la superficie de la
muestra y la normal de la superficie del cristal difractivo. De acuerdo con la teoria de la
elasticidad, la tension residual (o) en la direcciéon correspondiente se puede obtener

mediante la ecuacion o = KM, donde K es la constante de tension [13].

Normal of
[} sample surface Ay d
| B I Normal of
1 /" crystal surface

} Sample a ) \' Sample b |

Fig. 2.18. Diagrama esquematico del espaciado entre los planos cristalinos que varia con la tension [13].

En el presente trabajo, para las mediciones de las tensiones residuales por DRX se
empled un difractometro Philips X Pert Pro MPD (Fig. 2.19) equipado con un tubo de Cu
(radiacion Ka). El arreglo experimental es de haz de rayos paralelos con divergencia
maxima de 0.3°. El método utilizado es el de sin?y, y el goniometro de texturas (Cuna de
Euler) usado para medir permite variar la inclinacion en el modo denominado angulo Chi.
En este caso, la aparente desventaja de la baja penetracion de la radiacion Cu Ka en los
aceros (aproximadamente 5 pm) se convirtid en una ventaja, ya que permitio determinar

las tensiones residuales en una capa muy delgada de los materiales considerados.
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Fig. 2.19. Difractometro Philips X Pert Pro MPD.
Para determinar mediante DRX las tensiones residuales en profundidad hasta 0.15 mm

se realizaron mediciones sucesivas en profundidad. Para lo cual, entre medicion y
medicion se elimind una capa muy delgada de material mediante pulido electrolitico por
inmersion. Para este proposito se utilizd un dispositivo de electropulido (Fig. 2.20) con

una solucidn de etanol (90%) y acido perclorico (10%) a -40 °C.

Fig. 2.20. Dispositivo para realizar pulidos electroliticos por inmersion.

2.2.4.4.2. Método del agujero ciego
La medicion de esfuerzos residuales mediante la técnica del agujero ciego se basa en la

relajacion de esfuerzos residuales por medio de la remocion de material y el uso de rosetas
de deformacion para tomar la lectura de las microdeformaciones al momento de taladrar
a una determinada profundidad. El procedimiento en general se resume en los siguientes
pasos:
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1) Se adhiere una roseta de deformacién con tres elementos (galgas
extensiométricas) en el punto de la pieza donde se van a determinar los esfuerzos
residuales.

2) Se conectan todos los elementos de la roseta de deformacion a un indicador de
deformacion estatica.

3) Se coloca la pieza a ensayar sobre una guia de perforacion de precision al centro
de la roseta de deformacién y se balancea a cero el indicador de deformacion.

4) Se perfora un agujero a una determinada profundidad y se toma la lectura del
indicador de deformacion. Se repite este paso a diferentes profundidades
(incrementos en pm) y con estos datos se calcula el estado de esfuerzos residuales.

Las mediciones de las tensiones residuales por el método del agujero ciego se realizaron
en las instalaciones del Centro de Ingenieria y Desarrollo Industrial (CIDESI) de
Querétaro, México. Estas mediciones se hicieron de acuerdo a la norma ASTM E837-13a
[14], en las placas de los aceros inoxidables de 4.0 cm x 4.0 cm y 0.5 cm de espesor. Se
emplearon rosetas de galgas de deformacion (galgas extensiométricas) tipo CEA-06-
062UL-120, con una resistencia de 120 Q y un didmetro de circulo de 5.13 mm pegadas
sobre la superficie de las placas. Los ejes de las galgas estan orientados en tres direcciones
(Fig. 2.21):

a) lade referencia.

b) 45°0 135° a partir de la referencia.

c) perpendicular a la direccion de referencia.

Fig. 2.21. Galga de deformacién CEA-XX-062UL-120 [15].
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El arreglo experimental del método del agujero ciego (Fig. 2.22) consiste en un taladro
guia marca RS-200 (Fig. 2.22) con avance en escala del micrometro (para perforar el
centro de las rosetas de las galgas extensiométricas se utiliz6 una fresa de 1.5 mm de
diametro), y un indicador y registrador de deformacion marca Vishay modelo P3 (Fig.
2.22) con el cual se tomaron las lecturas de las microdeformaciones y funciona como un

amplificador de la sefial, indicador de deformacion estatica y registro de datos digitales.

Fig. 2.22. Indicador Vishay P3, taladro guia de perforacién RS-200 y placa con roseta y cables.

El software de reprocesamiento permite calcular las tensiones residuales del material
a partir de las deformaciones medidas. Actualmente, el software de reprocesamiento
soporta dos métodos de retrocalculo: el método promedio y el método integral.

El método promedio reconoce que la respuesta a la deformacién a una profundidad de
agujero determinada, combina los efectos de todas las tensiones en las diversas
profundidades dentro de la profundidad del agujero. Se calcula una tensiéon promedio
continua en cada profundidad de agujero utilizando los datos de calibracion para el caso
de tensién uniforme. La tensidn dentro de cada incremento de profundidad del agujero se
evalla determinando los valores de tension que se combinan para dar la secuencia
calculada de promedios de funcionamiento. En la practica, la respuesta a la deformacion
es sumamente no lineal, con una sensibilidad mucho mayor a las tensiones cercanas a la
superficie que a las tensiones interiores. Por lo tanto, el uso de un valor de tensién
promedio simple infrapondera los efectos de las tensiones cercanas a la superficie y

sobrepondera los de las tensiones interiores. De este modo, el método promedio tiene una
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utilidad limitada y sélo es adecuado para perfiles de tensiones residuales casi uniformes
[10].

En cuanto al método integral, su caracteristica significativa es que contabiliza
correctamente las contribuciones de todas las tensiones dentro de la profundidad del
agujero a la respuesta de la deformacion medida, evitando asi las limitaciones de otros
métodos como el método promedio. EI uso de célculos por elementos finitos fue un
requisito previo esencial para el desarrollo y uso del método integral porque los datos de
calibracion necesarios no se pueden medir experimentalmente. Desde 1999, el Método de
Ensayo Estandar ASTM E837 [14] ha especificado el uso del método integral para las
evaluaciones de perfiles de tensiones residuales [10].

2.2.4.5. Rugosidad superficial

En muestras sin fatigar de aceros inoxidables superferritico (AR y LSP) y austenitico
(AR, SP y LSP con y sin TT), se caracterizo la rugosidad de la superficie mediante el
valor de rugosidad medio aritmético (Ra) con un rugosimetro manual Mahr Pocket Surf
(Fig. 2.23), segun lanorma DIN EN 1SO 3274 [16]. Para cada muestra se realizaron cuatro
mediciones de Ra y luego se hallé el valor medio, dicho valor es el que se reporta en los
resultados.

Para las mediciones de rugosidad las muestras no requirieron preparacion.

Fig. 2.23. Rugosimetro Mahr Pocket Surf.

2.2.4.6. Dureza

Las muestras sin fatigar de los aceros inoxidables superferritico (AR y LSP) y
austenitico (AR, SP y LSP con y sin TT) fueron sometidas a ensayos de microdureza
Vickers, para determinar el perfil de dureza a lo largo del espesor de las muestras. Las

mediciones fueron realizadas con un microdurémetro marca SHIMADZU modelo HMV2
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(Fig. 2.24). Se utiliz6 una carga de 245.2 mN y un tiempo de mantenimiento de 10

segundos.

La preparacion de las muestras para las mediciones de microdureza fue la que ya se ha

descrito para la observacion mediante MO.

Fig. 2.24. Microdurémetro SHIMADZU modelo HMV?2.
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CAPITULO I

Resultados y discusion

3.1. Acero inoxidable superferritico UNS S44600

3.1.1. Efectos del LSPwC en la microestructura

La Fig. 3.1 muestra las MO de la superficie del acero inoxidable superferritico UNS
S44600 en las condiciones AR, LSP1600, LSP2500 y LSP5000. A partir de esta figura se
observa que en todas las muestras la morfologia de los granos es equiaxiada. Ademas, no
hay evidencia de cambios en el tamafio de grano del material después del LSPwC. Para
corroborar esta afirmacion, se utilizé el método de las intersecciones para determinar el
tamafo de grano. De esta manera, las muestras AR y las tratadas con LSPwC mostraron
un tamafio de grano promedio de 45 pum. De acuerdo con otros trabajos [1,2], un solo
impacto de LSP no causa refinamiento de grano. Contrariamente, se informa en la
literatura que después de multiples impactos de laser ocurre una notable disminucion en
el tamafio de grano en diferentes materiales [3-5]. Es importante destacar que en el acero
AR es necesario un ataque quimico para revelar los bordes de grano (Fig. 3.1(a)). Sin
embargo, el LSPwC ha provocado un ataque intergranular en este acero haciendo visible
los bordes de granos sin la necesidad de ataque quimico (Fig. 3.1(b)-(d)). Este fendbmeno
es independiente de la densidad de pulso empleada. Aungue el proceso de impactos laser
es considerado un tratamiento superficial mecanico, los efectos térmicos causados por la

radiacion laser son inevitables si el proceso se lleva a cabo sin capa protectora [6-8].
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Fig. 3.1. Micrografias Opticas de la superficie del UNS S44600: (a) AR, (b) LSP1600, (c) LSP2500 y (d)
LSP5000.

La Fig. 3.2 muestra la seccion transversal del acero tratado con LSPwC, donde puede
observarse que la profundidad del ataque intergranular causado por dicho tratamiento
alcanza aproximadamente 10 um. Con el fin de explicar estos resultados, se obtuvo
mediante EDS la distribucién de los elementos quimicos a lo largo del borde de grano
tanto en el material AR como en los materiales tratados con LSPwC (Fig. 3.3). En el
material AR, Fig. 3.3(a), la composicion quimica permanece sin cambios al pasar a través
de los bordes de grano. Contrariamente, las muestras con LSPwC evidencian,
independientemente de la densidad de pulso, en los bordes de grano una disminucion en
el contenido de Cr y un aumento del contenido de C y N, Fig. 3.3(b). Este aumento en el
contenido de C y N estaria asociado con la presencia de carburos y nitruros. En los aceros
inoxidables ferriticos, la corrosion intergranular suele ser el resultado de la precipitacion
de Cr23Cs y Cr2N en los bordes de grano que ocasiona una deplecién de cromo en la zona
cercana a dichos bordes. Esta condicion se llama sensibilizacion [9-11]. Debido a la baja
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solubilidad solida del C y N en los aceros inoxidables ferriticos este fenOmeno es mas
répido y ocurre a temperaturas méas bajas que en los aceros inoxidables austeniticos. Asi,
cuando los aceros inoxidables ferriticos, con un contenido de intersticiales (C + N) mayor
a 0.03% en peso, se calientan a temperaturas superiores a 900 °C y luego se enfrian,
incluso tan rapidamente como en un temple en agua, puede producirse la sensibilizacion
[9]. Cuando el acero est& expuesto a un ambiente corrosivo, el rea con deplecion de Cr
causa corrosion intergranular. Considerando la duracion caracteristica de los tratamientos
de LSPwC a alta temperatura (2.66, 4.16 y 8.33 minutos/cm? para las densidades de pulso
empleadas en este trabajo: 1600, 2500 y 5000 pulsos/cm? respectivamente), es dable
esperar que en una capa delgada del acero UNS S44600 el tratamiento de LSPwC origin6
sensibilizacion. Esta sensibilizacion al emplear agua como medio confinante durante el
tratamiento hace susceptible al acero a la corrosion intergranular. La Fig. 3.3(b) también
revel6 un aumento del contenido de oxigeno en ciertas zonas de las muestras tratadas
superficialmente. Algunos autores indican que el LSPwC produce, por efectos térmicos,
una capa de 6xido de entre 1-2 um y una capa fundida y resolidificada de entre 5-15 um
[6,8]. En particular, la delgada capa de 6xido puede ser eliminada en ciertas zonas durante
la propagacion del plasma [8]. Este resultado concuerda con la aparicion de una capa de

oxido no uniforme causada por el LSPwC en el acero UNS S44600.

‘ A s | ) s _..1..
R S 0

Fig. 3.2. Microestructura de la seccion transversal de una muestra de UNS S44600 tratado con LSPwC.
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(b)
Fig. 3.3. SEM con EDS a lo largo del borde de grano del acero UNS S44600: (a) AR y (b) tratado con
LSPwC.

La Fig. 3.4 muestra micrografias TEM de la microestructura cercana a la superficie de
los estados AR y LSPwC. El acero AR exhibe una baja densidad de dislocaciones, Fig.
3.4(a). Por otro lado, en las muestras tratadas con LSPwC se observan madejas de arreglos
de dislocaciones, Fig. 3.4(b)-(d). De estas figuras se infiere que, tanto la cantidad de

dichas madejas como su densidad aumenta con la densidad de pulso empleada.
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Fig. 3.4. Microestructura TEM cercana a la superficie de UNS S44600: (a) AR, (b) LSP1600, (c)
LSP2500 y (d) LSP5000.

La Fig. 3.5 muestra micrografias TEM del material AR y con LSPwC a una profundidad
de 1 mm desde la superficie. En las muestras tratadas se observa una baja densidad de
defectos microestructurales, Fig. 3.5(b)-(d), que se asemeja a la microestructura del
material AR a la misma profundidad, Fig. 3.5(a). De este modo, en el acero inoxidable
superferritico UNS S44600 la densidad de dislocaciones inducidas por LSPwC disminuye
a medida que aumenta la distancia a la superficie, concordantemente con lo encontrado
para el acero inoxidable austenitico AISI 316 tratado con LSPwC [12].

(b)

(©) (d)
Fig. 3.5. Microestructura TEM a una profundidad de 1 mm desde la superficie de UNS S44600: (a) AR,
(b) LSP1600, (c) LSP2500 y (d) LSP5000.

3.1.2. Efecto del LSPwC en la dureza

En la Fig. 3.6 se exhiben los perfiles de microdureza de las secciones transversales de

las muestras del acero UNS S44600. A partir de esta figura se evidencia que el LSPwC

aumenta la dureza superficial del material tratado (aproximadamente entre un 20-30%).
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Este hecho es consistente con la alta densidad de dislocaciones encontrada cerca de las
superficies del acero tratado con LSPwC, Fig. 3.4(b)-(d). Ademas, es importante tener en
cuenta que se observo una mayor penetracion y dureza en el material LSP5000 que en los
materiales LSP1600 y LSP2500, Fig. 3.6. En este sentido, varios autores afirmaron que
la mejora de la dureza depende de los parametros seleccionados para el tratamiento de
LSP (densidad de potencia, presion maxima, numero de impactos, etc.), de las
condiciones del sustrato y del tipo de aleacion [3,7].
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Fig. 3.6. Perfiles de microdureza de las secciones transversales de las muestras del acero UNS S44600.

3.1.3. Efecto de LSPwC en la rugosidad superficial

La Tabla 3.1 muestra la rugosidad promedio de las muestras con y sin tratamiento
superficial. Puede observarse que el LSPwC indujo un aumento en la rugosidad. Debido
a la ausencia de capa protectora, el LSPwC puede producir ablacién y fusion, llevando a
un aumento de la rugosidad superficial [5,6,8,13-15]. Ademas, la rugosidad depende de
la densidad de pulso aplicada, en este trabajo se encontré que mientras mas elevada es la
densidad de pulso resulta mayor la rugosidad, Tabla 3.1. Este resultado esta en linea con

los reportados por otros autores [5,14,15].
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Tabla 3.1. Rugosidad superficial de UNS S44600 con y sin LSPwC.

Ra Desyiacién
UNS S44600 (um) estandar
(pm)
AR 0.4 0.1
LSP1600 0.9 0.2
LSP2500 1.1 0.2
LSP5000 2.8 0.6

3.1.4. Efecto del LSPwC en las tensiones residuales

En la Fig. 3.7 se muestran las tensiones residuales en funcion de la profundidad
determinadas mediante el método del agujero ciego (hole drilling) para las muestras AR
y tratadas con LSPwC. Estas fueron consideradas a partir de una profundidad de 0.2 mm
desde la superficie, dado que el hole drilling permite determinar con precision las
tensiones residuales a partir de esa profundidad. Esto se debe a las incertezas que surgen
en el posicionamiento inicial de la fresa [16]. Es importante destacar que las componentes
de las tensiones residuales Sxx y Syy, son paralelas y perpendiculares a la direccion de
secuencia de pulso, respectivamente. Diferencias en la magnitud de ambas componentes
de la tension residual después del LSP han sido reportadas en varios trabajos [17-20], sin
embargo la explicacion para esta anisotropia de la tensidn residual es aun una cuestién
abierta. Trdany col. [21] asocian esta anisotropia a efectos de LSPwC sobre la generacion
de dislocaciones y sobre el refinamiento de grano, mientras que Correa y col. [22]
consideran que ademas es una consecuencia directa de la secuencia de pulso aplicada y
del equilibrio de las tensiones residuales que aparece debajo de cada impacto laser.
Cuando se realizan los tratamientos de LSPwC con el tipico patron de barrido en zigzag,
se obtienen mayores CRS en la direccién perpendicular a la secuencia de pulso [22]. Esto
se debe a que las tensiones residuales Sxx y Syy generadas en la zona exterior de cada
pulso laser no tienen simetria axial, entonces la superposicién de estas tensiones
residuales externas durante la secuencia de los impactos produce, en la zona tratada,
notables diferencias entre Sxx y Syy.

Inicialmente, las tensiones residuales fueron calculadas con el método promedio, Fig.
3.7(a). En esta figura se observa que los tratamientos de LSPwC generaron CRS en el
acero UNS S44600. Ademas, se encuentra que, cerca de la superficie, a mayor densidad

de pulso mas altos son los valores de las CRS.
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Posteriormente, en las muestras AR y las tratadas con LSPwC con la menor (LSP1600)
y la mayor densidad de pulso (LSP5000) se realiz6 un andlisis mas detallado de las
distribuciones de las tensiones residuales en funcion de la profundidad. A tal fin, se utilizé
en los primeros 0.15 mm de profundidad la técnica difraccion de rayos X (DRX) y luego
hole drilling con método integral, Fig. 3.7(b). Como se mencioné anteriormente, el
método integral es un método de mayor resolucién espacial y es de calculo 6ptimo para
la determinacidon de tensiones residuales en presencia de grandes variaciones del campo

de tensiones con la profundidad.
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Fig. 3.7. Distribucion de las tensiones residuales del acero UNS S44600 AR y con LSPwC medidas por:
(a) hole drilling usando método promedio y (b) difraccion de rayos X y hole drilling usando método

integral.

En la Fig. 3.7(b), para la condicion AR, entre 0 y 0.3 mm de profundidad se observan
CRS que pueden atribuirse al mecanizado de las placas. En contraste, las muestras
LSP1600 y LSP5000 cerca de la superficie presentan TRS méaximas de 263 y 307 MPa,
respectivamente. En muestras tratadas mediante LSPwC, se han reportado TRS en la
superficie debido a una capa fundida y resolidificada de entre 0.005-0.015 mm de espesor
generada por la ausencia de capa protectora en el tratamiento [8,23,24]. Durante el
tratamiento de LSPwC la zona tratada se expande debido a los efectos térmicos, cuando
el tratamiento cesa, dicha area se enfria e intenta contraerse; no obstante, el material
circundante contrarresta esta tendencia con TRS. A pesar del efecto perjudicial que estas
TRS podrian causar en la vida a fatiga, varios autores han encontrado una mejora en la
vida a fatiga debido a la influencia beneficiosa de las CRS inducidas por el tratamiento
de LSPwC [6,24]. A partir de 0.2 mm, independientemente de la densidad de pulso
aplicada se advierte que el tratamiento LSPwC induce CRS de mayor magnitud que las
existentes en el material AR. También se observa que el pico médximo de CRS en el
material LSP1600 estd a 0.7 mm de profundidad, en el material LSP2500 esta a 0.2 mm
de profundidad y en el material LSP5000 se encuentra a 0.05 mm de profundidad. Es
decir que, a medida que aumenta la densidad de pulso, las CRS maximas se encuentran

mas cerca de la superficie.
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3.1.5. Comportamiento ciclico y correlacion con la microestructura
3.1.5.1. Fatiga de bajo numero de ciclos (LCF)

La Fig. 3.8 muestra, para el presente acero, el efecto del LSPwC en el comportamiento

a fatiga en el régimen de bajo nimero de ciclos con dos rangos de deformacion pléastica,
0.3% y 0.1%. Para Agp = 0.3%, el LSPwC deteriora las propiedades de fatiga,
independientemente de la densidad de pulso, Fig. 3.8(a). Es importante sefialar que el
detrimento en la vida a fatiga es similar para todas las densidades de pulso,
independientemente de la rugosidad inducida por cada tratamiento de LSPwC (Tabla 3.1).
Por lo tanto, aunque el aumento de la rugosidad es un factor que puede deteriorar las
propiedades de fatiga, en este caso se puede especular que no es la principal responsable
de la disminucién de la vida a fatiga.

Durante los ensayos de fatiga, al aumentar el rango de deformacidn plastica aumenta la
velocidad con la que se relajan las tensiones residuales inducidas por los tratamientos
superficiales [25-28]. Esto llevaria a una disminucion del efecto de los mismos sobre la
vida a fatiga de los materiales tratados. Tomando en consideracion este resultado, se
realizaron ensayos ciclicos con un rango de deformacion plastica menor a 0.3% (Agp =
0.1%).

Sin embargo, incluso para Agp = 0.1%, el LSPwC no logré mejorar la vida a fatiga de
este acero, Fig. 3.8(b). A este rango de deformacion se observa, independientemente de
la densidad del pulso, una vida a fatiga similar a la del material AR. Considerando este
resultado la rugosidad no pareceria ser un factor determinante en la vida en fatiga del

mismo modo que para el ensayo a Agp = 0.3%.
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Fig. 3.8. Comportamiento ciclico del acero UNS S44600 AR y LSPwC con diferentes rangos de
deformacion plastica: (a) Ag, =0.3%y (b) Agy =0.1%.

La estabilidad de la microestructura cerca de la superficie se considera decisiva para
evaluar la utilidad de un tratamiento superficial mecanico [25,27,29,30]. En este sentido,
investigaciones en un acero SAE 1045 tratado con SP mostraron que la relajacion de las
CRS iniciales esta estrechamente asociada con las alteraciones microestructurales en las
regiones cercanas a la superficie durante los ensayos de LCF [30]. Estos investigadores
encontraron que, durante el ciclado el reordenamiento de la alta densidad de madejas de
dislocaciones en una estructura de celdas, conduce al ablandamiento ciclico y la relajacion

de las tensiones residuales inducidas por el tratamiento de SP. También observaron que,
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después de la fatiga en las regiones cercanas a la superficie del material con y sin
tratamiento de SP, el arreglo de dislocaciones tipico es una estructura de celdas de
dislocaciones. Este resultado indica que el ciclado produjo una relajacion completa de las
tensiones residuales inducidas por el SP.

Por otra parte, es bien sabido que una mayor profundidad de penetracion del
endurecimiento por deformacién y de las CRS, conducen a una vida a fatiga mas larga
[7,25]. En este trabajo, se lograron alta penetracion del endurecimiento por deformacion
y CRS en el material LSP5000. La Fig. 3.9 compara el arreglo de dislocaciones a una
profundidad aproximada de 0.2 mm de la superficie de especimenes AR y LSP5000
fatigados con Agp = 0.3% hasta la fractura. En la figura se presenta una sola condicion de
tratamiento de LSPwC debido a que la microestructura observada después del ciclado
paratodas las densidades de pulso no muestra diferencias notables. Ademas, de esta figura
puede observarse que después de la fatiga no hay grandes diferencias microestructurales
entre el acero con y sin LSPwC, siendo las venas de dislocaciones la estructura
caracteristica. Para este rango de deformacién plastica se infiere que, la estructura de
dislocaciones inducida por el LSPwC (Fig. 3.4(b)-(d)) no es estable durante el ciclado
(Fig. 3.9(b)), ya que evoluciona hasta una configuracion similar a la del material AR
fatigado (Fig. 3.9(a)). Sin embargo, los resultados anteriores no explican el detrimento en
la vida a fatiga observado en las muestras tratadas con LSPwC respecto del material AR,
Fig. 3.8(a). Si durante la fatiga sélo se produjese la relajacion de las tensiones residuales
inducidas por el LSPwC, se deberia observar una vida a fatiga similar a la obtenida para
el material AR. Por otro lado, en los ensayos con Agp = 0.1%, las muestras AR desarrollan
madejas de dislocaciones (Fig. 3.10(a)), mientras que la estructura de dislocaciones
inducida por el LSPwC permanece estable (Fig. 3.4(d) y 3.10(b)). Por lo tanto, se puede
inferir que, para ensayos ciclicos con rango de deformacion plastica bajo, no se produce
la relajacion de las tensiones residuales inducidas por el LSPwC. Sin embargo, tampoco
se encuentra una mejora en la vida a fatiga para este rango de deformacion. Entonces, el
analisis del efecto del LSPwC sobre el comportamiento a fatiga de este acero es mas
complejo que el mero estudio de las CRS inducidas por dicho tratamiento y su evolucién

durante el ciclado.
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(b)
Fig. 3.9. Microestructura TEM cercana a la superficie del acero UNS S44600 fatigado a Agp = 0.3%: (a)
ARy (b) LSP5000.

| um 1 um
(@) (b)
Fig. 3.10. Microestructura TEM cercana a la superficie del acero UNS S44600 fatigado a Agp = 0.1%: (a)
ARy (b) LSP5000.

En el estudio del comportamiento a fatiga del acero UNS S44600 no deben pasarse por
alto los efectos térmicos del LSPwC. Se recuerda que los aceros inoxidables ferriticos
con contenido de intersticiales (C + N) superior al 0.03% en peso pueden ser susceptibles
a la sensibilizacion y si, ademas, el material se encuentra expuesto a un medio corrosivo,
como el agua, puede ocurrir corrosion intergranular. Entonces, puede concluirse que,
debido al fenomeno de sensibilizacion, el acero UNS S446000 es susceptible a la
corrosion intergranular, tal como se observo previamente (Fig. 3.3(b)). Como resultado
de la corrosién intergranular en este acero e independientemente del rango de
deformacion aplicado las grietas nuclean en los bordes de grano durante la fatiga (Fig.
3.11(a)). En este sentido, Yan y col. [31] encontraron en una aleacion HR3C envejecida

zonas con disminucién de cromo a lo largo de los bordes de grano. Durante un ensayo de
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traccion a temperatura ambiente, estas zonas fomentaron la nucleacion de fisuras en la
interfaz matriz-carburo. Por otro lado, Akita y col. [32] estudiaron los efectos del
tratamiento térmico sobre el comportamiento a fatiga de un acero inoxidable
superferritico AISI 444. Estos autores creen que, en la condicion de temple en agua, las
zonas con disminucién de cromo a lo largo de los bordes de grano serian las responsables
de la disminucion de la resistencia a fatiga y el origen de la nucleacion de grietas en
bordes de grano. Por lo tanto, en el acero superferritico considerado en esta tesis las
irregularidades en la superficie causadas por la corrosion intergranular actuarian como
sitios favorables para la nucleacion y propagacion de grietas. Coherentemente con lo
propuesto por otros autores [31,32], esto se debe a que en estas zonas la concentracién de
tensiones es relativamente mayor que en otras regiones. Por el contrario, en especimenes
AR fatigados las grietas se inician y crecen a lo largo de las extrusiones dentro de los
granos (Fig. 3.11(b)). Esta diferencia en cuanto al sitio de nucleacion de fisuras durante
la fatiga concuerda con lo hallado por Akita y col. [32]. Ellos estudiaron los efectos del
recocido y del temple en el comportamiento a fatiga de un acero inoxidable superferritico
AISI 444. Y encontraron que, mientras las grietas inician dentro de los granos en los
materiales AR y recocidos, lo hacen en los bordes de grano en el material templado en
agua. Por lo tanto, en el acero UNS S44600 fatigado a Aep = 0.1%, la ventaja de la
estabilidad de las CRS inducidas, compensaria el detrimento de la corrosion intergranular
causada por el LSPwC, dando como resultado una vida a fatiga similar entre las muestras
ARy LSPwC, Fig. 3.8(b). Por otro lado, cuando el material es ciclado aplicando un rango
de deformacion de Agp = 0.3%, ocurre la relajacién de las CRS inducidas por el
tratamiento superficial, la corrosion intergranular toma preponderancia y es la principal
responsable de la disminucidon de la vida a fatiga del acero UNS S44600 tratados mediante
LSPwC respecto del AR, Fig. 3.8(a).

100



(b)
Fig. 3.11. SEM de las superficies fatigadas en LCF del UNS S44600: (a) tratado con LSPwC y (b) AR.

El LSPwC mostré ser un tratamiento superficial no efectivo para mejorar las
propiedades a LCF en el acero inoxidable superferritico UNS S44600. De esta manera,
se considero de interés la evaluacion del efecto del LSPwC sobre la vida a fatiga de alto
namero de ciclos del acero inoxidable superferritico UNS S44600.

3.1.5.2. Fatiga de alto numero de ciclos (HCF)

Se realizaron ensayos de HCF en el acero UNS S44600 AR y con LSPwC tratadas con
la menor y la mayor densidad de pulso, LSP1600 y LSP5000, respectivamente. Los
resultados de los ensayos de HCF se presentan en la Fig. 3.12. Considerando la vida a
fatiga del acero AR como referencia, se evidencia un notable incremento de la vida a
fatiga para ambas condiciones de LSPwC, siendo mas pronunciado para LSP5000. En
este sentido es importante destacar que en las muestras LSP5000 aln después de 8040000
ciclos no se inicié la falla, este nimero de ciclos corresponde a un 109% de aumento de
vida a fatiga con respecto al material AR (3855000 ciclos hasta la falla). Mientras que el
material LSP1600 alcanz6 en 5542000 ciclos la falla, correspondiente a un 44% de
incremento con respecto al material AR. En la bibliografia no se encuentran trabajos que
consideren el efecto del LSPwC en la vida a fatiga de aceros ferriticos, sin embargo, en
otros materiales se ha reportado que el LSPwC aumenta la vida en el régimen de HCF
[6,24,33].
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Fig. 3.12. Numero de ciclos alcanzados en los ensayos de HCF en UNS S44600 AR, LSP1600 y

LSP5000 (o es la tension maxima aplicada y R es la razon de esfuerzo).

La Fig. 3.13 muestra las estructuras de dislocaciones en la zona cercana a la superficie
de las muestras AR, LSP1600 y LSP5000 antes y después de las pruebas de HCF. Al
comparar las estructuras del material AR (Fig. 3.13(a)) con las del AR fatigado (Fig.
3.13(b)) se observa en el Gltimo caso un ligero aumento de la densidad de dislocaciones.
Por otra parte, al comparar la microestructura de las muestras con LSPwC sin fatigar (Fig.
3.13(c) y (e)) y fatigadas (Fig. 3.13(d) y (f)) la microestructura de dislocaciones no ha
evolucionado a una estructura mas relajada, manteniéndose la estructura de densas
madejas de dislocaciones generada por el tratamiento superficial (Fig. 3.13(c) y (e)). El
hecho de que la microestructura en las muestras tratadas no se haya relajado por la fatiga,
es consistente con la mejora en la vida a HCF. Este resultado esta en linea con lo afirmado
por Vazquez Jiménez y col. [2] para el acero inoxidable diplex 2205.
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Fig. 3.13. Microestructura TEM cercana a la superficie del acero UNS S44600 antes y después de los
ensayos de HCF: (a) AR, (b) AR HCF, (c) LSP1600, (d) LSP1600 HCF, (e) LSP5000 y (f) LSP5000
HCF.

Como s6lo las muestras AR y LSP1600 llegaron a fractura durante HCF, las
observaciones de las superficies de fractura por fatiga mediante SEM se limitaron a estas
muestras. A diferencia de lo informado para LCF respecto de la nucleacion de fisuras
intergranulares inducidas por el LSPwC [34], en especimenes tratados mediante LSPwC
sometidos a HCF no se encontraron grietas intergranulares en las superficies (Fig. 3.14).
Por otro lado, para analizar la influencia del LSPwC en los micromecanismos de dafio
por HCF, se analizé la fractura de las probetas AR y LSP1600 (Fig. 3.15). Es bien sabido
que la fractura por fatiga puede dividirse en tres zonas: inicio de la grieta, propagacién de
la grieta y zona de fractura instantdnea. Las Fig. 3.15(a) y (b) muestran que,
independientemente del estado de la superficie, la iniciacién de la grieta se sitGa en aristas
agudas en la superficie de las probetas. Y aunque muchos trabajos atribuyen la mejora de
la vida a fatiga tras el LSP al desplazamiento del lugar de iniciacion de la grieta de la
superficie a la subsuperficie [35,36], otros informan la nucleacion de la grieta en la
superficie incluso con el tratamiento LSP [37,38]. La racionalizacion de este Gltimo
comportamiento se apoya en las escasas CRS inducidas por el LSP en la superficie, hecho
que permitiria la nucleacion de grietas en la superficie [37]. En particular, Yong y col.
[39] encontraron en aceros de alta resistencia (HSS) fatigados que el inicio de la grieta
aparece en la superficie en el material tratado con LSPwC mientras que las fisuras se
desarrollan en la subsuperficie con LSP. De hecho, estos autores informaron la existencia
de TRS en la superficie del HSS tratado con LSPwC. Por lo tanto, parece que la presencia
de bajas CRS o de TRS en la superficie conduce a la iniciacion de la grieta en este sitio.
Por lo tanto, las TRS encontradas en la superficie del presente acero superferritico tratado
con LSPwC (Fig. 3.7(b)) pueden explicar la zona de iniciacion de la grieta observada en
la superficie de la fractura de este material (Fig. 3.15(b)). En lo que respecta a la zona de
propagacion de la grieta, (area marcada en las superficies de fractura, Fig. 3.15(a) y (b)
con forma de abanico), en el material AR se observan dos pequefias areas mientras que,
en el LSP1600 solo se detecta una. Es importante destacar que el area de propagacion de
grietas en la muestra AR es menor que en la LSP1600. Este ultimo resultado indica una
menor velocidad de propagacion de las grietas en las muestras LSP1600 debido a la

presencia de CRS (Fig. 3.7) y a la subsuperficie endurecida por el trabajo (Fig. 3.13(c)).
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Se puede realizar una comparacién mas detallada entre las velocidades de propagacion
de las grietas en AR y LSP1600 mediante la medicion de la anchura de las estrias de fatiga
a la misma distancia del origen de la grieta. Las Fig. 3.15(c) y (d) presentan la morfologia
de fractura ampliada de la zona de propagacion de la grieta a unos 750 pm del lugar de
iniciacion en cada muestra. La anchura de las estrias de fatiga, marcadas con flechas en
las micrografias, es de aproximadamente 0.44 pm para AR y 0.18 um para LSP1600. Es
bien sabido que cuanto més amplio es el espacio entre las estrias de fatiga, mas rapida es
la velocidad de propagacion [36,37,39]. Por altimo, independientemente del estado de la
superficie, la region de fractura instantanea presenta hoyuelos (dimples) de tamafos
similares (Fig. 3.15(e) y (f)), lo que se corresponde con un mecanismo de fractura ddctil.
Por lo tanto, la zona de propagacion de grietas (Fig. 3.15(a), (b), (c) y (d)) reafirma el
hecho de que el LSP1600 mediante las CRS y el endurecimiento por trabajo en la

subsuperficie lleva a una disminucion de la velocidad de propagacion de las grietas.

28Ky 213

Fig. 3.14. Imagen SEM de la superficie del acero UNS S44600 LSP1600 fatigado.
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Fig. 3.15. Imagenes SEM de las fracturas a HCF del acero UNS S44600: (a), (c), () ARy (b), (d), (f)
LSP1600.

Generalmente los tratamientos superficiales mecanicos dan como resultado una
rugosidad caracteristica, aumento de la densidad de dislocaciones cerca de la superficie
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(trabajo en frio) y CRS [25,40]. El inicio de la fisura puede deberse a la rugosidad de la
superficie o0 a la tensidn de traccion presente en la superficie o en la subsuperficie. Por lo
tanto, la introduccion por tratamientos mecanicos de CRS o endurecimiento por
deformacion puede compensar estos efectos adversos ya que ambos son de naturaleza
opuesta. Las CRS no solo resisten la iniciacion de grietas en la superficie sino incluso
pueden forzar la iniciacion de fisuras en la subsuperficie [41]. Cabe notar que, mientras
la rugosidad no tiene efecto sobre la propagacion de las grietas, las CRS pueden retardar
drasticamente la propagacion de las mismas [40,42]. Estos autores resumieron los efectos
inducidos por el SP, como rugosidad de la superficie, CRS y endurecimiento por
deformacion, en la iniciacion y propagacion de grietas por fatiga. Ademas, Trsko y col.
[43] reportaron que los efectos de SP severo (CRS, endurecimiento por deformacion y
rugosidad superficial) juegan un rol diferente en el dafio por fatiga en los regimenes de
fatiga de alto niamero de ciclos (HCF) y de ultra alto namero de ciclos (UHCF). Los
resultados muestran después del tratamiento de SP un aumento significativo de la
resistencia a la fatiga en el régimen UHCF en relacion con HCF. Este hecho se explica
tanto en términos de microestructura como de la estabilidad de las tensiones residuales.
Particularmente, Sanchez y col. [44] encontraron que las CRS inducidas por LSP
aumentan enormemente el tiempo de iniciacion de grietas, dependiendo del rango de
tension aplicada. Cuanto mayor es el rango de tension, menor es la efectividad de las CRS
para retrasar el inicio de la fisura. Ademas, sefialaron que la importancia de la forma y
profundidad de los defectos (incluidas las picaduras) en los mecanismos de iniciacion de
fisuras varia con los regimenes de fatiga. No debe pasarse por alto que a mayores
tensiones aplicadas ocurre una relajacion mas pronunciada de las CRS y de la region
endurecida por deformacion [25,41,42]. Es relevante sefialar que en el acero UNS S44600
a pesar de que el endurecimiento por deformacion inducido por LSPwC permanece sin
cambios en LCF a Agp = 0.1% (Fig. 3.4(d) y 3.10(b)) y en HCF (Fig. 3.13(e) y (), la
vida de fatiga solo mejora en el régimen HCF (Fig. 3.12). Para racionalizar estos
resultados, es importante considerar que las grietas por fatiga son muy sensibles al estado
de la superficie y a los concentradores de tensiones de diferentes tipos, como muescas 0
fases duras secundarias [45]. En particular, la aparicién de las grietas superficiales en las
muescas del limite de grano depende de las condiciones del ensayo, tales como la
temperatura, la amplitud y la velocidad de deformacién, y de las caracteristicas del

material, como la estructura cristalina y el tamafio de grano. La aparicion de grietas en
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estas muescas aumenta principalmente a bajas temperaturas, altas velocidades de
deformacion y altas amplitudes de deformacién plastica [46,47]. Ademas, recordando lo
anteriormente expresado en el trabajo de Sanchez y col. [44], la eficacia de las CRS para
disminuir la iniciacion de grietas decrece a altas amplitudes de deformacion pléstica.
Teniendo en cuenta los resultados anteriores, puede racionalizarse que es mas probable
que las muescas inducidas en el limite de grano por LSPwC evolucionen a sitios de
nucleacion de grietas en LCF (Fig. 3.11(a)) que en HCF (Fig. 3.14) en el acero UNS
S44600. Finalmente, durante HCF debido a la estabilidad de la capa endurecida por
LSPwC (Fig. 3.13) las CRS retardan no solo la nucleacion sino el crecimiento de grietas
en los granos corroidos (Fig. 3.14). Estas caracteristicas conducen a la mejora de la vida
a HCF (Fig. 3.12) a pesar de la corrosion intergranular. Prueba de este mecanismo es
proporcionado por la observacion de las superficies de fractura por fatiga (Fig. 3.15).
Aunque las grietas se nuclean en la superficie de las muestras fatigadas AR y LSP1600,
el &rea de propagacion de grietas mas grande y el espaciamiento de las estrias mas
estrecho indica una menor propagacién de grietas en LSP1600. Esto es provocado por el
endurecimiento por deformacion y las asociadas CRS estables inducidas por LSP1600.
Ademas, contrariamente a los resultados de LCF (Fig.3.8), la vida en el régimen de HCF
depende de la densidad de pulso aplicada (Fig. 3.12). Teniendo en cuenta el papel
preponderante de la CRS en el régimen HCF, dado que LSP5000 induce CRS mas cerca
de la superficie que LSP1600, la vida de fatiga en el primer caso es mas pronunciada.
Resumiendo, el LSPwC mejora la vida en fatiga en el régimen de HCF del acero
inoxidable superferritico UNS S44600 a pesar de la corrosion intergranular y las TRS
superficiales causadas por este tratamiento. Este resultado puede ser racionalizado por la
despreciable relajacion de las CRS vy su eficacia para retrasar el inicio y la propagacion

de grietas en este régimen de fatiga.

3.2. Acero inoxidable austenitico 253 MA
3.2.1. Efecto de LSPwC y SP en la microestructura

La Fig. 3.16 muestra las MO de la superficie del acero inoxidable austenitico 253 MA
en las condiciones AR, LSPwC (LSP2500 y LSP5000) y SP. Dado que no se observan
diferencias notorias entre las MO con diferentes densidades de pulso, solo se presenta la
LSP2500. En la Fig. 3.16(a) se observa que en el acero inoxidable tanto el 253 MA AR

con el decapado de fabrica como con tratamiento con LSPwC delinean levemente los
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bordes de granos (Fig. 3.16(b)). Por otro lado, el SP pareciera homogeneizar la superficie

y no se destacan los bordes de granos (Fig. 3.16(c)).

Fig. 3.16. Micrografias Opticas de las superficies de 253 MA: (a) AR, (b) LSP2500 vy (c) SP.

La Fig. 3.17 muestra la microestructura de la seccidn transversal del acero 253 MA en
las condiciones AR, LSPwC y SP observadas por MO. Es importante destacar que el
LSPwWC no produce la corrosion intergranular reportada en el acero inoxidable
superferritico UNS S44600. Esto puede explicarse teniendo en cuenta la baja solubilidad
de N en los aceros inoxidables ferriticos, que lleva a una precipitacién de nitruros de
cromo mas rapida que en los aceros inoxidables austeniticos.

Por otro lado, en el acero 253 MA en los 100 um desde la superficie se encuentran
cambios microestructurales introducidos por los tratamientos superficiales. De las Fig.
3.17(b) y (c) se puede observar que aparecen maclas mecanicas en el material tratado con
LSPwC como consecuencia de la propagacion de la onda de choque. Resultados similares
fueron informados para el acero inoxidable austenitico AISI 316L por Ruiz de Lara de
Luis [48]. Por otra parte, también aparecen maclas mecanicas en el acero 253 MA tratado
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con SP (Fig. 3.17(d)) como consecuencia de la deformacién plastica cercana a la
superficie. Estos resultados coinciden con los reportados para el acero inoxidable
austenitico 316L con SP por Vinoth Jebaraj y col. [49]. A partir de estas micrografias
también se puede inferir que ni el LSPwC ni el SP modifican el tamafio de grano del 253
MA. Para corroborar este hecho, utilizando el método de intercepcion, se determing el
tamarfio de grano promedio para las muestras del material en estado de recepcion y tratado
superficialmente que resulto ser 45 um. En este sentido, aunque otras investigaciones han
demostrado que los tratamientos de LSP [5,50,51] y de SP [29,52,53] disminuyen el
tamafo de grano de diferentes aceros inoxidables austeniticos, en el presente acero 253
MA puede notarse que la deformacion impuesta por los tratamientos de SP y LSPwC no
fue suficiente para disminuir el tamafio de grano. En particular, algunos autores [50,51]
afirmaron que en el acero inoxidable austenitico AISI 304 el refinamiento de grano se
produce en la capa superficial sélo después de maultiples impactos de LSP, siendo la
interseccion de las maclas un mecanismo de deformacién previa frecuente para el
refinamiento de grano. En realidad, ellos proponen que después de maltiples impactos de
LSP, las maclas dividen la microestructura en bloques submicrométricos, que
evolucionan a subgranos y posteriormente se transforman en granos a nanoescala.
Teniendo esto en cuenta, puede racionalizarse que, aunque después de un impacto de
LSPwC en el acero 253 MA se observen intersecciones de maclas, la deformacion

impartida por el tratamiento no es suficiente como para generar granos a nanoescala.

maclas
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(d)
Fig. 3.17. Micrografias Opticas de las secciones transversales de 253 MA: (a) AR, (b) LSP2500, (c)
LSP5000 y (d) SP.

La Fig. 3.18 presenta micrografias TEM de la microestructura cercana a la superficie
del material AR, LSP2500, LSP5000 y SP antes del ciclado. Las muestras AR se
caracterizan por arreglos de dislocaciones planares y fallas de apilamiento, Fig. 3.18(a).
En los materiales LSPwC y SP (Fig. 3.18(b)-(e)) se observa una gran densidad de maclas
mecanicas y dislocaciones en comparacion con el material AR (Fig. 3.18(a)). Debe
tenerse en cuenta que la deformacion por maclado tiene lugar cuando la SFE de los
materiales esta en el rango de 18 - 45 mJ/m? [54]. Las maclas por deformacion suelen
estar presentes cuando los aceros inoxidables con baja SFE se deforman a velocidades
elevadas, como las involucradas en los tratamientos superficiales LSPwC y SP [54-56].
Se estim@ el valor de la SFE del acero 253 MA, de acuerdo con la relacién empirica de
Schramn y col. [57], y resulté ser de 33 mJ/m?. Es decir, que el 253 MA es un material
con baja SFE. Este hallazgo es consistente con la presencia de maclas en la
microestructura de los materiales tratados mediante LSPwC y SP. Ademas, en
congruencia con Any col. [58], en los materiales metalicos con baja SFE deformados
bajo alta presion (como la ejercida por los tratamientos superficiales LSPwC y SP), el
maclado y deslizamiento de dislocaciones se puede activar simultdneamente. Asi mismo,
las muestras tratadas con SP presentan la mayor deformacion plastica y densidad de
dislocaciones (Fig. 3.18(d) y (e)). De acuerdo con Peyre y col. [59], esto se debe a que el
SP ejerce un mayor endurecimiento por deformacion que el LSP porque en el SP la
presion se ejerce durante un tiempo mayor (del orden de microsegundos frente a pocos
nanosegundos en LSP), lo que permite generar y movilizar mayor ndmero de
dislocaciones.
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Fig. 3.18. Microestructura TEM cercana a la superficie de 253 MA: (a) AR, (b) LSP2500, (c) LSP5000 y
(d), (e) SP.

Ademas, se debe tener en cuenta que algunos aceros inoxidables austeniticos pueden
transformarse parcialmente en martensita cuando son sometidos a tratamientos de
endurecimiento superficial, como el proceso de impacto ultrasénico, el proceso de

impactos laser y el granallado [55,60-63]. A este respecto, solo se detectd martensita
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inducida por deformacion en el 253 MA tratado con SP (Fig. 3.18(e)). Kumagai y col.
[12] estudiaron las caracteristicas microestructurales del acero inoxidable austenitico
AISI 316 sometido a SP y LSPwC y encontraron que sélo el SP provoca martensita
inducida por deformacion (o’-martensita). La transformacion martensitica inducida por
deformacion depende en gran medida de los elementos de aleacion, la temperatura y la
velocidad de deformacion [56,57,64-66]. Shen y col. [54] encontraron que la cantidad de
martensita aumenta con el incremento de la deformacién, pero disminuye con el aumento
de la velocidad de deformacion. Por lo tanto, la aparicion de martensita inducida por
deformacion podria racionalizarse principalmente a través de la menor velocidad de
deformacion involucrada en el tratamiento de SP (10*s™) con respecto a la involucrada
en los procesos de impactos laser (10° s) [67]. Por otra parte, Mordyuk y col. [55]
explicaron la ausencia de martensita inducida por deformacion en los aceros austeniticos
AISI 321 tratado mediante LSPwC por los efectos térmicos que este tratamiento causa.
Tomando en cuenta los resultados anteriores, los efectos térmicos y la velocidad de
deformacion del LSPwC en el 253 MA tratado, evitarian la transformacion martensitica.

La Fig. 3.19 muestra micrografias TEM del material AR, LSPwC y SP a una
profundidad de 1 mm desde la superficie. Al igual que lo hallado en el material UNS
S44600 con LSPwC, en el acero 253 MA tratado se observa que la densidad de defectos
microestructurales inducidos por los tratamientos superficiales disminuye a medida que

aumenta la distancia a la superficie (Fig. 3.19(b)-(d)).

(b)
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(d)
Fig. 3.19. Microestructura TEM a una profundidad de 1 mm desde la superficie de 253 MA: (a) AR, (b)
LSP2500, (c) LSP5000y (d) SP.

3.2.2. Efecto del LSPwC vy SP en la dureza

En laFig. 3.20 se muestran los perfiles de microdureza sobre las secciones transversales

de las muestras AR, LSPwC y SP. De esta figura se vislumbra que, como reportaron otros
autores [5,12,49], el LSPwC y el SP incrementan la dureza cerca de la superficie
(aproximadamente entre 20-40%), mientras que a una profundidad de 1 mm las muestras
tratadas alcanzan la dureza de la muestra AR. Estos resultados estarian relacionados, con
la alta densidad de dislocaciones inducida por los tratamientos cerca de la superficie (Fig.
3.18(b)-(e)), y a 1 mm de profundidad desde la superficie por la similitud de las
estructuras de dislocaciones observada en las muestras tratadas y AR (Fig. 3.19(a)-(d)).
Ademas, como es de esperar, la dureza superficial inducida por el SP es mayor que la
generada por el LSPwC.
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Fig. 3.20. Perfiles de microdureza de las secciones transversales de las muestras del acero 253 MA.
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3.2.3. Efecto del LSPwC vy SP en la rugosidad superficial

La Tabla 3.2 muestra los valores de rugosidad para las muestras AR, LSPwC y SP. En
el acero 253 MA solo el LSPwC con la mayor densidad de pulsos causa un aumento de
la rugosidad. Estos resultados pueden racionalizarse teniendo en cuenta la elevada
rugosidad inicial que posee el material AR causada por el decapado involucrado en su
proceso de fabricacion. Por otro lado, otros trabajos ya han reportado una mayor
rugosidad con una mayor densidad de pulso [5,68], tal como ocurrio en el acero UNS
S44600 (Tabla 3.1).

Tabla 3.2. Rugosidad superficial de 253 MA tratado y no tratado superficialmente.

Ra Desyiacién
253 MA (um) estandar
(pm)
AR 5.7 0.5
LSP2500| 5.6 0.8
LSP5000| 6.7 0.3
SP 5.6 0.4

3.2.4. Efecto del LSPwC vy SP en las tensiones residuales

En la Fig. 3.21 se observan las tensiones residuales del acero 253 MA AR, LSPwC y
SP en funcién de la profundidad. Estas fueron medidas por la técnica de difraccién de
rayos X cerca de la superficie, y por hole drilling a partir de 0.2 mm de profundidad desde
la superficie. Para el calculo de las tensiones residuales medidas por hole drilling se utilizd
el método integral (siendo Sxx y Syy paralelas y perpendiculares a la direccion de
secuencia de pulso, respectivamente). De esta figura puede observarse que el material AR
y con SP presenta CRS en su superficie. Por el contrario, para ambas condiciones de
LSPwC, las muestras presentan TRS en la superficie (Fig. 3.21). Como ya ha sido
explicado para el acero superferritico, al no emplear capa protectora en el tratamiento de
LSPwC ocurren efectos térmicos que llevan a estas TRS [39]. El hecho de que dicha capa
no sea observada en las micrografias opticas de la seccion transversal (Fig. 3.17(b) y (c))
puede deberse a su escaso espesor (5-15 um). También se advierte de esta figura que, en
las muestras tratadas, las CRS maximas no se encuentran en la superficie, sino a unos
pocos micrometros de profundidad. Chen y col. [69] informaron resultados similares en
un acero inoxidable duplex tratado con SP. Por otra parte, es importante destacar que las
elevadas CRS inducidas por LSPwC alcanzan mayor penetracion que por SP, hasta 1 mm

de profundidad. Otro resultado a destacar es que, cuanto mayor es la densidad de pulso,
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mayores son las CRS observadas. De este modo, la CRS maxima es —1200 MPa para
LSP5000 a una profundidad de 0.25 mm y —1000 MPa para LSP2500 a una profundidad
de 0.7 mm. Este resultado esta de acuerdo con los hallazgos de otros autores en un acero
inoxidable 17-4 PH martensitico endurecible por precipitacion y en un acero inoxidable
duplex 2205 tratados con LSP [14,33]. De la Fig. 3.21 se distingue una diferencia en la
magnitud de las componentes Sxx y Syy en el rango de 0.1-0.7 mm para LSP5000. Como
ya se ha explicado, esta anisotropia se debe a que las componentes de las tensiones
residuales Sxx y Syy que se generan en la zona exterior de cada pulso laser no tienen
simetria axial, y podria estar relacionada con la existencia de anisotropia microestructural
debido a la relacién entre la densidad de dislocaciones y la deformacion pléstica inducida
[22].
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Fig. 3.21. Distribucion de las tensiones residuales del acero 253 MA AR, LSP2500, LSP5000 y SP.

3.2.5. Comportamiento ciclico y correlaciéon con la microestructura

La Fig. 3.22 muestra el comportamiento ciclico del acero 253 MA en condiciones AR,
LSPwC y SP. Independientemente de la condicion de la superficie, se observa un
ablandamiento ciclico durante la etapa inicial de vida a fatiga seguida de una etapa de
saturacion hasta la fractura. A partir de esta figura se evidencia que todos los tratamientos
superficiales mejoran la vida a LCF de este acero. Algunos autores [70,71] reportaron en
diferentes aleaciones el efecto beneficioso del LSP en el aumento de la vida a fatiga,
aunque las CRS inducidas por este tratamiento se relajen casi por completo durante el
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ensayo. Este fenomeno lo atribuyen a la estabilidad, durante el ciclado, del
endurecimiento por trabajado de la microestructura cercana a la superficie generada por
LSP. Méas aun destacan la importancia de la estabilidad y naturaleza de dicha
microestructura como crucial en la demora del inicio de dafio por fatiga. En este sentido,
en el 253 MA debido a su baja SFE y como consecuencia de las altas velocidades de
deformacion involucradas en los tratamientos LSPwC y SP, tiene lugar la deformacion
por maclado. EI maclado no sélo actia como una barrera que restringe el movimiento de
las dislocaciones [72,73] impidiendo el desarrollo de una estructura de dislocaciones mas
relajada (como venas, paredes y bandas de deslizamiento persistentes) [74,75], sino que
también retarda la nucleacion de las microfisuras por fatiga [76,77]. Teniendo esto en
cuenta se explica que, en el acero 253 MA con tratamiento superficial ain en el régimen
de LCF la microestructura endurecida cercana a la superficie de las muestras tratadas
permanece estable después de la fatiga (Fig. 3.23(b)-(d)), asemejandose a la
microestructura antes del ciclado (Fig. 3.18(b)-(e)). De esta manera, el maclado inducido
tanto por el LSPwC como por el SP es crucial en el incremento de la vida a fatiga del
acero 253 MA debido a estabilidad de la capa endurecida por deformacion y a la
disminucion del inicio de dafio por fatiga.

De la Fig. 3.22 es evidente que el LSP2500 presenta una vida a fatiga méas larga que el
LSP5000. Este ultimo muestra mayores CRS y rugosidad que el LSP2500, Fig. 3.21y
Tabla 3.2. En este sentido, Wagner [40] realizd en muestras de aleacion AZ 80
tratamientos de SP con diferentes intensidades Almen, y observé que la rugosidad
superficial aumenta notablemente con la intensidad Almen. Luego, someti6 esas muestras
a ensayos de fatiga y observo una mejora Optima de la vida a fatiga en las muestras
tratadas con SP con muy bajas intensidades Almen, que conducen a la nucleacion de
grietas por fatiga en la subsuperficie. Entonces, en materiales tratados superficialmente
aungue las elevadas CRS retrasan la propagacién de las grietas por fatiga, la rugosidad
acelera su nucleacion [40,78]. EI LSP5000 en el acero 253 MA genera mayores CRS y
endurecimiento por trabajado de la microestructura que en el LSP2500 que no se relajan
en el régimen de LCF, pero ademas, produce mayor rugosidad que el LSP2500. Esta

ultima atenua la eficiencia del LSP5000 en la prolongacién de la vida a LCF.
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Fig. 3.22. Comportamiento ciclico del acero 253 MA AR, LSPwC y SP fatigado a Ag, = 0.2%.

Por otro lado, el material tratado con SP presenta la mejor vida a fatiga. Para
racionalizar este resultado se deben recordar algunos aspectos. En primer lugar, el retraso
del inicio del agrietamiento por fatiga en el material tratado mediante SP, en comparacién
con los sujetos a otros tratamientos superficiales, podria estar asociado con el mayor
namero de defectos planares que conducen a una mayor dureza en SP (Fig 3.18(d)). Esto
es coincidente con lo reportado en otros trabajos [79]. En segundo lugar, la formacion de
martensita inducida por deformacion en SP (Fig. 3.18(e)) dificulta el movimiento de las
dislocaciones retardando la propagacion de grietas; Altenberger y col. [29] observaron
que el SP reduce la velocidad de crecimiento de las grietas por fatiga en el acero AlSI
304 porque las laminas de martensita inducidas por el tratamiento superficial, que estan
muy proximas entre si en las regiones cercanas a la superficie, impiden el movimiento de
las dislocaciones y, por lo tanto, la aniquilacion y la formacidn de celdas de dislocaciones.
Finalmente, el tratamiento de SP induce CRS desde la superficie hasta 0.5 mm de
profundidad, mientras que el tratamiento de LSPwC muestra TRS en la superficie
seguidas de CRS a lo largo de la profundidad del material (Fig. 3.21). Es importante
sefialar que Stamm y col. [80] también encontraron TRS en la superficie de muestras de
aceros inoxidables austeniticos tratados con LSPwC y sin embargo reportaron una mejora
en la vida a HCF. Concordantemente, en el acero 253 MA a pesar de la presencia de TRS
en la superficie del material tratado mediante LSPwC se observa un apreciable

incremento de la vida a fatiga. Sin embargo, estas TRS podrian explicar, en parte, la
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menor vida a fatiga en las muestras tratadas mediante LSPwC en comparacion con las

muestras SP.

(@ (b)

(d)
Fig. 3.23. Microestructura TEM cercana a la superficie del acero 253 MA fatigado a Ag, = 0.2%: (a) AR,
(b) LSP2500, (c) LSP5000y (d) SP.

3.2.6. Influencia del tratamiento térmico de recocido en LSPwC

Dado que el acero inoxidable austenitico 253 MA esta disefiado principalmente para
usarse a altas temperaturas, se estudié la estabilidad con la temperatura de las tensiones
residuales y del endurecimiento por deformacidn en la microestructura inducida por
LSPwC. Se seleccion6 el acero LSP2500 con un tratamiento térmico posterior de

recocido de 500 °C durante 8 horas. Dicho tratamiento térmico serd denominado TT.

3.2.6.1. Microestructura despues del tratamiento de recocido
La Fig. 3.24 muestra la microestructura observada por MO de las secciones
transversales del acero 253 MA LSP2500 sin TT (Fig. 3.24(a)) y con TT (Fig. 3.24(b)).
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Al comparar dichas figuras, no se evidencian cambios en el tamafio de grano. Para
corroborar este hecho, utilizando el método de intercepcion, se determiné el tamafio de
grano promedio para las muestras tratadas térmicamente que resulto ser 45 um, el mismo
valor que para las muestras del material sin recocido. En el acero 253 MA la temperatura
de recristalizacién es superior a 900 °C, entonces la exposicion a 500 °C durante 8 horas
no causaria crecimiento de grano. Esto es coincidente con lo reportado en un acero AlSI
316L con LSPwC y con el mismo tratamiento térmico posterior [48].

(b)
Fig. 3.24. Micrografias Opticas de las secciones transversales de 253 MA: (a) LSP2500 y (b) LSP2500
TT.

La Fig. 3.25 presenta la microestructura TEM cercana a la superficie del material
LSP2500 sin TT (Fig. 3.25(a)) y con TT (Fig. 3.25(b)). De esta figura se observa que
luego del TT las maclas se conservaron, mientras que la estructura de dislocaciones
evidencia cierto grado de relajacion a través de una disminucion en la densidad de
dislocaciones. Esto Gltimo ha sido reportado por otros autores en aceros austeniticos
tratados con LSPwC y tratamientos térmicos posteriores [15,48]. Cuando a un material
se le suministra energia térmica, si se alcanza su temperatura de activacion, las
dislocaciones se activan y comienzan a deslizarse y trepar (este movimiento va a depender
de la cantidad de obstaculos que tengan que sortear las dislocaciones y de la cantidad de
energia térmica suministrada). De esta manera, las dislocaciones se juntan y equilibran, y

asi la densidad de dislocaciones disminuye.
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(b)
Fig. 3.25. Microestructura TEM cercana a la superficie del 253 MA: (a) LSP2500 y (b) LSP2500 TT.

3.2.6.2. Dureza después del recocido

Los perfiles de microdureza sobre las secciones transversales de las muestras LSP2500
y LSP2500 TT se muestran en la Fig. 3.26. Al comparar ambas graficas se puede observar
que el recocido no altera demasiado la microdureza que produjo el tratamiento de LSPwC
en el acero 253 MA. Estos resultados se asemejan a lo reportado por Karthik y Swaroop
[15], ellos encontraron que en el acero AISI 321 tratado mediante LSPwC con 1600
pulsos/cm? y luego sometido a un tratamiento de recocido (700 °C durante 2 horas) no
ocasiond una reduccion significante en la dureza respecto del material con LSPwC sin
tratamiento de recocido. Ruiz de Lara de Luis [48] explicd que esto se debe a la gran
cantidad de dislocaciones que el LSPwC genera en el acero, ya que las propias
dislocaciones limitan su movimiento cuando la energia térmica suministrada activa los
procesos de recuperacion. Este autor también analizd la variacion de microdureza que
causa un TT de recocido igual al realizado en este trabajo (500 °C durante 8 horas) en el
acero AISI 316L tratado con LSPwC. El reportd que en el material tratado con 1600
pulsos/cm? cerca de la superficie la dureza es practicamente igual al del material con
LSPwC antes del TT.
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Fig. 3.26. Perfiles de microdureza de los materiales LSP2500 siny con TT.

3.2.6.3. Rugosidad superficial después del tratamiento de recocido

La Tabla 3.3 muestra los valores de la rugosidad superficial para las muestras LSP2500
y LSP2500 TT. Al comparar estos resultados, se infiere que el recocido no ha producido
cambios en la rugosidad superficial. Esto es similar a lo encontrado para el acero AISI
316L [48].

Tabla 3.3. Rugosidad superficial del 253 MA LSP2500 siny con TT.

Ra DeS\{iaci()n
253 MA (um) estandar
(pm)
LSP2500 5.6 0.8
LSP2500 TT 5.6 0.3

3.2.6.4. Estabilidad térmica de las tensiones residuales

En laFig. 3.27 se muestran los resultados de las tensiones residuales medidas mediante
DRX en las muestras del acero inoxidable austenitico 253 MA LSP2500 y LSP2500 TT
en funcién de la profundidad. En la superficie del material con TT, aunque siguen
existiendo TRS debido a la presencia de la capa fundida y resolidificada causada por el
LSPwC, su magnitud es menor a sin TT. Por otro lado, a la profundidad de 0.1 mm, antes
del recocido la CRS medida es -685 MPa y después del TT es -430 MPa. Ademas, puede
observarse que las CRS que antes del recocido se observaban a 0.02 mm, después del

tratamiento térmico se encontraron a aproximadamente 0.03 mm. De esta manera, el TT
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posterior al LSPwC en el acero 253MA relaja tanto las TRS como CRS. Sin embargo,
aun después del TT se encuentran apreciables CRS.

Por lo tanto, se tiene que en el acero 253 MA tratado con LSPwC al ser sometido a un
TT de recocido se relajan en parte las CRS generadas por el tratamiento de LSPwC. Estos
resultados coinciden con los reportados por Prevey y col. [81] para la aleacion Ti-6Al-4V
tratada con LSPwC y luego expuesta a 425 °C durante 10 y 60 minutos, ya que después
de ambos periodos de tiempo se produjo una pequefia pérdida de las CRS cerca de la
superficie, donde el material esta mas deformado por el tratamiento superficial. Por otro
lado, Nalla y col. [82] también estudiaron los cambios que ejerce la temperatura en la
aleacion Ti-6Al-4V tratada con LSPwC, pero sometida a un tratamiento térmico de
recocido a 450 °C por 45 minutos, y encontraron que el TT caus6 una reduccion sustancial
de las CRS cerca de la superficie, lo que represent6 un valor entre 2-3.5 veces menor que
el de las CRS generadas por el LSPwC. En cuanto a Ruiz de Lara de Luis [48], que realizo
el mismo TT que en el presente trabajo, pero en un acero AISI 316L tratado con dos
densidades de pulso diferentes (900 y 1600 pulsos/cm?), él encontré que para la menor
densidad de pulso las CRS se van a cero en la superficie, en cambio en el caso de 1600
pulsos/cm? después del TT las CRS introducidas por el LSPwWC presentaron gran
estabilidad.
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Fig. 3.27. Distribucion de las tensiones residuales del acero 253 MA LSP2500 sin 'y con TT medidas por

difraccion de rayos X.
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CAPITULO IV

Conclusiones

Esta tesis tuvo como objetivo abordar el efecto del LSPwC, con diferentes densidades

de pulso, en el comportamiento a fatiga de dos tipos de aceros inoxidables (ferritico y

austenitico). Las conclusiones del estudio se pueden resumir como sigue:

4.1. Acero inoxidable superferritico UNS S44600

La dureza y rugosidad en la superficie del acero tratado con LSPwC son maés altas
que en la condicion AR, siendo més pronunciado este efecto con el aumento de la
densidad de pulso. En regiones cercanas a la superficie el LSPwC causa corrosion
intergranular y un aumento en la densidad de dislocaciones. Independientemente de
la densidad pulso, el LSPwC induce: en regiones cercanas a la superficie TRS y a
partir de 0.2 mm de profundidad CRS. Estas CRS son de mayor magnitud que las
existentes en el material AR. Ademas, a medida que aumenta la densidad de pulso,
el valor maximo de CRS se alcanza mas cerca de la superficie.

El LSPwC no es eficaz para mejorar la vida a fatiga en LCF. Para rangos de
deformacion plastica altos, el LSPwC deteriora las propiedades a fatiga debido a la
corrosion intergranular. Para rangos de deformacion plastica mas bajos, la ventaja de
la estabilidad de las CRS compensa los efectos de la corrosién intergranular llevando
a que el material tratado alcance la misma vida a fatiga que el material AR.

El tratamiento de LSPwC demostrd ser una técnica eficaz para mejorar la vida a HCF.
La diferencia con LCF se atribuye al papel mas destacado de la no relajacion de las
CRS. Las CRS llevan al retraso de la nucleacién de grietas intergranulares y a la
disminucion de la velocidad de propagacion de las mismas. Este hecho se corrobora
a través de una mayor area de propagacion de grietas y un espaciado de estrias mas
estrecho en la superficie de fractura. La vida a fatiga en HCF aumenta con la densidad
de pulso de LSPwC debido a las CRS mas cercanas a la superficie.

132



4.2. Acero inoxidable austenitico 253 MA (UNS S30815)

En este acero los resultados de la vida a fatiga con tratamientos de LSPwC y SP fueron

comparados:

El LSPwC y el SP incrementan significativamente la dureza cerca de la superficie,
siendo la generada por el SP mayor que la generada por el LSPwC. Sélo el LSPwC
con la mayor densidad de pulso causa un aumento de la rugosidad. En los materiales
con LSPwC y SP se observa una gran densidad de maclas mecénicas y dislocaciones
en comparacion con el material AR. EI LSPwC produce TRS en la superficie y
elevadas CRS que alcanzan una penetracion mayor que las generadas por SP.
Ademas, cuanto mayor es la densidad de pulso, mayores son las CRS.

El LSPwC y el SP mejoran la vida a fatiga en LCF. Esta mejora se atribuye a la no
relajacion de las CRS durante la fatiga, reflejada en la estabilidad de la
microestructura endurecida por deformacion. Con el aumento de la densidad de pulso
disminuye la vida a fatiga. Este hecho podria explicarse por la mayor rugosidad
superficial a pesar de su mejores CRS. Las muestras SP presentan la mayor vida a
fatiga entre las muestras tratadas. Este hecho podria racionalizarse considerando la
mayor densidad de dislocaciones y maclas inducidas por este tratamiento y la
ausencia de TRS en la superficie.

El tratamiento térmico posterior al LSPwC, a 500 °C durante 8 horas, no causa
cambios en el tamafio de grano, ni en rugosidad superficial, ni modifica demasiado
la microdureza, mientras que relaja parcialmente tanto las TRS como las CRS. Cabe
notar que aun después del tratamiento térmico se encuentran apreciables CRS. Esto
se evidencia con la conservacion parcial de la estructura de dislocaciones y la

permanencia de las maclas luego del tratamiento térmico.
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4.3. Resumen de las conclusiones

El tratamiento de LSPwC:

Acero inoxidable superferritico
UNS S44600

Acero inoxidable austenitico
253 MA

* No causa cambios en el tamafio de grano.

* Provoca corrosion intergranular.

* No provoca corrosién intergranular.

* Aumenta la dureza superficial.

* Aumenta la rugosidad con el aumento de la
densidad de pulso.

* Aumenta la rugosidad superficial sélo para
la mayor densidad de pulso.

* Genera TRS en la superficie por la ausencia de capa protectora.

* Genera CRS.
* Cerca de la superficie, a mayor densidad de pulso, mayores CRS.

* Aumenta la densidad de dislocaciones con
la densidad de pulso.

* Aumenta la densidad de dislocaciones e
induce maclas mecanicas.

* No mejora la vida a LCF.

* Mejora la vida a LCF.

* Mejora la vida a HCF, aumentando con la
densidad de pulso.

Acero inoxidable austenitico 253 MA

El tratamiento de LSPwC:

El tratamiento de SP:

* No causa cambios en el tamafio de grano.

* Induce maclas mecanicas.

* No induce martensita por deformacion.

* Induce martensita por deformacion.

* Aumenta la dureza superficial.

* Aumenta la dureza superficial mas que el
LSPwC.

* Aumenta la rugosidad superficial sélo para
la mayor densidad de pulso.

* No aumenta la rugosidad.

* Genera CRS.

* Cerca de la superficie, a mayor densidad de
pulso, mayores CRS.

* Genera CRS.

* Las CRS alcanzan menor penetracion que
con LSPwC.

* Mejora la vida a LCF.

El tratamiento térmico de recocido después del L SPwC:

Acero inoxidable austenitico 253 MA

* No causa cambios en el tamafio de grano.

* Disminuye la densidad de dislocaciones, pero no causa cambios en la estructura de maclas
mecanicas.

* No modifica demasiado la microdureza.

* No modifica la rugosidad.

* Relaja parcialmente las TRS y las CRS.
* Se conservan apreciables CRS.
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CAPITULO YV

Perspectivas a futuro

Como se ha mencionado anteriormente, el LSP ofrece ventajas comparativas al
tratamiento superficial convencional de SP en cuanto a los valores y a la profundidad de
las CRS. En particular, el LSPwC se realiza a baja energia, pulso corto, sin capa
protectora, con una superposicion programada de pulsos en contraste con el LSP
convencional [1]. Las ventajas del LSPwC sobre el LSP es que durante el tratamiento la
capa protectora se dafia severamente, y por esto requiere un reemplazo frecuente, lo que
hace que el LSP sea mas lento, menos eficiente y mas costoso en aplicaciones industriales
[2]. Ademaés, el LSPwC es méas practico en ambientes hostiles que requieren una
operacion completamente remota, como por ejemplo en instalaciones nucleares [3]. Sin
embargo, los efectos térmicos del LSPwC producen en la superficie una capa fundida y
resolidificada, de entre 5 a 10 micrones, que puede provocar TRS y un aumento de
rugosidad perjudicando la vida a fatiga. En esta tesis, en el régimen de LCF en el acero
inoxidable austeninico 253 MA estos efectos adversos del LSPwC llevan a una menor
vida a fatiga que el SP. Por otro lado, més alla de los efectos adversos antes citados en el
acero inoxidable ferritico UNS S44600, los efectos térmicos causados por la ausencia de
capa protectora han dado lugar a corrosion intergranular por sensibilizacién no mejorando
la vida a fatiga en LCF en relacién con la condicion AR. Algunos autores a fin de evitar
la influencia negativa de estos efectos sobre el comportamiento en fatiga han
implementado técnicas de posprocesamiento [4,5]. En este sentido, Sun y col. [4]
remueven una capa superficial muy fina por mecanizado para mejorar el acabado
superficial de la superaleacion GH4169 tratada con LSPwC. Luego de este proceso de
posmecanizado la CRS maxima es mayor que la del material con LSPwC, mientras que
la profundidad que alcanzan las CRS es menor. Sin embargo, dicho posmecanizado
aumenta la vida en fatiga en relacion con el material con tratamiento de LSPwC. Por otro
lado, una de las técnicas de posprocesamiento de materiales industriales mas utilizada es
el electropulido. La ventaja adicional de esta técnica sobre el mecanizado es que la

distribucion de las tensiones residuales debajo de la capa removida no se ve afectada
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significativamente [5-7]. En este sentido, Yong y col. [8] han utilizado la técnica de
electropulido como posprocesamiento al tratamiento de LSPwC con el fin de evaluar su
efecto sobre la vida a HCF en un acero 32CrNi. Estos autores reportaron que dicho
posprocesamiento elimina la capa ablativa y las TRS inducidas por el LSPwC,
aumentando significativamente la vida a fatiga. Teniendo en cuenta lo expuesto
anteriormente, una tarea propuesta para el futuro seria el posprocesamiento de aceros
tratados con LSPwC y la posterior evaluacion de su vida a fatiga. En el caso del acero
UNS S44600, con corrosion intergranular, se utilizaria la técnica de mecanizado. A pesar
de que esta técnica modificaria las CRS inducidas por LSPwC se corre el riesgo que el
electropulido copie la irregular textura superficial de la corrosion intergranular. De este
modo, no se lograria eliminar el principal efecto adverso en la vida a fatiga de este
material. Por otro lado, en el caso del acero 253 MA se emplearia la técnica de
electropulido con el proposito de atenuar los adversos efectos térmicos del LSPwC a fin
de lograr una mayor vida a fatiga que con el tratamiento de SP.

En la tesis se ha reportado que en el acero 253 MA tratado con LSPwC las CRS,
reflejadas en el endurecimiento por deformacidn, son estables durante la fatiga llevando
a una mejora de la vida a fatiga. Ademas, durante el tratamiento térmico posterior al
LSPwC se ha observado que, aunque las CRS se relajan en una cierta proporcion adn
conservan valores apreciables. Se planea en el futuro la realizacion de ensayos de fatiga
en el régimen de LCF a temperaturas de entre 200 °C y 500 °C a fin de evaluar el efecto
conjunto de temperatura y fatiga. Se estudiara la relajacion de las CRS cuando ambos
mecanismos operan conjuntamente considerando también la posible ocurrencia de
manifestaciones de envejecimiento por deformacion dinamico (DSA). Los Unicos
trabajos encontrados en la literatura que relacionan el DSA vy el LSP se refieren a la
realizacion de LSP en sustratos que se calientan a ciertas temperaturas, WLSP (warm
laser shock peening) [9,10]. EI WLSP es una técnica de procesamiento de superficie
termomecanica que integra las ventajas del LSP, el DSA 'y la precipitacion dindmica (DP)
para generar microestructuras Gnicas con una alta estabilidad. En este sentido, no se ha
reportado investigaciones sobre la influencia del DSA en materiales tratados con LSPwC

fatigados a temperaturas intermedias.
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