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Resumen

La fragilizacion por hidrogeno (FPH) reduce la ductilidad y tenacidad de los aceros expuestos
a hidrogeno. En este trabajo se evalu6 la FPH en aceros de baja aleacion templados y revenidos,
con contenidos de niquel entre 0 y 5% p/p, mediante ensayos de fractura en flexion tras
precarga electroquimica de hidrogeno en medio acuoso. Se desarrollaron dispositivos
experimentales para la introduccién controlada de hidrégeno y se emplearon técnicas de
medicion de crecimiento de fisura, Direct Current Potential Drop (DCPD) y Reduction Data
Normalization (RDN). Se estudio el efecto de la velocidad de ensayo, identificando que
velocidades mas bajas generan mayor fragilizacion debido a la mayor difusion de hidrogeno a
la punta de fisura. Los resultados mostraron que no existe una tendencia clara entre el contenido
de niquel y la susceptibilidad a la FPH. La fractografia revel6 cambios en los modos de fractura
en funcion de las condiciones de ensayo. Este estudio aporta herramientas para caracterizar
FPH en contextos industriales vinculados al uso de hidrogeno.

Palabras claves: Fragilizacion por hidrogeno (FPH), aceros con niquel, precarga
electroquimica, ensayos de fractura, velocidad de ensayo, tenacidad a la fractura.
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Abstract

Hydrogen embrittlement (HE) reduces the ductility and toughness of steels exposed to
hydrogen. This work assessed HE in quenched and tempered low-alloy steels with nickel
contents ranging from 0 to 5 wt.%, through fracture toughness tests in bending after
electrochemical hydrogen precharging in aqueous environment. Experimental setups were
developed for controlled hydrogen charging, and crack monitoring was performed using Direct
Current Potential Drop (DCPD) and Reduction Data Normalization (RDN) techniques. The
influence of loading rate was studied, revealing that lower rates result in greater embrittlement
due to enhanced hydrogen diffusion to the crack tip. Results showed no clear correlation
between nickel content and susceptibility to HE. Fractographic analysis revealed changes in
fracture modes depending on the test conditions. This study contributes useful tools for
characterizing HE in industrial contexts involving hydrogen technologies.

Keywords: Hydrogen embrittlement (HE), nickel-alloyed steels, electrochemical precharging,
fracture testing, loading rate, fracture toughness.
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1 Introduccion

1.1 Motivacion

El hidrogeno (H) disuelto en aceros disminuye la ductilidad y la tenacidad, promoviendo
nucleaciéon y avance de fisuras [1]. Estos efectos nocivos del hidrégeno en propiedades
mecanicas son la consecuencia macroscopica de la fragilizacion por hidrégeno (FPH),
resultante de interacciones atomicas entre el hidrogeno disuelto en el acero y el campo de
tensiones y deformaciones elésticas y plasticas existentes en vértices de concentradores de
tensiones y fisuras.

El estudio de la FPH es de interés actual en la Comisién Nacional de Energia Atomica, que
asumio la tarea de reactivar la Planta Industrial de Agua Pesada (PIAP). En dicha planta hay
diversos componentes que operan bajo servicio de hidrogeno gaseoso y deuterio, un isdtopo
del hidrégeno, a presiones de hasta 220 bar. Analizar la integridad de estos componentes frente
al fenomeno de fragilizacion por hidrogeno requiere de un conocimiento del comportamiento
del hidrogeno en los aceros y de las alternativas de ensayo para cuantificarlo.

Por otro lado, existe un interés mundial en el uso de hidrogeno como vector energético. Se lo
denomina vector porque no se encuentra como fuente de energia en la naturaleza, sino que debe
ser producido utilizando energia fosil, renovable, o nuclear. Se espera que en el futuro el costo
de generacion de energia renovable disminuya, pudiendo darse el escenario de que
periddicamente pueda fabricarse hidrogeno (denominado “verde”) en electrolizadores, para ser
utilizado luego en periodos de baja generacion de energia renovable para produccion de
electricidad, o como insumo de industrias quimicas o sidertrgicas, o como fuente de energia
para transporte. Bajo este escenario, serd necesario contar con una infraestructura apta para el
transporte de hidrégeno gaseoso, nueva o reacondicionada a partir de infraestructura existente
(por ejemplo, gasoductos). El estudio de técnicas para caracterizar FPH es fundamental para
garantizar la integridad de esta infraestructura.

La fragilizacion por hidrogeno se manifiesta tanto en componentes expuestos a medios acuosos
corrosivos como a atmdsferas de hidrogeno gaseoso. Una complicacion para el estudio de
fragilizacion por hidrogeno en atmosfera gaseosa es que se requieren autoclaves con
dispositivos de seguridad complejos, ya que el hidrogeno gaseoso es un gas explosivo. La carga
de hidrégeno mediante medios acuosos se puede realizar con dispositivos experimentales
mucho mas simples, basados en celdas de vidrio o acrilico para contener soluciones acuosas.
Bajo la hipdtesis de que una vez dentro de la red metalica la difusion de hidroégeno y la
interaccion con la microestructura es similar independientemente de su origen, la carga de
hidrogeno en medio acuoso permite simplificar enormemente los estudios de FPH.

En este trabajo se propone utilizar carga de hidrogeno en medio acuoso para investigar el efecto
del niquel (Ni) en FPH de aceros. Por un lado, el niquel disminuye la temperatura de transicion
ductil-fragil y aumenta la templabilidad, permitiendo la uniformidad de microestructura en
componentes de gran espesor [2]. Por esta razon, hay componentes estructurales de PIAP
expuestos a hidrégeno gaseoso con elevados contenidos de niquel. Por otro lado, su contenido
maximo se encuentra limitado por norma ISO 15156 (2015) en 1% en peso para aceros
utilizados en la industria del petréleo y gas en medios con H»S disuelto [3], en los que la FPH
es el principal mecanismo de fisuracion. En forma similar, para construccion de ductos
resistentes a hidrégeno gaseoso ASME B31.12 [4] limita el contenido de niquel en un 0,5 %
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en peso. En investigaciones previas del grupo se determind que el niquel disminuye el
coeficiente de difusion de hidrogeno y la solubilidad de hidrégeno [5]. A su vez, promueve la
formacion de picaduras y fisuras incipientes en presencia de tensiones en medios con HoS
disuelto [6], [7], [8], mediante un mecanismo de naturaleza anoddica. Si bien estos ultimos
resultados parecen avalar el limite en niquel impuesto por ISO 15156 (2015) para aceros para
servicio en H2S, en hidrogeno gaseoso no es posible la disolucion metalica y por lo tanto no se
encuentra activo el mecanismo anddico que causa la presencia de fisuras incipientes en medio
acuoso con H»S disuelto. Por lo tanto, en este trabajo se propone investigar fractura de aceros
aleados con niquel en aire, luego de carga en hidrégeno en medio acuoso, buscando simular
exposicion a hidrogeno gaseoso.

1.2 Objetivos

e Puesta a punto de dispositivos experimentales requeridos para el estudio de
fragilizacion por hidrogeno, utilizando probetas fractomecénicas precargadas con
hidrogeno en fase acuosa.

e Determinar el efecto del contenido de niquel en la tenacidad a la fractura de aceros y su
fragilizacion, previo y luego a una precarga de hidrogeno en fase acuosa.

e Optimizar la velocidad de ensayo en muestras precargadas con hidrogeno, a fin de
minimizar las pérdidas por efusion de hidroégeno.

1.3 Marco teorico

El dafio por hidrogeno consiste en el deterioro de las propiedades de un material por su
interaccion con el hidrogeno [1]. Existen diferentes tipos de dafio que se manifiestan segtn las
condiciones de temperatura y presion en servicio. A temperaturas mayores a los 200 °C y en
presencia de hidrogeno gaseoso (Hz) a alta presion o agua presurizada ocurre el ataque por
hidrogeno (High Temperature Hydrogen Attack, HTHA), los aceros sufren una descarburacion
por formacion in situ de metano provocando fisuracion intergranular. A temperatura ambiente
y en exposicion a un medio con H pueden ocurrir la fisuraciéon inducida por hidrogeno
(Hydrogen Induced Cracking, HIC) en la cual se forman fisuras conteniendo H; y la
fragilizacion por hidrégeno (Hydrogen Embrittlement, HE) que consiste en la nucleacion y
propagacion de fisuras en presencia de tensiones. En particular, en este trabajo se estudiard la
fragilizacion por hidrogeno (FPH) de aceros de baja aleacion aleados con Ni.

En esta seccion se presenta una revision bibliografica de los fundamentos que sustentan la FPH
en aceros aleados con niquel. Se aborda, en primer lugar, el ingreso, transporte y atrapamiento
del hidrogeno en la red cristalina, considerando tanto medios acuosos como gaseosos. Luego,
se analizan los efectos del hidrogeno en las propiedades mecanicas, con énfasis en la reduccion
de tenacidad y ductilidad, asi como en los mecanismos de nucleacion y propagacion de fisuras.
Posteriormente, se discute el impacto del sulthidrico (H2S) en medios corrosivos, su interaccion
con el acero y su rol en la permeacion de hidrogeno. Finalmente, se examina la influencia del
niquel en la FPH, especialmente en medios con H>S, y se revisan los ensayos de fractura
utilizados para caracterizar este fenomeno.
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1.3.1 Ingreso, transporte y trampas de hidrogeno en aceros

Las principales vias de ingreso de hidrogeno al acero son desde fase acuosa (H20O), atmosfera
gaseosa (H2) y por descomposicion a alta temperatura de compuestos hidrogenados (vapor de
agua, hidrocarburos, entre otros). La fuente de hidrogeno empleada en este trabajo es el medio
acuoso.

El hidrégeno penetra al metal en estado atomico (H), mientras que en el medio ambiente existe
formando moléculas ya sea combinado consigo mismo (Hz), combinado con otros compuestos
(H20, hidrocarburos) o como producto de disociacion de acidos (H'). En una atmosfera gaseosa
el ingreso de hidrégeno ocurre en tres etapas: (1) adsorcion de la molécula de hidrogeno sobre
la superficie del metal y disociacion de la misma (R1); (2) absorcion subsuperficial de
hidrogeno atomico en sitios intersticiales de la red cristalina; (3) difusion en el metal a través
de los sitios intersticiales [1]. La etapa (1) esta catalizada por la transferencia de electrones
provenientes del metal a la molécula H> resultando en una quimisorcion disociativa [9],
descripta por la siguiente reaccion:

Hy(g) S Hags + Hags  (R1)

La presencia de oxido en la superficie, la temperatura y presion de H> son las variables
principales que afectan al ingreso de hidrogeno en fase gaseosa [1].

En medio acuoso el ingreso de hidrégeno ocurre mediante un proceso electroquimico que
involucra la reaccion de evolucion de hidrogeno (REH):

2H*(ac) + 2e” S Hy(g) (R2)

Por simplicidad, R2 y las siguientes reacciones que se presentaran corresponden s6lo a medio
acido.

La REH es posible si el potencial es menor al potencial reversible asociado a dicha reaccion.
Esto se puede lograr aplicando un potencial catédico o por corrosion a circuito abierto de
metales activos, por ejemplo, del hierro (Fe) tal como sucede en este trabajo:

Fe (s) s Fe?*(ac) + 2e~ (R3)

La reaccion R2 ocurre en dos etapas. En primer lugar, la reduccion de protones seguida de una
quimisorcion en la superficie del acero (R4). En segundo lugar, una recombinacion-desorcion
quimica (R5) o electroquimica (R6).

Hf(ac) + e~ S Hys (R4
2Hads S HZ (g) (RS)
H*(ac) + Hygs + €~ S Ha(g)  (R6)

Sin embargo, dependiendo de la cinética de las reacciones R5 y R6 podria ocurrir una absorcion
de H (R7). Al igual que en fase gaseosa el H se comporta como soluto intersticial.

Hads S Habs (R7)

La presencia de ciertos elementos en solucion promueve la absorcion de H. En el caso de hierro
y aceros se trata de elementos formadores de hidruros como AsHz, H>Se, H>S, PH3 y SbH3 [10].
A estos elementos se los denomina venenos ya que inhiben la recombinacion de H. Existen
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varios mecanismos propuestos que explican este fenomeno, uno de ellos es la adsorcion de
atomos veneno en sitios de Hags disminuyendo la probabilidad de encuentro de dos hidrégenos
adsorbidos en sitios adyacentes para la recombinacion [11].

La concentracion de H en sitios intersticiales (C; ) del acero expuesto a gas hidrogeno esta dada
por la expresion [9]:

C, = Sf'Y? = Syexp(—Es/RT) fY/?  (Ec. 1)

Donde S es la solubilidad, S, un factor preexponencial, E el calor de disolucion, R constante
universal de los gases, T la temperatura absoluta y f la fugacidad de hidrogeno que se relaciona
con la presion del gas (P) mediante:

f = Pexp(Pb/RT) (Ec.2)

Donde b es una constante de la ecuacion de estado Noble-Abel. A bajas presiones (P < 200
atm) la desviacion respecto al comportamiento ideal de los gases es menor y por lo tanto el
factor exponencial de Ec. 2 tiende a la unidad. Consecuentemente f — Py laEc. 1 se simplifica
dando la forma de la ley de Sievert, comunmente utilizada en dafio por hidrégeno:

C, = SPY/? = S, exp(—E,/RT) P*/?> (Ec.3)

La solubilidad de H en el acero, S, depende no solo de la temperatura sino también de la
estructura cristalina a través de E; y Sy. La solubilidad aumenta con la temperatura y es mayor
en acero ¥y (FCC) que en acero a (BCC). Notar que C; aumenta con S y la presion.

Tanto en fase gaseosa o medio acuoso, la presencia de peliculas de 6xidos, sulfuros o suciedad
en la superficie del acero actian como barreras que retardan el ingreso de H o lo impiden
dependiendo el tipo de pelicula [10].

Una vez que el hidrégeno, proveniente de medio gaseoso o acuoso, es absorbido se aloja en los
sitios intersticiales de la red en region subsuperficial del acero. Luego penetra hacia el interior
del acero o bulk por difusion a través de sitios intersticiales de la red cristalina. El pardmetro
que caracteriza al fenémeno de difusion es el coeficiente de difusion de hidrogeno (D;) en la
red cuya magnitud se puede calcular mediante la siguiente expresion tipo Arrhenius [9]:

D, = Dy exp(—E4/RT) (Ec. 4)

Donde E; es la energia de activacion que el H debe superar para pasar de un sitio intersticial a
otro y Dy un factor preexponencial.

Segun la primera ley de Fick el flujo de H desde la superficie hacia el bulk (J) depende de D
y el gradiente de concentracion de hidrogeno disuelto (0C;,/dx) que es la fuerza impulsora para
la difusioén [12]:

J =-=D;(0C,/dx) (Ec.5)

La primera ley de Fick asume estado estacionario, medio isotropico y diluido lo que implica
que D; es independiente de la concentracion e igual en todas las direcciones del material. Se
suponen muestras prismaticas y para mayor simplificacion se supondra que el H ingresa por
las caras paralelas que posean la menor distancia entre si, es decir por las caras correspondientes
al espesor. Esto permite simplificar el problema de difusion ya que el transporte es

10
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unidimensional. Por lo tanto, la Ec. 5 considera transporte de H unicamente en la direccion
perpendicular a dichas caras designada como x. El signo negativo en Ec. 5 indica que el sentido
de difusion es contrario al sentido en el que incrementa C.

Las hipodtesis correspondientes a la primera ley de Fick se cumplen en los ensayos de
permeacion de H de membranas delgadas, una vez alcanzado el estado estacionario. Estos
ensayos permiten calcular C; en la cara del acero expuesta al medio de ingreso de hidrogeno
mediante:

CL=Jss2l/Dy  (Ec. 6)

Donde J,, es el flujo de H en estado estacionario medible en el ensayo, [ es la mitad del espesor
de la membrana y D; se obtiene de bibliografia. Esta expresion proviene de la Ec. 5
considerando las condiciones de contorno del ensayo de permeacion, C; constante en la cara
de ingreso e igual a 0 en la cara de egreso.

En la Figura 1.1 se esquematiza la celda de permeacion de Devanathan & Stachurski [13]. La
misma estd dividida en dos compartimientos por una lamina delgada del metal a estudiar. En
el lado de carga (catddico), se genera hidrogeno atdémico por procesos electroquimicos en
solucion acida (Figura 1.1a) o por carga gaseosa (Figura 1.1b), mientras que en el lado de
deteccion (anodico), se mide la corriente i producida por la oxidacién del hidrégeno que
permea a través del metal. Para ello, en la celda de deteccidon se aplica un potencial anddico
con respecto al reversible de la REH (R2) y se recubre la ldmina de metal con paladio (Pd) a
fin de minimizar la interferencia por oxidacion de hierro.

H,5 (g)
l
o akbe Hads 5
5% NACE A soln. NaOH 0.1M
Celda de Generacion Celda de Deteccidn  Referencias

(Potencial de Circuito Abierto) - Capa de producto de corrosién

=== Recubrimiento de paladio
Membrana de acero

b)

Celda de Generacion Celda de Deteccidén
(Carga Gaseosa)

Figura 1.1 Esquema de la configuracion experimental para permeacion de hidrogeno con a) generacion de hidrégeno a
OCP, b) carga de hidrogeno gaseosa. RE: Electrodo de referencia, CE.: Contraelectrodo, POT: potenciostato [8]

De esta manera se obtienen las curvas de permeacion de H en las que se grafica la variacion
temporal de i (Figura 1.2). Cuando se alcanza el estado estacionario la corriente se estabiliza
en un valor i, constante. Es este valor el que se utiliza para calcular /;; mediante:

11
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Jss = iw/F  (Ec.7)

Donde F es la constante de Faraday. Luego del estado estacionario, el decaimiento se debe a
que se suspende el suministro de hidrogeno atdmico en la cara de ingreso, lo cual se puede
lograr en la practica vaciando la celda de generacion o inyectando aire, segun se trate de carga
acuosa o gaseosa.
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Figura 1.2 Curva tipica obtenida en un ensayo de permeacion que representa la variacion temporal de la corriente de
oxidacion de hidrogeno [13]

Si se calcula C;, mediante Ec. 6 y ese valor se introduce en la ley de Sievert (Ec. 3) se puede
calcular una presion equivalente en medio acuoso P, que indica la presion de H que se
necesitaria para llegar al mismo valor de C;. En medios acuosos facilmente se pueden alcanzar
valores de €}, asociados a valores de P,,; demasiados altos para lograr en fase gaseosa. Por lo
tanto, los medios acuosos representan una condicidn mas severa respecto a los mecanismos de

dafio por H que la exposicion a Hz a elevadas presiones, la cual en la practica no suele superar
los 100 MPa [14].

La segunda ley de Fick es una ecuacion diferencial que representa el caso de difusion no
estacionario en el que hay una variacion de dC; /dx en el tiempo (t) [12]:

aC, (x,t)/dt = D,(32C, (x,t)/dx?)  (Ec.8)

La Ec. 8 resulta de un balance de masa de un elemento diferencial de volumen y de aplicar la
Ec. 5. Por lo tanto, las hipdtesis de medio isotrdpico y diluido son contempladas también en la
segunda ley de Fick. Ademés Ec. 8 asume que no hay conveccion ni influencia de campos
externos (difusion pura) y que no hay reacciones quimicas.

Dado que se considerara flujo de H unidireccional se podria modelar a las muestras prismaticas
como una placa infinita de espesor 21 siendo [ el semi espesor. A continuacion, se presenta la
solucion de la Ec. 8 para placa infinita con una concentracion de H inicial uniforme C, en

—Il < x <l y una concentracion constante C; en las superficies x = —ly x = [ [12]:
CL=Co _ 1 4y (D" _ T(2n+1)2%n? @n+1)mx
R 1 nzﬂ:o Py exp{ }cos (Ec.9)
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Donde T = D, t/1?> y X = x/l son parametros adimensionales de tal manera que se puedan
tabular y graficar los valores de (C;, — Cy)/(Cy — Cy) para todos los valores de D;, [, t y x
(Figura 1.3). Tener en cuenta que por simetria del problema el flujo neto de H en el centro de
la placa, x = 0, es nulo.

1-0

0-8

02

0

xfl

Figura 1.3 Distribucion de la concentracion de H a diferentes tiempos en placa infinita —l < x < | con concentracion
inicial de H uniforme C, y concentracioén superficial C;. Cada curva corresponde a un valor de Dt/12[12]

A temperaturas cercanas a la ambiente existe una gran dispersion en los valores de D; medidos
en el hierro a (BCC), variando entre 4x10™ cm?/s y 8x10”° cm?/s [1]. Estos valores se alejan
de los calculados por Ec. 4. La causa principal del fendmeno es que a esas temperaturas el H
no se aloja Unicamente en los sitios intersticiales de la red, sino también en defectos
microestructurales como vacancias (defectos puntuales), dislocaciones (defectos lineales) e
interfaces (defectos superficiales). Los defectos son sitios con mayor volumen libre que los
sitios intersticiales para alojar &tomos de H, por lo tanto, la energia potencial para el H en los
defectos es menor que en los sitios intersticiales [9]. De este modo, los defectos de la red
retienen atomos de H disminuyendo la velocidad de difusion y aumentando la solubilidad, por
ello reciben el nombre de trampas.

A una dada temperatura, las trampas se pueden clasificar en trampas reversible € irreversibles.
Esta distincion se hace en funcion de la probabilidad que tiene un atomo de H de salir de la
trampa y pasar a un sitio intersticial vecino. A su vez, esta probabilidad depende de la energia
de atrapado (E,) que es la diferencia de energia potencial del H en un sitio intersticial y en una
trampa dada. Las trampas irreversibles tienen alta E}, entonces el H tiene poca probabilidad de
salir de ella, es decir, actuian como sumideros de H. En cambio, las trampas reversibles tienen
baja Ej, entonces la probabilidad de H de salir de ella es alta actuando como sumidero o fuente
de H dependiendo de las condiciones.
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La concentracion total de hidrogeno en el acero (Cy) es la suma de la concentracion de H en
sitios intersticiales (C}) y en trampas (Cr):
CH = CL + CT (EC 10)

Anteriormente se mencion6 como obtener C; para medio gaseoso (Ec. 3) y acuoso (Ec. 6). Sean
0, y 07 las fracciones de sitios intersticiales ocupados y trampas ocupadas respectivamente.
En equilibrio ambas se relacionan mediante la siguiente expresion [9]:

br _ 6L Ep
1-6r  1-6; €Xp (RT) (Ec. 11)

Si N; y N7 son las densidades de sitios intersticiales y trampas (sitios/volumen) en el acero se
cumple que C;, = 6, N, y Cr = ONr. Cr serda mayor para trampas con mayor Ej, asociadas. La
variacion de Cr con la temperatura se ilustra en la Figura 1.4 [15], donde se ve que a bajas
temperaturas el aporte de Cr a Cy es maximo. Cuando la energia térmica supera E,, Cr
comienza a disminuir exponencialmente hasta que Cy = C;..
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Figura 1.4 Concentracion de hidrogeno en funcion de la temperatura para el hierro. La linea solida corresponde a Cy,
calculado mediante ley de Sievert para una presion de 545 Pa. La concentracion total de hidrogeno Cy = Cp + Cr se
grafica para Np=9x10" sitios/cm? (linea discontinua) y Np=1x10"7 sitios/cm?(linea punteada) [15]

Si bien las trampas aumentan la solubilidad aparente (Ec. 11) ralentizan la difusion de
hidrogeno en el acero. La Ec. 4 para el coeficiente de difusion D; no considera el efecto de las
trampas. Surge asi un parametro de difusion alternativo, el coeficiente de difusion efectivo
(Defr) que depende de Dy y Or:

CL

Deff = DLm (EC 12)

Si la ocupacion de trampas es baja (0 < 1) se tiene:
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Desf = DLﬁ =D, [1 + x—:exp (;f’;b)] (Ec. 13)

Ambas expresiones indican que siempre D¢y < D. Sin embargo, si 87 — 1 entonces Desr —

D; (Ec. 12). También, si la temperatura es elevada las trampas pierden su efectividad para
atrapar H entonces Dosr — Dy, (Ec. 13).

Las Ec. 11, Ec. 12 y Ec. 13 asumen equilibrio entre el H en trampas y sitios intersticiales, es
decir, el flujo de H ingresando a las trampas es igual al flujo de H saliendo de ellas (estado
estacionario) [9]. Consecuentemente, se limitan solo a trampas reversibles ya que las trampas
irreversibles en estado estacionario saturan independientemente del valor de C; [1] y ademaés
el H no sale facilmente de las mismas. Por este mismo motivo, las trampas irreversibles no
afectan el proceso de difusion. Cuando el H se encuentra en trampas reversibles o en sitios
intersticiales se lo llama hidrogeno difusible.

Los ensayos de permeacion de H permiten determinar experimentalmente Desr a partir del
transitorio de las curvas de permeacion [13] (Figura 1.2). Las expresiones utilizadas son:

Deff,tl = l2/6tl (EC 14)
Deff,tb = l2/277.'2tb (EC 15)

Donde [ es el espesor de la membrana de metal y tanto t; como t; son tiempos caracteristicos
del transitorio de permeacion que se obtienen como indica la Figura 1.2.

1.3.2 Fragilizacion por hidrogeno

La fragilizacion por hidrogeno (FPH) degrada las propiedades mecanicas del material,
especialmente produce una diminucion importante en la ductilidad y la tenacidad [1]. El
hidrégeno facilita la nucleacion y propagacion de fisuras causando esta alteracion en las
propiedades mecanicas [9]. Sin embargo, el fenomeno de FPH ocurre sdlo bajo tres condiciones
necesarias: concentracion de H (Cy) mayor a una concentracion critica (C,), material sometido
a tension aplicada y/o residual (o) mayor a tension critica (o,) y microestructura susceptible
(Figura 1.5) [1].

Ch

FPH

Figura 1.5 Variables de la FPH [1]
Este fendmeno puede afectar a los aceros en sus etapas de elaboracion, fabricacion o servicio.
En la elaboracion se manifiesta como fisuras, flakes por su nombre en inglés, resultantes del H
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en solucion en el metal solidificado en conjunto con tensiones residuales. En la fabricacion
ocurre por procesos de soldadura (fisuracion en frio), proteccion catddica o recubrimientos
electroliticos. En servicio ocurre por exposicion del componente a H, gaseoso, proteccion
catodica excesiva o medios corrosivos, en particular, cuando contienen H»S disuelto [1].

La presencia de tensiones aplicadas y/o residuales en el material incrementa la concentracion
de H en la red (C;). Las regiones del material con tensiones triaxiales se expanden por la
componente hidrostatica del campo de tensiones, aumentando el volumen de los sitios
intersticiales. Consecuentemente, una mayor fraccion de estos sitios puede alojar atomos de H.

La concentracion de H en la red afectada por tensiones (C}, ;) depende exponencialmente de la

tension normal media (o, = m) y del volumen molar de H en solucion (V) [9]:

Crs = CLexp(B/RT) = C, exp(0,,Vy/RT) (Ec. 16)

Las puntas de entallas y fisuras actian como concentradores de tensiones. Suponiendo una
fisura a lo largo de la direccion x, la Figura 1.6 esquematiza la distribucion de tensiones
normales delante de la misma (ay,,). En el célculo de esta distribucion se asumi¢ deformacion
plana, fluencia a pequefia escala y material elastopléstico con o sin endurecimiento. Los niveles
de tensiones delante de una fisura exceden la tension de fluencia (o, 6 g,) debido al estado
hidrostatico de tensiones. En el caso de un solido idealmente plastico la tensidn maxima es
aproximadamente 30y, y cuando hay endurecimiento por deformacion es ain mayor.
Consecuentemente, el nivel de tensiones es superior en aquellos materiales de mayor
resistencia mecanica y dureza. Notar que la distancia delante de la fisura se mide en términos
de K;2/ 0'335 siendo K; el factor de intensidad de tensiones elastico de Irwin. Esto indica que un
aumento en la tensién remota (o), y por lo tanto un incremento en K;, expande la curva de
distribucion de tensiones sobre una region mas ancha del material delante de la fisura, pero no
cambia el maximo en el nivel de tensiones [16].

En la superficie libre de la fisura se tiene a,, = 0, por lo tanto el estado hidrostatico de
tensiones no es posible alli sino que se encuentra a una distancia critica (X,,) delante de la
fisura donde las tensiones hidrostaticas son maximas [16]. El valor de X, esta dado por la
siguiente expresion:

X ~ 28, = K,*/Eoys  (Ec.17)

Donde 6, es la apertura de la punta de fisura por deformacion plastica (CTOD en sus siglas en
inglés), concepto que se explicard posteriormente, que depende de K;, el mddulo de elasticidad
E y oy,. Notar que, si se aumenta la tension remota, el maximo de tension se encontrard mas
alejado de la punta de fisura, si se disminuye sucede lo contrario. Por Ec. 16 a la distancia X,
es donde se alcanzan las mayores concentraciones de H ya que o, €s maximo.
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Figura 1.6 Distribucion normal de tensiones en funcion de la posicion delante de la punta de una fisura aguda. La zona
rayada indica la zona de deformacion plastica [16]

El gradiente de tensiones dentro del material, al igual que el gradiente de concentracion, es una
fuerza impulsora para la difusion de H permitiendo su transporte desde las zonas menos

tensionadas a las mas tensionadas hasta alcanzar la concentracion de equilibrio expresada en
Ec. 16 [1].

El efecto de las tensiones se superpone al efecto de las trampas en la concentracion de H.
Combinando Ec. 11 y Ec. 16 se obtiene la expresion para la concentracion de H en trampas en
presencia de tension hidrostatica [17]:

Cros = Cpsexp(E,/RT) = Cexp(E, + B/RT) (Ec. 18)

Crack tip

xer

[

=———— martensite laths

carbides, sulfides
> or oxysulfides

a) b)

Figura 1.7 Zona dilatada por tensiones hidrostaticas a una distancia critica de la punta de fisura (a) y acumulacion de H en
trampas en dicha zona (b) [17]
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Considerando E;, = 30 kJ/mol, valor relativamente bajo, y f = 6 kJ/mol para un acero de
alta resistencia mecanica se tiene una relacion Cr ,/C, mayor a 10°, siendo el efecto de trampa
preponderante frente al efecto de las tensiones [17]. En la punta de una fisura existe una gran
densidad de dislocaciones por deformacion plastica por lo tanto gran parte del H se alojara alli.
La Figura 1.7 esquematiza la difusién y acumulacién de H en la zona de méxima tension
considerando microestructura susceptible e inclusiones.

Existe un valor umbral de Cr , por encima del cual se produce la nucleacion y propagacion de
una fisura. Este valor recibe el nombre de concentracion critica de H (C,). C. depende de la
resistencia mecanica del acero, el tipo de trampa o defecto (dado por la microestructura) y el
nivel de tensiones aplicadas o residuales [1]. Cada defecto tendrd una C, propia, sin embargo,
se puede considerar una C, global del acero que representa la concentracion total a partir de la
cual aparecen las primeras fisuras. En la Figura 1.8 se observan fisuras en la zona de maxima
tension delante de una entalla en un componente con H luego ser sometido a tensiones estaticas
[18].

25 um
Figura 1.8 Fisuras observadas en muestras entalladas e hidrogenadas y luego seccionadas luego de carga estatica [18]

Segun el criterio de fractura de Griffith la propagacion inestable de una fisura sobre un defecto
ocurrird cuando la tension supere una tension critica de fractura (o, ), también llamada tension
de cohesion [19]. Uno de los modelos tedricos de la FPH, la teoria de la descohesion inducida
por H (Hydrogen Enhanced Decohesion, HEDE) plantea que el H en la zona de deformacion
plastica en el extremo de la fisura reduce las fuerzas interatdmicas de cohesion [1]. En otras
palabras, el H disminuye la tension critica de fractura y esto se ve reflejado en la siguiente
ecuacion lineal [20]:

0. =0, —alCr, (Ec. 19)

Donde o,y y o. son las tensiones criticas de fractura en ausencia y presencia de H
respectivamente, y a una constante de unidades MPa/ppm. Este modelo tiene sus limitaciones
ya que no explica los casos de ruptura pléstica, pero en conjunto con otros modelos se puede
explicar ese tipo de fractura [1].

Tal como se explic, la distribucion de tensiones (0yy, 0y, 0;,) delante de punta de fisura o
entalla estd determinada por la resistencia mecanica del acero (gy,) y el nivel de las tensiones
remotas (o) (Figura 1.6). Se considera unicamente las tensiones normales (o) por
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simplificacion. La tension critica (o) depende de la concentracion de H (Cr ;) (Ec. 19) que a
su vez depende de la distribucion de o, (Ec. 18). Por lo tanto, también se genera un perfil de
o, delante de la fisura que serd minimo en la zona de maxima tension donde o, = 30y, ya
que alli Cr ; es maximo. En la Figura 1.9 se grafican estos tres perfiles (0y,,, 0. y Cr 5) delante
de una fisura inicial.

Figura 1.9 Distribucion de tensiones normales, tension critica y concentracion de H delante de una fisura inicial (o, 0.y
CT,U)

Segun el criterio de falla, la fisura se extiende donde oy, > a,, es decir para todo x < x*. Sin
embargo, para que esto ocurra tiene que haber suficiente cantidad de H para que o, disminuya
por debajo de oy, en una extension determinada x < x*. Alternativamente se logra
aumentando las tensiones remotas ya que el perfil g, se desplaza hacia la derecha o en
materiales con mayor agy, ya que el perfil g, se desplaza hacia arriba (Figura 1.9). De esta
manera se explica el concepto de concentracion critica C. y sus dependencias.

Luego de que la fisura crezca hasta x = x*, el H debe difundir hacia la punta de fisura hasta
alcanzar nuevamente la concentracion critica y la fisura avance otro tramo. Es decir, la
propagacion de fisura estd asistida por la difusion de H y por este motivo es un proceso
relativamente lento.

Sin presencia de H en el acero se sabe que si K; < K;. no hay crecimiento de fisura. En
presencia de H existe un valor umbral de K a partir del cual se dan las condiciones necesarias
para que ocurra el crecimiento de fisura por FPH. Este valor se denota como Kry y Kry < Kj¢.
En la Figura 1.10 se muestran tres regiones del grafico del logaritmo de la velocidad de
propagacion de fisura (da/dt) en funcidon de K;. En la region 1 (K; = Kry) la fisura empieza
a propagar y da/dt aumenta rapidamente hasta que la difusion de H comienza a limitar el
proceso. Por lo tanto, en la region 2 (Kyy < K; < Kj¢) da/dt es limitada por la difusion de H
hacia la zona de maxima tension en la punta de fisura. En esta region aumentar K; no tiene un
efecto apreciable en da/dt. Finalmente, en la region 3 (K; = K;.) la fisura propaga tan rapido
que el H no alcanza a difundir hacia la punta de fisura, por lo tanto, el comportamiento es el
mismo que sin presencia de H [21]. En la Figura 1.10 se ilustran los efectos de la concentracion
de H en el acero Cy, 0y5 y la temperatura T en las curvas logda/dt vs. K.
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Figura 1.10 Esquema de las variables criticas que afectan los valores umbral (Kry) vy la velocidad de crecimiento de la
fisura da/dt. La curva azul muestra el efecto del aumento de Cy o de la resistencia mecdnica (0yg), y la curva roja ilustra
el impacto del aumento de temperatura bajo condiciones constantes de Cy y 0y [21]

Cabe destacar que si se parte de un K; inicial en la region 2 aplicando tension remota constante,
la fisura ir4 creciendo junto con K; por FPH, hasta que K; = K. Troiano resume el proceso

de falla por FPH en tres etapas [18]:

i.  Periodo de incubacion.
ii.  Periodo de propagacion relativamente lenta de fisura.
iii.  Periodo de rotura catastrofica con crecimiento de fisura extremadamente rapido.

El periodo de incubacidn, etapa i, es el tiempo transcurrido desde que se aplican tensiones al
acero con H hasta que se alcanza la C, en la punta de fisura. Cuando al componente se le aplica
una tension o desplazamiento constante, la etapa ii recibe el nombre de propagacion subcritica
de fisura. La FPH también se conoce como rotura diferida asistida por H debido al tiempo que
toman las etapas i1y ii para que ocurra la rotura del componente, etapa iii. El fenomeno es de
caracter reversible, es decir si se detecta antes del tiempo de incubacion o antes de aplicar
cargas se puede realizar un tratamiento térmico de desgasado para disminuir el riesgo de
fragilizacion. Sin embargo, no es facilmente detectable por ensayos no destructivos y esto
convierte a la FPH en un fendmeno de dafio muy peligroso [1].

En las Figuras 1.11 y 1.12 se representan las tres etapas de FPH para dos casos distintos. El
primer caso es la fragilizacion por hidrogeno interno (Internal Hydrogen Embrittlement, THE)
y sucede cuando el H ingresa al acero previo a la aplicacion de tension (Figura 1.11). El
segundo caso es la fragilizacion por hidrogeno en el medio ambiente (Hydrogen Enviroment
Embrittlement, HEE) y ocurre cuando el H ingresa durante la aplicacion de la tension (Figura
1.12) [22].

En IHE el H puede introducirse en el material en la etapa de elaboracion (soldadura, fundicion,
recubrimiento, etc.) o por exposicion a medio gaseoso o acuoso de H previo a ser tensionado.
Durante el periodo de incubacion el H difunde desde sitios de la red o trampas reversibles hacia
la punta de fisura. En cambio, en HEE el material estd expuesto a una fuente externa de H, ya
sea un medio acuoso corrosivo con HoS o bien un medio gaseoso de Hz, puro o en mezcla con
otros gases [1]. En el altimo caso, primero deben ocurrir los procesos de adsorcion y absorcion
de H mediante las reacciones correspondientes segun el medio [22]. Una vez en la red el H
puede difundir directamente hacia la zona de concentracion de tensiones.
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Figura 1.11 FPH con fuente interna de H: a) material entallado libre de tensiones con H en la red y trampas, b) aplicacion
de tensiones, c) difusion de H punta de entalla, d) se alcanza la concentracion critica, nuclea y propaga una fisura [1]
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Figura 1.12 FPH con fuente externa de H: a) material entallado y tensionado con H, b) difusion de H punta de entalla, c) se
alcanza la concentracion critica, nuclea y propaga una fisura [1]

La concentracion de H total (Cy) en el acero depende de la severidad del medio y del tiempo
de exposicion, asi como del estado superficial, de la solubilidad, coeficiente de difusion y
estructura del acero. La susceptibilidad a la FPH aumenta con Cy (Figura 1.10), ya que implica
mas H difusible en el acero que puede asistir la propagacion de fisura.

En general, la severidad de la FPH es madxima a temperaturas cercanas a la temperatura
ambiente y se vuelve menos severa o desaparece a temperaturas mas altas o mas bajas (Figura
1.13). A bajas temperaturas aumenta la concentracion de H en trampas y zonas de triaxialidad
de tensiones en el equilibrio Cr , (Ec. 18), sin embargo, la difusividad del H es demasiado lenta
para alcanzar la C.. Contrariamente, a altas temperaturas la movilidad del H aumenta, pero
disminuye Cr , [23].

Tal como se muestra en la Figura 1.13 la FPH también depende de la velocidad de deformacion
(€). A velocidades de deformacion altas, la fractura ocurre sin ser asistida por H ya que su
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difusividad en el acero no es lo suficientemente alta para llegar a C, en la punta de fisura [23],
[24].
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Figura 1.13 Resistencia a la traccion en entalla de un acero de alta resistencia en funcion de la temperatura de ensayo para
tres velocidades de deformacion [21]

La FPH depende fuertemente de la microestructura presente en el acero ya que determina la
cantidad de trampas y por ende la concentracion de H difusible que admite el material. Las
estructuras de temple (martensita y bainita) son las més sensibles, las estructuras ferriticas
medianamente sensibles y las estructuras austeniticas poco sensibles [1].

Los componentes con martensita sin revenir estan prohibidos en instalaciones que utilicen
medios hidrogenados por su gran susceptibilidad a la FPH. En la practica los aceros
martensiticos no son utilizados por su mala tenacidad, pero en uniones soldadas con
procedimientos de soldadura puede aparecer esta fase. La martensita posee una alta densidad
de dislocaciones y tensiones residuales. Las dislocaciones en los bordes entre listones de
martensita son las principales trampas de H (Figura 1.14) [1].

Es necesario realizar tratamientos térmicos de relevamiento de tensiones y revenido de la
martensita. La sensibilidad del acero a la FPH varia segin la temperatura de revenido
empleada. A bajas temperaturas de revenido las interfases entre listones de martensita pierden
capacidad de atrapar H por reordenamiento de las dislocaciones. Esto favorece el relevamiento
de tensiones y el crecimiento de carburos en esa zona. A altas temperaturas de revenido hay
eliminacion de dislocaciones, por lo tanto, el efecto de trampas se reduce aun mas. La
martensita revenida a alta temperatura es la microestructura menos sensible a la FPH [1].
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Figura 1.14 Microimpresion de H con Ag en acero A-516 Gr 60 evidencia la acumulacion de H en las interfases de listones
de martensita [1]

Las estructuras de normalizado son mas sensibles a la FPH que la martensita revenida a alta
temperatura. Sin embargo, son mucho mas resistentes a la FPH que la martensita sin revenir

[1].

Los aceros ferriticos poseen baja resistencia a la corrosion, alto coeficiente de difusion y baja
solubilidad de H. Estas caracteristicas explican por qué son mas susceptibles a la FPH que los
aceros austeniticos. La baja resistencia a la corrosion y alta permeabilidad de H en los aceros
ferriticos permite un ingreso facil de H que se distribuye rapidamente dentro del material por
su alto coeficiente de difusion. Debido a su baja solubilidad la mayor parte del H se aloja en
trampas que luego actuaran como fuentes de H (trampas reversibles) para asistir la nucleacion
y propagacion de fisuras [1].

Los aceros de mayor resistencia mecénica y dureza son mas susceptibles a 1a FPH [24] (Figura
1.15). Anteriormente se menciond que los aceros de mayor resistencia mecéanica y dureza
poseen mayor nivel de tensiones delante de fisura u otro tipo de concentrador de tension (Figura
1.6). Esto permite mas contenido de H en esa zona (Ec. 18) y por ende sera mas sencillo
alcanzar la concentracion critica.
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Figura 1.15 Susceptibilidad a FPH en medio corrosivo con H2S de un acero API N-80 en funcion de la dureza [24]
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Cabe destacar que no hay un tipo de superficie de fractura tipico por FPH, sino que depende
del acero y su sensibilidad a este dafio. La fractura puede ser ductil, mixta (cuasi clivaje), clivaje
o intergranular. En general, en aceros con gran sensibilidad a la FPH hay dos casos: si tienen
muy alta resistencia mecanica la fractura es intergranular y si tienen baja resistencia mecanica
la fractura es por clivaje [1].

Debido a la complejidad del fendmeno de FPH no se ha podido encontrar un modelo teérico
que pueda explicar el mecanismo de fragilizacion. Existen varios modelos tedricos, como la
teoria de la descohesion inducida por H (HEDE), pero ninguno logra por si solo abarcar la
totalidad de los casos de fragilizacion observados. No esta dentro del alcance de este trabajo
hallar una explicacion sobre el mecanismo de FPH.

1.3.3 Medios corrosivos con sulfhidrico (H:S)

Ante la disminucion de las reservas convencionales de petroleo y gas (oil and gas, O&G) surge
la necesidad en la industria petrolera de explotar pozos en los cuales las condiciones
ambientales son mas agresivas debido a la presencia de acido sulthidrico (H2S), dioxido de
carbono (CO.), cloruros y azufre elemental (S°) a elevadas temperaturas y presiones [25].
Desde 1952 se han registrado fallas durante el servicio de componentes tubulares (il Country
Tubular Goods, OCTG) de aceros de baja aleacion (low alloy steels, LASs) expuestos a
elevadas cargas y medios corrosivos cuya severidad depende del tipo de pozo [26]. Los OCTG
abarcan los tubos utilizados en la industria del O&G para proporcionar estabilidad estructural
(casing), extraccion (tubing) y perforacion (drill pipe).

El O&G crudo, y por lo tanto el pozo de donde provienen, pueden clasificarse en agrio (sour)
o dulce (sweef) segun su contenido total de azufre, libre o formando compuestos como H>S.
Cuando la cantidad total de azuftre es inferior al 0,5% p/p el O&G crudo se consideran dulces,
en caso contrario se consideran agrios [27]. En los pozos dulces, el acido carbonico (H2CO3)
formado por la disolucion de CO» es el principal agente corrosivo (corrosion dulce), en cambio
en los pozos agrios el principal agente corrosivo es el HoS (corrosion agria) [28].

La corrosion agria es mas agresiva que la corrosion dulce, motivo por el cual los pozos agrios
son medios mas severos que los pozos dulces. Los efectos del H»S en los aceros al carbono
(carbon steels, CSs) y LASs son: aumento en la velocidad de corrosion y en la permeacion de
H [29], [30], [31]. El H2S es un 4cido diprotico (Figura 1.16) [32]:

H,S (g) + H,0 () s H*(ac) + HS™(ac) + H,0 ()  (R8Y)
HS™(ac) + H,0 (1) s H*(ac) + S~ (ac) + H,0 ()  (R9)
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Figura 1.16 Distribucion aproximada de H>S, HS" y S* en funcion del pH [32]

Las reacciones involucradas en la corrosion agria de aceros implican la oxidacion del hierro
(R3), la reduccion y subsecuente adsorcion de protones (H") (R4) en la superficie metalica [8].
Ambas reacciones son aceleradas por la presencia de H>S [29]. Los protones son aportados por
la disociacion de HoS disuelto u otras especies presentes en el medio acido (R8 y R9). Los
cationes metalicos (Fe**) se combinan con el ion sulfuro (S*) para formar una pelicula
superficial de sulfuro de hierro (FeS) como indica la reaccion global R10. El caracter protector
y la estabilidad de la pelicula de FeS depende de las condiciones del medio [8].

H,S(ac) + Fe(s) — FeS(s) + 2H,4s (R10)

El H adsorbido se puede recombinar en forma quimica (R5) o electroquimica (R6) liberando
moléculas de H gaseoso (H2) o puede ser absorbido hacia el interior del metal (R7) [8]. El H2S
actlla como un veneno para la recombinacion del H favoreciendo la reaccion de absorcion de

H en los aceros [29], [30], [31]. El mecanismo por el cual el H>S inhibe la reaccion de evolucion
de H (REH) (R2) es desconocido [29].

Se pueden alcanzar altas concentraciones de H en componentes de aceros por efecto del H2S
disuelto en medios acuosos, posibilitando distintos fendémenos de dafio por H: fisuracion bajo
tension en presencia de HaS o en medios agrios (Sulfide Stress Cracking, SSC), ampollamiento
o fisuracion inducida por hidrogeno (Hydrogen Induced Cracking, HIC 6 Stepwise Cracking,

SWC) y fisuracién inducida por hidrégeno orientada por tensiones (Stress-Oriented Hydrogen
Induced Cracking, SOHIC) [33].

Los fenomenos SSC y SOHIC ocurren cuando el componente estd sometido a tensiones
(aplicadas o residuales). En cambio, no se requieren tensiones para que ocurra HIC, sino que
surgen tensiones internas en el material por acumulacion de Hz en inclusiones a presion elevada
(Figura 1.17). Los tres fendmenos tienen severidad maxima a temperaturas cercanas al
ambiente. Los aceros de baja resistencia mecanica (g, < 600 MPa) son mas susceptibles a

HIC y SOHIC, mientras que los aceros de alta resistencia mecanica (g, > 700 MPa) son mas
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susceptibles a SSC [33]. En particular en este trabajo el fenomeno de estudio es el SSC, por lo
tanto, no se profundizara sobre HIC y SOHIC.

Blister

—
IT — -—h Unstressed
(HIC, SWC)
:_.;-_
<_j |:> Stressed
SOHIC

s 1@

Figura 1.17 Representacion esquemdtica de los fenomenos de dario por H en aceros expuestos a medios con H2S [33]

El SSC es un caso particular de fragilizacion por hidrogeno (FPH) en el cual la fuente de H es
una solucion acuosa con H»S [23], [25], [31], [33]. Eso significa que todas aquellas variables
que afectan la FPH y fueron explicadas en la seccion anterior también aplican a SSC. Como en
presencia de H2S aumenta la permeabilidad de H, el SSC es un tipo de FPH de mayor severidad
que disminuye considerablemente la ductilidad y tenacidad de los aceros.

En la Figura 1.18 se grafica la resistencia al SSC, representada por la tension umbral a partir
de la cual ocurre el fendmeno (o7y ssc), €n funcion de la resistencia mecanica (0y,5) para varios
aceros con distintos tratamientos térmicos. En el grafico se evidencian dos efectos que se
mencionaron para la FPH. A un dado valor de gy, las estructuras mas resistentes al SSC en
orden decreciente son las templadas y revenidas (quenched and tempered, Q&T), normalizadas
y revenidas (normalized and tempered, N&T) y las que poseen martensita sin revenir
(untempered martensite) con valores de ory ssc muy bajos. El otro efecto es la disminucion de
la resistencia al SSC con el incremento de la resistencia mecénica, cuantificada por o, en este
caso [2].
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Figura 1.18 Tension umbral para SSC (ory ssc) en funcion de la resistencia mecdnica (0y,5) para aceros de baja aleacion
(LASs)con diferentes tratamientos térmicos [2]

La norma internacional ISO 15156-2 (NACE MRO0175) establece los requerimientos
metalurgicos de CSs y LASs para su uso en la industria del O&G en medios agrios [3]. En el
Anexo A de dicha norma se determina que un CS o LAS resistente al SSC debe estar recocido,
normalizado, normalizado y revenido o templado y revenido, y que luego del tratamiento
térmico debe poseer un nivel de dureza inferior o igual a 22 HRC [3]. Respecto a la
composicion quimica, la norma limita el contenido de niquel a un valor maximo de 1% p/p [3].
El efecto del niquel en SSC se explicara en la siguiente seccion. Adicionalmente, se excluyen
los aceros de corte libre por poseer altos niveles de azufre y fosforo [3]. El H interactua con
estas impurezas segregadas en bordes de grano austeniticos previos promoviendo la
fragilizacion [34].

Por otro lado, la norma ISO 15156-2 considera cuatro zonas de operacion en la que la severidad
del medio agrio incrementa con la presion parcial de HoS (pH2S) y la acidez local (pH cercano
a la superficie del acero) (Figura 1.19) [3]. Para valores de pH>S mayores a 0,345 kPa (0,05
psi) se emplea el término servicio agrio (sour service) y se incluyen las Zonas 1, 2 y 3 siendo
la ultima la condicion de operacion mas severa [3]. La Zona 0 se encuentra para valores de
pH2S menores a 0,345 kPa (0,05 psi) y representa las condiciones de operacion para las cuales
la probabilidad de que ocurra SSC es despreciable si gy, es menor a 945 MPa, no hay fases
susceptibles como martensita sin revenir y el componente no posee concentradores de tension
como entallas o fisuras [3].
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Figura 1.19 Severidad del medio de acuerdo al pH local y la presion parcial de H2S [3]

La norma NACE TM 0177 de la Asociacion Nacional de Ingenieros en Corrosion (National
Association of Corrosion Engineers) conocida como NACE International, unifica los ensayos
de laboratorio para evaluar la resistencia al SSC de CSs y LASs [35]. La misma incluye la
descripcion de cuatro métodos de ensayo (A, B, C y D) para probetas sometidas a medios agrios
[35]. Lanorma establece las soluciones de ensayo, en particular es de interés la solucion NACE
TM 0177 A utilizada en los métodos A, C y D. Esta solucidon contiene 5% p/p de cloruro de
sodio (NaCl) y 0,5% p/p de acido acético (HAc) en equilibrio con H>S a 1 atm, es decir saturada
en HoS [35]. Debe utilizarse agua destilada o deionizada, deaerearse la solucion con N», u otro
gas inerte, antes del burbujeo de HoS y el pH debe encontrarse entre 2,6 y 2,8 antes de sumergir
la probeta [35]. La solucion NACE TM 0177 A corresponde a la Zona 3 (Figura 17), es decir,
representa las condiciones de operacion mas severas.

El H»S es un gas extremadamente corrosivo, letal y toxico, por lo cual su uso en laboratorios
requiere de instalaciones especiales para garantizar medidas de alta seguridad. Tsujikawa y
colaboradores propusieron la adicion de sales de tiosulfato (S203%) a soluciones de cloruros
acidificadas para reemplazar el burbujeo de H2S [36]. A circuito abierto y en medio 4cido el
S203* es un ion metaestable que reacciona sobre la superficie del acero generando H>S
localmente mediante las reacciones R11 y R12 [36], [37]. En estas soluciones (pH entre 2,6 y
2,8) el potencial de corrosion a circuito abierto de un CS es cercano a -0,4 Vsug [37]. En el
diagrama de Pourbaix S,03* - H,O (Figura 1.20) indica que bajo estas condiciones la especie
estable es HaS.

S,05% (ac) + 6H* (ac) + 4e~ 2 25°(s) + 3H,0(1) (RI1)
2S%(s) + 4H* (ac) + 4e~ 2 2H,S(ac) (R12)
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Figura 1.20 Diagrama de Pourbaix S:03* - H20 a 298 K y 101,3 kPa asumiendo 107 M para todas las especies disueltas
(6], [8]

Tsujikawa et al. realizaron ensayos de traccion a velocidad de deformacion lenta (slow strain
rate test, SSRT) en CSs y LASs templados y revenidos, y determinaron que a una
concentracién 10 M de NaS>0; en una solucién base con 5% p/p NaCl y 0,5% p/p HAc se
obtiene la mayor pérdida de ductilidad por SSC [36]. El nivel de fragilizacion obtenido en los
ensayos de SSRT no alcanz6 el medido en la misma solucion saturada con HS a 1 atm, aunque
es similar al obtenido en agua de mar saturada en HoS [36].

Kappes determiné la relacion entre la concentracion de S203%y la presion parcial de H,S si se
burbujeara una mezcla de N2 y HoS a latm en solucion 5% p/p NaCl y 0,5% p/p HAc (NACE
TM 0177 A) con electrodo de trabajo de un CS (API X65) a circuito abierto [37]. Como
resultado obtuvo que la concentracion de H»S en la superficie del acero (en estado estacionario)
en presencia de una concentracion de S203* de 10~ M, equivale a la que se obtendria en la
misma solucion si se burbujease una mezcla de 0,56 kPa de H2S en N2 (Zona 3 de la Figura
1.19) [37].

Kappes et al. realizaron ensayos de permeacion electroquimica a circuito abierto de un acero
API X65 en soluciéon base NACE TM 0177 A variando [Na»S,0s] entre 10" y 10% M [38]. La
concentracion maxima de H absorbido en el acero se obtuvo para [Na:S:03] = 107 M,
manteniendo consistencia con el trabajo de Tsujikawa [38]. Si bien para concentraciones
mayores de S,03> se obtienen presiones parciales equivalentes de H>S mayores en la superficie
del acero (Tabla 1.1), la permeacién de H disminuye considerablemente (Figura 1.21) [37],
[38]. Una posible explicacion es que para [S2032"]> 107 M se forman capas de sulfuros de gran
espesor sobre la superficie del acero que impiden el ingreso de H al acero [38], [39].

Tabla 1.1 pH>S en mezcla H>S y N2 a 1 atm equivalente para distintas [S:03°] en solucion base NACE TM0177 A [35]

[S205*] (M) pH2S (kPa)
10* 2.9 x 102
103 5,6 x 107!
102 1,5
107! 1,2
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Figura 1.21 Transitorios de permeacion de H en solucion base NACE TM0177 A para distintas [S205°] de probeta de acero
API X65 de 3 mm de espesor. Se incluye el transitorio de permeacion para NACE TM0177 A saturado con 0,56 kPa de H2S
para comparacion [38]

1.3.4 Efecto del niquel en la fragilizacion por hidrogeno

El agregado de niquel (Ni) como elemento aleante en aceros de baja aleacion (LASs) mejora
simultaneamente la resistencia mecanica y la tenacidad a la fractura a bajas temperaturas [2],
[40], [41], [42]. Sin embargo, la norma internacional ISO 15156-2, entre otras, limitan el
contenido de Ni en LASs resistentes al SSC [3]. Esta restriccion es cuestionada desde hace
varias décadas llevdndose a cabo numerosos estudios para comprender como afecta el Ni a la
resistencia al SSC.

En 1952, Vollmer reportd por primera vez fallas ocasionadas por SSC en componentes
tubulares (OCTG) de acero con 9% p/p Ni los cuales habian estado en servicio durante s6lo
seis dias en pozos agrios de Alberta, Canadé [26]. Vollmer estableci6 las bases del fenomeno
de SSC y en afios posteriores otros autores investigaron las variables influyentes.

Fraser, Treseder y colaboradores investigaron los factores metalurgicos que afectaban la
resistencia al SSC de aceros comerciales y de laboratorios. Realizaron ensayos de flexion en
tres puntos a deformacion constante de una gran cantidad de probetas las cuales eran expuestas
a soluciones con H>S durante semanas [43]. A partir de los resultados obtenidos hicieron un
analisis estadistico de las muestras que presentaban fisuras luego de estos ensayos y de la
deflexién medida para determinar el valor de tension critica o, (en psi x 10™#) para la cual la
probabilidad de falla era del 50% [43]. Establecieron un valor limite inferior de o.=10, por
debajo del cual se consideraba que el material era susceptible al SSC [43]. Estos ensayos
presentaban dos inconvenientes: no se tenian en cuenta los efectos de concentracion de
tensiones de los orificios centrales que poseian las probetas y la tension maxima nominal en la
fibra més externa (825 MPa) superaba la tension de fluencia de los aceros bajo estudio [43].
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En 1968, Treseder et al. recopilaron los resultados de mas de 100 aceros diferentes en
composicidon quimica, microestructura y resistencia mecanica ensayados segiin se describid
previamente. Determinaron que la susceptibilidad al SSC aumenta con la resistencia mecanica
y que para un mismo valor de dureza los aceros templados y revenidos son mas resistentes al
SSC que los normalizados y revenidos [44]. En cuanto a la composicion quimica, observaron
que aquellos aceros con dureza menor a 235 HB (21,7 HRC) y contenidos de Ni mayores 1%
p/p poseen o, < 10 (limite inferior) [44]. Esto se ilustra en la Figura 1.22 donde se comparan
los resultados obtenidos para aceros SAE 4140 y SAE 4340 con diferentes tratamientos
térmicos para variar la dureza [44]. Para cualquier valor de dureza graficado el acero SAE 4340
(1,65 - 2% p/p Ni) tiene un valor de o, considerablemente menor que el acero SAE 4140 (<
0,25% p/p Ni) [44]. Los autores no incluyen una explicacion de este aparente efecto adverso
del Ni sobre LASs en medios con H>S.
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Figura 1.22 Efecto del contenido de Ni en la susceptibilidad al SSC [44]

Es a partir de estos resultados que en 1975 se publica la norma NACE MR 0175 imponiendo
un limite maximo de 1% p/p en el contenido de Niy de 22 HRC en la dureza para asegurar una
buena resistencia al SSC de LASs utilizados en la industria del petrdleo y gas (O&G) en medios
con H»S [3]. Por separado, la Federacion Europea de Corrosion publicéd las normas EFC-16 en
1995 y EFC-17 en 1996. Ambos documentos son complementarios a los de la norma NACE
MR 0175 aunque difieren en alcance y detalle [3]. En particular, la norma EFC-16 establece
un contenido maximo de Ni de 2,2% p/p en electrodos consumibles para soldaduras, debiendo
cumplir los requisitos de dureza impuestos por dicha norma [45]. En 2003 se publica la norma
ISO 15156 de carécter internacional para unificar criterios entre NACE MR 0175, EFC-16 y
EFC-17 [3]. En el mismo afo se publica la norma NACE MR 0103 con los requisitos necesarios
para los materiales que operan en medios acuosos con H>S en las refinerias de petrdleo, pero
esta no restringe el contenido de Ni [46]. Por otro lado, en 2008 la Sociedad Americana de
Ingenieros Mecanicos (American Society of Mechanical Engineers, ASME) publica la norma

31



[ SABATO

ASME B31.12 que limita el contenido de Ni en 0,5% p/p para la construccion de ductos
resistentes a hidrogeno gaseoso [4].

No obstante, E. Snape cuestiond el trabajo de Treseder ef al. por no tener en cuenta en el calculo
de g, los concentradores de tension presentes en las probetas ensayadas [44], [47]. Ademas, el
autor atribuye el efecto “perjudicial” del Ni en la susceptibilidad al SSC a su caracter
gammageno [47]. El Ni estabiliza el campo austenitico, por lo tanto, un incremento en su
concentracion en el acero disminuye las temperaturas criticas inferior (Aci) y superior (Ac3).
Andrews propone las siguientes ecuaciones empiricas validas para LASs con C < 0,6% p/p, Cr
< 5% p/p, N1 < 5% p/p, W <4,1% p/p y Mo < 5,4% p/p [48]:

A, =723 -10,7Mn — 16,9Ni + 29,1Si + 16,9Cr + 290As + 6,38W  (Ec. 20)

Ags = 910 — 203+/C — 15,2Ni + 44,7Si + 104V + 31,5Mo + 13,1W  (Ec. 21)

Donde Ac1 y Acs estan en °C y las composiciones en % p/p. A raiz de la disminucion de Aci, o
eutectoide, es posible en un tratamiento térmico de revenido superarla por error causando la
formacion de una fraccion de austenita que durante el enfriamiento final podria transformarse
en martensita sin revenir, disminuyendo asi considerablemente la resistencia al SSC del acero.
De este modo, Snape atribuye a la microestructura susceptible y no al contenido de Ni los bajos
valores de g, obtenidos por Treseder et al. para los aceros SAE 4340 templados y revenidos
(Figura 1.22), en algunos casos a 704 °C [47]. Para estos aceros con 1,65 - 2% p/p Ni la Ec. 20
lanza valores de Ac; entre 700 °C y 694 °C. En este sentido, tiene mas impacto optimizar la
composicion quimica y los tratamientos térmicos para evitar la presencia de martensita sin
revenir que limitar el contenido de niquel [8]. Por ejemplo, Snape sugiere largos revenidos a
baja temperatura, revenidos dobles o disminuir el contenido de carbono para reducir la
temperatura de revenido a una dada resistencia mecanica [47].

Mas allé de la influencia del Ni en las temperaturas criticas, la presencia de este elemento puede
influir sobre el fendémeno de corrosion agria. Numerosos autores sugieren que este elemento
promueve la iniciacion de fisuras a partir de picaduras/cavidades profundas o trincheras
(fissures o trenches) en aceros normalizados, templados y revenidos con hasta 5% p/p Ni,
expuestos a medios con H»S a potenciales anddicos o a circuito abierto y a tensiones por debajo
de la de fluencia [8], [43], [49], [50], [51], [52], [53], [54], [55]. La formacion de estas
cavidades se considera que depende principalmente de la severidad del medio, nivel de
tensiones aplicado, resistencia mecanica del acero y tiempo de exposicion [8], [55].

Las cavidades o trincheras pueden actuar como concentradores de tensiones y favorecer la
iniciacion de fisuras por SSC [8], [43], [53]. Como evidencia se ha observado la presencia de
fisuras agudas a partir del fondo de dichas indicaciones [8], [43], [50], [53], [54], [56]. Yamane
et al. propusieron un mecanismo llamado corrosion por camino activo (active path corrosion,
APC) en el cual la formacion de cavidades controla la iniciacion del fendémeno de SSC,
mientras que la propagacion de fisuras es un proceso que se debe a fragilizacion por hidrogeno
(FPH) (Figura 1.23) [8], [50].
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Tal como se explico previamente, la propagacion de una fisura por FPH es un proceso asistido
por la difusién del H hacia la punta de fisura que actiia como concentrador de tensiones [24].
En medios con H»S la formacion de picaduras y cavidades en la superficie del acero (trincheras)
también pueden concentrar las tensiones dando lugar a una zona de triaxialidad de tensiones y
entonces favoreciendo la acumulacion de H en los alrededores de estas indicaciones [24]. A
esto se le suma la acidificacion local que se produce dentro de las picaduras por las reacciones
de hidrolisis de los productos de corrosion causando un aumento en la cantidad de H disponible
para ser absorbido por la punta de la fisura [24], [57].

Solucidn
s H’S) de H,S
HoWH

2 D )

Capa
de NI YN BT NNEEN
FeS APC APC APC
Fragilizacién
por Fragilizacion
Hidrégeno por
Hidrégeno
Acero falla

Figura 1.23 Representacion esquemdtica del mecanismo de SSC en el que las cavidades actian como iniciadores de fisuras
que propagan por FPH [8]

Por otro lado, el Ni podria formar capas de sulfuros que restringen el ingreso de H a medida
que las mismas crecen en el tiempo resultando en un efecto “protector” ante el SSC [53]. Asahi
realizo ensayos de permeacion de H en probetas de 2 mm de espesor de aceros templados y
revenidos con distintos contenidos de Ni, utilizando una celda de carga con solucion NACE
TM 0177 A para el ingreso de H (lado catddico) y una celda con solucion NaOH 1 N para la
oxidacion de H (lado anddico), aplicando un potencial a la muestra de +200 mVEecs [53]. Se
calcul6 asi la concentracion de H (Cy) en el maximo de permeacion (inicio del ensayo) y luego
de una semana (168 hs) [53]. En este periodo se observé una disminucion en Cy del 60%, 63%
y 77% para aceros con contenidos de Ni de 0,04%, 0,79% y 1,77% p/p respectivamente (Figura
1.24) [53]. Asahi sugiere que la presencia del Ni acelera la formacion de las capas de sulfuro
contribuyendo al efecto protector de las mismas [53].

En condiciones en las que estas capas protectoras de sulfuros no se puedan formar, Asahi
menciona que el Ni como aleante en el acero podria promover el ingreso de H ya que actia
como catalizador en la reduccion de protones [53], [58]. Sin embargo, Yoshino menciona que
el Ni no tiene efectos perjudiciales en la susceptibilidad al SSC ya que el aumento en su
contenido disminuye el coeficiente de difusion efectivo y no afecta la absorcion de H en medios
sin H»S [56].
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Figura 1.24 Efecto del Ni en Cy dentro del acero [53]

Varios autores aplicaron el método D de la norma NACE TM 0177, ensayos de probetas de
fractura con prefisura solicitadas a desplazamiento constante, en aceros templados y revenidos
por debajo de Aci con contenido de Ni variable para evaluar el efecto de este elemento en la
propagacion de fisuras por SSC. A estas probetas se le aplica una deflexion constante mediante
la introduccién de una cuiia en la entalla y se las sumerge en el medio corrosivo durante al
menos 14 dias [35]. Dado que el K; en la punta de fisura disminuye a medida que la misma se
propaga, este ensayo permite evaluar la fractotenacidad de arresto de la fisura K;sqc (Kry de la
Figura 1.10 aplicado a medios agrios) [35]. Los resultados mostraron que a una misma tension
de fluencia un aumento de Ni produce un leve aumento en K;s5. mejorando la fractotenacidad,
por ejemplo aceros con 0,79% y 1,77% p/p Ni tienen mayor valor de K;s5c que aceros con
0,33% p/p Ni o menos (Figura 1.25) [53], [56]. Por otro lado, Payer obtuvo para aceros con la
misma composicion quimica y 2,11% p/p Ni que un segundo tratamiento de revenido mejora
notablemente la fractotenacidad (K;ssc = 31,7 MPa m'?) respecto de la obtenida para un temple
y revenido simple (K;gs¢c = 26,7 MPa m'?) [51]. En aceros con la misma composicion quimica,
templados y revenidos a temperaturas cercanas a Ac; se deteriora considerablemente la
fractotenacidad (K;sgc = 20,2 MPa m'?) [51].
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Figura 1.25 Efecto del Ni en la relacion entre la tension de fluencia y Kissc [51]
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Segun estos resultados pareceria que la microestructura es mas influyente en la propagacion de
fisuras que el contenido de Ni.

En investigaciones previas del grupo (Division de Dano por Hidrogeno, CNEA) se estudi6 el
efecto del Ni en la susceptibilidad al SSC de LASs. Chalfoun et al. llevo a cabo ensayos
electroquimicos en solucion NACE TM 0177 A, con 10 M de S»03%, en presencia y ausencia
de tensiones de traccidon a potenciales anddicos, catddicos y a circuito abierto (open circuit
potential, OCP). Se utilizaron aceros de laboratorio en los que Uinicamente se vari6 el contenido
de Ni entre 0% y 5% p/p, templados y revenidos debajo de A1 de manera tal de obtener
martensita revenida con propiedades mecénicas similares entre si [6], [7], [8], [59]. La
composicidon quimica, las propiedades mecanicas y los tratamientos térmicos empleados a estos
aceros se describen en la seccion 2.1 del presente trabajo.

En los ensayos electroquimicos en ausencia de tensiones aplicadas se sumergieron muestras
pulidas de los aceros con distinto contenido de Ni en el medio agrio simulado y a OCP por 72
horas [6], [8], [59]. Los potenciales medidos al final de los ensayos para cada acero se
encuentran en la region en la que el HaS es estable en el diagrama de Pourbaix correspondiente
(Figura 1.20) [6], [8], [59]. Mediante Difraccion de Rayos X (DRX) de las peliculas
superficiales formadas, compactas y adherentes, se detectd la presencia de sulfuros de hierro
(FeS y Fe1xS) y de niquel (Ni3S2) [6], [8], [S9]. Se concluyd que el Ni promueve la formacion
de estas peliculas y que las mismas son responsables de retardar las reacciones anddicas y
acelerar las reacciones catddicas en la superficie [6], [8], [59].

En presencia de cargas mecanicas aplicadas (SSRT) a potenciales anddicos y a circuito abierto,
Chalfoun observo que el Ni favorece la formacion de trincheras superficiales en cuya punta
pueden nuclear y propagar fisuras asistidas por SSC [6], [7], [8], [59]. La relacion de aspecto
de las trincheras aumenta con el contenido de Ni a OCP, mientras que a potenciales anddicos
se caracterizan por ser mas anchas (Figura 1.26) [6], [7], [8], [59]. Notar que el acero sin Ni
solo presenta corrosion uniforme. La autora propone un mecanismo de formacion de trincheras
asistido por disolucion anoddica y deformacion plastica [7], [8], [59]. Ademads, determiné una
tension umbral a partir de la cual se forman dichas trincheras que se encuentra por debajo de
la tension de fluencia y aumenta con % p/p Ni [6], [7], [8], [59].

Dado que la formacion de trincheras persiste debajo del limite impuesto de 1% p/p Ni por ISO
15156-2 y que su evolucion en fisuras por SSC depende tanto del nivel de tensiones como del
tiempo de exposicion, no es posible establecer un maximo recomendable en el contenido de Ni

[6], [71, [8], [59].
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Figura 1.26 Secciones transversales de probetas SSRT a OCP (superior) y a potencial anddico (inferior, de izquierda a
derecha aceros con 0, 0,5, 1, 3y 5% p/p Ni [59]

Por otro lado, Chalfoun et al. realizd ensayos de permeacion en gas Hz de los mismos aceros
variando la temperatura. Se observo que el niquel retarda la difusion de hidrogeno (disminuye
Desr) sin repercutir sustancialmente sobre su solubilidad y que no promueve el atrapamiento
irreversible en los aceros estudiados [5].

En el marco de una tesis de maestria en curso [60], en el grupo se estan llevando a cabo ensayos
de permeacion de estos aceros en medio agrio, simulado con solucion NACE TM 0177 A
subrogada con 10 M de S;03%, a OCP. Se emplearon muestras de 1,5 y 3 mm de espesor. A
partir de las curvas de permeacion obtenidas (Figura 1.27), Vaca observd que la permeacion
de H disminuye con el contenido de Ni debido a la contribucion de este elemento en la
formacion de la capa protectora de sulfuros y al aumento en el OCP, que reduce la fuerza
impulsora para la produccion de hidrégeno (Figura 1.20) [60]. Ademas, calculd los coeficientes
de difusion efectivos (Dgsf) los cuales se muestran en la Tabla 1.2.

Tabla 1.2 Coeficientes de difusion obtenidos a partir de curvas de polarizacion de LASs con contenido de Ni variable [60]

. D,¢r (10 cm?/s)

0 eff

% p/p NI 1,5 mm 3 mm
0 3,01 -

0,5 2,47 2,64

1 2,32 2,07
3 1,96 2,08
5 1,46 2,32
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Figura 1.27 Curvas de permeacion obtenidas para LASs templados y revenidos con contenido variable de Ni en medio agrio

a OCP [60]

1.3.5 Ensayos de fractura para estudiar la fragilizacion por hidrogeno

En el presente trabajo se desea evaluar la fragilizacion por hidrogeno (FPH) en aceros de baja
aleacion (LASs) con distinto contenido de Ni. Con este fin, se realizan ensayos de fractura para
obtener la tenacidad a la fractura, o fractotenacidad, de estos aceros previamente expuestos a
un medio corrosivo con H>S (precarga electroquimica de H). La fractotenacidad es la
resistencia a la propagacion de una fisura de un material sometido a cargas monotonicas [20].
La presencia de H en el acero disminuye considerablemente dicha propiedad.

Los materiales bajo estudio, cuya microestructura consiste en martensita revenida, tienen alta
ductilidad (Tabla 2.3). Consecuentemente, es de esperarse una deformacion plastica
significativa previo a la fractura. Por lo tanto, es apropiado aplicar la teoria de la mecanica de
fractura elastoplastica (MFEP).

El proceso de fractura ductil se puede dividir en varios pasos (Figura 1.28) [61]. Asumiendo
que se parte de una fisura aguda (prefisura por fatiga) primero ocurre el blunting, es decir, el
redondeamiento de la punta de la fisura con las primeras cargas. De la punta roma de la fisura
se desarrolla una nueva fisura aguda y se inicia el crecimiento estable de la misma. La fisura
crece de manera estable con el aumento de la carga hasta que se alcanza el tamafio critico de
fisura a partir del cual esta se propaga de manera inestable.
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Figura 1.28 Procesos de redondeamiento y crecimiento de fisura [61]

Este proceso puede ser representado por una curva de resistencia al crecimiento de fisura, curva
R, que representa la tenacidad (parametro CTOD 6 J) como funcion del crecimiento estable de
la fisura (Aa) (Figura 1.29) [61]. En el ensayo de fractura se carga a la probeta mas alla del
comienzo del crecimiento estable de fisura y se mide tanto la carga (P) como el desplazamiento
de la linea de carga (Load Line Displacement, LLD) o la apertura de la boca de entalla (Crack
Mouth Opening Displacement, CMOD) [61]. Existen distintos métodos que a partir del registro
carga-desplazamiento determinan CTOD, | y Aa para construir la curva R [61].

A Credmiento estable de fisura

J. CTOD

~ Iniciaciéon de crecimiento
estable. Jx:

—— Redondeamiento de la punta

P Fisura aguda

Parametro caracteristco

>
Extension de fisura \a

Figura 1.29 Curva de resistencia al crecimiento de fisura [61]

La MFEP permite evaluar la fractotenacidad segun dos criterios: criterio CTOD y criterio J.
El Crack Tip Opening Displacement (CTOD o 6) es una medida del enromamiento producido
por deformacion plastica en la punta de fisura [20], [61]. La fisura cerrada inicialmente se
encuentra contenida en un plano y posteriormente sufre una deformacion perpendicular a su
plano que separa sus superficies (Figura 1.30) [20]. La integral / de Rice es una expresion
matematica que caracteriza el campo de tensiones y deformaciones cerca de la punta de fisura
de un material elastoplastico [61]. Ambos criterios establecen un valor del pardmetro en
cuestion, §; o J;¢, que corresponde al comienzo de crecimiento estable de fisura en un material
elastoplastico y bajo un estado plano de deformaciones [61]. La determinacion de estos valores
es arbitraria ya que no se puede definir con precision el punto de comienzo de crecimiento
estable [20].
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Figura 1.30 CTOD. Una fisura inicialmente aguda se enroma por deformacion plastica dando lugar a un pequerio
desplazamiento en la punta de fisura (5) [20]

Particularmente en este trabajo se evalia CTOD a carga maxima (Py,;,) (CTOD,, o §,,) segin
se describe en la norma BS 7448-1:1991 de British Standards Institution [62] y J;- a partir de
la curva R obtenida seglin la norma ASTM E1820-20 de la American Society for Testing and
Materials [63]. Se eligieron estos valores para evaluar la fractotenacidad de los materiales bajo
estudio, en conjunto con la curva R.

La medicion de crecimiento estable de fisura Aa se realizd por tres métodos diferentes:
descargas parciales (Unloading Compliance, UC), caida de potencial (Potential Drop, PD) y
normalizacion (Reduction Data Normalization, RDN).

En el método UC se realizan pequefias descargas y recargas durante el ensayo dando como
resultado porciones de rectas (Figura 1.31) cuyas pendientes son igual 1/C siendo C las
compliancias (en inglés, compliances) [61]. C es funcion de la longitud de fisura a y de la
geometria de la probeta. Estas relaciones son conocidas y se obtienen en el apéndice Al de la
ASTM E1820-20 en el caso de probetas de flexion (Single Edge Bend, SE(B)).

i

Load

Partial
unloading

Load line displacement

Figura 1.31 Método de descargas parciales para medir el crecimiento estable de fisura [20]
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La técnica PD utiliza la variacion en el voltaje eléctrico V para inferir el crecimiento de fisura
(Figura 1.32). Si una corriente constante I pasa a través del ligamento remanente de una probeta
de ensayo, por ley de Ohm (V = IR) V debe aumentar a medida que la fisura crece, ya que la
resistencia eléctrica R aumenta por disminucion del area neta de la seccion transversal (R «
1/A) [20]. El método de la caida de potencial puede utilizar corriente continua (Direct Current
Potential Drop, DCPD) o alterna (Alternating Current Potential Drop, ACPD). En este trabajo
se utiliza corriente continua. La variacion en el voltaje AV es funcion del tamafio y forma de la

fisura. Estas relaciones son conocidas y se obtienen en el apéndice A18 de la ASTM E1820-
20 para DCPD.

Constant current A

= —>—

— Crack length

Figura 1.32 Método de caida de potencial para medir el crecimiento estable de fisura [20]

E1 RDN consiste en deducir el crecimiento de la fisura a partir de la curva carga-desplazamiento
normalizada. Una probeta en la que la fisura esta creciendo pasa por una carga maxima seguida
de una disminucion en la carga, sin embargo la curva carga-desplazamiento seguiria
aumentando en ausencia de crecimiento de la fisura [20]. El método de normalizacién es
especialmente util para velocidades de carga elevadas, para las que no son posibles la técnica
de UC [20]. Este método se trata en el apéndice A15 de la ASTM E1820-20.

Varios autores han estudiado el efecto de la FPH en la tenacidad a la fractura.
Independientemente del material ensayado, el medio de carga de H y modalidad de ensayo
(precarga o carga in situ de H) los resultados muestran una disminucion de la tenacidad a la
fractura por presencia de H representada por curvas R con valores de CTOD/] menores que los
obtenidos en el material sin H [64], [65], [66], [67].

La magnitud de la disminucion de la tenacidad a la fractura depende de la velocidad de
desplazamiento aplicada en el ensayo (Figura 1.13), ya que la propagacion de la fisura es un
proceso asistido por la difusion de H hacia la punta de fisura. Con el fin de analizar este efecto
se emplean diferentes velocidades de ensayo. Algunos autores obtuvieron la maxima
fragilizacion a velocidades de desplazamiento de la linea de carga por debajo de 0,001 mm/min
[64], [65], [66].

Alvarez et al. emplearon precarga de H gaseosa a dos aceros estructurales, S355 y HS, y luego
los ensayaron a tres velocidades distintas: 0,1, 0,01 y 0,001 mm/min [64]. El acero S355 tiene
estructura ferritico perlitica y el acero HS8 tiene estructura de martensita revenida siendo este
ultimo superior en dureza y resistencia mecanica [64]. Los resultados muestran que una
velocidad de 0,1 mm/min es suficiente para causar maxima fragilizacion en el acero S355,
mientras que para el acero mas resistente es necesario una velocidad de 0,001 mm/min para
obtener maxima fragilizacion (Figura 1.33) [64]. Por lo tanto, el efecto de la velocidad de
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ensayo sobre la FPH es dependiente de la microestructura del acero y de su resistencia
mecanica.
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Figura 1.33 Curvas R; a) acero 355, b) acero HS [64]
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2 Procedimiento experimental

2.1 Materiales

Los materiales en estudio son aceros de baja aleacion con diferentes contenidos de niquel (Ni).
La composicion quimica se detalla en la Tabla 2.1 [68]. La designacion del acero corresponde
al contenido de niquel.

Tabla 2.1 Composicion quimica de los aceros aleados al niquel [68]

Aleacion | C (%p/p) | Mn (%p/p) | Si (%p/p) | Ni(%p/p) | Fe (%p/p) | S (ppm) | P (ppm)
0 0,161 1,240 0,247 0,000 Bal. 8,9 4.4
0,5 0,165 1,220 0,249 0,479 Bal. 8,9 6,4
1 0,155 1,220 0,248 0,968 Bal. 7,7 4,5
3 0,163 1,320 0,220 3,060 Bal. 8,6 5,6
5 0,164 1,310 0,235 5,040 Bal. 8,8 6,3

Las aleaciones fueron coladas a escala de laboratorio y trabajadas mecanicamente por forja y
laminado en caliente en Sophisticated Alloys Inc., Pensilvania, Estados Unidos. En el Centro
Atomico Constituyentes (CAC) de la Comision Nacional de Energia Atémica (CNEA) se
realizaron los tratamientos térmicos de templado y revenido para obtener una microestructura
uniforme de martensita revenida de dureza cercana a 22 HRC (248 HV), valor maximo que
establece la norma ISO 15156-2 para aleaciones resistentes a la fragilizacion por hidrégeno
(FPH) [3]. La secuencia de tratamientos térmicos empleados es la siguiente [68]:

- Normalizado: austenizado a 900 °C durante 30 min. Enfriamiento al aire.

- Temple: austenizado a 900 °C durante 30 min. Enfriamiento en solucion acuosa con
10% p/p NaCl a 0 °C con agitacion manual de la muestra y el fluido.

- Revenido: durante 60 minutos a las temperaturas indicadas en la Tabla 2.2 a fin de
garantizar una dureza menor y cercana a 22 HRC.

Tabla 2.2 Temperaturas de revenido de cada aleacion para obtener dureza de 22 HRC [68]

Aleacion (% p/p Ni) | Temperatura de revenido (°C)
0 550
0,5 550
1 550
3 550
5 575

El tratamiento de normalizado tiene por objetivo homogeneizar estructuralmente a la aleacion
mejorando asi las condiciones previas para el tratamiento de temple [68]. El temple se realizo
en la solucidon indicada a fin de garantizar una alta severidad de temple y un contenido uniforme
de martensita en todo el espesor [68].

Todas las temperaturas de revenido empleadas se encuentran por debajo de la temperatura
critica Ac1 (eutectoide) de manera tal de evitar la transformacion de una fraccion a austenita
durante el tratamiento y luego a martensita sin revenir durante el enfriamiento final. Parodi et
al. obtuvieron experimentalmente las temperaturas criticas Ac1y Acz empleando un calorimetro
diferencial de barrido (Differential Scanning Calorimetry, DSC) a dos velocidades de
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calentamiento, 10 y 30 K/min [68]. Los resultados se muestran en la Figura 2.1 donde se
comparan con las temperaturas calculadas segun las ecuaciones de Andrews (Ec. 20 y Ec. 21).

200 T
g Ac] - 10K/min
850 T g Ac3 - 10K/min []
800 T g Ac1 - 30K/min ||
g T —— A3 - 30K/min
e 720 Acl - Andrews ||
% 700 E:h—& aaew Ac3-Andrews |
2 T
£ 650 T —
-7} £
= I
600
550
500 + } . } } ¥ ; N
0 1 2 E] 4 3 5] 7
Ni [wit%]

Figura 2.1 Temperaturas criticas Acl y Ac3 determinadas por DSC para los aceros de baja aleacion con 0, 1, 3y 5% p/p
Ni, en condiciones de calentamiento de 10 K/min y 30 K/min. Las temperaturas criticas estimadas por Andrews también
fueron agregadas a modo de comparacion [68]

Las microestructuras de temple y revenido obtenidas constan de listones martensiticos
parcialmente descompuestos con fina cementita precipitada preferencialmente en interfases
entre listones y en bordes de granos austeniticos previos al temple (Anexos 7.1) [68]. Dicha
microestructura se mantiene practicamente en todas las aleaciones, independientemente del
contenido de Ni [68].

A partir de ensayos de traccion de las aleaciones se obtuvieron los valores de tension de fluencia
(Rp0.2%), tension ultima (curs), elongacion plastica a la rotura (elong, r), reduccion porcentual
del area (RA) y dureza empleando un durometro Vickers (HV), convertida a dureza Rockwell
C (HRC). Estas propiedades mecanicas se presentan en la Tabla 2.3 en conjunto con los
tamanos promedios de los granos austeniticos previos al temple (Prior Austenitic Grain Size,
PAGS) medidos por Chalfoun quien observo un efecto refinador del Ni en los tamafios de grano
[5]. Por disefio de los tratamientos térmicos y de la aleacion se logro el efecto mostrado en la
tabla, donde las propiedades mecanicas de los aceros son similares independientemente del
contenido de Ni [68].

Tabla 2.3 Propiedades mecanicas y tamario de grano austeniticos de los aceros con Ni [5],[68]

Aleacion | HRC | Rpo2% (MPa) | outs (MPa) | elongy r | RA (%) | Promedio PAGS (um)
0 <20 604 696 0,227 86,0 33,0
0,5 <20 614 708 0,242 86,4 243
1 21 609 708 0,227 83,0 20,2
3 21 630 743 0,240 78,9 25,5
5 20 608 739 0,259 84,8 19,6
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2.2 Mecanizado y prefisuracion de las probetas de flexion

En el CAC se mecanizaron probetas de flexion (Single Edge Bend, SE(B)) segin la norma
ASTM E1820-20 (Figura 2.2) [63]. Por otro lado, las entallas mecanicas (entallas rectas) se
realizaron por corte por hilo en el Centro Atomico Bariloche (CAB) de la CNEA, respetando
las relaciones dimensionales planteadas segin la misma norma. Las probetas tienen una
orientacion L-T respecto a la direccion de laminacion segiin norma ASTM E399-20 (Figura
2.3) [69].

Figura 2.2 Plano de probetas SE(B) [63]

Figura 2.3 Nomenclatura para la orientacion de probetas de fractura respecto de la direccion de laminacion [69]

Se obtuvieron un total de veinticinco probetas de flexion, cinco por cada aleacion. En la Tabla
2.4 se las identifica.
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Tabla 2.4 Asignaciones numéricas de las probetas de flexion a ensayar

Aleacion (% p/p Ni) | Numero de identificacion
0 SE(B)01 — SE(B)05
0,5 SE(B)06 — SE(B)10
1 SE(B)11 —SE(B)15
3 SE(B)16 — SE(B)20
5 SE(B)21 — SE(B)25

Las prefisuras se realizaron por fatiga en control de carga en maquina de ensayo servohidraulica
MTS 810. Se utilizé una configuracion de tres escalonamientos en carga, en los que se fueron
disminuyendo los valores de carga maxima (P4, ) y de carga minima (P,,;,) de tal manera que
el factor de intensidad de tensiones maximo (K, ) disminuya un 20% entre ciclado y ciclado
y ademads siempre se encuentre por debajo del valor establecido por la norma ASTM E1921-
21 (Figura 2.4) [70]. Este esquema de prefisuracion, ilustrado en la Figura 2.5, tiene como fin
evitar la plastificacion excesiva llegando al valor de longitud de fisura objetivo a, con un K
bajo. Se utilizd6 R = Py, /Py 1gual a 0,1 y una frecuencia de 10 Hz. La cantidad de ciclos
totales empleados se encuentra dentro del rango 10— 10° y 0,45 < aq/W < 0,7 tal como lo
sugiere la norma ASTM E1820-20 [63].

Aash

Kmax
25 MPavm Q

LA e

Envelope of Allowable Knax
/ /S S L s LS

15 MPavm

Machined

notch Precrack Extension, Aapc

Figura 2.4 Valores admisibles de Ky, durante la prefisuracion [70]
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A
Kma’lx (MPa\/E)
Pmz§1x (kN)
a (mm)
Machined .
notch Precrack Extension, Aapc

Figura 2.5 Esquema de prefisuracion por fatiga en control de carga en tres etapas

Posterior a la prefisuracion, se mecanizaron mediante una fresadora las entallas laterales para
garantizar un frente de avance de fisura plano durante el ensayo de fractura. Ademas, se
mecanizaron las roscas para la colocacion de cuchillas del clip gage, segun indica la norma BS
7448-1:1991 [62], y las roscas para los terminales de inyeccion de corriente para el método de
caida de potencial (DCPD), segun la norma ASTM E1820-20 [63].

™ T T
' - ! 2 45%0 60°

See figures 6and 7——m{ |

(b) Attached type

2r = Wi2
2y + screw thread diameter = W/2

All linear dimensions are in mm.

Figura 2.6 Bordes de cuchilla orientados hacia el exterior [62]
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2.3 Precarga electroquimica de hidréogeno

Respecto a la modalidad de carga de H en las probetas a ensayar se optd por una precarga
electroquimica de H en medio acuoso. Es decir, el ingreso de H ocurre antes de los ensayos de
fractura los cuales se realizan en aire a temperatura ambiente.

Con el fin de obtener elevadas concentraciones de H en los aceros durante la precarga
electroquimica se utiliza un medio acuoso con HzS, la solucion NACE TM 0177 A. Segln la
norma correspondiente dicha soluciéon consiste en 5% p/p de cloruro de sodio (NaCl) y 0,5%
p/p de &cido acético (HAc) con H»S a 1 atm. Debido a los recaudos experimentales que conlleva
el burbujeo de HaS, se lo remplaza mediante la disolucion de sales de tiosulfato (S203%) a una
concentracion de 10~ M (Seccion 1.3.3). Se referira a esta solucion como soluciéon NACE TM
0177 A alternativa.

En estudios previos se determino el efecto del contenido de Ni en la permeacion de H [5], [60].
A mayor contenido de Ni la permeacion de H disminuye por lo que se espera que en
condiciones de carga equivalentes, el contenido de H sea diferente para cada tipo de acero.

A continuacion, se describen la celda y el procedimiento de precarga electroquimica de H.
Ademas, se detalla la preparacion previa de las probetas tanto para la precarga como para el
ensayo de fractura, posterior a la precarga.

2.3.1 Desarrollo de celda de precarga electroquimica de hidrogeno

El desarrollo de la celda de precarga electroquimica de H para las probetas se llevd a cabo
considerando para su disefio antecedentes de la literatura [71], [72], [73], [74], [75], [76], [77].
El disefio elegido se muestra en la Figura 2.7 y consiste en un recipiente cilindrico de vidrio
que contendra la solucion NACE TM 0177 A alternativa y la probeta sumergida en ella. La
tapa de la celda debe poseer puertos que permitan el burbujeo de nitrogeno (Nz) para deaerear
la solucidn, la salida de gases (H2S y N2), la conexion de los electrodos de trabajo (probeta) y
referencia al potenciostato para monitorear el potencial a circuito abierto (OCP). Es importante
que la tapa sea hermética para evitar el ingreso de oxigeno (Oz) durante la precarga
electroquimica de hidrégeno, ya que el oxigeno puede disminuir considerablemente la cantidad
de hidrogeno absorbido en el metal [35]. Ademads, se debe conectar la salida de gases de la
celda a una soluciéon de hidroxido de sodio (NaOH) que acta como trampa de H2S
neutralizdndolo para formar sulfuro de sodio y evitando su liberacion al aire:

2NaOH (ac) + H,S (g) 2 Na,S (s) + 2H,0 (1) (R13)

La celda que se muestra en la Figura 2.7 fue elaborada en el CAC previo al comienzo de este
trabajo. Se referira a la misma como celda 1. El sistema de cierre de esta celda consiste en una
brida que calza alrededor del recipiente, con tornillos y tuercas mariposas. El sellado hermético
se logra colocando o-rings entre la tapa y el borde del recipiente y en los puertos de la tapa. La
idea inicial era emplear la celda I para la precarga electroquimica de H. Sin embargo, esto no
pudo ser posible ya que el diametro de la celda I es menor que el largo de las probetas y por lo
tanto deben ingresar a la celda verticalmente. Esto implica que la probeta debe ser sumergida
en la solucion antes de deaerearla provocando su oxidacion, lo cual podria perjudicar el ingreso
de H al acero.
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Puerto electrodo de
trabajo

Puerto salida de'gases

Figura 2.7 Celda 1 desarrollada en CAC, CNEA

Por lo tanto, se tuvo que elaborar una nueva celda de mayor didmetro y mayor altura para evitar
este inconveniente. La celda 2 tiene un diametro de 9,8 cm para que la probeta entre
horizontalmente y una capacidad cercana a 2 litros (Figura 2.8). La tapa se disefid con el
software FreeCad y se fabric6 mediante impresion 3D con PETG. Se dej6 una cavidad para
almacenar la probeta durante el deaereado de la solucion y el puerto de probeta contiene una
barra de teflén vinculada al soporte de la probeta para sumergirla una vez finalizado el
deaereado y dar comienzo a la precarga electroquimica. El sistema de cierre y los demas puertos
son iguales a los de la celda 1.

Figura 2.8 Celda 2 con nuevo diserio de tapa fabricada por impresion 3D
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2.3.2 Preparacion de probeta para precarga electroquimica de hidrogeno

Durante la precarga electroquimica el S,03>" de la solucién se ird consumiendo segun las
reacciones R11y R12 para producir H>S localmente sobre la superficie del acero. Sea Ay, €l

area expuesta de la probeta a la solucion y Vg,; el volumen de la solucion NACE TM 0177 A
alternativa en la celda. Con el propdsito de mantener la reserva de S»0s* durante toda la
precarga electroquimica es necesario disminuir la relacion Agy, /Vso; [37]. Por ello, deben
revestirse los extremos de las probetas con pintura epoxi dejando expuesta la zona entallada,
de tal manera de disminuir A,,,. Por este mismo motivo es que se aumento la capacidad de la
celda 2 respecto de la celda 1, para aumentar V.

En la Figura 2.9 se muestra la preparacion de algunas probetas. Se siguieron los siguientes
pasos:

1. Desbastado de la superficie con papel de SiC de granulometria 600.

2. Limpieza de la superficie sumergiendo la probeta en butil cellosolve en bafio de
ultrasonido durante 5 minutos a temperatura ambiente. Este paso es muy importante ya
que cualquier suciedad sobre la superficie puede impedir el ingreso de H al acero.

3. Atornillado de un cable de cobre envainado en uno de los extremos para medicion de
OCP.

4. Aplicacion de pintura epoxi en los extremos tapando las roscas y cubriendo bien tanto
el cable de cobre expuesto como el tornillo para no afectar las medidas de OCP durante
la precarga. Se deja sin pintar aproximadamente una longitud de un 1 cm con centro en
la entalla.

5. Curado de la pintura durante por lo menos dos dias.

La pintura epoxi utilizada tiene dos componentes: resina y agente de curado o catalizador. La
relacion de mezcla es de 4 partes de resina y 1 parte de catalizador. La mezcla se prepar6 por
lo menos una hora antes de la aplicacion (precurado).

Figura 2.9 Preparacion de probetas para la precarga electroquimica de H
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2.3.3 Estimacion de tiempos de precarga electroquimica de hidrogeno

A partir de los coeficientes de difusion efectivos calculados por Vaca en ensayos de permeacion
para las muestras de 1,5 mm de espesor (Tabla 1.2) y la solucion de la segunda ley de Fick (Ec.
9) graficada en la Figura 1.3 se estiman los tiempos de precarga electroquimica para alcanzar
la saturacion de H en las probetas. Esta condicion se alcanza segun la Figura 1.3 cuando:

Dt/I?=15 (Ec.22)

Donde t es el tiempo de precarga, D el coeficiente de difusion y [ es el semi espesor de la
probeta que es igual a4 mm. En la Tabla 2.5 se muestran los valores de t obtenidos segun la
Ec. 22 para cada aleacion.

Tabla 2.5 Tiempos de precarga electroquimica para alcanzar la saturacion de H en la probeta segun la aleacion

Aleacion (% p/p Ni) | Tiempo de precarga (hs)
0 22
0,5 27
1 29
3 34
5 46

Se elige un tiempo de precarga conservativo cercano a 48 hs. para todas las probetas
independientemente del contenido de Ni, de tal manera de lograr la saturacion de H en todos
los aceros. En Anexos 7.2 se comparan los tiempos de precarga experimentales con los tiempos
de precarga para saturacion estimados segln la segunda ley de Fick (Tabla 2.5) para cada una
las probetas ensayadas con contenido de H. En todos los casos los tiempos experimentales
superan o son muy cercanos a los de la Tabla 2.5.

2.3.4 Procedimiento de precarga electroquimica de hidrogeno
La solucion NACE TM 0177 A alternativa se prepara en dos partes:

e solucion 1: 5% p/p NaCl y 0,5% p/p HAc.

e solucién 2: 10" M NayS,03-5H,0.
En ambos casos se utiliza agua destilada y desionizada (Milli-Q) segun lo indica la norma
NACE TM 0177 [35]. De la solucion 1 se requiere un volumen de 1600 mL y de la solucion 2
bastan 100 mL ya que al ser mas concentrada serd una solucion madre que se podra utilizar
varias veces. Se controla que el pH de la solucion I se encuentre entre 2,6 y 2,8. Respecto a la

solucion 2, se debe minimizar su contacto con la luz y controlar que el pH sea cercano a 7 para
evitar la precipitacion de azufre elemental (S°).

El procedimiento seguido para realizar la precarga electroquimica de H es el siguiente:

1. Preparar 100 mL de solucion 2 en matraz y revestirlo con papel aluminio para
minimizar contacto con luz. La solucién es estable durante varios meses.
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Preparar 1600 mL de solucion I y transvasar a celda de precarga.

Colocar probeta preparada segiin Seccion 2.3.2 (Figura 2.9) en soporte y disponerla en
la cavidad de la tapa. A continuacion, colocar la tapa a la celda con la brida atornillada
y las tuercas mariposas. En los respectivos puertos de la tapa colocar electrodo de
referencia de calomel saturado (ECS), cable de cobre anexado al electrodo de trabajo
(probeta), tubing de acero inoxidable para burbujeo de N>, manguera de salida de gases
conectada a solucion trampa y tapon del puerto de inyeccion de la solucion 2.
Conectar electrodos de referencia y trabajo al potenciostato.

Deaerear solucion 1 con N de pureza 99,999 % durante 2 hs segin indica la norma
NACE TM 0177 [35]. Si este paso no se realiza correctamente, luego el O disuelto
reaccionara con HoS generando So y disminuyendo asi la severidad del medio. Se utilizo
un caudal de N> mas bien elevado, aunque al no tener medidor el mismo se encuentra
fuera de norma.

Quitar tapon e inyectar con pipeta y propipeta un volumen de 16 mL de solucion 2. Este
es el volumen requerido para alcanzar una concentracién de 10~ M S,03>" y obtener asi
la solucion NACE TM 0177 alternativa. Luego de la inyeccion volver a colocar tapon.
Sumergir probeta y dar comienzo a la precarga electroquimica de H. Continuar con el
burbujeo N> hasta fin de la precarga. Monitorear OCP con potenciostato mediante el
software Teq4 Z.

Luego de 48 hs aproximadas dar por finalizada la precarga electroquimica de H.

En la Figura 2.10 y en la Figura 2.11 se muestra el montaje de la celda de precarga. En las
mangueras de goma o plastico puede permear O», por lo tanto, se utiliza tubing de acero
inoxidable para el burbujeo de N2 con valvula reguladora de caudal.

El area de la probeta expuesta a la solucion NACE TM 0177 alternativa es aproximadamente
4,8 cm?. La relacion Aexp/Vsor €s entonces igual a 3x 102 cm™. Para este valor y teniendo en

cuenta que la precarga electroquimica tiene una duracion de 48 horas, al finalizar la misma la
fraccion remanente de S>03> sera del 56 %. Dicho de otra forma, luego de 48 hs de precarga
el 56% del S>03% inicial queda sin reaccionar. Este calculo se realiza en base al trabajo de
Kappes y colaboradores [37]. De esta manera se garantiza que hasta el final del ensayo habra
S»03%" disponible para generar H>S y promover la absorcion de hidrogeno.
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Figura 2.11 Montaje de celda de precarga electroquimica de hidrogeno

2.4 [Estimacion de pérdida de hidrogeno en aire

Dado que el ensayo de fractura se realiza al aire es interesante estimar la pérdida de hidrégeno
en la probeta. Por esta razon, en el grupo se realizaron algunas simulaciones resolviendo la
segunda ley de Fick numéricamente mediante un modelo basado en diferencias finitas,
implementado en el lenguaje de programacion Python.

Se analiz6 tanto la absorcion como la desorcion de H en un 1/4 de probeta tomando las
dimensiones de la Figura 2.2 e imponiendo condiciones de contorno de flujo cero en los ejes
de simetria y en las zonas donde la probeta est4 pintada con epoxi. Es decir, se considera que
el ingreso y egreso de H ocurre en la zona expuesta a la solucion.

Los tiempos de precarga obtenidos mediante simulacién para alcanzar una concentracion de
hidrogeno (Cy) cercana al 100% en la zona expuesta son similares a los de la Tabla 2.5.

Respecto a los tiempos de desorcion se considera el acero con 0% p/p Ni ya que es el caso
donde la desorcion ocurre mas rapidamente por tener el mayor coeficiente de difusion (Tabla
1.2). Tomando como condiciodn inicial el resultado de la simulacion de precarga, y fijando como
condicion de contorno concentracion de hidrégeno igual a cero en las zonas sin pintar, en la
Figura 2.12 se muestra la evolucion de Cy en este material al estar expuesto en aire luego de la
precarga de hidrogeno.

Se observa que al cabo de 3 hs la Cy disminuye al 50% en la zona expuesta. Este es el tiempo
que se toma como referencia para elegir la velocidad de los ensayos de fractura.
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Tener en cuenta que este es un calculo estimativo ya que no se considera el efecto de las trampas
ni de las tensiones en la Cy.

Concentracion de H, t=0.0h

Zona expuesta

&7 0.4 .§
0.0 N
3.6
0.0
0. 100
+/0 : 20
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7 04 £
00 N
3.6
0.0
+o.
5

Figura 2.12 Estimacion del tiempo de desorcion de H mediante diferencias finitas. Por simetria se considera solo un 1/4
de probeta

2.5 Ensayos de fractura en flexion

Los ensayos de fractura en flexion se realizaron en una maquina servohidraulica MTS 8§10
(Figura 2.15) bajo control de desplazamiento del cabezal y en condiciones ambientales (25 °C,
1 atm y 22 % de humedad relativa). La maquina cuenta con una celda de carga de 100 kN,
punzén y puente de flexion (Figura 2.14).

De cada aleacion con contenidos de 0%, 0,5%, 1%, 3% y 5% p/p Ni, se eligio una sola probeta
para ensayar sin precarga electroquimica de H y a una velocidad de desplazamiento del cabezal,
o velocidad de ensayo, de 0,4 mm/min. Estos cinco ensayos sirven de referencia para comparar
la tenacidad a la fractura de los materiales con y sin H. Respecto a los ensayos de fractura con
precarga electroquimica de H, se intent6 realizar por lo menos dos ensayos por material a dos
velocidades de ensayo distintas, 0,02 y 0,005 mm/min. En la Tabla 2.6 se indica qué probetas
se ensayaron, en qué condicion (con o sin precarga) y a qué velocidad.

54



[ SABATO

Tabla 2.6 Resumen de los ensayos de fractura en flexion realizados

% p/p Ni | Probeta | Precarga electroquimica de H | Velocidad de ensayo (mm/min)
SE(B)01 No 0,4
0 SE(B)02 Si 0,02
SE(B)03 Si 0,02
SE(B)05 Si 0,005
0.5 SE(B)06 No 0,4
’ SE(B)08 Si 0,02
1 SE(B)11 No 0,4
SE(B)13 Si 0,02
SE(B)16 No 0,4
3 SE(B)17 Si 0,02
SE(B)18 Si 0,005
SE(B)21 No 0,4
5 SE(B)22 Si 0,02
SE(B)23 Si 0,005

Previo al comienzo del ensayo de fractura, se sueldan dos cables de Alumel para la medir la
variacion de voltaje eléctrico durante el ensayo mediante la técnica de caida de potencial
(DCPD). Las soldaduras se realizan en soldadora de termocuplas Gleeble en los bordes de la
entalla seglin se indica en la Figura 2.13 correspondiente al Anexo A18 de la norma ASTM E
1820-20 [63]. En la Figura 2.13 también se indica la ubicacion de las roscas para los terminales
de inyeccion de corriente.

W/2
Current ﬂ Current
Wt
current| \- | -: __________________ Current
Voltage
measurement
points

Figura 2.13 Esquema de las conexiones en probeta SE(B) para la técnica DCPD [63]

Luego, deben atornillarse las cuchillas donde ird colocado el clip gage en las roscas
correspondientes segun indica la norma BS 7448-1:1991 (Figura 2.6) [62]. Las cuchillas estan
hechas de Zircaloy-4 y oxidadas a 800 °C para aislamiento eléctrico. El clip gage mide la
apertura de boca de entalla (CMOD). Se aislan los cables de Alumel del clip gage colocando
cinta de polietileno.

En el caso de las probetas con precarga electroquimica de hidréogeno, primero hay que quitar
la pintura epoxi y limpiar bien la superficie donde se soldaran los cables de Alumel. Se buscé
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minimizar el tiempo transcurrido entre el desmontaje de la celda de precarga y el inicio del
ensayo de fractura, siendo en general 40 min. En Anexos 7.3 se muestra en una tabla estos
tiempos junto con los tiempos de ensayo para las probetas con H.

En la Figura 2.14 se detalla el sistema de montaje de la probeta en la maquina servohidraulica
MTS 810. La probeta se apoya en tres puntos sobre rodillos ubicados en puente de flexion y
punzon. Los rodillos estdn sujetos por bandas elasticas o resortes que aseguran la posicion
adecuada de los mismos al inicio del ensayo, definiendo el span o distancia entre puntos de
apoyo. Las bandas elasticas o resortes permiten que los rodillos rueden durante el ensayo,
evitando una carga adicional a la probeta. A fin de mejorar la medicion de voltaje, en los puntos
de apoyo la probeta estd aislada eléctricamente de la maquina colocando cinta adhesiva de
polietileno en la probeta y entre rodillo y maquina, donde ademas se coloco teflon. Las cufias
de centrado permiten lograr el posicionamiento correcto de la probeta en el puente de flexion.
En los extremos de la probeta se encuentran los terminales de inyeccion de corriente para
aplicar la técnica de DCPD.

Punzén

Terminales de
lyeccion de corrien

Aislamiento

f
Ce{bles de
medicion
potendial

Cunias de
cemitrado

Figura 2.14 Montaje de probeta en mdquina de ensayo
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En la Figura 2.15 se muestra la disposicion de la méaquina servohidraulica MTS 810 y de todos
los dispositivos empleados en los ensayos.

Bomba

Monitores

' Amplificador

Controlade
MTSS108

Figura 2.15 Disposicion de MTS 810 y demas dispositivos en ensayos de fractura en flexion

El crecimiento estable de fisura (Aa) se midid por tres métodos distintos: descargas parciales
(UC), caida de potencial (DCPD) y normalizaciéon (RDN). La aplicacion de estos métodos se
detalla en la norma ASTM E1820-20 [63].

Los espaciamientos entre descargas parciales se tomaron en funcion del desplazamiento de la
linea de carga (LLD) y fueron aumentando progresivamente durante el ensayo: 0,5, 0,75 y 1
mm. Tal como exige la norma, las caidas de carga (4P) corresponden a un 30% de la carga
alcanzada en el punto de descarga.

Respecto al método de DCPD, se utiliz6é una fuente de corriente continua Keithley para inyectar
10 A a2 0,62 V durante el ensayo, y la medicion de potencial se realizd con un nanovoltimetro
Agilent. También se emplea un amplificador de sefial y una punta fria (Figura 2.15).

El método de RDN se aplico mediante el software Normalization Program, cargando los datos
del material y el registro de desplazamiento CMOD y carga P, eliminando las descargas
parciales.

El método UC implica mayor tiempo de ensayo, por lo tanto, no se empleara para el caso de
las probetas con precarga de hidrogeno ya que implicaria una pérdida excesiva de hidrogeno
por efusion. Por lo tanto, el método principal de medicion de Aa serda DCPD y RDN como
respaldo.
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Dado que la técnica DCPD no se utiliza en forma rutinaria en el grupo de trabajo, se requiri6
ponerla a punto y definir una configuracion de ensayos 6ptima (Seccion 3.1). Para cumplir con
este objetivo, se compararon los resultados obtenidos por DCPD con los obtenidos por UC y
RDN. La técnica UC es la de referencia ya que es la que mas se aplica en el grupo de trabajo y
ademas es la recomendada por norma.

El fin de los ensayos se marc¢ al alcanzar un desplazamiento de linea de carga LLD entre 3 a 4
mm luego de un descenso de la carga de al menos 20% respecto a la carga maxima alcanzada,
P45, 0 bien al notar un corrimiento por rodadura excesivo de los rodillos.

La eleccién de las velocidades de ensayo para las probetas con precarga electroquimica de H
se realiz6 en funcion de los tiempos estimados de desorcion del H en aire y de la bibliografia
[64], [65]. Considerando una duracion de ensayo de 3 horas y un LLD de 3 mm se opt6 por una
velocidad de ensayo de 0,02 mm/min en una primera instancia. Luego se decidio bajar la
velocidad de ensayo a 0,005 mm/min, para evaluar si se obtenia mayor FPH.

Posterior al ensayo, se aplico teniido por calor (heat tinting) colocando la probeta sobre una
llama de gas natural durante 30 minutos aproximadamente. De esta manera, quedan bien
marcadas las zonas de prefisuracion por fatiga y crecimiento estable de fisura. A continuacion,
se sumergio la probeta en nitrégeno liquido por algunos minutos y golpeandola con un martillo
se termino de fracturar. Con ayuda del software AutoCAD se midieron las longitudes de fisura

iniciales, a,, y el avance de fisura por crecimiento estable, Aa, en nueve puntos segin la norma
ASTM E1820-20 (Figura 2.16) [63].

Figura 2.16 Medicion de ay y Aa sobre superficie de fractura

En los tres métodos para obtener la curva de resistencia a la fractura o curva R (J — Aa) se
aplican las ecuaciones de la norma ASTM E1820-20 [63].
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Una vez obtenidas las curvas R se sigui6 el procedimiento indicado en el Anexo A9 de la norma
ASTM E1820-20 para determinar el valor de /;¢, 0 /o en caso de no cumplir con los requisitos
que se plantean. Primero hay que definir la region de validez de los datos experimentales tal
como se muestra en la Figura 2.17. Para ello se trazan una serie de rectas paralelas de pendiente
20y Aa con abscisas en Aa igual a 0, 0,15, 0,2, 0,5 y 1,5 mm. gy es un promedio de la tension
de fluencia y la resistencia a la traccion. Ademas, trazar la linea horizontal J;;,ir = booy /7,5
y la linea vertical 4a;mir = 0,25by, siendo b, el ligamento remanente inicial. La zona de
validez de los datos queda definida por las Gltimas lineas mencionadas y las lineas oblicuas con
abscisas en 0,15y 1,5 mm.

800
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[0.15 mm EXCLUSION

600 | cONSTRUCTION

L LINE
\

~ I
E 400
2
-
JQ i
200F 1
L 1.5 mm EXCLUSION LINE
i/ = D3y
0 j
0 0.5 1.0 1.5 2.0 2.5

Crack Extension (mm)

Figura 2.17 Determinacion de la zona de validez de los datos experimentales

Con los datos experimentales que caen en la region de validez se debe realizar un ajuste de
curva segun la ley de potencia:

J = C,(Aa/k)C  (Ec.23)

Donde k es 1 mm, y C; y C; los coeficientes de la ley de potencia. El valor de J, queda
determinado por la interseccion de la curva de ajuste y linea oblicua con abscisa en 0,2 mm. Si
este valor cae en la region de validez y ademas se cumplen las condiciones planteadas en Ec.

24 entonces |, = ¢, es decir, valor de J cercano al comienzo del crecimiento estable de fisura.

Donde B es el espesor de la probeta. Aunque /, no cumpla con Ec. 24 igualmente se toma este
valor como parametro de la tenacidad a la fractura, dependiente de la geometria de la probeta.

59



[ SABATO

Otros parametros que se obtienen del ajuste de las curvas R son el valor de J para Aa = 1 mm
(Jimm) y €l modulo de desgarro en J,, (dJy/da), indicativo de la estabilidad relativa del
crecimiento de fisura [78].

Por otro lado, se evalta el parametro de fractura CTOD a carga maxima Py,s,, (CTOD,, o 6,,)
segun se describe en la norma BS 7448-1:1991 de British Standards Institution [62].

En el célculo de la tenacidad a la fractura se aplica el modelo de plastic hinge. Este modelo
asume que, una vez alcanzada la fluencia generalizada, la probeta se deforma como dos brazos
rigidos que giran alrededor de un centro aparente de rotacion ubicado a una distancia r, (W —

a) delante de la punta de la fisura (Figura 2.18) [61]. La componente plastica del CTOD (6,,)
se determina geométricamente a partir del desplazamiento CMOD plastico (V,), considerando

la altura de las cuchillas porta-clip (z) y el ligamento remanente (W — a) (Ec. 25) [61]. La
norma BS 7448-1:1991 adopta 7,, = 0,4 como factor de posicion del centro de rotacion, aunque
estudios experimentales sugieren valores cercanos a 0,45 para ciertos materiales.

O, =, (W —a)Vp)/(,(W —a) +a+2z) (Ec.25)

Figura 2.18 Modelo plastic hinge [61]

Por ultimo, se normalizaron los registros de carga y desplazamiento LLD mediante Ec. 26 y
Ec. 27 respectivamente. De esta manera se pueden obtener curvas cargas-desplazamiento
independientes de la geometria y de la relacion a,/W.

Piorm = PW/Byb3  (Ec. 26)
LLD,yrm = LLD/W  (Ec. 27)

Donde By es el espesor neto de la probeta considerando las entallas laterales, b, el ligamento
remanente inicial y W la altura de la probeta.
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2.6  Fractografias

Se observaron algunas superficies de fractura de las probetas ensayadas con y sin precarga
electroquimica de H en el microscopio electronico de barrido (Scanning Electron Microscope,
SEM) Zeiss Crossbeam 340 del CAB. La finalidad es ver si hay un cambio en el mecanismo
de fractura por la FPH.

Se observaron las probetas SE(B)01 y SE(B)05 correspondientes a la aleacion con 0% p/p Ni
y las probetas SE(B)21 y SE(B)23 correspondientes a la aleacion con 5% p/p Ni, ver Tabla 2.6.
Las fractografias se tomaron en una zona cercana al enromamiento, o blunting, de la fisura
(Figura 2.19). El motivo es que debido a las elevadas tensiones alcanzadas alli por deformacion
pléstica es posible que se acumule elevada cantidad de H promoviendo el fenémeno de FPH.

Las muestras se limpiaron previamente en ultrasonido con alcohol y se colocaron en el
portamuestras. Las imdgenes se tomaron con detector de electrones secundarios a un voltaje de
incidencia del haz de 5 kV.

Ademas, se aplicd Espectroscopia de Energia Dispersiva (Energy Dispersive Spectroscopy,
EDS) a 20 kV de incidencia del haz a las muestras SE(B)21 y SE(B)23 a fin de corroborar el
contenido de Ni de la muestra SE(B)23.

Figura 2.19 Zona de la superficie de fractura en la que se tomaron las fractografias
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3 Resultados y discusiones

3.1 Optimizacion del método de caida de potencial (DCPD)

Los primeros ensayos de fractura en flexion realizados corresponden a las probetas sin precarga
electroquimica de hidrogeno: SE(B)01, SE(B)06, SE(B)11, SE(B)16 y SE(B)21 (Tabla 2.6).
Estos ensayos se utilizaron para poner a punto la técnica de medicion de caida de potencial
(DCPD) y definir una configuracion de ensayos Optima. Tener en cuenta que para estas
probetas se aplico también la técnica de descargas parciales (UC).

Los registros del potencial eléctrico (¥) en funcion del tiempo (7) obtenidos en los ensayos de
las probetas mencionadas anteriormente se grafican en la Figura 3.1. Se aplica una corriente
continua [ de 10 A a 0,62 V. El tiempo inicial considerado en los graficos coincide con el de
inicio de ensayo, no se graficaron los datos correspondientes a la estabilizacion previa.

1,0 ¥ T T T 1 T 1 T T
: - SE(B)01 -
09 . SE(B)06
0,8 & ] SE(B)21 A
5% p/p Ni
gl 3% p/p Ni e 4 4
\E/ M *.""W' M J
= 0,6 fempansiagmprina™ i
- 0,5% p/p Ni 1
0,5 - .
04 .
0% p/p Ni
0’3 L | L 1 L 1 L | 1
0 2000 4000 6000 8000 10000

t(s)

Figura 3.1 Mediciones del potencial eléctrico (V) en funcion del tiempo (t) correspondientes a los ensayos sin precarga
electroquimica de H. Se aplica una corriente continua de =10 A a un voltaje de 0,62 V.

La primera probeta ensayada es la SE(B)01 cuyo registro V-t es estable y con un nivel de ruido
de = 3 uV pico a pico. Luego se ensayaron las probetas SE(B)06 y SE(B)16 para las cuales no
hubo estabilidad en la medicién de V y los niveles de ruido son =4 pV y + 10 pV pico a pico
respectivamente, superiores al caso anterior.

Los motivos por los cuales se producen saltos grandes en el potencial son varios. Por un lado,
el encendido o apagado de otros equipos conectados a la misma red eléctrica y la conexion de
nuevos equipos a la red corren el cero de potencial. Por otro lado, la rotura de la aislacion
eléctrica entre la probeta y los rodillos, el contacto entre los cables de Alumel y las cuchillas
del clip gage (Figura 2.14) y la desconexion de tierras producen caidas del potencial. Durante
la estabilizacion de la medicion de V, no mostrada en Figura 3.1, se observan decaimientos

62



[ SABATO

exponenciales por efectos térmicos debido al calentamiento de la probeta. Este ultimo
comportamiento es esperable.

Con el fin de mejorar la medicioén de potencial se busco optimizar la configuracion de ensayo.
Para ello, se decidio realizar los ensayos fuera de horario laboral, luego de las 19 hs, para evitar
el ruido que ingresa por la linea debido a equipos que entran y salen de servicio. Ademas, se
conectaron a tierra la fuente de corriente y rack del nanovoltimetro (PC, nanovoltimetro y punta
fria) (Figura 2.15). Se utiliz6 un unico estabilizador para asegurar la misma tierra entre fuente
de corriente y nanovoltimetro. Por ultimo, para mejorar la aislacioén eléctrica se colocaron
cintas de polietileno en las superficies probeta-rodillos y rodillos-punzén/puente de flexion
(Figura 2.14), se trenzaron los cables de Alumel y envainaron en una malla termocontraible
para aislarlos de las cuchillas del clip gage.

Los cambios realizados en la configuracion de ensayo mejoraron considerablemente el nivel
de ruido y la estabilidad en la medicion. Esto se ve reflejado en la Figura 3.1 en los registros
V-t de los ensayos SE(B)11 y SE(B)21 ya que no presentan saltos de potencial y tienen un
nivel de ruido aproximado de £ 2 pV pico a pico. En estos registros se aprecian escalones
donde el potencial se mantiene constante durante las descargas parciales y luego aumenta por
crecimiento estable de fisura, tal como se espera.

Otro aspecto que vale la pena destacar de la Figura 3.1 es la variacion del potencial inicial (V;),
previo al crecimiento estable de fisura, con el contenido de niquel (Ni). Hay un incremento de
V, a medida que aumenta % p/p Ni. Esto se debe que al aumentar la cantidad de Ni aumenta la
resistividad del material (p) por mayor concentraciéon de niquel en solucién sdlida, lo que
aumenta la resistividad al movimiento de electrones por la presencia de mayor cantidad de
defectos puntuales en la red [79]. Dado que la resistencia del material R es directamente
proporcional a p, entonces R aumenta y subsecuentemente aumenta V, por ley de Ohm (V =
IR). Sin embargo, las probetas con 0,5% y 1% p/p Ni no siguen esta tendencia, probablemente
por las inestabilidades en la medicion en el primer caso.

Debido a los resultados positivos en la medicion de V en las probetas SE(B)11 y SE(B)21, se
aplico la misma configuracion de ensayo para las probetas SE(B)02 y SE(B)03 con precarga
electroquimica de H. Sin embargo, se siguieron explorando otras alternativas para evitar los
problemas de ruido en la linea eléctrica.

De este modo, se propuso otra configuracion de ensayo en la cual se aplica inyeccion de
corriente pulsada a las probetas. En lugar de inyectar de manera continua una corriente de 10
A a la probeta durante todo el ensayo, se programo la fuente de corriente continua para que
aplique una sefial cuadrada como la que se muestra en la Figura 3.2. Esta sefial consta de tres
etapas:

1) + 10 A (corriente directa) aplicada durante un tiempo corto t;.
2) — 10 A (corriente inversa) aplicada durante un tiempo corto t;.
3) 0 A (corriente nula) durante un tiempo largo t, > t;

Luego de la etapa 3, se vuelve a repetir el ciclo una y otra vez hasta la finalizacioén del ensayo.
Se emplearon diferentes tiempos t; y t,. En los ensayos de SE(B)08, SE(B)13, SE(B)17 y
SE(B)22, realizados a una velocidad de 0,02 mm/min, se eligio t; =5 sy t, =40/50 s. En los

63



[ SABATO

ensayos de SE(B)05, SE(B)18 y SE(B)23, realizados a una velocidad de 0,005 mm/min, se

eligio t; =2syt, =26s.

I (A)“

+10

- 10

t(s) ”

Figura 3.2 Serial cuadrada programada en fuente de corriente continua para que aplique a la probeta una corriente en
pulsos

Se obtiene una medicion de V para cada una de las etapas 1, 2 y 3 (Figura 3.3). Los valores de
V correspondientes a corriente nula y al ruido son eliminados, representados con puntos rojos
en la Figura 3.3. Los valores de V correspondientes a corriente directa e inversa se promedian,
representados con puntos azules en la Figura 3.3. El registro V — ¢t resultante se muestra en la
Figura 3.4 y es este el que se utiliza luego para calcular la curva de resistencia (curva R) segiin
la norma ASTM E 1820-20. Como se puede ver se obtiene un registro IV — t limpio con un
nivel de ruido que oscila entre =4 y + 6 uV pico a pico.

1,0

0,8 |

___.....-.-—.__-—""""_'

V (mV)

+10 A

h.—"-l.'-.'.

0 1000

2000

t(s)

3000 4000 5000 6000 7000

Figura 3.3 Valores de V medidos correspondientes a corriente directa (+ 10 A), corriente inversa (- 10 A) y corriente nula
(0 A). Ensayo de probeta SE(B)17
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Figura 3.4 Registro V — t resultante de promediar los valores de potencial para corriente
directa e inversa. Ensayo de probeta SE(B)17

Aplicar la corriente de esta manera permite que la medicion de V se independice del ruido
proveniente de la red eléctrica o de la maquina de ensayo. Por lo tanto, ya no es necesario
realizar los ensayos de fractura fuera de horario laboral o colocar aislacion entre los rodillos y
puente de flexion/punzon.

En resumen, se logrd obtener la configuracion de ensayo deseada para optimizar la técnica de
DCPD, la cual se seguira utilizando en ensayos futuros.

3.2 Ensayos de fractura en flexion de probetas sin contenido de hidrogeno

Los ensayos de fractura en flexion de las probetas SE(B)01, SE(B)06, SE(B)11, SE(B)16 y
SE(B)21 se realizaron sin precarga electroquimica de hidrogeno y a una velocidad de ensayo
de 0,4 mm/min (Tabla 2.6). Estos sirven de referencia para luego analizar el efecto de la
fragilizacion por hidrogeno (FPH) en la tenacidad a la fractura. En esta seccion es de interés
estudiar si existe alguna correlacion entre el contenido de Ni en la tenacidad a la fractura de los
aceros de baja aleacion.

En estos ensayos se aplicaron los tres métodos de medicion de crecimiento estable de fisura
Aa, descargas parciales (UC), caida de potencial (DCPD) y normalizacion (RDN), y se
obtuvieron las respectivas curvas R tal como se explica en la Seccion 2.5 de este trabajo. Para
la probeta SE(B)16 no se pudo obtener la curva R correspondiente al método DCPD por el
excesivo ruido en el registro V-t (Figura 3.1).

Las curvas R obtenidas por los tres métodos para la probeta SE(B)11 se muestran en la Figura
3.5. Las curvas R correspondientes a los métodos UC y DCPD estan practicamente

65



[ SABATO

superpuestas. Mientras que la curva R correspondiente al método RDN se encuentra por
encima de las anteriores para todos los valores de Aa pero con valores de / muy cercanos. Estas
observaciones se repiten en todos los ensayos realizados, con algunas excepciones como el
caso de la probeta SE(B)06, cuya curva R obtenida por DCPD difiere considerablemente
respecto a la obtenida por UC para un rango de valores de Aa (Figura 3.14). La causa es el
elevado nivel de ruido en su registro V-t (Figura 3.1). Sin embargo, una vez optimizada la
técnica DCPD (Seccion 3.1) los resultados obtenidos por esta técnica convergen con los de UC.
Bajo estas condiciones, la técnica de DCPD es adecuada para medir la tenacidad a la fractura
de las probetas con precarga electroquimica de H.

La técnica DCPD requiere una interpretacion especial de datos, por ejemplo, el aparente
crecimiento estable de fisura negativo, Aa <0, lo cual es fisicamente imposible. En la Figura
3.5 se obtienen valores de Aa = -0,3 mm, y en otros ensayos de hasta Aa = -0,5 mm. Este error
es propio del método [80] y no es proposito de este trabajo profundizar en el asunto. De aqui
en mas no se graficardn los valores de Aa negativos en las curvas R.
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Figura 3.5 Curvas R obtenidas por los métodos UC, DCPD y RDN para la probeta SE(B)11

En la Figura 3.6 se superponen las curvas R calculadas mediante la técnica UC para las cinco
probetas SE(B)01, SE(B)06, SE(B)11, SE(B)16 y SE(B)21 de distinto contenido de Ni. En
dicha figura no se grafican las curvas R calculadas por DCPD y RDN para simplificar la
comparacion visual de las curvas.
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Enlas Tablas 3.1, 3.2 y 3.3 se presentan los parametros de fractura Jo, J1mm Y dJo/da (primera
derivada de la curva en / = J,) obtenidos de las curvas correspondientes a los tres métodos.

Por otro lado, en la Tabla 3.4 se muestran los valores de CTOD a carga maxima (§,,,). Para la
comparacion de la tenacidad a la fractura entre las diferentes aleaciones bajo estudio se
consideran unicamente los pardmetros /, y 6, los cuales se representan en la Figura 3.7.

700 T T T T d T i T T T y T i T
S
600 - - \Q\Q$ - . o
N u S|° n N
Q\Qé m Qc-?- .é\ Q\Qé . -
500 |- Nl < e R \e\.. & g
"R m s o
o ﬁg\e LI s N »
|
400 - "L e " .
i)
% n '. [} - .
o . 0 u
— 300 . a " il
™ o
- ‘ o "
$l ‘I
|} | 1]
200 |- * r- ® SE(B)01-(0.4 mm/min)s/H-UC |
L :
I = m  SE(B)06 - (0.4 mm/min) s/H - UC
m  SE(B)11 - (0.4 mm/min) s/H - UC
100 | m  SE(B)16 - (0.4 mm/min) s/H-UC -
m  SE(B)21- (0.4 mm/min) s/H - UC
O . 1 " 1 " | L | " 1 L 1 " 1

0,00 0,25 0,50 0,75 1,00 1,25 1,50 1,75 2,00

Aa (mm)

Figura 3.6 Curvas R obtenidas por el método UC correspondientes a las probetas SE(B)01, SE(B)06,
SE(B)11, SE(B)16 y SE(B)21

Tabla 3.1 Pardametros de fractura obtenidos de las curvas R por método UC para las probetas sin precarga electroquimica

de H
. UC
%p/pNi | Probeta =0 Ty i m?) | dio/da (/)
0 | SEMB)I| 457 685 563
0,5 | SE(B)06| 305 493 403
1 |SE®)I1| 227 398 346
3 [SEB)I6| 283 590 568
5 | SE(B21| 284 475 399
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Tabla 3.2 Parametros de fractura obtenidos de las curvas R por método DCPD para las probetas sin precarga
electroquimica de H

. DCPD
o
%o p/lpNi| Probeta I ATy dim?) | digida (0/m)

0 |SEB)I| 411 776 764

0,5 | SE(B)06 | 336 666 642

I |SE(B)II| 256 411 332

3 |SEB)I6| - i i

5 | SE(B)21| 247 436 455

Tabla 3.3 Parametros de fractura obtenidos de las curvas R por método RDN para las probetas sin precarga electroquimica

de H
. RDN
T I
0 | SE(B)OI| 432 626 477
05 | SE(B)06| 309 505 420
I |SE®)I1| 275 437 348
3 [SEMB)I6| 360 532 394
5 |SE(B)21| 338 459 289

Tabla 3.4 CTOD a carga maxima para las probetas sin precarga electroquimica de H

%p/pNi| Probeta | Om(mm)
0 SE(B)01 0,17
0,5 SE(B)06 0,12
1 SE(B)11 0,10
3 SE(B)16 0,13
5 SE(B)21 0,10

Tanto en la Figura 3.6 y 3.7 se puede ver que los aceros bajo estudio presentan
comportamientos muy distintos respecto a la tenacidad a la fractura. El acero sin Ni es el que
presenta la mayor tenacidad a la fractura y en oposicion, el acero con 1% p/p Ni es el que
presenta la menor tenacidad a la fractura. La propiedad disminuye considerablemente desde
0% a 1% p/p Ni, luego aumenta para 3% p/p Ni y una vez més vuelve a disminuir para 5% p/p
Ni. Por ende, pareciera que no existe una correlacion monotona entre la tenacidad a la fractura
y el contenido de Ni. Sin embargo, son pocos ensayos para hacer conclusiones.

La tendencia es la misma en las curvas R y en los dos pardametros de fractura, /o y &y,. Sin

embargo, la variacion de &, es mas pronunciada y por ello es un pardmetro mas sensible para
evaluar diferencias en valores de tenacidad.

Los resultados del ensayo SE(B)16 no fueron satisfactorios por escaso crecimiento estable de
fisura (Figura 3.6). Ademads, como se mencion6 no se pudo aplicar la técnica DCPD. Por lo
tanto, es conveniente repetir el ensayo en el futuro para otra probeta con el mismo contenido
de Ni y sin precarga electroquimica de H.
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Los registros de carga y desplazamiento (LLD) normalizados se muestran en la Figura 3.8. Se
han eliminado las descargas parciales para una mejor visualizacion. Cualitativamente se puede
apreciar que la carga mdxima normalizada aumenta con el contenido de Ni y la misma ocurre
a menores desplazamientos normalizados. Del mismo modo, la pendiente con la cual cae la
carga incrementa considerablemente de 0% p/p Ni (SE(B)01) a 1% p/p Ni (SE(B)11)
coincidiendo con los resultados de tenacidad a la fractura.

Las curvas R analizadas segiin la norma ASTM E1820-20 se encuentran en Anexos 7.4 donde
ademas se determina si J, se puede calificar como Jj.

3.3 Precarga electroquimica de hidrogeno

Las probetas a las cuales se le realiz6 una precarga electroquimica de H previo al ensayo de
fractura son: SE(B)02, SE(B)03, SE(B)05, SE(B)08, SE(B)13, SE(B)17, SE(B)18, SE(B)22 y
SE(B)23. En la Tabla 2.6 se indica el contenido de Ni de cada una de ellas.

En la Figura 3.9 se grafican todos los registros de potencial a circuito abierto (OCP) medidos
respecto al electrodo de calomel saturado (ECS) durante las precargas electroquimicas de H.
En la precarga de SE(B)08 hubo problemas con el programa de adquisicion utilizado, por lo
que Unicamente se pudo obtener el registro de OCP en las ultimas horas de precarga.

T T T . T g T y T T T
5% p/p Ni
-525 °PPRL__ sego2 -
- SSEROY .
SEBO5
=550 — SEB08 |
— SEB13 -
—  SEB17
-57 y _
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Figura 3.9 Medidas del potencial a circuito abierto (OCP) durante las precargas electroquimicas de hidrégeno
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El OCP incrementa con el tiempo hasta alcanzar un valor estable luego de algunas horas de
exposicion de la probeta en la solucion NACE TM 0177 alternativa. A partir de ahi, el OCP
varia unos pocos mV.

El nivel de ruido de la medicion se encuentra entre £ 4 mV y + 1 mV pico a pico. Los saltos
bruscos de potencial que se observan coinciden con una disminucion o aumento en el caudal
de N». En las primeras precargas realizadas, SE(B)02 y SE(B)03, hubo varias interrupciones
en el burbujeo de N> debido a que la valvula reguladora de caudal (Figura 2.10) apenas estaba
abierta para no aplicar un flujo muy elevado. Consecuentemente con el paso del tiempo la
misma se iba cerrando disminuyendo los valores de OCP medidos. En el momento en que la
valvula se volvia abrir el OCP aumentaba bruscamente. Situaciones similares ocurrieron en
otras probetas como por ejemplo en SE(B)13 y SE(B)17. En particular en SE(B)05, ultima
precarga realizada, el OCP disminuye hacia el final de la precarga debido a que el tubo de N2
se estaba vaciando. En resumidas palabras, la medicion de OCP es sensible al caudal de
burbujeo de N en la celda de precarga.

El tiempo que se requiere para alcanzar un valor estable de OCP disminuye a medida que
aumenta el contenido de Ni en el acero. Ademas, el aumento de Ni eleva los valores de OCP,
siendo cada vez mas positivos. Chalfoun también observo este comportamiento (Anexos 7.2)

[6], [8], [59].

Los valores de OCP finales, luego de 48 hs de precarga, que se obtuvieron son cercanos a los
obtenidos por Chalfoun luego de 72 hs de exposicion a la misma solucioén para los mismos
aceros (Tabla 3.5) (Anexos 7.2) [6], [8], [59]. La autora reporta una dispersion de OCP no
mayor a 10 mV en los ensayos duplicados (Anexos 7.2). Esto también se ve en la Figura 3.9,
donde si bien para las probetas de 0% p/p Ni los registros de OCP practicamente se superponen
en las probetas de 3% p/p Ni hay una dispersion de hasta 8 mV en OCP.

Las probetas de 5% p/p Ni presentan un comportamiento muy distinto entre ellas durante la
precarga electroquimica de H. En particular, la probeta SE(B)23 se aleja de las tendencias
mencionadas. Por esta razon a las superficies de fractura de SE(B)21 y SE(B)23 se le aplicaron
EDS para corroborar de manera aproximada el contenido de Ni de SE(B)23. En ambos casos
dio un valor de 3,8% p/p Ni, indicando que la causa no se debia a una diferencia en composicion
quimica.

Tabla 3.5 Comparacion de OCP finales obtenidos en este trabajo, 48 hs de exposicion a solucion agria, y obtenidos por
Chalfoun luego de 72 hs de exposicion [6]

% p/p Ni | Probeta | OCPashs (mVEcs) | OCP7ans (mVEcs) [6]

SE(B)02 648

0 SE(B)03 ~649 - 653
SE(B)05 ~649

0,5 | SE(B)0S8 584 ~600

1 SE(B)13 572 -587
SE(B)17 544

3 SE(B)18 -536 -4
SE(B)22 536

> [SE(B)23 568 -39
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Analizando el diagrama de Pourbaix S2037 - H20 para el pH de la solucion NACE TM 0177
alternativa (Figura 1.20), los valores de OCPasns reportados en la Tabla 3.5 y convertidos a
escala de electrodo normal de hidrogeno (+ 242 mVEenn) caen en la region de estabilidad de
H>S y debajo del potencial reversible de la reaccion de evolucion de H (HER). Estos resultados
validan el uso de S203 para reemplazar el burbujeo de HaS para todos los aceros bajo estudio.

En las probetas con 3% y 5% p/p Ni el OCP disminuye levemente desde la estabilizacion hasta
el final de la precarga. Esta disminucion se encuentra entre 4 y 8 mV aproximadamente. La
excepcion es nuevamente la probeta SE(B)23, en la cual el OCP nunca se estabiliza, sino que
alcanza un valor maximo y disminuye continuamente hasta el final de la precarga, variando 20
mV.

El motivo de esta disminucion de OCP podria ser que el Ni promueve la formacion de la
pelicula de sulfuros de Fe y Ni y que la misma retarda las reacciones anddicas y acelera las
reacciones catddicas en la superficie [6], [8], [59]. Sin embargo, en las probetas de 5% p/p Ni
la pelicula de sulfuros no se form6 bien (Figura 3.10).

La formacion de las peliculas de sulfuros en las probetas precargadas se muestra en la Figura
3.10. Son de color negro, adheridas a la superficie. Las fotografias fueron tomadas un instante
previo al desmontaje de la celda de precarga electroquimica de H.

El tiempo que tardan en formarse estas peliculas es variable, sin embargo, no supera las 24 hs.
En algunos casos, con 2 hs de exposicion se forma una elevada fraccion de cubrimiento de la
superficie con esta pelicula de sulfuros. De todos modos, no es objetivo de este trabajo medir
esta variable.

A partir de la Figura 3.10, se puede ver que la pelicula de sulfuros no se form6 de igual manera
en todas las probetas. En las probetas SE(B)03, SE(B)05, SE(B)13, SE(B)17 y SE(B)18 cubrio
toda la superficie de acero expuesta a la solucion. En cambio, en las probetas SE(B)02,
SE(B)08, SE(B)22 y SE(B)23 se form¢ parcialmente en la superficie expuesta.

La primera precarga electroquimica de H se realiz6 en la probeta SE(B)02. Dado que aun el
método de precarga no estaba optimizado, hubo una serie de inconvenientes. En primer lugar,
el burbujeo de N> durante la precarga fue interrumpido por desperfectos en la configuracion de
la valvula reguladora de nitrogeno. En segundo lugar, la celda tenia fuga de gases por la tapa.
Consecuentemente, es posible que durante la precarga haya permeado O> a través de la tapa y
se haya disuelto en la solucion. El Oz disuelto reacciona con HoS generando So y disminuyendo
la severidad del medio. Esta podria haber sido la razon de la formacion parcial de la pelicula
en la probeta SE(B)02.

Por otro lado, en la fotografia de la Figura 3.10 de la probeta SE(B)08 pareceria que la pelicula
de sulfuros practicamente no cubrio la superficie expuesta. Sin embargo, una vez que finalizd
la precarga y se desmontd la celda, se quitd el recubrimiento de pintura epoxi de la superficie
dejando en evidencia la formacion de sulfuros debajo del recubrimiento (Figura 3.11). Esto se
debe a que la pintura se despegd de la superficie durante la precarga (Figura 3.10), filtrandose
solucion entre la pintura y la superficie del acero. Asimismo, podria haberse afectado la
medicion de OCP por efecto rendija.

En las demas probetas al quitar la pintura epoxi luego de la precarga la superficie se encontraba
limpia y sin signos de corrosion, por ejemplo, SE(B)17 (Figura 3.11). La formulacion de la
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pintura epoxi fue incorrecta para el caso de SE(B)08 y por ello su mala adherencia sobre la
superficie. Utilizando la formulacion correcta de pintura epoxi, este es un buen método para
limitar adecuadamente el area de exposicion a la solucion.

En ambas probetas de 5% p/p Ni, SE(B)22 y SE(B)23, la pelicula de sulfuros se formo en una
porcidn pequeia de la superficie del acero en exposicion (Figura 3.10). Quizas el contenido de
Ni a elevadas concentraciones en lugar de promover su formacion, la retrasa. Sin embargo, no
se saca ninguna conclusion al respecto ya que podria haber otras variables experimentales que
impidieron la formacién de la pelicula de sulfuros sobre toda la superficie expuesta.

0% p/p Ni
0,5% p/p Ni
1% p/p Ni
3% p/p Ni
5% p/p N1

Figura 3.10 Formacion de peliculas de sulfuros sobre la superficie expuesta de las probetas a la solucion NACE TM 0177 A
alternativa
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Figura 3.11 Estado de la superficie debajo de la pintura epoxi, luego del desmontaje de la celda de precarga electroquimica

No esta claro si la correcta formacion de esta pelicula sobre la superficie es un posible signo
de que esta ingresando H al acero, promovido por la presencia de H>S. En esta metodologia de
ensayos, no hay una forma de cuantificar la concentracion de H (Cy) que adquiere el material
luego de la precarga. Asi pues, esta es una de las variables desconocidas que podria influir en
el fenémeno de fragilizacion por hidrégeno (FPH) en los ensayos de fractura realizados.

3.4 Ensayos de fractura en flexion de probetas con contenido de hidrogeno

Los ensayos de fractura en flexion de las probetas SE(B)02, SE(B)03, SE(B)08, SE(B)13,
SE(B)17 y SE(B)22 se realizaron con precarga electroquimica de H y a una velocidad de
ensayo de 0,02 mm/min. Los ensayos de SE(B)05, SE(B)18 y SE(B)23 también se realizaron
con precarga de H, pero empleando una velocidad de ensayo de 0,005 mm/min (Tabla 2.6). En
esta seccion es de interés analizar como afecta la fragilizacion por hidréogeno (FPH) a la
tenacidad a la fractura en los aceros bajo estudio. Para ello, primero se presentardn los
resultados segun el contenido de Ni de la aleacion y luego se englobaran los mismos para ver
si existe algun efecto del Ni en el fendémeno de FPH. Otra variable que se tendra en cuenta en
el analisis es la velocidad de ensayo.

En estos ensayos se aplico el método DCPD para la medicion de crecimiento estable de fisura
Aa. Como técnica de respaldo también se emple6 RDN. Asi, se obtuvieron las respectivas
curvas R tal como se explica en la Seccion 2.5 de este trabajo.

Para cada aleacion, se presentan las curvas R tanto de los ensayos con precarga electroquimica
como de los ensayos sin precarga para comparar la tenacidad a la fractura en uno y otro caso.
Las curvas R correspondientes al método de respaldo RDN se presentaran unicamente en la
aleacion sin contenido de Ni, con el propdsito de simplificar la comparacion visual.

Ademas, en tablas se presentan los pardametros de fractura Jo, J1mm, dJo/da, obtenidos por los

distintos métodos, y CTOD a carga méxima (&,,). Sin embargo, para la comparacioén de la
tenacidad a la fractura entre las diferentes aleaciones se consideran inicamente los parametros

]Q y 6m-

Las curvas R analizadas para la obtencion de los parametros de fractura, segin la norma ASTM
E1820-20, se encuentran en Anexos 7.4 donde ademas se determina si J, se puede calificar

como J;-. El andlisis se realiza para las curvas correspondientes a los métodos UC y DCPD, ya
que el software Normalization Program lo hace para las curvas RDN.
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3.4.1 Aleacion 0% p/p Ni

En la Figura 3.12 se comparan las curvas R de las probetas SE(B)02, SE(B)03, SE(B)05
precargadas con la probeta de referencia SE(B)01. Recordar que SE(B)02 y SE(B)03 se
ensayaron a 0,02 mm/min y SE(B)05 se ensayo a 0,005 mm/min.

nr
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Figura 3.12 Comparacion entre las curvas R de las probetas con precarga electroquimica de H (c¢/H)
y sin precarga (s/H), pertenecientes a la aleacion 0% p/p Ni

Las Tablas 3.6, 3.7 y 3.8 presentan los valores de los parametros de fractura y la variacion
porcentual respecto a la probeta de referencia, calculados por método.

Tabla 3.6 Pardametros de fractura obtenidos de las curvas R por método DCPD para las probetas con 0% p/p Ni

Vel. de ens. DCPD
Probeta | Precarga ) Jo Alg | Jimm | AJimm | dJo/da | AdJo/da
(kJ/m?) | (%) | (kJ/m?) | (%) | (kI/m?) (%)
SE(B)01 No 0,4 411 - 776 - 764 -
SE(B)02 Si 0,02 267 -35 530 -32 501 -35
SE(B)03 Si 0,02 177 -57 379 -51 368 -52
SE(B)05 Si 0,005 33 -92 176 -77 165 -78
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Tabla 3.7 Parametros de fractura obtenidos de las curvas R por método RDN para las probetas con 0% p/p Ni

Vel. de ens. RDN
Probeta | Precarga ) Jo Alg | Jimm | Alimm | dlo/da | AdJo/da
(kJ/m?) | (%) | (kI/m?) | (%) | (kI/m?) (%)
SE(B)01 No 0,4 432 - 626 - 477 -
SE(B)02 Si 0,02 302 -30 495 21 412 -14
SE(B)03 Si 0,02 190 -56 409 -35 397 -17
SE(B)05 Si 0,005 72 -83 214 -66 225 -53

Tabla 3.8 CTOD a carga maxima para las probetas con 0% p/p Ni

Probeta | Precarga | Vel. de ens. (mm/min) | dm (mm) | Adm (%)
SE(B)01 No 0,4 0,17 -
SE(B)02 Si 0,02 0,15 -9
SE(B)03 Si 0,02 0,14 -15
SE(B)05 Si 0,005 0,05 -67

Notar que las curvas R calculadas por los métodos DCPD y RDN para una probeta dada son
cercanas, dando valores de tenacidad a la fractura similares (Figura 3.12). Salvo en la probeta
SE(B)03, los valores de J, obtenidos por ambas técnicas difieren en menos de un 15%. Por lo
tanto, el método de normalizacion también es util en la evaluacion de curvas R de aceros
expuestos a medios agrios tal como coinciden otros autores [81].

La blunting line que se grafica en la Figura 3.12 es actualmente tema de discusion en Mecénica
de Fractura, ya que el valor de su pendiente define ], es decir, el comienzo del crecimiento
estable de fisura. El valor de Aa correspondiente al blunting se llama crecimiento de fisura
aparente. En la norma ASTM E1820-20 se propone un valor de pendiente de blunting line igual
a 20y con gy = (0ys + 0yts)/2 [63]. En cambio, la norma BS 7448-4:1997 propone una
pendiente igual a 3,750, [82]. En ambos casos depende de las propiedades mecanicas del
material, pero no se tiene en cuenta el comportamiento plastico particular del material en las
condiciones ensayadas. Por este motivo, es que la linea de blunting graficada segtin la norma
ASTM E1820-20 en la Figura 3.12 difiere de las pendientes iniciales de las curvas R, sobre
todo en los casos donde hubo FPH. Es por ello que algunos autores prefieren utilizar otros
parametros de fractura como por ejemplo Jimm,, ya que no queda claro si los J, calculados
segun las normas mencionadas realmente representen el comienzo de crecimiento estable de
fisura, aun cuando J, califique como J;c. No es proposito de este trabajo ahondar mas en el
tema.

Tanto la Figura 3.12 como las Tablas 3.6, 3.7 y 3.8 evidencian pérdida en la tenacidad a la
fractura por FPH. Para todos los métodos de medicion, las probetas con precarga
electroquimica de H presentan curvas R con valores de / mas bajos que la curva R de referencia,
SE(B)01. En consecuencia, los respectivos parametros de fractura /g, /imm Y dJo/da también
presentan reducciones en sus valores. En paralelo, los valores de §,,, calculados segiin norma
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BS 7448-1:1997, para las probetas con precarga son menores que el correspondiente a
SE(B)01.

El efecto de la velocidad de ensayo en el fendmeno de FPH es marcado. La probeta SE(B)05
ensayada a 0,005 mm/min tiene una reduccion porcentual del 92% en J, calculado por DCPD
y del 67% en &,,. Mientras que las probetas SE(B)02 y SE(B)03 ensayadas a 0,02 mm/min
tiene una reduccion porcentual menor al 60% en J, calculado por DCPD y menor al 15% en
Om. Resultados similares fueron obtenidos en otros trabajos [64], [65], [66], [81]. Puesto que
la FPH es un fenémeno asistido por la difusion de H, al disminuir la velocidad de ensayo el H
tiene mas tiempo para transportarse hacia la punta de fisura, acumularse y alcanzar la
concentracion critica [23], [24]. Por ende, el efecto de fragilizacion es mas acentuado a la
velocidad de ensayo 0,005 mm/min que a la velocidad 0,02 mm/min.

Como los ensayos de fractura en flexion se realizan al aire existe una velocidad de ensayo
optima a la cual la FPH es maxima. Por encima de esa velocidad la fisura crece mas rapido de
lo que el H puede difundir en el acero y por debajo la pérdida de H en el acero por efusion es
excesiva. Por lo tanto, habria que explorar velocidades de ensayo mas bajas para notar el tltimo
efecto. De hecho, el punto de inflexiéon en Aa = 1 mm de la curva R calculada por DCPD de la
probeta SE(B)05 podria estar relacionado a una pérdida excesiva de H en el acero por el largo
tiempo de ensayo (Figura 3.12) (Anexos 7.3).

A pesar de que las probetas SE(B)02 y SE(B)03 se ensayaron a la misma velocidad (0,02
mm/min) presentan disminuciones bastante diferentes de la tenacidad a la fractura por FPH. La
probeta SE(B)02 tiene una reduccion porcentual del 35% en J, calculado por DCPD y del 9%
en 8,,. En cambio, la probeta SE(B)03 tiene una reduccion porcentual del 57% en J, calculado
por DCPD y del 15% en 6.

Hay dos razones por las cuales se observan estas diferencias en los resultados de SE(B)02 y
SE(B)03. Por un lado, las curvas R tienen cierta dispersion asociada [83]. Es decir, si se ensaya
por duplicado un mismo material, con la misma geometria de probeta, misma relacion a,/W
y mismas condiciones de ensayo se podrian alcanzar dispersiones de / de hasta un 30%. Por
otro lado, el método de precarga electroquimica de H no estaba optimizado para SE(B)02, tal
como se menciond en la Seccion 3.3. Por lo tanto, la severidad del medio podria haber
disminuido en esas condiciones de precarga y consecuentemente haber ingresado menor
cantidad de H al acero. En este caso hay una coincidencia entre la mala formacion de la pelicula
de sulfuros durante la precarga (Figura 3.10) y una menor reduccién en la tenacidad a la fractura
(Figura 3.12). Esto refuerza la idea de que una buena formacion de peliculas de sulfuros en
medios agrios podria ser un indicativo de una absorcion de H en el acero mas efectiva.

Las tendencias de FPH también se ven reflejadas en las curvas de carga y desplazamiento (LLD)
normalizadas (Figura 3.13). Para mayores niveles de fragilizacién, la carga maxima
normalizada disminuye y se alcanza a menores desplazamientos normalizados.
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Figura 3.13 Curvas de carga y desplazamiento (LLD) normalizadas correspondientes a las probetas
con precarga electroquimica de H (c/H) y sin precarga (s/H), pertenecientes a la aleacion 0% p/p Ni

Tabla 3.9 Comparacion de los valores de carga mdxima y carga correspondiente al valor de ], calculado por DCPD,

obtenidas de los registros carga-desplazamiento sin normalizar

Probeta | Py (kN) | LLDp . (mm) | By oo (KN) LLDP]Q,DCPD (mm) | AP (%)
SE(B)01 4,76 1,67 4,61 2,53 3
SE(B)02 5,86 1,51 5,83 1,75 1
SE(B)03 6,32 1,17 6,31 1,14 0
SE(B)05 4,82 0,62 4,38 0,39 9

En la Tabla 3.9 se comparan los valores de carga maxima y carga correspondiente a J,

calculado por DCPD (Tabla 3.6), obtenidos de los registros carga — desplazamiento (LLD) sin
normalizar. Para los cinco ensayos, la diferencia entre estos valores es menor al 10 %. La razon
es que, en probetas pequefias, como las que se ensayan en este trabajo, el crecimiento estable
de fisura suele comenzar cerca de carga maxima [84]. Por lo tanto, §,,, podria ser otro parametro
de fractura, mas sencillo de calcular que J,, que se corresponde al comienzo de crecimiento

estable en probetas pequeiias.
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3.4.2 Aleacion 0,5% p/p Ni
En la Figura 3.14 se compara la curva R de la probeta SE(B)08, precargada y ensayada a 0,02
mm/min, con la probeta de referencia SE(B)06.
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Figura 3.14 Comparacion entre la curva R de la probeta con precarga electroquimica de H (c/H) y
sin precarga (s/H), pertenecientes a la aleacion 0,5% p/p Ni

Las Tablas 3.10, 3.11 y 3.12 presentan los valores de los parametros de fractura y la variacion
porcentual respecto a la probeta de referencia, calculados por método.

Tabla 3.10 Parametros de fractura obtenidos de las curvas R por método DCPD para las probetas con 0,5% p/p Ni

Vel. de ens. DCPD
Probeta | Precarga o) Jo Alg Jimm | AJimm | dJg/da | AdJo/da
(kJ/m?) | (%) | (kJ/m?) | (%) | (kI/m?) (%)
SE(B)06 No 0,4 336 - 666 - 642 -
SE(B)08 Si 0,02 197 41 407 -39 389 -39

Tabla 3.11 Parametros de fractura obtenidos de las curvas R por método RDN para las probetas con 0,5% p/p Ni

Vel. de ens. RDN
Probeta | Precarga i) Jo Alg | Jimm | AJimm | dlo/da | AdJo/da
(kJ/m?) | (%) | (kJ/m?) | (%) | (kI/m?) (%)
SE(B)06 No 0,4 309 - 505 - 420 -
SE(B)08 Si 0,02 260 -16 459 -9 402 -4

79



nr

Tabla 3.12 CTOD a carga maxima para las probetas con 0,5% p/p Ni
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Probeta | Precarga | Vel. de ens. (mm/min) | dm (mm) | Adm (%)
SE(B)06 No 0,4 0,12 -
SE(B)08 Si 0,02 0,13 +4

A partir de los resultados mostrados en la Figura 3.14 y en las Tablas 3.10, 3.11 y 3.12 no hay
una marcada pérdida en la tenacidad a la fractura por FPH a la velocidad de ensayo empleada.
La probeta SE(B)O0S8 presenta una curva R calculada por DCPD que se encuentra apenas debajo
de la curva R de referencia, SE(B)06, y la reduccion de J, segln esta técnica es el 41%. Este
resultado es cercano a la dispersion tipica que pueden tener las curvas R. Ademas, el método
RDN muestra reducciones de los parametros de fractura menores al 20% y no hay disminucion
en el valor de &,,, practicamente es el mismo que para la probeta sin precarga.

De igual manera, en las curvas de carga y desplazamiento (LLD) normalizadas (Figura 3.15)

apenas se observa una disminucion en la carga méxima normalizada de la probeta SE(B)08
respecto de SE(B)06.
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Figura 3.15 Curvas de carga y desplazamiento (LLD) normalizadas correspondientes a la probeta con

precarga electroquimica de H (c/H) y sin precarga (s/H), pertenecientes a la aleacion 0,5% p/p Ni
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3.4.3 Aleacion 1% p/p Ni

En la Figura 3.16 se compara la curva R de la probeta SE(B)13, precargada y ensayada a 0,02
mm/min, con la probeta de referencia SE(B)11.
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Figura 3.16 Comparacion entre la curva R de la probeta con precarga electroquimica de H (¢/H) y
sin precarga (s/H), pertenecientes a la aleacion 1% p/p Ni

Las Tablas 3.13, 3.14 y 3.15 presentan los valores de los parametros de fractura y la variacion
porcentual respecto a la probeta de referencia, calculados por método.

Tabla 3.13 Parametros de fractura obtenidos de las curvas R por método DCPD para las probetas con 1% p/p Ni

Vel. de ens. DCPD
Probeta | Precarga o) Jo Alg Jimm | AJimm | dJg/da | AdJo/da
(kJ/m?) | (%) | (kI/m?) | (%) | (kI/m?) (%)
SE(B)11 No 0,4 256 - 411 - 332 -
SE(B)13 Si 0,02 258 +1 415 +1 334 +1

Tabla 3.14 Parametros de fractura obtenidos de las curvas R por método RDN para las probetas con 1% p/p Ni

Vel. de ens. RDN
Probeta | Precarga i) Jo Alg Jimm | AJimm | dJg/da | AdJo/da
(kJ/m?) | (%) | (kI/m?) | (%) | (kI/m?) (%)
SE(B)11 No 0,4 275 - 437 - 348 -
SE(B)13 Si 0,02 277 +1 455 +4 377 +8
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Tabla 3.15 CTOD a carga maxima para las probetas con 1% p/p Ni

Probeta | Precarga | Vel. de ens. (mm/min) | dm (mm) | Adm (%)

SEB)I1| No 0,4 0,10 -
SE(B)I3| Si 0,02 0,11 +3

En este caso los resultados de la Figura 3.16 y de las Tablas 3.13, 3.14 y 3.15 muestran una
FPH nula ya que no hay pérdida en la tenacidad a la fractura a la velocidad de ensayo empleada.
Las curvas R de las probetas SE(B)11 y SE(B)13 se superponen y no hay disminucion en
ninguno de los parametros de fractura tabulados, es mas, todos aumentan en pequefia medida,
menos del 10%.

Las curvas de carga y desplazamiento (LLD) normalizadas poseen practicamente el mismo
valor de carga maxima (Figura 3.17), la Unica diferencia es que en la probeta SE(B)13 se
alcanza a un menor desplazamiento normalizado.
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Figura 3.17 Curvas de carga y desplazamiento (LLD) normalizadas correspondientes a la probeta
con precarga electroquimica de H (c¢/H) y sin precarga (s/H), pertenecientes a la aleacion 1% p/p Ni
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3.4.4 Aleacion 3% p/p Ni

En la Figura 3.18 se comparan las curvas R de las probetas SE(B)17 y SE(B)18, precargadas y
ensayadas respectivamente a 0,02 mm/min y 0,005 mm/min, con la probeta de referencia
SE(B)16.
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Figura 3.18 Comparacion entre las curvas R de las probetas con precarga electroquimica de H (c¢/H)
v sin precarga (s/H), pertenecientes a la aleacion 3% p/p Ni

Las Tablas 3.16, 3.17 y 3.18 presentan los valores de los parametros de fractura y la variacion
porcentual respecto a la probeta de referencia. En el caso de los parametros /o, Jimm Y dJg/da
para DCPD, las reducciones porcentuales se calculan respecto a los valores obtenidos por el
método UC de la probeta de SE(B)16 presentados en la Tabla 3.1, ya que para este método no
se pudo emplear DCPD.

Tabla 3.16 Parametros de fractura obtenidos de las curvas R por método DCPD para las probetas con 3% p/p Ni

Vel. de ens. DCPD
Probeta | Precarga i) Jo Alg Jimm | AJimm | dJg/da | AdJo/da
(kJ/m?) | (%) | (kI/m?) | (%) | (kI/m?) (%)
SE(B)16 No 0,4 - - - - - -
SE(B)17 Si 0,02 137 -52 334 -43 337 -41
SE(B)18 Si 0,005 78 =72 277 -53 283 -50
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Tabla 3.17 Parametros de fractura obtenidos de las curvas R por método RDN para las probetas con 3% p/p Ni

Vel. de ens RDN
Probeta | Precarga (m;n i) ’ Jo Alg | Jimm | AJimm | dJo/da | AdJo/da
(kI/m?) | (%) | (m?) | %) | (md) | (%)
SE(B)16 No 0,4 360 - 532 - 394 -
SE(B)17 Si 0,02 203 -44 363 -32 321 -18
SE(B)18 Si 0,005 156 -57 309 -42 293 -26
Tabla 3.18 CTOD a carga maxima para las probetas con 3% p/p Ni

Probeta | Precarga | Vel. de ens. (mm/min) | 6m (mm) | Adm (%)

SE(B)16 No 0,4 0,13 -

SE(B)I17| Si 0,02 0,10 26

SE(B)18 Si 0,005 0,09 -33

Tanto la Figura 3.18 como las Tablas 3.16, 3.17 y 3.18 evidencian pérdida en la tenacidad a la
fractura por FPH. Las probetas con precarga electroquimica de H presentan curvas R calculadas
por DCPD con valores de /] mas bajos que la curva R de referencia, SE(B)16, calculada por
UC. En consecuencia, los respectivos parametros de fractura /o, Jimm Yy dJo/da también
presentan reducciones en sus valores. En el método RDN sucede lo mismo. Asimismo, los
valores de §,, para las probetas con precarga son menores que el correspondiente a SE(B)16.

El efecto de la velocidad de ensayo en el fendmeno de FPH también es marcado en este caso.
La probeta SE(B)18 ensayada a 0,005 mm/min tiene una reduccion porcentual del 72% en ],
calculado por DCPD y del 33% en §,,. Mientras que la probeta SE(B)17 ensayada a 0,02
mm/min tiene una reduccion porcentual del 52% en J, calculado por DCPD y del 26% en &,,.
Los valores calculados por RDN siguen la misma tendencia, es decir, mayor disminucién de la
tenacidad a la fractura para la velocidad de ensayo de 0,005 mm/min, reflejado en todos los
parametros de fractura.

Las mismas tendencias de FPH también se ven reflejadas en las curvas de carga y
desplazamiento (LLD) normalizadas (Figura 3.19). Para mayores niveles de fragilizacion, la
carga maxima normalizada disminuye y se alcanza a menores desplazamientos normalizados.

En la curva correspondiente a la probeta SE(B)18 pueden verse pequefias descargas hacia el
final del ensayo de fractura. Esto se repite en todas las probetas que se ensayaron a 0,005
mm/min, SE(B)05 y SE(B)23. Las causas son desconocidas, pero se supone que puede ser
crecimiento subcritico de fisura o un problema de la maquina en el control de la velocidad de
desplazamiento del cabezal, ya que la MTS 810 tiene un limite inferior de 0,001 mm/min. Es
decir, cercano a la velocidad de ensayo empleada en estos casos. Esta observacion es un punto
a seguir analizando en los futuros ensayos.
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Figura 3.19 Curvas de carga y desplazamiento (LLD) normalizadas correspondientes a las probetas con precarga
electroquimica de H (c/H) y sin precarga (s/H), pertenecientes a la aleacion 3% p/p Ni
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3.4.5 Aleacion 5% p/p Ni

En la Figura 3.20 se comparan las curvas R de las probetas SE(B)22 y SE(B)23, precargadas y

ensayadas respectivamente a 0,02 mm/min y 0,005 mm/min, con la probeta de referencia
SE(B)21.
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Figura 3.20 Comparacion entre las curvas R de las probetas con precarga electroquimica de H (c/H) y sin precarga (s/H),
pertenecientes a la aleacion 5% p/p Ni

Las Tablas 3.19, 3.20 y 3.21 presentan los valores de los parametros de fractura y la variacion
porcentual respecto a la probeta de referencia, calculados por método.

Tabla 3.19 Parametros de fractura obtenidos de las curvas R por método DCPD para las probetas con 5% p/p Ni

Vel. de ens. DCPD
Probeta | Precarga /i) Jo Alg | Jimm | AJimm | dlo/da | AdJo/da
(kJ/m?) | (%) | (kJ/m?) | (%) | (kI/m?) (%)
SE(B)21 No 0,4 247 - 486 - 455 -
SE(B)22 Si 0,02 199 -20 394 -19 370 -19
SE(B)23 Si 0,005 47 -81 199 -59 199 -56

Tabla 3.20 Parametros de fractura obtenidos de las curvas R por método RDN para las probetas con 5% p/p Ni

Vel. de ens. RDN
Probeta | Precarga /i) Jo Alg | Jimm | AJimm | dlo/da | AdJo/da
(kJ/m?) | (%) | (kJ/m?) | (%) | (kJ/m?) (%)
SE(B)21 No 0,4 338 - 459 - 289 -
SE(B)22 Si 0,02 253 -25 432 -6 369 +28
SE(B)23 Si 0,005 87 -74 236 -49 247 -14
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Tabla 3.21 CTOD a carga maxima para las probetas con 5% p/p Ni

Probeta | Precarga | Vel. de ens. (mm/min) | dm (mm) | Adm (%)

SE(B)21| No 0,4 0,10 -
SE(B)22 | Si 0,02 0,12 +13
SE(B)23 | Si 0,005 0,05 47

La Figura 3.20 y las Tablas 3.19, 3.20, 3.21 muestran una pérdida en la tenacidad a la fractura
por FPH. Las probetas con precarga electroquimica de H presentan curvas R calculadas por
DCPD que se encuentran debajo de la curva R de referencia, SE(B)21. De la misma manera,
los parametros de fractura Jo, Jymm y dJo/da, obtenidos tanto por DCPD como RDN, también
presentan reducciones en sus valores.

Sin embargo, para SE(B)22, la reduccion en la tenacidad a la fractura no es muy marcada. Los
parametros /o, Jimm ¥ dJo/da presentan reducciones del 20% aproximadamente respecto a la
probeta SE(B)21 para los dos métodos. Estos valores se encuentran en el rango de dispersion
de las curvas R. Por otro lado, §,,, aumenta un 13% respecto a la probeta de referencia. Es decir,
la tendencia de §,, es opuesta a la de los otros parametros.

La probeta SE(B)23 ensayada a 0,005 mm/min presenta una reduccion en la tenacidad a la
fractura mucho mas pronunciada: /, por DCPD tiene una reduccion del 81% y por RDN del

74%; 6,, presenta una reduccion del 47%.

La curva R por DCPD de la probeta SE(B)23 también tiene un punto de inflexion en Aa > 1
mm (Figura 3.20), como SE(B)05.
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Figura 3.21 Curvas de carga y desplazamiento (LLD) normalizadas correspondientes a las probetas
con precarga electroquimica de H (c/H) y sin precarga (s/H), pertenecientes a la aleacion 5% p/p Ni
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Las mismas tendencias de FPH también se ven reflejadas en las curvas de carga y
desplazamiento (LLD) normalizadas (Figura 3.21). La carga méaxima normalizada apenas
disminuye para la probeta SE(B)22, mientras que para la probeta SE(B)23 disminuye
considerablemente y se alcanza a menores desplazamientos normalizados.

3.4.6 Fragilizacion por hidrogeno segin contenido de niquel

La Figura 3.22 resume los valores de ], calculados por DCPD para cada contenido de Ni, con

(c/H) y sin precarga electroquimica de H (s/H) y para cada una de las velocidades de ensayo
empleadas. idem la Figura 3.23 para 6,,,. Dado que en la aleacion 0% p/p Ni se ensayaron dos
probetas a 0,02 mm/min, se grafican los resultados de SE(B)03, para la cual se midié una
fragilizacién mayor. Para la probeta SE(B)16 (3% p/p Niy s/H) se grafica J, calculado por UC

ya que no se pudo aplicar DCPD.
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Figura 3.22 Variacion de ] ¢ calculado por DCPD con el contenido de Ni y la velocidad de ensayo, de probetas cony sin

hidrogeno

88



[ SABATO

0,18 T z T T T g T ! T z T

0,16 |- —m— s/H - 0.4 mm/min |
—o— c/H - 0.02 mm/min
—A— c/H - 0.005 mm/min
0,14 - —
. -
/ ™
—_— T ]
E 0,12 o e g
= 0,10 | — .
_—
A\
0,08 - o i
\\‘\
\\\\

0,06 i, _

’ A A

0’04 1 L 1 " 1 " 1 L 1 1 1

0 1 2 3 4 5

Ni (% p/p)

Figura 3.23 Variacion de 6y, con el contenido de Ni y la velocidad de ensayo, de probetas con y sin hidrogeno

Los resultados que se obtuvieron no muestran una correlacion clara entre el contenido de Ni en
el acero y la susceptibilidad del mismo a la FPH. A la velocidad de ensayo de 0,02 mm/min,
los aceros en los que mas fragilizacion hubo son los que poseen 0% Ni p/p y 3% Ni. A la
velocidad de ensayo de 0,005 mm/min las reducciones en los parametros J, y 6,, son mucho
mayores que para la velocidad anterior, tal como se mencion6 previamente, y ordenando de
mayor a menor fragilizacion segun el contenido de Ni se tiene 0%, 5% y 3% p/p Ni. Sin
embargo, faltaron realizar los ensayos de las probetas con 0,5% y 1% p/p Ni a esta velocidad
para completar la matriz experimental.

Como los resultados de los ensayos de fractura suelen tener bastante dispersion, es necesario
realizar una mayor cantidad de ensayos de fractura a las mismas condiciones por cada material
para poder realizar una estadistica y poder sacar alguna conclusion mas segura del posible
efecto del Ni en la disminucion de la tenacidad a la fractura por FPH en aceros de baja aleacion.

Se pudo observar una marcada fragilizacion, disminuyendo el valor de tenacidad a la fractura
hasta un 90% en algunos de los aceros ensayados. También se destaca el notable efecto de la
velocidad de ensayo sobre la FPH.

Por otro lado, se analizaron varios parametros de fractura y en general todos siguieron una
misma tendencia. En este sentido, el analisis de &, en ensayos de fractura con precarga
electroquimica de H resulta 1til ya que es facil de calcular (no sale de la curva R) y ademas su
variacion es mas pronunciada respecto de J, y por ello es mas sencillo analizar el
comportamiento de la tenacidad a la fractura frente al contenido de Ni.
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3.5 Fractografias

Las superficies de fractura de las probetas SE(B)01, SE(B)05, SE(B)21 y SE(B)23 fueron
observadas en el SEM para identificar el modo de fractura, especificamente en la zona cerca
del blunting (Figura 2.19).

En la Figura 3.24 se muestran las fractografias tomadas a las probetas de 5% p/p Ni ensayadas
sin precarga electroquimica de H (SE(B)21) y con precarga a 0,005 mm/min (SE(B)23).
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AN P SEB)
100 pm f 4 a2 7

Figura 3.24 Fractografias correspondientes a las probetas SE(B)21 (a) y SE(B)23 (b y ¢) correspondientes a la aleacion 5%
p/p Ni

La superficie de fractura de SE(B)21 evidencia un modo de fractura ductil (Figura 3.23a). En
cambio, en la superficie de fractura correspondiente a SE(B)23 el modo de fractura que se
observa es intergranular (Figura 3.23c¢). De este modo, se logr6 evidenciar un efecto de la FPH
en el modo de fractura, pasando de ductil a intergranular, por efecto del hidrégeno absorbido
durante la exposicion a un medio agrio.

En la Figura 3.25 se muestran las fractografias tomadas a la probeta sin contenido de Ni
ensayada con precarga a 0,005 mm/min (SE(B)05).
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Figura 3.25 Fractografias correspondientes a la probeta SE(B)05 correspondiente a la aleacion 0% p/p Ni, a menor
escala (a) y a mayor escala (b)

Al mirar la Figura 3.25a parece que el modo de fractura de SE(B)O0S5 es dictil a pesar que esta
probeta presentd la mayor fragilizacion de los ensayos realizados. Al acercarse mas sobre la
superficie, Figura 3.25b, no hay evidencia de un mecanismo de quasiclivaje, quizas porque la
presencia de 6xido sobre la superficie debido al Aeat tinting no permite verlo.

Se aplicé de EDS sobre las muestras SE(B)21 y SE(B)23 para medir composicién quimica y
corroborar aproximadamente el contenido de Ni en la ultima debido a su extrafio
comportamiento durante la precarga electroquimica (Figura 3.9). En la Tabla 3.22 se presentan
los resultados. No se midid el carbono por lo tanto no se tiene en cuenta su contenido en el
acero en los porcentajes en peso de la tabla. La zona de medicion esta libre de 6xido.

Tabla 3.22 Resultados del EDS de las superficies de fractura de SE(B)21 y SE(B)23

Probeta | Si (% p/p) | Mn (% p/p) | Fe (% p/p) | Ni (% p/p)

SEB)21| 022 1,32 94,63 3,83
SE(B)23| 023 1,33 94,63 3,82

Coémo los resultados coinciden en ambos casos queda corroborado que la probeta SE(B)23
pertenece a la aleacion 5% p/p Ni.
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4 Conclusiones

La puesta a punto de los dispositivos experimentales para el estudio de la fragilizacion por
hidrégeno es un punto importante del presente trabajo. Respecto a la técnica de caida de
potencial (DCPD), se logrd una configuracion de ensayos Optima que minimiza los niveles de
ruido mejorando la medicion de crecimiento de fisura. Los resultados que se obtienen mediante
esta técnica son similares a los obtenidos por descargas parciales (UC) y normalizacion (RDN).
Por lo tanto, DCPD y RDN son técnicas apropiadas para la evaluacion de las curvas R de aceros
con precarga electroquimica de hidrégeno en medio agrio.

La precarga electroquimica de hidrogeno en medio acuoso con HoS simulado demostrd ser
efectiva para inducir fragilizacion por hidrogeno (FPH) en los aceros. Este medio se encuentra
dentro de la zona de operacion més severa planteada por la norma ISO 15156-2 (Zona 3 de la
Figura 1.19). En algunos ensayos, se observo una reduccion significativa en la tenacidad a la
fractura, evidenciada por la disminucion en los parametros /g, J1mm. dJg/da 'y 6,,. Este efecto

fue mas pronunciado en el acero sin Ni, donde la reduccion en J, alcanzo hasta un 92% a la
velocidad de ensayo mas lenta (0,005 mm/min).

El efecto de la FPH también se vio reflejado en la aleacion con 5% p/p Ni en un cambio en el
modo de fractura, pasando de fractura ductil a fractura intergranular producto del ingreso de
hidrogeno al acero en medio agrio, previo a ser tensionado.

La velocidad de ensayo tuvo un impacto notable en la severidad de la FPH. A velocidades mas
bajas, 0,005 mm/min, la fragilizacion fue mas acentuada, ya que el hidrogeno tuvo mas tiempo
para difundir hacia la punta de la fisura y alcanzar concentraciones criticas. Por el contrario, a
velocidades mas altas, 0,02 mm/min, el efecto fue menos severo. Esto resalta la importancia
de seleccionar adecuadamente la velocidad de ensayo, para poder obtener resultados
conservativos que permitan evaluar adecuadamente la susceptibilidad a la FPH en condiciones
similares de servicio.

Los resultados mostraron que no existe una correlacion clara entre el contenido de niquel (Ni)
y la susceptibilidad a la FPH en los aceros estudiados. A la velocidad de ensayo de 0,005
mm/min las reducciones en ], son del 92%, 81%, 72% y en 6., son del 67%, 47% y 33%
respectivamente para los aceros con 0%, 5% y 3% p/p Ni. Estos resultados sugieren que otros
factores microestructurales o composicionales podrian estar influyendo en este
comportamiento. Sin embargo, es necesario completar el esquema de ensayos, 0,5% y 1% p/p
Ni a 0,005 mm/min, y aumentar el nimero de repeticiones para poder realizar un andlisis
estadistico, y pudiendo asi sacar una conclusion mas precisa respecto a la limitacion del
contenido de Ni en la norma internacional ISO 15156-2.
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Trabajos a futuro

Completar el esquema de ensayos para las aleaciones 0,5% y 1% p/p Ni a 0,005
mm/min. Repetir los ensayos bajo las mismas condiciones para realizar un analisis
estadistico de los resultados.

Explorar velocidades de ensayo mas bajas para encontrar un valor 6ptimo en ensayos
con precarga electroquimica de hidrogeno. Dado que la maquina MTS 810 tiene un
limite inferior en la velocidad de ensayo de 0,001 mm/min considerar la posibilidad
utilizar una maquina de tornillo, ya que permite ensayar a menores velocidades.
Desarrollar una celda de carga electroquimica que se pueda montar en la maquina de
ensayo para realizar ensayos de fractura con carga de H in situ. Esto permitira analizar
el crecimiento subcritico de fisura al imponer una carga o desplazamiento constante a
la probeta. Minimizaria también los problemas asociados a la pérdida de hidrégeno por
exposicion al aire.

Analizar las superficies de fractura en el SEM de las otras probetas que presentaron
considerable FPH para detectar los mecanismos de fractura. Buscar alternativas al heat
tinting para que el 6xido no dificulte la interpretacion de las superficies de fractura.
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7 Anexos

7.1 Microestructura de las aleaciones con niquel

NEAMAT - GME 3136 47 P 0 kv 10 000 x| 8.3 mm ) AMAT - GM 34001 P 0 kv 40 00C

Figura 7.1 Microestructura de temple y revenido del acero con 0% p/p Ni [68]

Figura 7.2 Microestructura de temple y revenido del acero con 0,5% p/p Ni [68]

Figura 7.3 Microestructura de temple y revenido del acero con 1% p/p Ni [68]
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0 t 30 pm o HY 1ag w t | mode| def 3 al Hv
0° SE _ETD CNEAMAT - GME 1:24 PM 20,00 V| 10 000 x|10.2 mm| -C ll: AMAT - GMi 49 PM 20,00 kv| 4

Figura 7.4 Microestructura de temple y revenido del acero con 3% p/p Ni [68]

Figura 7.5 Microestructura de temple y revenido del acero con 5% p/p Ni [68]

7.2 Precarga electroquimica de hidrogeno

Tabla 7.1 Comparacion de los tiempos de precarga experimentales con los calculadas teéricamente para alcanzar la
saturacion de H en las probetas

Tiempo de precarga para
Probeta Tiempo de precarga experimental (hs) saturacion estimados segun la
2% Jey de Fick (hs)

SE(B)02 52

SE(B)03 48 22

SE(B)05 43

SE(B)08 41 27

SE(B)13 49 29

SE(B)17 44 34

SE(B)18 43

SE(B)22 45 46

SE(B)23 47
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NACE A Solution w/o S,05° NAGCE A w/ S,02

—e—QCP start --0-- OCP start
—®— OCP finish -+ 0- - OCP finish|
L]
'// o )
A o’ S e -8
F"/°'7*_*—*-—'—E-' B
,-/
u'/ o
.o’
a-
1 1 1 1 1 1
0 1 2 3 4 5

Nickel Content (% Ni)

(b)

Figura 7.6 a) Evolucion de OCP en aceros con distinto contenido de Ni durante las 72 hs de exposicion en solucion NACE
TM 0177 A alternativa. b) OCP al inicio del ensayo y luego de 72 hs en solucion NACE TM 0177 Ay en solucion NACE TM

0177 A alternativa [6],[8]

7.3 Ensayos de fractura

Tabla 7.2 Longitud de fisura inicial a,, relacién ay/W, longitud de fisura final ag y crecimiento estable de fisura Aa

Probeta ao (mm) ag/W ar (mm) | Aa (mm)
SE(B)01 9,58 0,6 10,37 0,79
SE(B)02 8,72 0,5 10,17 1,45
SE(B)03 8,03 0,5 9,76 1,73
SE(B)05 8,92 0,6 10,56 1,64
SE(B)06 10,77 0,7 12,03 1,26
SE(B)08 9,01 0,6 10,49 1,48
SE(B)11 9,70 0,6 11,45 1,75
SE(B)13 9,23 0,6 10,34 1,11
SE(B)16 10,52 0,7 11,22 0,71
SE(B)17 9,39 0,6 10,59 1,21
SE(B)18 9,15 0,6 10,57 1,42
SE(B)21 10,48 0,7 11,39 0,91
SE(B)22 9,06 0,6 10,51 1,45
SE(B)23 8,64 0,5 10,13 1,49
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Tabla 7.3 Tiempos de preparacion y montaje de probeta en maquina de ensayo, tiempo de ensayo y tiempo total de
exposicion al aire (desde fin de precarga de H hasta fin de ensayo de fractura)

Probeta | Tiempo de montaje (min) | Tiempo de ensayo (min) | Tiempo total al aire (hs)
SE(B)02 42 166 3,5

SE(B)03 41 - -

SE(B)05 32 397 7,2

SE(B)08 42 145 3,1

SE(B)13 37 121 2,6

SE(B)17 60 105 2,8

SE(B)18 32 400 7,2

SE(B)22 33 119 2,5

SE(B)23 30 371 6,7

7.4  Analisis de curvas de resistencia (UC y DCPD)

800 T T I/-\ /|/ T I
M~ /
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700 - // -
e/
600 - «; /’ s =
i // | )
""""""""" 102 Y A 2 (e
500 - oy L
— (2] i
N g |
S / !
=S 400 + |
< / :
- |
300 ./ = SE(B)O1 - (0.4 mm/min) s/H - UC =
» ./I == :
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o - - --exclusion line (0.15 mm) !
ELR - - —-exclusion line (1.50 mm) i
100 s/ —— offset line (0.20 mm) A
=/ —— offset line (0.50 mm) !
) " i — Fitted Y of SE(B)01 - (0.4 mm/min) s/H - UC{ 1
0 i g - a ! . ! - 1 . i
0,00 0,25 0,50 0,75 1,00 1,25 1,50
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Figura 7.7 Curva R obtenida por UC para probeta SE(B)01

103



[/ SABATO

Aa (mm)

Figura 7.9 Curva R obtenida por DCPD para probeta SE(B)02

800
700 -
600 -
500 -
& |
£ :
S 400 &
=3 |
300 SE(B)01 - (0.4 mm/min) s/H - DCPD : 7]
= Jimit s
- Aaméx :
200 construction line .
- - - exclusion line (0.15 mm) b
- - - exclusion line (1.50 mm) Iy
100 —— offset line (0.20 mm) Ta
—— offset line (0.50 mm) /:/
—— Fitted Y of SE(B)01 - (0.4 mm/min) s/H - DCF’I;) :
0 L " L | " 1 L
0,00 0,25 0,50 0,75 1,00 1,25 1,50
Aa (mm)
Figura 7.8 Curva R obtenida por DCPD para probeta SE(B)01
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Figura 7.10 Curva R obtenida por DCPD para probeta SE(B)03
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Figura 7.11 Curva R obtenida por DCPD para probeta SE(B)05
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Figura 7.12 Curva R obtenida por UC para probeta SE(B)06
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Figura 7.13 Curva R obtenida por DCPD para probeta SE(B)06
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Figura 7.14 Curva R obtenida por DCPD para probeta SE(B)08
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Figura 7.15 Curva R obtenida por UC para probeta SE(B)11
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Figura 7.16 Curva R obtenida por DCPD para probeta SE(B)11
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Figura 7.17 Curva R obtenida por DCPD para probeta SE(B)13
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Figura 7.18 Curva R obtenida por UC para probeta SE(B)16
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Figura 7.19 Curva R obtenida por DCPD para probeta SE(B)17
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Figura 7.20 Curva R obtenida por DCPD para probeta SE(B)18
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Figura 7.21 Curva R obtenida por UC para probeta SE(B)21
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Figura 7.22 Curva R obtenida por DCPD para probeta SE(B)21
800 " T ; T v 0 T T ; T z T ; T
- l/ i
!
’
700 |- i o
/I 4
/ 7
————————————————— ey e e /
600 i ! ]
/I ¥ /I
’ ! s
— 1 1 ’
500 - g s ; P
& ® / i 1
£ 2, ¥ =
= 400 - i 2 -
| e T
S / /
E. 300 L D /) 4 SE(B)22 - (0.02 mm/min) ¢/H - DCPD/ i
N s J 1"
<t/ limit / :
q -——— Aaméx /, 1 T
(@) / I
200 ; —— construction line Lo E
- -~--exclusion line (0.15 mm) i | l
Y 4 - - --exclusion line (1.50 mm) A :
100  / 4 —— offset line (0.20 mm) v . -
7 —— offset line (0.50 mm) J :
] / Fitted Y of SE(B)22 - (0.02 mm/min) ¢/H - DCPD ]|
P . . 1 : 1 : L . v Ll :

0
0,00 025 0,50 0,75 1,00 125 1,50 1,75 2,00
Aa (mm)

Figura 7.23 Curva R obtenida por DCPD para probeta SE(B)22
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Figura 7.24 Curva R obtenida por DCPD para probeta SE(B)23

Tabla 7.4 Calificacion de ] como J¢

1,75

Probeta UuC DCPD RDN

SE(B)01 Jo#Jic | Jo #Jic Jo # Jic
SE(B)02 - ]Q = Jic ]Q = Jic
SE(B)03 - ]Q =Jic ]Q =Jic
SE(B)05 - ]Q =Jic ]Q =Jic
SE(B)06 ]Q =Jic ]Q =Jic ]Q =Jic
SE(B)08 - ]Q =Jic ]Q =Jic
SE(B)11 ]Q =Jic ]Q =Jic ]Q =Jic
SE(B)13 - ]Q =Jic ]Q =Jic
SE(B)16 Jo =Jic - Jo # Jic
SE(B)17 - ]Q =Jic ]Q =Jic
SE(B)138 - ]Q =Jic ]Q =Jic
SE(B)21 ]Q =Jic ]Q =Jic ]Q =Jic
SE(B)22 - ]Q =Jic ]Q =Jic
SE(B)23 - ]Q =Jic ]Q =Jic

2,00
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