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Resumen

La incorporacién de hidrogeno en los aceros utilizados en medios sulfhidricos o
sour, es una de las causas principales de fragilizacién, denominada Fisuracién Bajo
Tensién por Sulfhidrico o Sulfide Stress Cracking (SSC). La microestructura es uno
de los principales factores de control del fenémeno de fragilizacion, ya que su
modificacién, permite variar simultineamente las propiedades mecanicas de los
aceros, y la distribucion y la cantidad del hidrégeno en los mismos. Dicho control se
logra cambiando la composicion quimica y los tratamientos térmicos vy
termomecéanicos del acero, los cuales afectan el tipo de fases y de precipitados en
donde se acumula el hidrogeno.

Con motivo de analizar la influencia de la microestructura en la resistencia al §5C,
se plantearon para el desarrollo de este trabajo, los siguientes objetivos: la
caracterizacion de los precipitados en aceros al cromo-molibdeno-titanio-niobio del
tipo AISI 4130 (habitualmente utilizados en medios sour) y la evaluacion de la
difusividad del hidrogeno en dichos aceros.

En el analisis microestructural de los aceros estudiados, realizado con técnicas de
Microscopia 6ptica, electronica de barrido vy de transmision, se encontraron dos
clases de precipitados: tipo MaC (M: Fe, Cr, Mo, Mn) y MC (M: Ti, Nb, Mo). Los
carburos M:C estaban en proporcién mayoritaria, conteniendo fracciones atomicas
de hierro del 80%. Los mismos presentaban dos morfologias: ovalados y
abastonados, con tamanos entre 30 y 300 nm. Por otra parte, se encontraron dos
poblaciones de precipitados MC, ambas conteniendo titanio-niobio-molibdeno, pero
con distintas proporciones relativas. La primer poblacion presentd morfologias
cuboidales, tamanos de 25 nm y 10 uym, composiciones quimicas medias TizgasNbs.
soMoo s (con N) y estructuras cabicas de caras centradas. Estos precipitados no se
disolvieron con austenizados de 1250°C. La segunda poblacion presento
morfologias esféricas, tamanos entre 2 y 25 nm y composiciones medias Tig.aoNbao
70Mo0g.30. La misma se disolvid practicamente en su totalidad a 1250°C, produciendo
un aumento en ¢l tamano de grano austenitico. Por otra parte, la composicion
quimica de estas particulas resultd fuertemente dependiente de la composicion
nominal del acero vy de la temperatura de austenizado. Ensayos preliminares de
permeacion con hidrégeno gaseoso en dos de los materiales estudiados, mostraron
un coeficiente de difusion del hidrégeno (D) entre 60 y 90 veces menor que para el
hierro puro recristalizado. Por otra parte, se vio que la difusividad de no resultaria
un criterio suficiente para predecir la susceptibilidad a la fisuracion ya que si bien
ambos materiales presentaron D, similares, su resistencia en medio sulfhidrico
resulté significativamente diferente.
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1. Introduccion

Uno de los principales problemas que sufren los tubos de acero utilizados
en la industria del petroleo, es la fragilizacién en medio sulfhidrico o sour.
Dicha fragilizacién se evidencia por una pérdida de tenacidad del material
como consecuencia del aumento de hidrégeno absorbido, producto de la
reaccion entre el acero y el acido sulfhidrico del fluido.

Los dos fendmenos principales de fragilizaciéon en medios our son!? la
Fractura Inducida por Hidrégeno (Hydrogen Induced Cracking-HIC), v la
Fisuracién bajo Tension por Sulfhidrico (Sulfide Stress Cracking-SSC o
S5CC), pudiéndose presentar un tercero que resulta de la combinacion de
los dos yva mencionados, denominado Fractura Inducida por Hidréogeno
bajo Tension Orientada (Stress Oriented Hydrogen Induced Cracking-
SOHIC)3+.

En el fenémeno de HIC, también conocide como Fisuracién por Ampollado
o Blistering, se producen ampollas en la superficies y/o fisuras
escalonadas dentro del material®, aun cuando las presiones parciales de
acido sulfhidrico son despreciables frente a la presion total de operacion.
La iniciacion y propagacion de las fisuras requiere de la formacion de
hidrégeno molecular, especialmente en las interfases de las inclusiones no
metalicas, como los sulfuros de manganeso”®, y en las zonas de perlita
laminar. Debido a que los sitios de iniciacion se asocian con
discontinuidades lineales, el control de la microestructura y el grado de
limpieza del acero permiten restringir el dafio. Por ejemplo, la reduccidén
del tenor de azufre (<0.002%) reduce la cantidad de inclusiones y el
agregado de calcio produce inclusiones globulares, las que reducen la
probabilidad de iniciacién de fisuras.

El SSC se produce como consecuencia de la presencia de hidrogeno y las
tensiones de tracciéon en el material, por lo que se considera un caso
particular de Fisuracién bajo tension por Hidrégeno o Hydrogen Stress
Cracking (HSC)'°. Los aceros mas afectados son los de fluencias mayores a
650 MPa, o los que presentan zonas de alta dureza, como las zonas
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segregadas y las zonas afectadas por el calor de las soldaduras (Heat
Affected Zones-HAZ). La méaxima susceptibilidad al SSC se da en un rango
de temperaturas cercano a los 25°C, produciendo fisuras no ramificadas a
diferencia de las observadas durante el proceso de Corrosién bajo Tensién
(Stress Corrosion Cracking-SCC).

Debido a las solicitaciones a las que estan sujetos los tubos en el interior
de los pozos de petréleo, formando columnas de hasta 10000 metros de
profundidad, el fenémeno de fragilizacion predominante es el SSC. El
mismo conduce frecuentemente a roturas catastroficas, produciendo en
consecuencia considerables pérdidas econémicas, por lo que el desafio de
la industria metalirgica consiste en el disefio de aceros con altas
resistencias mecanicas, resistentes al SSC y economicamente rentables. En
este sentido, el control metalirgico de los aceros de baja aleacion, posece
un rol fundamental, debido a que la modificacion de la microestructura
permite la variaciéon de las propiedades mecanicas y de la susceptibilidad a
la fisuracion simultaneamente. Por otra parte, el control de corrosién,
tendientes a reducir la cantidad de hidréogeno absorbido, no siempre
resulta posible en las condiciones del pozo.

El control metalurgico se logra cambiando la distribucion y el tipo de los
precipitados y/o de las fases, a partir de variaciones de composicion
quimica y de distintos tratamientos térmicos y termomecanicos al acero,
Dichas modificaciones microestructurales determinan tanto la cantidad y
la distribucion como la difusividad del hidrogeno dentro del materiall?, ya
que el hidrégeno presenta mayor afinidad por los defectos y
discontinuidades fisicas en el material que por los sitios intersticiales. En
este sentido, el concepto de trampa de hidrégeno vinculado con la
difusividad del mismo en el acero resulta fundamental!!. Por ejemplo, se ha
visto que un aumento de 5.104 en la fraccion atomica de los elementos
formadores de precipitados, disminuye en un orden de magnitud el
coeficiente de difusion del hidrogeno!?,

Con motivo de analizar la influencia de la microestructura en la resistencia
al SSC, se propusieron los siguientes objetivos para este trabajo:

¢ El estudio microestructural de aceros baja aleaciéon, habitualemente
utilizados en medios sulfhidricos, del tipo AISI/SAE 4130'3 En
particular, la caracterizacion de los precipitados presentes en aceros al
cromo-molibdeno-titanio-niobio, ¥ el estudio de la disolucion ¥
formacion de los precipitados a alta temperatura y durante los
tratamientos termomecanicos.
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e La evaluacion de la interaccion entre la microestructura y el hidrogeno
a partir de la determinacion del coeficiente de difusiéon y la solubilidad
del hidrégeno en alguno de los aceros estudiados, y su vinculacién con
la resistencia al SSC.

A continuacion, se presentan los fundamentos tedricos del fendmeno de
fisuracion v los de las técnicas experimentales utilizadas. En la Seccion 3
se describe el procedimiento experimental seguido. En la Seccion 4, el
analisis v la discusion de la caracterizacion microestructural. En la
Seccién 5, la determinacion de los coeficientes de difusion del hidrégeno en
los aceros estudiados y su vinculacion con el SSC, y finalmente, en la
Seccion 6 las conclusiones del trabajo.
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2. Fundamentos teodricos

En esta seccion, se desarrollan los fundamentos tedricos 2n los que se
basa este trabajo en lo referente al fenémeno de fisuracién por hidrégeno
en medio sulfhidrico y a las técnicas experimentales utilizadas: la
Microscopia Analitica Electréonica de Transmision (Analytical Electron
Microscopy-AEM), el Microanalisis dispersive en Energia de Rayos X
(Energy Dispersive Spectroscopy-EDS) y la permeacion de hidrégeno.

2.1. El fenémeno de fisuracion por
hidrégeno

La fragilizacion por hidrogeno se evidencia por una disminucién de la
tenacidad del material v por una reduccién del tiempo y la tension para
que se produzca la rotura. Los aceros mas afectados son los de alta tension
de fluencial, en los cuales se produce una pérdida de ductilidad con el
aumento del contenido de hidrégeno dentro del material.

Debido a la complejidad de los efectos del hidréogeno en la deformacion y
fractura, no ha sido posible establecer los mecanismos de fragilizacion
actuantes en distintos tipos de aleaciones?3.

En las aleaciones donde se forman hidruros estables, como las
constituidas por los elementos del Grupo IVB, se con.idera que la
fragilizacion se produce por el mecanismo conocido como Hidruro Inducido
por Deformacion (Stress Induced Hydride Formation and Cleavage)'. Por
otra parte, en los sistemas en donde no es posible la formacion del hidruro,
por ej. hierro y niquel, la observacion microscéopica de zonas altamente
deformadas en superficies de fractura inter y transgranulares, y el
aumento de la movilidad de las dislocaciones observado por Microscopia
Electronica de Transmision (Transmission Electron Microscopy-TEM) in
situ, sugiere la aplicacion del mecanismo de Plasticidad Localizada
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Inducida por Hidrogeno (Hydrogen Enhanced Localised Plasticity-HELP)S, A
pesar de las experiencias en TEM, las observaciones macroscopicas de
ablandamiento por el hidréogeno en solucién sélida son escasas®7.#,
observandose en la mayoria de los casos un endurecimiento del
material®10.11, Por estas razones en estos sistemas, no puede descartarse la
aplicacion del mecanismo de descohesion de la unién metalica por
hidrogeno (Hydrogen Induced Decohesion Model)!2.13,

2.1.1. El rol del dacido sulfhidrico en la fragilizacién
del acero

El hidrégeno que fragiliza al material puede originarse por reacciones
electroquimicas entre el material vy el medio, introducirse durante los
procesos de fabricaciéon o como consecuencia del contacto entre el material
y el hidrogeno gaseoso. En el caso aceros en medios sulfhidricos, el
hidrégeno se produce por corrosion en medio acido, provisto por el acido
sulfhidrico-H3;S presente (Ec. 2.1 a 2.2).

Reaccion catédica: HzS + 2e— 2H (Superficie) +_Sz' [Ec. 2.1]
o '\_Ti
2H (Metal) <> Ha (gas)

Reaccion anodica: Fe — Fe2* + 2e [Ec. 2.2]

Fe2* (sn)+ HyS<—= FeSH* + H*<—>FeS (ppt)+ 2H* |Ec. 2.3|.

El acido sulfhidrico aumenta la cantidad de hidrogeno absorbido!+15,
debido a que aumenta la velocidad de corrosion del acero, remueve la capa
pasivante de oxido de hierro e impide la recombinacion del hidrogeno en la
superficie [Ec. 2.1]. Recientemente, se ha propuesto un mecanismo de

cuatro etapas para la oxidacion de hierro en pre ia de sulfhidrico, a
partir del analisis de diagramaﬁm“m@m en el cual la
oxidacién del (FeSH).e. seria la etapa determinante de la velocidad.

El producto final del proceso corrosivo depende del pH [Ec. 2.3]. A medida
que aumenta la acidez del medio (pH menores), aumenta la velocidad de
corrosion debido a que el hierro permanece en solucién, mientras que en

medios mas basicos (pH mayores) aumenta la fracciéon de las especies
insolubles de hierro, generando una proteccion adicional a la oxidacién.
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En medios sulfhidricos, los 6xidos e hidréxidos de hierro (Fez0s3, FeaOs,
Fe(OH):, Fe(OH)s) son metaestables, convirtiéndose en sulfuros de
hierro '6, Si bien éstos resultan menos adherentes que los dxidos, forman
capas 10000 veces mas gruesas que ellos!”. Favorecen asi le resistencia al
dafio por hidrégeno por dos razones: en primer lugar disminuyen la
velocidad de corrosiéon, evitando el adelgazamiento del material, y en
segundo lugar, disminuyen la cantidad de hidrégeno que se incorpora al
mismo.

El tipo y las caracteristicas de los sulfuros de hierro formados'® (Tabla 2.1)
dependen de la velocidad de correosion, la concentracion del acido
sulfhidrico, el pH y la temperatura!”.!%, Por ejemplo, las capas de pirita-
pirrotita tienen menores solubilidades y velocidades de disolucién
comparadas con las otras fases, resultando mas adherentes y por lo tanto,
mas eficientes contra la corrosion20.21, Por otro lado, la disivinucion de la
cantidad de acido sulfhidrico y el aumento del pH, disminuyen la cantidad
de hidrogeno dentro del material?22? ya que ambos factores favorecen la
formacion de los éxidos e hidréxidos de hierro.

Nombre Formula Estructura Morfologia SR
Mackinawita  Fej.xS Tetragonal Placa 6000
Sulfuro cubico FeS Cubico Cubica ND
Troilita FeS Hexagonal Acicular 80
Pirrotita Fe.xS Hexagonal Placa/Cristal 10
Pirrotita Fe.xS Monoclinico hexagonal 40
Marcasita FeS; Ortorrombico ND ND
Pirita FeS: Cubico Cubica 1

Tabla 2.1. Clasificacion de los sulfuros de hierro formados en medio
sulfhidrico.

SR: solubilidad relativa a 25°C, 2 MPa H2S'8, Los sulfuros mis adherentes son los mas
ricos en azufre y los de menor solubilidad relativa.

ND: sin dato disponible.

2.1.2. El concepto de concentracion critica

#

El punto en comun de todas las teorias de fragilizacion, es la creencia de
que es necesaria una concentracion de hidrégeno en una region del
material (Cu) superior a una concentracién critica (Ck) para que se

7
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produzca la iniciaciéon y la propagacién de la fisura?*. Cuando Ck-Cu, la
tension total en presencia de hidrégeno (or) equipara la tensién de rotura
del material (ocH) y comienza la fisuracién en esa regiéon, denominada
critica.

En otras palabras, el criterio de fragilizacion aceptado puede resumirse
segun el siguiente esquema:

Si Cy << Ck entonces  orfl << gct, No hay iniciacion de la fisura.
S51Cy=Cx entonces ot = geH, [niciacion de la fisura.
Si Cy >> Cy entonces ori>>gcH, Iniciaciéon y propagacion.

Se cumple ademas que oti<< g

Satisfacer la condicién de iniciacién y propagacion de la fisura depende de
las caracteristicas intrinsecas de la region critica: forma, tamano, grado de
atrape de hidrogeno y capacidad para acumular hidrégeno, y de las
caracteristicas propias del ensayo, como la temperatura y el tiempo (Figura

a:1).
Temperatura
> .
Tension

* Microestructura « Condiciones de ensayo

* Forma de la region critica = Distribucion del hidrogeno

; . en el material
* Coherencia y composicion
de la interfase de la region * Tiempo
eritca » Modo de transporte del
= Tamano de la region critica hidrégeno

+ Velocidad de deformacion

Figura 2.1. Factores que afectan la concentracion critica (Ck) y la
concentracion de hidrégeno (Cy) en un material.

En primer lugar, la concentracién critica resulta una funcién de la
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microestructura, siendo mas susceptibles las estructuras martensiticas y
las menos, las estructuras martensiticas revenidas. Por otra parte, la
forma, el tamafo y la composicién quimica de la regién critica, determinan
su aptitud como concentradora de tensiones y su afinidad quimica con el
hidrégeno, mientras que el grado de coherencia de la interfase matriz-
region, condiciona la cantidad de hidrégeno acumulada. Por ejemplo, las
interfases mas coherentes que acumulan menores cantidades de
hidréogeno, resultan menos susceptibles a la fisuracion debido a que
disminuyen en menor grado la fuerza cohesiva entre los atomos metalicos.

En segundo lugar, la concentracion de hidrégeno en la regiéon critica
depende de la disponibilidad del hidrégeno durante el ensayo o las
condiciones de servicio, del tiempo en que el material se encuentre en el
medio agresivo vy del modo de transporte del hidrégenc en el material. En
este ultimo caso, resulta importante la velocidad de deformacion ya que las
dislocaciones transportan mayores cantidades de hidrogeno y mas
rapidamente que el mecanismo difusivo?S, permitiendo alcanzar mas
facilmente la concentracion critica.

Finalmente, la temperatura y las tensiones aplicadas influencian tanto Cg
como Cy. En el primer caso, la existencia de tensiones residuales de
traccion en la region critica y de mayores temperaturas favorecen la
formacion de fisuras debido a que disminuyen las fuerzas de cohesion
entre los atomos metalicos. Por otra parte, el aumento de la temperatura y
¢l campo de tensiones aumentan la solubilidad y la difusividad del
hidrogeno, modificando Cy.

2.1.3. El concepto de trampa de hidrégeno y su
vinculacion con la fragilizacion

La concentracion de hidrégeno en una region del material determina la
iniciacion de una fisura si ésta supera una concentracién critica. En este
marco, el grado de acumulacion o el grado de atrape de hidréogeno por los
componentes microestructurales del acero resulta de vital importancia en
el estudio de la resistencia a la fisuracién, yva que puede senalar las
regiones potencialmente criticas y su distribuciéon en el material.

El hidrigeno tiende a acumularse en regiones (ue presentan mayores
afinidades que los sitios intersticiales, tales como los atomos de soluto, los
defectos v las interfases, denominados comiunmente frampas.
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La presencia de trampas en el acero aumenta la solubilidad del hidrogeno,
ya que generan sitios adicionales en donde el mismo puede alojarse. Este
aumento de solubilidad puede producirse por una mayor afinidad quimica
del aleante con el hidrégeno (silicio, manganeso, niquel, cromo), por la
acumulacion de hidréogeno en la interfase de los precipitados formados
(carburos y o nitruros de titanio, molibdeno, sulfuros de manganeso, etc.),
y/o por la presencia de defectos cristalinos y discontinuidades?.
Asimismo, el cardcter de la trampa genera distintas fuerzas impulsoras
para el transporte del hidréogeno en el material. Por ejemplo, las
discontinuidades fisicas como las dislocaciones y las interfases generan
gradientes de fuerzas eléctricas, las diferencias de afinidades quimicas del
hidréogeno con los elementos del acero generan gradientes de potencial
quimico y, los precipitados, los defectos o los voids generan gradientes de
tensiones.

Una de las formas de simplificar el analisis del efecto de las diversas
trampas sobre el hidrogeno es clasificarlas segun el caracter de
reversibilidad?” (Tabla 2.2). Una trampa se define como irreversible cuando
el tiempo de permanencia del hidréogeno en la misma es bastante mas
prolongado que el salto entre sitios intersticiales, resultando por lo tanto
un sumidero de hidrogeno. Una trampa reversible permite el intercambio
“relativamente rapido” de hidréogeno con la red.

Segun la definicién precedente, tanto las trampas irreversibles como las
reversibles resultarian sitios preferentes de iniciacion de las fisuras, ya
que al acumular hidrégeno permitirian satisfacer la condicién de iniciacién
(Cx = Cu). Por otro lado, las trampas reversibles jugarian un rol multiple en
la fragilizacion, ya que pueden modificar tanto el mecanismo de transporte
como la distribucion del hidréogeno. Por ejemplo, si bien en algunas
condiciones el aumento de la cantidad de trampas reversibles disminuye la
velocidad de difusiéon del hidrogeno debido a que generan sitios adicionales
con los que el mismo interacciona a medida que penetra en ¢l matenial; en
otras, la asociacién del hidrogeno con las dislocaciones?s (trampas
reversibles) o la presencia de joints (puntos triples de interseccion de
bordes de grano, etc.), generan mecanismos alternativos mas rapidos que
la difusion, produciendo un efecto adverso en la resistencia del material.
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Tipo Energia de Caracter Ejemplo
interaccion (eV)
Intersticio 0.08 R por def --
Atomica 0.09 R Mn
0.10 R Cr
0.16 R Nb
0.27 R Ti
0.71 I 0
0.98 | Ta
Unidimensional 0.25-0.31 R Dislocacion
>0.8 1 Triple joint
Bidimensional Interfase particulas:
0.8-0.9 I TiC
0.7-0.8 M FeaC
0.5-0.6 R AIN
0.7 M MnS
0.8 M Oxidos
0.3 R Dislocaciones
0.7-1.0 M Superficies internas
Volumétrica >0.4 M Cavidades
- M Particulas

Tabla 2.2. Clasificacién de las trampas de aceros ferriticos a 25°C.28.29.30

R: reversible, I: irreversible, M: mixta.

2.1.4. E.tontrol de la resistencia al SSC

Asi como el grado de fragilizacion de un acero en medio sulfhidrico resulta

funcion de la concentracion y de la distribucién del hidrégeno en el mismo,

el control de la resistencia al SSC puede lograrse a partir de la
modificacion de dos tipos de variables:

Variables operativas o condiciones inherentes al proceso, como el pH, la
concentracion de H:;S, la temperatura, las especies disueltas y las
tensiones externas a las que esta sometido el material.

Variables metalirgicas o condiciones inherentes al material, las cuales
modifican la localizacion vy distribucién del hidrégeno dentro del
material. Entre ellas se encuentran la distribucién y el tipo de trampa
de hidrogeno (definido por la microestructura) y las tensiones
residuales.

11
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El control de las variables operativas esta orientado a reducir la cantidad
de hidrogeno absorbido. En la practica sélo puede recurrirse a la adicién
de inhibidores que controlen el ingreso del hidrégeno, ya que las
condiciones del pozo no son modificables. Por otro lado, el control
microestructural a través del agregado de aleantes y de diferentes
tratamientos térmicos y termomecanicos3!, permite modificar la
localizacion y el transporte del hidrogeno dentro del material, mediante el
aumento de la concentracion critica (Cx) y la disminucion de la
concentraciéon de hidrégeno en las trampas de hidrégeno (Cy).

El aumento de la concentracién critica puede lograrse mediante el cambio
de morfologia y tamano de las inclusiones y de los precipitados. Las
particulas esféricas generan menores presiones en la interfase, y si son
coherentes disminuyen la probabilidad fisuracién debido la mayor fuerza
de cohesiéon entre la matriz y el precipitado. Por otra parte, la presencia de
estructuras finas, como particulas y granos pequenos, dificulta el camino
de propagacion de la fisura, aumentando la resistencia a la fisuracion.

La disminucion de la concentracion de hidrégeno en cada trampa puede
lograrse mediante el aumente del numero de trampas para una
determinada concentracion total de hidrégeno.

Por lo expuesto anteriormente, la obtencién de una dispersion fina y
homogéneamente distribuida de precipitados coherentes y esféricos,
disminuiria el riesgo de fisuraciéon por hidrogeno.

2.2. Los aceros utilizados en medios
sulfhidricos

Ademas de ser resistentes al SSC los aceros a utilizar, deben cumplir los
requerimientos mecanicos y ser econémicamente rentables.

Los aceros martensiticos revenidos de baja aleacion (High Strengh Low
Alloy Steels- HSLA) del tipo AISI/SAE 41XX (Tabla 2.3) con fluencias entre
600 vy 850 MPa, son ampliamente utilizados en los medios sulfhidricos*,
debido a que presentan la mejor combinacion de fluencia, tenacidad, costo
y resistencia al SSC. En este tipo de aceros, la resistencia mecanica y al
SSC se logra mediante una adecuada distribucion de precipitados en la
martensita.

12
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Acero C Mn Si Cr Mo P S

4130 0.28- 0.40- 0.15- 0.88- 0.15- 0.035 0.04
0.33 0.60 0.35 1.10 0.25

4140 0.38- 0.75- 0.2- 0.80- 0.15- 0.035 0.04
0.43 1.0 0.35 1.10 0.25

Tabla 2.3. Composicion quimica de los aceros AISI/SAE 4130 y 4140
(Yep/p)*.
NOTA: Se aceptan elementos no especificados si se cumple que: Cu<0.35%,
Ni<0.25%.

La microestructura de temple de aceros del tipo 4130 fue previamente
caracterizada® 35, Esta presenta tres fases: la martensita acicular agrupada
en paquetes, la martensita placa y la austenita retenida.

Los paquetes martensiticos poseen orientaciones cristalograficas distintas,
constan de agujas de 200 a 300 nm de ancho fuertemente dislocadas.
Dentro de las agujas, se observan carburos abastonados de 50 a 100 nm
del tipo MaC (M: Fe, Cr, Mn, Mo}, producto del autorevenido durante el
temple. Estos se orientan en alguna de las tres direcciones <110> .

La martensita placa es una estructura ferritica (con una relacion c/a
aproximadamente uno¥) de 1000 a 3000 nm de ancho, que presenta
carburos alineados segin una direccion unica (tipo bainita isotérmica
inferior) o segiin alguna de las tres direcciones <110>, (martensita de
autotempering)?*, Esta fase puede clasificarse también como bainita tipo
inferior debido a sus similitudes cristalograficas y morfologicas con la
martensita placa.a,

La austenita retenida se presenta en forma de franjas oscuras de
aproximadamente 10 nm de espesor entre las agujas de martensita v entre
los granos austeniticos previos. Es ademas rica en carbono y durante el
revenido se transforma en un film de carburos M;C35,

El revenido a temperaturas mayores a 550°C, conduce a una distribucién
homogénea de MsC esferoidizada y una matriz ferritica-acicular con baja
energia de deformacion. Se ha visto que esta matriz mixta posee una buena
resistencia a la fisuracion® comparable a las estructuras aciculares puras.
Por otro lado, ¢l agregado de aleantes tales como el cromo, el manganeso,
el silicio v el molibdeno, aumenta la templabilidad retardando las
transformaciones difusionales a ferrita o perlita’® o bainita de tipo
superior, las cuales son detrimentales para la resistencia al SSCi0.41.42,
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Es interesante destacar que la estructura ferritica con carburos
mencionada, producto del revenido de la martensita, resulta practicamente
indistinguible de la proveniente de la bainita tipo inferior‘® de enfriamiento
continuo*), Por ejemplo, si bien tradicionalmente se ha distinguido la
martensita autorevenida y la bainita por la distinta orientacién
cristalografica de los carburos que presentan (carburos orientados en
alguna de las tres direcciones <110>, para la martensita autorevenida y en
una direcciéon unica en la bainita inferior), esta definicién resulta parcial
debido a que se han encontrado carburos con orientaciones miltiples en
aceros bainiticos de alto silicio®4.45,

Ademas de influir en la templabilidad, el molibdeno aumenta la resistencia
al revenido (en particular, el agregado de un 0.3% de molibdeno produce
un aumento del 16% en la tension de fluencia con respecto al AISI 4130
para la misma temperatura de revenido*®) y la resistencia al SSC.48.49
aunqgue el mecanismo operativo no esta totalmente esclarecido.

El tenor 6ptimo de molibdeno en los aceros del tipo AISI 4130 oscilaria
entre el 0.7 a 0.9 %, mientras que cantidades entre 0.9 y 2.5% resultarian
detrimentales para la resistencia al SSC debido a la precipitacion de
carburos ricos en molibdeno, como ¢l M2:C y MsC, va que disminuirian el
tenor de molibdeno en la matriz#6,

Finalmente, la presencia de precipitados finos (10 nm) como el Fe:MoC30 y
los MC de los elementos microaleados (titanio, niobio)3! favoreceria la
resistencia al SSC5? porque forman una distribucion homogénea de
trampas que evitarian la segregacion del hidrogeno y porque refinan la
microestructura’’.

E! refinamiento de la microestructura se logra mediante el control del
grano austenitico durante los ciclos de calentamiento™.* y el control de las
variables que afectan los procesos termomecanicos.

Respecto del control del tamafo de grano, es fundamental mantener una
fraccion precipitada de carbonitruros de titanio y niobio y/o nitruros de
aluminio en el rango austenitico, que resulte efectiva y uniforme para
restringir el movimiento de los bordes de grano®*5’. De esta manera se
evitan alteraciones microestructurales, durante los procesos de soldadura,
por ejemplo, que degradan las propiedades de los materiales. El tamano
medio de los granos puede expresarse en funcion del tamano y de la
fraccion precipitada en su forma mas simple con la ecuacion de Zener®
[Ec. 4.1|, todavia vigente a pesar de las modificaciones propuestass?s0.61.62,
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. [Ec. 2.4
3f

D: tamarno de grano austenitico,
d: tamano del precipitado,
f: fraccion de particulas de segunda fase.

Por otro lado, el laminado controlado implica el refinamiento de la
microestructura a través de la formacion de nuevas subestructuras al
inhibirse la cinética de recristalizacién y recuperacién durante el
tratamiento mecanico del acero a altas temperaturasti64.656667.68 Como el
retraso de los procesos de restauracion del acero, durante o luego de los
procesos de deformacién a altas temperaturas, es mayor por el mecanismo
de precipitacion que por el de segregacién de soluto, las variables que
modifiquen la solubilidad y cinética de la precipitacion en ese rango
térmico, resultaran importantes. Entre ellas se pueden mencionar la
temperatura, el tipo de MAE, las condiciones de deformacion y la presencia
de otros aleantes en la matriz del acero® 7, Por ejemplo, el grado de
inhibicion de la recristalizacion y del endurecimiento que se obtiene para el
niobio es mayor que el titanio, el aluminio ¥ el molibdeno, cualquiera sea el
mecanismo actuante.

2.3. Fundamentos de las técnicas
utilizadas

En el estudio de la susceptibilidad al S5C, existen dos grupos de técnicas
que permiten evaluar la resistencia del material y su interacciéon con el
hidrégeno: las que permiten el analisis microestructural y las que evaluan
la fragilizacion del material.

Dentro del primer grupo, las técnicas de microscopia electréonica analitica
son ampliamente utilizadas debido a que permiten ¢l analisis simultaneo
de la morfologia, v de la composicion quimica de los precipitados y de las
fases presentes. Por su parte, las técnicas utilizadas en el estudio de la
fragilizacion pueden evaluar cuantitativamente la susceptibilidad del
material, como es el caso de los ensayos normalizados (por ejemplo, ensayo
DCB o D de la Norma TMO177 de la NACE), o evidenciar la interaccion del
material con el hidrégeno, como en los ensayos de permeacion, de
desgasado v las autoradiogralflias de tritio.

A continuacion se describen los fundamentos de las dos técnicas

n



2. Fundamentos tedricos

principales utilizadas en este trabajo: la permeacion de hidrégeno y la
microscopia analitica de transmision.

2.3.1. La interaccion microestructura-hidrégeno

La técnica de permeacion permite conocer la difusividad v la solubilidad
del hidrogeno en un material, a través de la medicién del flujo de hidrégeno
que egresa del material en funcién del tiempo. El hidréogeno puede
incorporarse al material por carga gaseosa, carga catodica o corrosion
libre.

La carga gaseosa es la unica que permite mantener una concentraciéon de
hidrogeno constante en la superficie del material ensayvado, al fijarse la
presion y temperatura del gas. En este caso, la formacion de oxidos de
hierro en la superficie disminuye apreciablemente la cantidad de hidrégeno
que se incorpora al material, por lo que es necesario cubrir la superficie
con un film de paladio. El paladio posee gran afinidad por el hidréogeno
pudiendo aumentar la concentracion de hidrogeno en la interfase
hierro/paladio 107 veces™. Si bien la deposicion de paladio mejora la sefial
obtenida, los flujos son lo suficientemente bajos como para requerir gran
sensibilidad en el instrumental de deteccion de hidrégeno (nA/cem?2).

Durante la carga catédica en medio dcido (habitualmente acido sulfurico
0.1 M), no es necesario recubrir la superficie de entrada con paladio debido
a que los éxidos no resultan estables en dichos medios. En este caso, los
flujos medidos son de 1000 a 10000 veces mayores que en el caso de carga
gaseosa, pero no es posible asegurar un flujo uniforme en toda la
superficie de la probeta, va que la reduccion del hidrogeno tiende a
producirse en regiones localizadas.

La corrosién libre en medio sulfhidrico es la condicién que mejor representa
el fenomeno de SSC. Sin embargo, conforme transcurre el ensavo, se
modifica el flujo de hidrégeno como consecuencia de la formacion de los
sulfuros de hierro en la superficie del metal, v de la reducciéon del espesor

del material.

En la Figura 2.2 se muestra la evolucion temporal del flujo de hidrogeno en
una experiencia de permeacién con dos procesos de incorporacion de
hidrégeno (P v P2) ¥ un proceso de descarga (D;). Se incluye ademas la
curva P, (tedrica) caracteristica de un material en el cual la difusién
cumple con las leyes de Fick. Luego de la aplicacion del flujo de hidrogeno
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existe un tiempo, t<tym, en el cual no se observa hidrogeno, para luego
comenzar el egreso del hidrogeno hasta alcanzar un flujo estacionario
(t>t(J_)). En un material con trampas (curva P,), la salida del hidrogeno se
retrasara (mayores fun) respecto de la curva P, Este efecto seria
equivalente a un mayor camino libre medio del hidrégeno, como
consecuencia de la interacciéon hidrégeno-trampa. En algunos casos, puede
observarse ademas una disminuciéon en el tyn de Pz respecto de Py, debido
a que en P, se llenan las trampas reversibles e irreversibles presentes
mientras que en Pz sdélo las que vaciaron luego de D), es decir, las
reversibles. Por lo tanto, el calculo del coeficiente de difusion en P, v P;
dara una idea de la distinta fuerza de atrape de hidrégeno entre las
trampas reversibles e irreversibles, mientras que entre P, y P, del aumento
relativo en el numero de trampas totales.

Densidad de comente, J

Figura 2.2. Esquema de las curvas de permeacion obtenidas en un
acero.

P.: curva de permeacién en un material en el cual la difusién cuample con las
leyes de Fick. Pi: primer curva de permeacion en un material con trampas. Dy
curva de desgasado de hidrogeno. Pa: segunda incorporacién de hidrégeno a un
material con trampas (la linea punteada es P2 trasladada al origen). J..: flujo
de hidrégeno en estado estacionario. fs ¥ toes son los tiempos que permiten
calcular los coeficiente de difusién aparente del hidrégeno con las Ecuaciones
25y 2.6

Aunque en un material con trampas, la difusiéon del hidrégeno no cumple
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estrictamente con las leyes de Fick, es posible calcular un coeficiente de
difusion aparente (D;). Si se consideran trampas aisladas en un material en
el cual la difusién del hidrogeno procede mediante un mecanismo
intersticial y es gobernada por el comportamiento volumétrico, es decir
despreciando los efectos de superficie, el D, puede calcularse a partir del
transitorio de permeacion mediante las siguientes ecuaciones’.73;

e
Dos = 6t [Ec. 2.5] 74,
o0&l
e!
= Ec. 2.6].
T 7T i |

Da: coeficiente de difusién aparente (cm?/s), que toma dos
valores segun el tiempo, t, considerado:
fo s3: tiempo correspondiente a una disminucién del 63% en
el flujo de hidrégeno estacionario (s),
then: tiempo entre la iniciaciéon de la carga de hidrogeno y el
aumento en el flujo de hidrogeno (s).
e: espesor de la probeta (cm),

La utilizacion de una u otra expresion implica diferentes criterios de
seleccion, afectando el valor de D, obtenido. En este trabajo se analizo la
influencia del método de calculo en los D, obtenidos.

Si el comportamiento de las trampas reversibles o de baja energia se
modela segliin la hipotesis de Oriani’ de equilibrio localizado entre el
hidréogeno intersticial y el atrapado, la relacién entre el coeficiente de
difusion exclusivamente intersticial v el de difusion aparente (D./Da) es
directamente proporcional a la relacion entre ¢l numero de trampas
reversibles a intersticiales presentes [Ec. 2.7] y al aumento de solubilidad
del hidrogeno [Ec. 2.8].

K )
H, (intersticial) <> Hrgr (trampa reversible)

N

DL

£ _ 1=K Ec. 2.7],
Ch=n=g=g [Ec. 2.7]
{-I?—E——l}=ci—1— [Ec. 2.8],
D, c, (1-94,)

Dy: coeficiente de difusion del hidrogeno intersticial (cm?/s),
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D.: coeficiente de difusién del hidrégeno aparente (cm?/s),

K: constante de equilibrio entre el hidrégeno intersticial y el
presente en las trampas reversibles, K=yrg/yL (y: actividad del
hidrégeno),

Nrz: densidad de trampas reversibles (mol/cm3),

N.: densidad de intersticios en la red bec del hierro, (mol/cm?),
cre: concentracion de hidrogeno en las trampas reversibles

(mol/em3),

c.: concentracion de hidrégeno en los intersticios de la red

(mol/cm?),

©r: fraccion de sitios reversibles ocupados, generalmente

<0.1 al utilizar hidrégeno gaseoso.

La solubilidad del hidrogeno puede considerarse como

la maxima

concentracion del mismo en el material. En este caso, esta representada
por la concentraciéon del hidréogeno en el material adyacente a la superficie
de entrada del mismo (c.H)™.77, calculada a partir del flujo de hidrégeno en
estado estacionario [Ec. 2.9|78.7%, En el caso de utilizar hidrégeno gaseoso
también puede calcularse el coeficiente de permeacion (@) definido segun la

Ec. 2.10.

£, = D [Ec. 2.9].
et
O = —=— [Ec. 2.10].
IF"ul 'p".'

c.f: concentracién de hidrégeno en el material adyacente a la
superficie de entrada del mismo (mol H/cm?3),

¢: coeficiente de permeacién de hidrogeno (mol H/cm s bar?®3),

puz: presion de hidrégeno (bar),

e: espesor de la probeta (cm),

J..: densidad de corriente de oxidacién del hidrogeno en la
superficie de salida (Afcm?). Es funcién de la presion de
hidréogeno,

D.: coeficiente de difusion aparente (cm?/s),

F: constante de Faraday (Coulomb/mol).

2.3.2. El estudio de la precipitacion por AEM

La mayor resolucion de la Microscopia Electrénica de Transmision frente a
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la Microscopia Electronica de Barrido (Scanning Electron Microscopy-SEM)
permite el estudio de la precipitacion menor al micrén (Rrem<0.5 nm,
Rsem>5 nm). La Microscopia Electronica Analitica de Transmisiéon ademas
de compartir las ventajas de la microscopia electréonica convencional:
determinacion de morfologia, tamano, grado de coherencia matriz-
precipitado y estructura cristalografica del precipitado, permite el analisis
de composicion mediante el acoplamiento de una unidad detectora de
rayos X.

Las principales limitaciones del uso de la microscopia de transmision
residen en la dificultad de la preparacion de la muestra y en la
interpretacion de las imagenes electronicas adquiridas®.

La técnica requiere muestras suficientemente delgadas como para que los
electrones puedan atravesarla, es decir, deben resultar “transparentes” a
los mismos. Una opcion es el adelgazamiento del material que puede
afectar las propiedades estructurales y quimicas de la muestra de distinta
manera. Por ejemplo, si se utiliza un pulido electrolitico que no introduce
dane mecanico, podria modificarse la quimica superficial debido a las
disoluciones selectivas de aleantes. En el caso de extraer los precipitados
de la matriz y depositarlos sobre un soporte, la limitacion esta dada por la
efectividad del proceso de extraccion.

La interpretacion de la informacion obtenida por TEM (imagenes, patrones
de difraccion, espectros), requiere un cuidadoso anilisis ya que resulta del
promedio de la interaccion de los electrones con todo el espesor de la
muestra. Tipicamente para electrones acelerados a 100 KV, los espesores
varian desde varios cientos de nanometros en aleaciones de hierro hasta 1
um en aleaciones de aluminio.

2.3.2.1. Las distribuciones de tamario

El establecimiento de las distribuciones de tamanfo de los precipitados,
implica condiciones mas exigentes que la deteccidn de los mismos, es
decir, involucra la observacion de una poblacion de particulas con
significado estadistico en un lapso de tiempo razonable.

El tamarno minimo detectable depende de la técnica utilizada (réplica
extractiva, TRE o lamina delgada, TLD) debido a los distintos fenémenos
fisicos que producen las imagenes. Las micrografias electréonicas de un
precipitado dentro de una matriz cristalina (TLD), permiten la detecciéon de
particulas de hasta 0.5 nm en imAagenes de campo claro, ademas de la
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determinacién de la distribucién volumétrica de particulas con igual
orientacion cristalografica en las imagenes de campo oscuro. Esta gran
sensibilidad se debe al contraste de matriz y/o contraste de precipitado. Los
mismos producen alteraciones en la amplitud y fase de los electrones
incidentes debido a deformaciones elasticas en la matriz, y a diferencias
cristalograficas entre el precipitado y la matriz o por su interfases!. En el
caso de la observacion de una particula sobre un soporte (TRE), la imagen
se obtiene principalmente por diferencias entre los coeficientes de
absorcion del soporte y el precipitado y sus diferencias de espesor,
aumentando el tamano minimo detectable a 2 o 3 nm para TEM de
resoluciones cercanas a los 0.2 nm.

En el caso de TRE también hay un limite superior en el tamano de las
particulas, va que particulas mayores a los 1000 nm pueden sufrir
modificaciones en su morfologia durante el proceso de desbaste y pulido de
la muestra. Esto restringe la observacién de particulas de 2 a 1000 nm por
TRE. Por otro lado, aunque el tamano de las particulas sea mayor al
minimo, la deteccion de las mismas implica un porcentaje precipitado
minimo. Por ejemplo, Dutta y Sellars®? recién detectaron precipitados de 2
nm en una réplica extractiva luego de que la fraccion transformada era del
22%.

A diferencia de las determinaciones de tamano en lamina delgada, el
diametro de la particula en TRE no depende de la orientacién relativa
matriz-precipitado, debido a que se observa la mayor superficie de contacto
entre el precipitado y el soporte de carbdén, eliminandose el calculo
laborioso de las proyecciones planas, que puede dificultarse en el caso de
superposicion de particulags.ss,

El tamafo medio de la distribuciéon real de particulas (x.2) es menor que el
hallado en la réplica (xa.:) [Ec. 2.11|. Esto se debe a que la probabilidad de
detectar una particula de mayor tamano en una seccién plana es mayor
que para una particula pequefia, dando una distribucidon con mayores
dispersiones y tamano medio que la distribucion volumétrica real.

N
i : Ec. 2.11
x N | |

X.7: media aritmética volumétrica,
Ny : numero de particulas por unidad de volumen,
N.: namero de particulas por unidad de area,
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Xa1: media aritmética medida en TRE,
ai: desviacion standard medida en TRE.

2.3.2.2. La determinacion de la fraccién precipitada

Ashby y Ebeling® fueron los primeros en estudiar los errores asociados a
la determinacién de la fraccion volumétrica de particulas esféricas de
segunda fase mediante la técnica de réplica extractiva. Basandose en
consideraciones estadisticas, calcularon la fraccién volumétrica a partir de
parametros simples como el promedio de tamano y su desviacién standard
(Ec. 2.12].

Esta ecuacion es una primera aproximacion al problema real, ya que
considera una distribucion homogénea de particulas esféricas, pero revela
la necesidad de establecer un valor para el nimero de particulas que
intersectan la superficie (N,). El nimero de particulas detectadas (N)
resultara siempre menor a N, ya que la extraccion no resultara eficiente
para precipitados fuertemente embebidos en la matriz [Ec. 2.13].

f= f:xiﬂ.ﬁ{x}d\f: "; N2 +al) (Ec. 2.12],
‘””g- [Ec. 2.13),

f: fraccion precipitada,

x: diametro de la particula,

Ny: namero de particulas por unidad de volumen,

F.: funcion de distribucion volumétrica,

N,: numero de particulas que intersecan la superficie por
unidad de superficie,

Xo1: media aritmética medida en TRE,

a1 desviacion standard medida en TRE,

N: nimero de particulas detectadas,

a: eficiencia de extraccion.

Las distribuciones de tamano son representativas de la situacion real,
siempre y cuando no se privilegic la extraccion de particulas de un

determinado tamafno. Ashby y Ebeling concluyeron que no hay una
diferencia significativa entre las distribuciones calculadas tedricamente y
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las obtenidas a partir de la TRE. Asimismo, estas distribuciones resultan
similares a las obtenidas a partir de mediciones con lamina delgada si las
particulas son menores a 150 nm. Por otra parte, concluyeron que si bien
la técnica de la medicién de particulas por TEM es sensible a las
variaciones en la fraccién volumétrica precipitada, no es posible el calculo
de un valor absoluto, ya que la determinacion de la eficiencia de extraccion
tiene grandes errores asociados (a¢=0.9£0.3).

L'Ecuyer et al.®¢ y Hansen et. al.®” utilizan en una semicuantitativa la
relacion de Ashby y Ebeling, al admitir la constancia de la eficiencia de
extracciéon para una condicién estandarizada. De esta forma el nimero de
particulas detectadas resulta proporcional a la fraccién wvolumétrica,
mediante la constancia del parametro C [Ec. 2.14].

w:ﬁ{x;mj,}:r:. [Ec. 2.14].
T

[: fraccion precipitada,

N: nimero de particulas extraidas,

a: eficiencia de extraccion.

X7 media aritmética medida en TRE,
oa1: desviacion standard medida en TRE.

Aunque la determinacion de la fraccion volumétrica precipitada mediante
la microscopia electrénica tiene asociado grandes errores y requiere largos
tiempos de analisis, los métodos alternativos también presentan serias
dificultades.

Por ejemplo, si bien los métodos de disolucién quimica y electroquimica de
la matriz, seguidos de centrifugaciéon y filtracion de los precipitados, son
considerados los mas confiables, no aseguran la coleccion completa de la
fraccion precipitada. En este aspecto, es importante la eleccion del tamano
del filtro y el tiempo de centrifugado para evitar la pérdida de las
particulas finas. Por otro lado, el aumento de dureza en muestras
revenidas producido por la precipitacion de las particulas en la austenita
resulta un método mas indirecto, influenciado ademas por la distribucion y

la cantidad de los precipitados®s.

2.3.2.3. La composicién gquimica de los precipitados

Una de las ventajas de utilizar fuente de radiaciones ionizantes es que las
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senales secundarias emitidas por la muestra, tales como rayos X,
electrones retrodifundidos, secundarios y Auger y luz visible, permiten su
caracterizacién. Las técnicas de microanalisis dispersivo en energia
(Energy Dispersive Spectroscopy-EDS) v en longitud de onda (Wavelengh
Dispersive  Spectroscopy-WDS) permiten la identificacion vy la
cuantificacion de los elementos presentes en la muestra mediante la
deteccion y el procesamiento de la emision de los Rayos X caracteristicos.

Aunque la principal ventaja del microanalisis reside en ser un analisis
quimico localizado que permite relacionar cambios microestructurales con
composicionales en pequefnos volimenes, la correcta interpretacion de los
espectros obtenidos requiere:

e Conocer la fisica de interaccion de los electrones con la materia, de
manera de interpretar las sefiales obtenidas por los detec.ores de rayos
X.

e Identificar y minimizar las sefnales provenientes de fenémenos radiacion
espurea (radiaciones no provenientes de la region de interés), para
realizar una identificacion cualitativa correcta del espectro obtenido.

e Conocer las limitaciones del analisis cuantitativo, en particular la
identificacién del volumen real sobre el cual se realiza la cuantificaciéon
(resolucién del microanalisis), asi como las aproximaciones utilizadas en
los modelos de cdlculo comerciales disponibles.

A continuacion se describen brevemente las consider ciones mas
importantes de cada uno de los puntos mencionados.

a) Sistemas de deteccion de Rayos X
Las dos técnicas utilizadas en el microanalisis de Rayos X: el microanalisis

dispersivo en energia y en longitud de onda, utilizan distintos sistemas de
deteccién, cuyas principales caracteristicas se encuentran resumidas en la

Tabla 2.4.
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Caracteristicas

EDS

wWDs

Detector

Resolucidn tipica a 5.9
KeV
Enfriamiento

Area de deteccidén
Namero de cuentas
tipico

Tiempo tipico de
coleccian

Angulo de coleccion

Tipo de coleccion

Eficiencia de deteccién

Errores introducidos

Semiconductor (Si o Ge)

140 eV

Nitrogeno liquido

10-30 mm?2

5-10000 cps

1 min

0.03-0.3 sr

paralela

100% 2 a 20 KeV Si|Li)
100% 2-10 KeV v 20 a
60KeV 1G

Picos de escape, picos
suma, lineas K/L de
fluorescencia del Ge o
Si segin cual sea el

semiconductor,

Cristal monocromador
|2 o mas cristales) +
Contador proporcional
(mezclas de argdn-
metanao)

10 eV

No requiere

50000 cps

30 min

10°4-10°5 sr

seriada

Variable, Z>4

Lineas de emision de
RX de alto orden

Tabla 2.4. Principales caracteristicas de las técnicas de microanalisis de

Rayos X 5%,

El sistema WDS se compone de un cristal monocromador ¥y un contador
proporcional. El cristal monocromador selecciona la energia del foton X, el
cual genera en el contador, una cantidad de iones gaseosos proporcional a
la energia del mismo. La deteccion desde el boro hasta el uranio, requiere
de la presencia de varios monocromadores, ya que no es posible para un
dado espaciado interplanar satisfacer la ley de Bragg para el espectro
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completo de rayos X (0.2 a 20 KeV). Esta condicion implica que los dos
componentes del sistema de deteccion se encuentren siempre en foco,
requiriendo montajes del tipo circulo de Rowland de gran precision
mecanica y tamano. Aunque los tiempos de coleccion de los rayos X en el
sistema de WDS son prolongados, consecuencia de la coleccion seriada,
éste presenta mejores resoluciones que ¢l EDS, ¥y una deteccion de
elementos livianos independiente de la electronica asociada (ausencia de
los picos de fluorescencia del silicio o0 germanio).

El sistema EDS resulta mas compacto debido a que utiliza un
semiconductor que discrimina simultaneamente la energia v la intensidad
de los rayos X, por lo que se adosa facilmente a los microscopios
clectronicos. La incidencia de un fotén X produce la emision de un
fotoelectron que genera un numero de pares electron-hueco, proporcional a
la intensidad del rayo X incidente. Una de las ventajas principales de este
sistema es la rapidez con que colecta los rayos X, si bien posee menores
resoluciones que el sistema WDS.

b) Principios del andlisis cuantitativo por AEM

El primer paso en el analisis cuantitativo es la identificacion de las lineas
de rayos X provenientes de la zona de interés. En el AEM resulta
particularmente importante establecer las condiciones gque permiten
minimizar la radiacion espurea coherente o incoherente, producto de la
interaccion entre los electrones y los componentes internos del equipo,
obteniendo simultaneamente una senal significativa de la zona de estudio®®.

Por ejemplo, la posicion del detector entre las piezas polares restringe cl
angulo de coleccion de los ravos X, reduciendo asi la velocidad de conteo ¥
consecuentemente la relacion pico/fondo del espectro obtenido. Por otro
lado, el aumento del tiempo de conteo y el angulo de tilt que aumentan la
relacion pico/fondo, producen la aparicion de radiacion caracteristica de
cobre del portamuestras o de la grilla, de hierro por las piezas polares y de
silicio por la fluorescencia del detector, aumentando el riesgo de dano por
irradiacion v la contaminacion de la zona de interés.

El segundo paso del analisis cuantitativo consiste en determinar la zona
real de la cual se emiten los rayos X, es decir, determinar la region de
interaccion electron-muestra. Para ello, es fundamental el concepto de

resolucion del microanalisis: la resolucidon espacial, quimica y por energia.

La resolucién espacial se define como la menor distancia (R) entre dos
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volimenes que permite analisis independientes de rayos X. Esta es maxima
(R minimo) al aumentar la energia del haz incidente, al disminuir el
espesor de la lamina y el diAmetro del haz incidente [Ec. 2.15].

R=(

d+(B*+d)" y ke bﬂ:ifglmr”z [Ec. 2.15).
2 E, A

R: resolucion espacial (um),

b: diametro de la seccidn de interaccion inelastica (um),

d: diAmetro del haz incidente (pm),

Z: numero atomico de la muestra,

A: namero méasico de la muestra,

p: densidad de la muestra (g/cm?d),

E.: energia de los electrones incidentes (KV]),

t: espesor de la muestra (um).

La AEM posee mayores resoluciones espaciales que la SEM o la Microsonda
Electronica (Electron Probe Microscope Analizer-EPMA) debido a que utiliza
mayores tensiones de aceleracion (100 a 400 KV) ¥y menores tamanos de
haz (2 a 30 nm), sin embargo la resolucién gquimica (definida como la
fraccion atomica o masica minima capaz de ser detectada™, Rg) resulta
comparable a las otras técnicas mencionadas (Tabla 2.5). Esto es
consecuencia de los pequefios diametros de haz utilizados, los cuales
disminuyen la relacion pico-fondo, perjudicando la deteccion de los
elementos de baja proporcion para un tiempo de conteo razonable.

La extraccion de las particulas pequenias elimina la emision de la matriz, y
por lo tanto, elimina el cambio aparente de composicién del precipitado al
disminuir su tamano?®!, aumentando asi la resoluciéon espacial del AEM.

Por ultimo, la resolucidén en energia (R.), definida como la diferencia de
energia minima entre dos lineas de emision adyacentes de rayos X que
permiten la identificacion inequivoca de las mismas (Criterio de Rayleigh),
resulta mayor en el AEM. Esto se debe a que la utilizaciéon de mayores
tensiones de aceleracion permite la excitacion de lineas de mayores
energias, las cuales estAn mas separadas y permiten analisis matematicos
mas sencillo de las mismas.
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Caracteristica

d (um) 0.01 (TIG) 0.1
0.002 (FEG)
R (um) 0.5 10+ 0.5
Ry (% p/p) 0.1al%
K. Muy buena Restringida
para energias<4
KeV

Tabla 2.5. Resoluciones en las técnicas de microanalisis de Rayos X.
d: diametro de haz electrénico utilizado (TIG: fuente termoidnica, FEG: fuente
de electrones por emisién de campo), R: resolucién espacial, Ry: resoluciéon

quimica, Re: resolucion en energia.

En tercer lugar, es necesario el calculo de las concentraciones a partir de
las intensidades de las lineas de emision de los elementos constitutivos de
la muestra. Para ello es necesario la determinacion del factor K de
correccion de intensidades®?, el cual es funcion de las caracteristicas de la
muestra (naumero atémico, densidad, coeficiente de ionizacion y emision de
la linea considerada, espesor), del detector y de las condiciones de
operacion (ver Anexo 1).

La expresion de K puede simplificarse en el caso de una muestra delgada,
si se desprecia la interacciéon de los rayos X con la muestra u. a vez que se
han emitido. Esto conduce a que la proporcionalidad entre las
concentraciones v las intensidades medidas, depende esencialmente del
nimero atomico de los elementos considerados. La simplificacion
mencionada es la base de la técnica establecida por Cliff ¥y Lorimer®,
conocida como el método k-ratio, expresada por la Ec. 2.16.

e

) v 4 A

c =k, ;;‘" 1 siendo k, = [ng]— |Ec. 2.16).
A J
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C;: concentracién del elemento 1 en la muestra,

C;: concentracion del elemento jen la muestra,

ISpec: intensidad de la linea elegida para la cuantificacion de i,
ISee<; intensidad de la linea elegida para la cuantificacién de j,
ki factor de Cliff-Lorimer,

Q: seccion eficaz para la ionizaciéon de la capa considerada del
elemento. Q es funcién de la tension utilizada,

@: rendimiento de fluorescencia X de la capa considerada,

a: probabilidad de emisién para la linea considerada (K, L,
etc),

A: peso atémico del elemento,

g: eficiencia del detector para la linea considerada.

Aunque la determinacion de la composiciéon resulta mas sencilla al utilizar
la hipdtesis de Clff y Lorimer, el principal problema que presenta la
Ecuacion 2.16 es establecer la exactitud y la precision del parametro k.

La determinaciéon experimental de k; requiere de la preparaciéon de
patrones lo suficientemente delgados como para despreciar 1« absorcion de
los rayos X emitidos, o determinar el espesor de los mismos para
considerar su efecto. El error experimental de ky, esta determinado por el
error asociado a las intensidades de los elementos i v j. Si cada una de las
intensidades de las lineas de los elementos { y j es de 10000 cuentas, el
error relativo para cada una es del ~t3% para un nivel de confianza del
99%, resultando en un error relativo para k; del ~+4.5%. Si se acumulan
100000 cuentas para las intensidades individuales, el error relativo de k;
disminuye al ~+1.7. Este valor resulta la mejor precisiéon en un AEM y es
practicamente inalcanzable debido a los extensos tiempos de analisis

requeridos.

La imprecision de los valores tedricos de k; reside en as diferentes
expresiones para el calculo del producto Qe (Q: seccion eficaz de
ionizacién, @« rendimiento de fluorescencia de rayos X para el elemento
considerado) v en la determinacion de la eficiencia del detector (g) en el
rango de 1 a 20 KeV. Existen varios modelos para el calculo de Q: Mott-
Massey (1949), Green-Cosslett (1961), Powell (1976), Brown-Powell
(1974 /76), Zaluzec (1981), Schreiber & Wims (1981)%. Estos difieren con el
resultado experimental de kj; entre un 4 al 14 % para las lineas K y en un
30 al 60% para las lineas L y M. Esto indica que cuando la determinacion
de composicion involucra una mezcla de familias de lineas el resultado es
menos confiable. Por su parte, la eficiencia de deteccion se reduce con el
envejecimiento del equipo especialmente para los elementos mas livianos (1
a 20% para energias de 1 a 3 KeV)%,

29



2. Fundamentos tedricos

Las consideraciones precedentes indican que los resultados obtenidos en el
microanalisis en AEM dependen de la antigiiedad del detector y de las
condiciones clegidas. Por otro lado, mientras la preparacién de patrones
sea laboriosa y la determinacion del espesor imprecisa, los modelos
tedricos resultarian la mejor eleccion para el calculo de las
concentraciones, lo que implica un error en las mismas no menor a un 15%
debido a las diferencias de célculo de los modelos existentes?.97,

En el Anexo 1 se muestran las diferencias encontradas en la rutina de
cuantificacion del software de EDAX a partir de la utilizacion de los
distintos modelos mencionados, y el criterio elegido en este trabajo para la
presentacion de los resultados del microanalisis utilizado.
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A continuacién, se describen los procedimientos experimentales utilizados
en la caracterizacion microestructural y la evaluacion de la interaccion
microestructura-hidrogeno.

3.1. Materiales estudiados

Los materiales utilizados son aceros del tipo AISI/SAE 4130, con fluencias
entre 650 y 800 MPa. La cantidad de carbono se encuentra entre 0.2 y
0.3%, el contenido de aleante (Cr, Mo y Mn) es menor al 2%. y el tenor de
azufre, de oxigeno y de nitrogeno es menor al 0.007% (Tabla 3.1).

Los materiales de la serie S (S90 y S92) son del tipo microaleado de
segunda generacion!, con 0.90% de cromo, 0.45% de molibdeno, con
titanio vy niobio, y 0.06% de aluminio. La composicién quimica del material
NA1l es similar a los de la serie S, pero no posee microaleantes. Los
materiales de la serie C (C57, C33, C61, C27) poseen mayores contenidos
de molibdeno (0.70%) v cobre (0.04 a 0.15 %) v un 0.03% de aluminio. Los
materiales de la serie NP poseen menor contenido de cromo (0.45%) v
aluminio similar a la serie C. Los aceros C27 y NP490 soélo poseen la
adicion de un microaleante: niobio para el primero y ttanio para el
segundo.

Los materiales de partida para los tratamientos realizados, fueron trozos
de tubos sin costura con distintos diametros externos y espesores (Tabla
3.2) tratados en planta. Se denominaron aqui, materiales originales.
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Material
Elem |S92 S90 C57 C61 C274A |C33 |NP4908 |NP110 |NAIC
c 0.26 0.25 0.24 0.22 0.23 0.25 |0.25 0.22 0.24
cr |0.93 0.87 0.96 0.97 0.96 0.98 |0.44 0.49 0.85
Mo |0.45 0.44 0.67 0.70 0.67 0.74 0.28 0.74 0.47
Mn |[0.43 0.49 0.50 0.40 0.50 0.40 |0.49 0.27 0.49
Si  |0.31 0.31 0.22 0.20 0.22 0.17 |0.13 0.11 0.27
Al 0.06 0.07 0.02 0.024 0.023 0.026 |0.03 0.025 0.05
Ti 0.027 0.011 0.022 0.015 0.002 0.017 |0.017 0.017 D.004
Nb |0.025 0.030 |0.029 |0.028 |0.023 |0.028 |0.001 0.025 |0.001
P 0.007 0.010 |o.011 |0.006 |0.009 |0.007 |0.007 0.007 | 0.005
s 0.006 0.004 |0.001 |0.001 |0.001 |0.001 |[0.002 0.002 |0.001
N 0.0059 0.0032 |0.0058 |0.0068 |(0.0048 |0.0046 |0.0053 0.0043 (0004
O 0.0014 |0.0011 |0.0021 |0.0029 |0.0016 |0.0032 |0.0030 0.0036 |0.0016
Ca |0.0003 |0.0003 |0.0018 |0.0024 |0.0011 |0.0026 |[0.0048 0.0026 |0.0009
B 0.0013 |0.0013 |0.0015 |0.0013 |0.0015 [0.0010 |0.0011 0.0010 |0.002
Cu |0.02 0.01 0.15 0.05 0.04 0.05 0.01 0.01 0.01

Tabla 3.1. Composicién quimica de los materiales estudiados (%p/p)

En la determinacién de la composicion quimica se utilizaron: un espectrometro de emision

optica ARL 3640 para la determinacién de los elementos metdlicos y los metaloides, un

analizador de gases LECO TC-136 para la determinacién de oxigeno y nitrégeno, y un

analizador LECO CS-114 para la determinacién de carbono y azufre. Se realizo en el

Laboratorio Quimico de Siderca (LAQU).
iAl Material sin adicién de titanio. ® Material sin niobio. |©) Material sin

adicion de titanio y niobio.

Material  Diametro externo Espesor del tubo
(em) (mm)
S92 24 .45 15.5
S90 12.70 10.8
c57 27.30 23.0
Co1 24.45 13.84
C27 24 .45 15.11
C33 26.95 25.2
NP490 13.97 13.6
NF110 17.78 12.0
NA1 17.78 18.6

Tabla 3.2. Dimensiones de los tubos

materiales analizados.
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3.2. Tratamientos realizados

Dada la importancia de los precipitados que se forman a altas
temperaturas en la evolucién de la microestructura y sus consecuentes
interacciones con el hidréogeno, uno de los objetivos de la tesis fue el
seguimiento de las cinéticas de disolucion y formacién de esos
precipitados. Para ello se recurri6 a tratamientos de austenizado entre
900°C y 1250°C (identificados como clase 1 y clase 2, Tabla 3.3), algunos
revenidos de los tratamientos anteriores (identificados como clase 3) y
simulaciones del proceso termomecanico de laminacién.

3.2.1. Tratamientos térmicos en mufla

Los tratamientos térmicos se realizaron sobre trozos de aproximadamente
30em x 30cm x espesor del tubo original. Se empleé un horno de
resistencia, en el cual el control térmico se realizd con termocuplas en
contacto con la muestra. Los tratamientos realizados pueden dividirse en
tres clases (Tabla 3.3):
1) austenizados convencionales, con temperaturas menores a los
1000°C, seguidos de temple (Q1 a Q4).
2) austenizados no convencionales, realizados a temperaturas
mayores a 1000°C (Q5 a Q7) o de doble austenizado con temple
intermedio (Q8 a Q10).
3) revenidos de tratamientos anteriores, realizados a temperaturas
mayores de 650°C durante una hora.

Denominacién Tratamiento térmico

Clase 1 Q1 N+900°C (1h) Q
Q2 N+940°C (1h) Q
Q3 N+980°C (lh) Q
Q4 N+980°C (5h) Q

Clase 2 Q5 N+1200°C (1h) Q
Q6 N+1235°C (10min) Q
Q7 N+1250°C (1h) Q
Q8 N+1200°C (lh) Q + 900°C (1h) Q
Q9 N+1200°C (lh) Q + 900°C (4h) Q
Q10 N+1250°C (1h) Q + 900°C (4h) Q

Clase 3 R12 N+900°C(1h) Q + 690°C (1h) A
R13 | N+1200°C (lh) Q + 900°C (4h) Q + 690°C (1lh) A
R14 N+1200°C (1h) A + 900°C (4h) Q + 690°C (1h) A
R16 N+1200°C (1h) Q + 650°C (1h) A

Tabla 3.3. Tratamientos térmicos realizados.
Q: templado en agua, La velocidad de enfriamiento entre los 500°-900"C, fue del orden
mayor a 40°C /s. A: enfriado al aire. N: normalizade a 900°C (1h}.
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3.2.2. Tratamientos termomecanicos

La deformacion en caliente de planta se simulé a partir de siete ensayos de
compresion multiple en una maquina Gleeble 3500, a distintas
temperaturas y con distintas velocidades de enfriamiento. Las probetas
utilizadas fueron cilindros de 10 mm de didmetro y 12 mm de altura. La
evolucién térmica se registré mediante termocuplas, mientras que las
cargas y las deformaciones impuestas a la muestra se midieron con una
celda de carga y transductores LVDT respectivamente.

Cada simulacion consistio de tres partes (Figura 3.1): el calentamiento
inicial, la secuencia de deformaciones y el enfriamiento hasta la
temperatura final.

El calentamiento inicial (10 min. a 1240°C) se realizé6 con el objeto de
homogeneizar la microestructura y disolver los carbonitruros de niobio. La
deformacion (g) se realizé en cinco etapas consecutivas, descriptas en la
Tabla 3.4. Los valores de £ ¥ de la velocidad de deformacion (de/dt)
reportados corresponden a los valores medios calculados en cada etapa de
la laminacion para un tubo de espesor inicial de 36 mm y final de 13.6
mm, en condiciones de deformacion plana. Se utilizaron dos velocidades de
enfriamiento luego de la deformacion (2.5°C/s para los ensayos 1 a 3,
1°C/s para los ensayos 4 a 6|, para permitir el crecimiento de los
precipitados nucleados durante la deformacion. El temple final evito
transformaciones de fase a temperaturas menores.

El ensayo 7 (Figura 3.1 c), simula ademas la permanencia de los tubos en
un horno de calentamiento que en el proceso real sigue al proceso de
deformacion previamente descripto.

Etapa E1 E32 E3 E4 Es

E 0.37 0.31 0.22 0.06 0.04
de/dt (s-!) 8.5 11.6 13.5 {5 8.0
t(s) 0.74 0.72 0.43 0.5 0.36

Tabla 3.4. Condiciones de deformacion para los tests 1 al 7.

£t etapa i-ésima de deformacién, t: tiempo transcurrido entre las deformaciones sucesivas.
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Figura 3.1 Esquema de los tratamientos termomecanicos realizados.

{m) Test 1 al 3, velocidad de enfriamiento 2.5°C/s v (b) Test 4 al 6. velocidad de

enfrianmiento 1°C /s, en orden decreciente de temperatura, (c) Test 7.
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3.3. Caracterizacion de los materiales

La caracterizacion microestructural de las muestras originales y las
tratadas térmicamente, se realizd en la direccion radial del tubo. En las
probetas del tratamiento termomecanico se analizé una seccion de la parte
media del cilindro perpendicular a la direcciéon de deformacién (Figura 3.2).
Laimicroestructuras se revelaron con Nital al 2%.

Para determinar el tamano de grano austenitico se realizo un ataque de las
probetas pulidas con pasta de diamante (1 pm) con una solucién acuosa de
2% de acido picrico y 2% de tensioactivo aproximadamente a 50°C. Una vez
revelado el grano, el tamano del mismo, se midié a partir del conteo de las
intersecciones entre un eje arbitrariamente trazado y los bordes de grano
en la pantalla calibrada del microscopio éptico.

El analisis quimico y morfolégico de las inclusiones, de la precipitacion
mayor al micron y las fases y aleantes presentes, se hicieron mediante
microscopia Optica y microscopia electronica de barrido, mientras que el
analisis de la precipitacion menor al micrén se realizé por microscopia
analitica de transmision.

Se determinaron la tension de fluencia, la tensiéon maxima (miniprobeta
cilindrica MR4, con un diametro de 4 mm y 20 mm de largo en la zona
calibrada), v la dureza (se reporta como el promedio de las nueve
mediciones tomadas en el espesor del tubo, como lo indica la Figura 3.3).

a i .
4

Direccién radial

del tubo
~ Direccién de deformacion
1300 b

Figura 3.2 Secciones en las que se realizo la caracterizacion
microestructural.
{a) Seccion radial del tube de acero |(muestras de tratamientos térmicos), (b] Seccion
perpendicular al eje de la direceion de deformacion [muestiras para tratamientos

[Ermomecanicos).
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Figura 3.3 Distribucién de las mediciones de dureza en el espesor del
tubo.

3.3.1. Andlisis de la precipitacion utilizando la
Microscopia Electrénica de Transmision

Para el analisis de la precipitacion de tamano menor al micron, se
utilizaron las técnicas de lamina delgada, y de réplica extractiva de simple
etapa que utiliza carbén como soporte.

Las distribuciones de tamafio de los precipitados extraidos de la matriz, se
caracterizaron mediante los parametros estadisticos convencionales
mostrados en el Anexo 3, y mediante la deconvolucién de los histogramas y
graficos de frecuencia acumulada.

Para la preparacién de réplicas, las probetas pulidas con paj 1 abrasivo de
carburo de silicio (hasta #600) y con pasta de diamante (hasta luym) se
atacaron con Nital 2%. Se les deposité luego, una fina capa de grafito en la
cual se marcod una grilla de 2x2 mm (p: 5.10% Torr, Metalizadora Edwards
Spidvac Modelo 12E6/1229). Las probetas se sumergieron en Nital 5%
hasta que se observo el despegue parcial de la capa depositada,
sumergiéndolas luego en metanol (Merk, grado analitico) para completar el
proceso. Las réplicas se tomaron con grillas de cobre y se lavaron dos veces
con metanol para ser inmediatamente secadas con lampara. Este ultimo
procedimiento restringe el movimiento de las particulas una vez que se
adhieren a la lamina de carbén.

Para la preparacion de laminas delgadas, se cortaron laminas de
aproximadamente 500 um con una maquina de corte de baja velocidad
ISOMET, que utiliza un disco diamantado y kerosene como lubricante.
Luego, se cortaron discos de 3 mm de diametro de la lamina obtenida en la
primera etapa, con una cortadora ultrasénica (Gatan, Modelo 601) que
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utiliza carburo de boro (10 pm) como abrasivo. Las muestras circulares
fueron rebajadas hasta aproximadamente 120 pm con papel abrasivo de
carburo de silicio, para ser finalmente pulidas electroquimicamente con
una soluciéon 10 % (v/v) acido perclérico en acido acético (ambos reactivos
de grado analitico) en el TENUPOL 2. El pulido se realizé a 25°C con
corrientes entre 200 y 400 mA. Este proceso genera una perforacion y una
zona delgada transparente al haz electrénico adyacente a ella.

Se estudid, ademas, la validez de la constancia de la eficiencia de
extraccion en la Ecuacion 2.14. Para ello, se utilizaron dos métodos de
conteo distintos, consecuencia de las diferencias de densidad superficial
(CS]):

Método 1: aplicado a las particulas de mayor CS y tamanos entre 2 y
25 nm (particulas T1). El conteo se realizé en fotos de area
equivalente a 0.704 pm? (magnificacion 29000 x) promediando nueve
mediciones. En el caso del conteo en muestras revenidas, se
desconté la superficie ocupada por el carburo MiC, ya que resulté
entre el 20 y el 30% del area total de la foto.

Método 2: aplicado a particulas de menor CS y tamanos entre 25 y
800 nm (particulas T2). Consiste en el conteo de precipitados a una
magnificacion de 12500 X de la pantalla fluorescente del TEM.

3.3.2. Instrumentos utilizados

e [INSTRON 1131 para la determinacion de las propiedades mecanicas.
Capacidad maxima de la celda de carga (Reaccion CZ 300): 300 Kg. La
celda es calibrada periddicamente contra el patréon del Laboratorio de
Pruebas y Ensayos Especiales (LEPE) del Centro de Investigacion
Industrial (CINI). Las senales obtenidas se registran en un software
{(Recmeter for Windows, v 1.28), el cual utiliza un Daytronic y un
multimetro TES 2730 como interfase.

e Banco metalografico LEITZ Wetzlar MMS5 (Siderca) y los microscopios
Olympus PMG3 (Siderca) y Olympus BX60M (Centro Atomico
Constituyentes-CAC-, Comisiéon Nacional de Energia Atéomica-CNEA-).

» Microdurometro Vickers LEITZ Wetzlar (CAC, CNEA) v los duréometros

GNEHM OM 250 y WILSON 600 del Laboratorio Fisico de Siderca (LAFI).
Los patrones usados fueron los de dureza Wilson trazeables al NIST.

42



3. Procedimiento experimental

s Microsonda electronica Cameca CAMEBAX SX50, CAC-CNEA. Fuente
termoiénica: tungsteno (W), con tensiones de aceleracion hasta 50 KV.
Sistema WDS: monocromadores (LiF, PET, TAP), y contadores
proporcionales de metano al 10% en argoén.

e Microscopin electréonico de Barrido Jeol JSM-T300, CAC-CNEA. Fuente:
termoionica de tungsteno con tensiones de aceleraciéon ha'ta 30 KV.

¢ Microscopio electronico de Barrido Philips PSM500, CAC-CNEA. Fuente
termoionica de tungsteno con tensiones de aceleracion de hasta 50 KV.
Sistema EDS: detector de silicio dopado con litio (Si(Li)), ventana de
berilio que permite la deteccion del sodio hasta el uranio (EDAX-DX4).

e Microscopio electrénico de Barrido Philips XL-30, CINI, Campana.
Fuente termoidnica de tungsteno con tensiones de aceleracion de hasta
30 KV. Sistema EDS, detector de (Si(Li)) con ventana ultrafina que
permite la deteccién de boro hasta el uranio (EDAX-DX4).

e Microscopio analitico de transmisiéon Philips CM 200, CAC- CNEA.
Fuente termoidnica (W o LaBs), con tensiones de aceleracion de hasta
200 KV. Sistema EDS: detector de (Si(Li)) con una ventana ultrafina que
permite la deteccion desde el boro hasta el uranio (EDAX-DX4).

3.4. Ensayos de permeaciéon de hidrogeno

Se utilizé la técnica de permeacidon electroquimica desarrollada por
Devanathan y Stachurski?. La misma permitié el estudio de la interaccion
hidréogeno-microestructura en los materiales S92 y C57, & través de la
determinaciéon de la difusividad y de la solubilidad del hidrégeno.

3.4.1. Descripcién del equipo

El dispositivo consistio de dos celdas (celda de generacion y de deteccion)
entre las cuales se colocd la probeta a ensayar (Figura 3.4). En la celda de
generacion se produjo la incorporacién del hidrogeno gaseoso a 0.101 MPa
(1 atm), suministrado mediante un generador electrolitico Varian 9225. En
la celda de deteccion, se registro el flujo de hidrogeno a partir de la
mediciéon de la densidad de corriente de oxidacion del mismc a proton, una
vez egresado de la probeta. El registro de la corriente fee a potencial
constante (200 mV con respecto al electrodo normal de hidrogeno (ENH)),
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en una solucion 0.1M de NaOH, mediante un potenciostato y un electrodo
de referencia de mercurio-6xido mercurioso (Hg/HgO). De manera de evitar
la reduccion del oxigeno presente en la solucion del compartimento de
deteccion, se mantuvo un burbujeo constante de nitrégeno (99.99%)
durante todo el ensayo. Ademas, dicho burbujeo eliminé de la solucién, el
hidrogeno generado en el contraelectrodo. La temperatura del ensayo se
mantuvo a 30+1°C durante el ensayo, mediante la inmersion del dispositivo
en un bano termostatizado de silicona.

Todos los reactivos fueron de grado analitico y el agua triplemente
destilada. Los compartimentos de la doble celda eran de vidrio Pyrex, y se
ajustaban al dispositivo de Lucite donde estaba la muestra por medio de O-
rings para sellar el sistema.

Se utilizé una probeta cilindrica, de 2 a 3 mm de espesor ¥y de 3 cm de
diametro. La misma se colocé entre dos anillos de gomas siliconadas para
mantener un area expuesta al hidréogeno de 1.6 cm?2.

El ensayo se realizé en los siguientes pasos:

1. Polarizacion anddica de la superficie de salida durante un dia a 70°C
hasta lograr la estabilizacion de la corriente de fondo (del orden de los
150 pA/cm?).

2. Reduccién de la temperatura hasta alcanzar la estabilizacion de la
corriente de fondo a los 30°C (10 a 20 nA/cm?2}.

3. Introduccion del hidrégeno gaseoso a presion atmosférica en el
compartimento de carga y el registro de la primer curva de permeacion
(Py).

4, Barrido del hidréogeno del compartimento de carga mediante la

introduccién de una corriente de nitrogeno gaseoso, una vez alcanzada

la corriente estacionaria y registro de la curva de descarga (D).

Repeticion de las condiciones 3 y 4 para la obtencién de tres ciclos

completos de carga y descarga de hidrogeno por probeta analizada.

w

3.4.2. Preparacién de la probeta

La probeta se extrajo segun lo indica la Figura 3.5, de manera de que el
hidrogeno atravesase el material en la direccion radial. Las probetas fueron
pulidas con papel abrasivo (SiC, #600) y pasta de diamante (7 pm), para
ser luego electropulidas con una solucion de 10% (v/v) de acido perclérico
(HC104) en butilcellosolve a 5°C, de forma de eliminar cualquier vestigio de
deformacion superficial.
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3. Procedimiento experimental

Posteriormente, fue cubierta en ambos lados con una capa de paladio
depositada electroliticamente, de unos 100 nm de espesor (Anexo 2). Esta
deposicion tuvo dos finalidades. Por un lado, facilité la entrada del
hidrégeno dentro del material, permitiendo el establecimiento del equilibrio
termodinamico en la superficie de entrada del hidrogeno. Por otro lado,
previno la formaciéon de una pelicula pasivante de 6xido en la superficie de
la probeta del compartimiento de salida del hidrégeno, la cual puede
constituir una resistencia adicional para su egreso del material?.

Luego de la deposicion de paladio se realizé un tratamiento de 24 hs. a
150°C, para eliminar parte del hidréogeno incorporado al material durante
la deposicion, tratando de lograr una condicion de equilibrio.

Potenciostate

i e

Generador de Hz
f» w&\ RE  |cE N2 (g)
Tubo de N2 (g) — L./ %
NaOH
generacién deteccién

Figura 3.4 Esquema del equipo de permeacion.
La muestra ensayada o electrodo de trabajo actia como una membrana
permeable al hidrogeno entre los compartimentos de generacion y de deteccion de
hidrégeno. WE: electrodo de trabajo o probeta. RE: electrodo de referencia. CE:

contraelectrodo.



3. Procedimiento experimental

Direccién radial

Figura 3.5 Fabricacion de las probetas para los experimentos de
permeacion.
Las membranas utilizadas en los ensayos de permeacion, de 2 a 3 mm de espesor, se

construyeron a partir de cortes sucesivos del cilindro obtenido.

Referencias

! Metals Handbook, High-Strengh Low-Alloy Steel Forging, 1, 10m» edicién.
2 M. A. V. Devanathan, Z. Stachurski, Proc. R. Soe¢, A270, 90 (1962).
3 P. Bruzzoni, R. Garavaglia, Corros. Sci., 33, 1797-1807 (1992).
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4. Estudio microestructural de
aceros del tipo AISI 4130

Como se vio en la Seccion 2.2, los microaleantes tales como el titanio, el
niobio v el aluminio, resultan de gran importancia metalargica debido a que
controlan el tamano de grano austenitico en los procesos de calentamiento,
y la cinética de recristalizacion y de recuperacion en los tratamientos
termomecanicos.

Debido a que las propiedades finales de los aceros de baja aleacion estan
directamente relacionadas con la microestructura final, y por lo tanto con la
microestructura de alta temperatura, se realizaron varios tratamicntos
térmicos y termomecanicos (descriptos en la Seccion 3.2) para estudiar la
formacion y la disolucion de los precipitados de alta temperatura. Los
resultados obtenidos de esas experiencias se presentan en las Secciones 4.2
v 4.3, luego del analisis de los materiales de partida u originales, descripto
en la Seccion 4.1.

4.1. Anadlisis de los materiales de partida

Las durezas v las tensiones de fluencia de los materiales originales se
presentan en la Tabla 4.1.

S90 592 NP110 NP490 NAI 57
YS (MPa) 686.0 687.3 794.2 710.0 681.7 657.0
Dureza (RC) 22.0 22.3 25.6 23.10 22.54 227
Creq 1.18 1.18 0.92 0.59 1.21 1.34

Tabla 4.1. Caracteristicas de los materiales originales.

52
Creq = %Cr + 9 %Mo . YS: tension de fluencia.
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4. Estudio microestructural

Los mismos presentaron inhomogeneidades microestructurales en el sentido
radial del tubo, producto de la segregacion de manganeso, azufre y fosforo
durante la solidificacién de la barra de acero. Estas se evidenciaron como
zonas oscuras al microscopio optico al atacar con Nital (Figura 4.1 a),
revelando también mayores durezas (Tabla 4.2) v mayores contenidos de
manganeso que la matriz (Figura 4.1b).

Las bandas segregadas poseian entre 9 y 15 pym de ancho y su distancia
media variaba entre 20 y 150 um, resultando mayor en la zona externa del
tubo.

= Perfil tramsversal a las bandas segregadan

oo
Matnaz Zona segregada Matriz
-
NoI0 <+
%‘ .
=
! . - . l'
0,005 == .
x" 1-_! . B . re -"l'..i
- -
0000 +———- 1 T T T T
o 20 40 L] RO 100 120
Longimad [um)
(b)

Figura 4.1  Bandeado caracteristico en el espesor del tubo.
{a] Micrografia éptica en donde se observa la mayor frecuencia de las bandas oscuras en el
espesor interno del tubo.
{b) Relacion Mn/Fe (%at.] en un perfil transversal a la zona segregada del Material 592,
obtenida en la microsonda electronica. 20KV, 20 nA, 1.5 um tamafio del haz.

Zona segregada .317- 325 Vickers
Matriz 281- 287 Vickers

Tabla 4.2. Medicion de microdureza (HVioo) en el espesor del Material S92
original.
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4, Estudio microestructural

Por microscopia optica y electrénica de barrido (Figura 4.2}, se observaron
las siguientes fases: martensita placa y acicular, y unos precipitados
cuboidales de 1 a 10 um, asociados principalmente a las bandas

segregadas (Figura 4.3), denominados T2. Estos ultimos se caracterizan en
detalle en la Seccion 4.2,

A: fase acicular, P: fase placa.

Figura 4.3 Micrografia 6ptica de los precipitados cuboidales en las
bandas segregadas. Material S92 original.
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4. Estudio microestructural

En el analisis de las réplicas extractivas por microscopia analitica de
transmision se observaron también las dos morfologias de martensita
(acicular y placa), las cuales se muestran en la Figura 4.4. La fase acicular
se encontraba en mayor proporcién respecto de la placa en las zonas
scgregadas. Se observaron ademas, tres morfologias de precipitados:
ovalados, abastonados y esféricos (Figura 4.5), las cuales presentaron
distintos tamanos, ubicaciones y composiciones quimicas (Tabla 4.3).

e

"
- g

(d) Material S90.

Figura 4.4 Micrografia electronica de transmision de la

microestructura de los materiales originales. Réplica, 120 KV.

A: fase acicular, P: fase placa. RGAP: material recuperado cerca del borde de grano

austenitico previo.



4. Estudio microestructural

- »
(a) Precipitados en el Material S92. (b) Precipitados ovalados (M1).
Material C57.

-

= AN
v “ -...'. w §

_ e
. B ¥ 3 e

(c) Precipitados bastéon (M2). (d) Precipitados baston (M2).
Material NP110. Material C57. ‘
“ -

L
L3
.
50 nm 50 nm

.  ——
(e) Precipitados esféricos (T1). {f) Precipitados esféricos (T1).
Material NP110. Material NP110.

Figura 4.5 Micrografia electronica de transmision de los precipitados de

los materiales originales [Réplica extractiva, 120 KV).

A: fase acicular, P: fase placa



4. Estudio microestructural

Tipo Tamario Morfologia Ubicacion Composicién
fnm) (fraccién dt)
M1 100-300  ovalado Borde de Crs.i1sMnFesg soMo

paquetes, de
placas v de GAP

M2 30-70 baston Dentro de las Crio.20 MnFe;g.s0Mo
placas v de las
aciculas
T1 3-10 esférico Dispersos en la Tio-30Nbo.soMoo- 100
maltriz
T21%  1000-10000 cubico, Asociados a las Tivo.95Nbs.30
rectangular, bandas (con N)
rombico segregadas

Tabla 4.3. Caracteristicas generales de los precipitados identificados por

Microscopia Electronica de Transmision (TEM).

{11 Se incluye la identificacion de los T2 para obtener una descripcién global de todos los
precipitados encontrados en los materiales originales, aunque no se observaron por
TEM sino por Microscopia éptica ¥y Electronica de barride. La composicién guimica se
determiné por WDS en la microsonda.

GAP: grano austenitico previo al revenido.

Los precipitados ovalados y baston, denominados M1 y M2 respectivamente,
se identificaron como del tipo MiC segin los resultados de Echaniz!. Ambos
tipos de precipitados resultaron ricos en hierro con un contenido de aleante
{(Cr, Mn, Mo) menor al 20% atémico (Figura 4.6). Los M2 resultaron
levemente mas ricos en cromo y molibdeno y de menor tamano (30 a 70 nm)
que los M1 (100 a 300 nm). Por otro lado, los precipitados M2 estaban
principalmente dentro de las placas y las aciculas, mientras que los M1 en
los bordes de las mismas y en el borde del antiguo borde de grano
austenitico (Figura 4.4). Los precipitados finos de 3 a 10 nm resultaron
compuestos formados por titanio-niobio-molibdeno, dispersos dentro de las
placas y de las aciculas. Se denominaron T1.

Las caracteristicas particulares de los precipitados encontrados en cada uno
de los aceros originales estudiados se presentan en la Figura 4.7 v en la
Tabla 4.4.
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4. Estudio microestructural

DADXAMTHINLIS RIMAJOWNKKE 6. 5PC
Label A: Precipitado oval (,Hﬂ
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) b

2.00 a0 6.00 8.00 10.00 12.00 14.00 16.00

Figura 4.6  Espectro EDX de un precipitado M:C.
(Intensidad vs. Energia de Rayos X en KeV).
Precipitado oval rico en hierro y con cantidades de cromo-manganeso-molibdeno
menor al 20% ammicuLH l.)
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Figura 4.7 Caracteristicas del carburo tipo MaC, (a) M1, (b) M2.



4. Estudio microestructural

Material d, (nm) Composicion (fraccion atémica) n
C57 7.5+3 (T1) Ti:Nb:Mo 24:48:28 3
214479 (M1) Cr:Mn:Fe:Mo 15:4:79:2 7
69+26 (M2) Cr:Mn:Fe:Mo 18:4:76:2 6
S92 6.71+2 (T1) Ti:Nb:Mo 27:40:33 3
134445 (M1) Cr:Mn:Fe:Mo 15:3:79:3 T
63+23 (M2) Cr:Mn:Fe:Mo 17:4:76:3 10
S90 6.7+2.5 (T1) Ti:Nb:Mo 0:60:40 3
195163 (M1) Cr:Mn:Fe:Mo 15:3:80:2 5
68424 (M2) Cr:Mn:Fe:Mo 18:4:76:2 6
NP110 7.2+2 (T1) Ti:Nb:Mo 0:0:100 (78%) 18
0:30:70 (11%)
27:37:50 (11%)
128135 (M1) Cr:Mn:Fe:Mo 7:2:88:3 7
38+11 (M2) Cr:Mn:Fe:Mo 9:3:83:5 G
NP490 5.7+2.4 (T1) Ti-Mo -50:50 4
165459 (M1) Cr:Mn:Fe:Mo 5:3:91:1 5
48+21 (M2) Cr:Mn:Fe:Mo 12:5:82:2 5
NAL (%) 5.0+£2.0 (MO) Ti, Fe-Cr, FegMo, Mo 10
133448 (M1) Cr:Mn:Fe:Mo 15:4:79:2 5
99421 (M2) Cr:Mn:Fe:Mo 18:4:76:3 S

Tabla 4.4. Caracteristicas de los precipitados de los materiales originales.
d.; tamano del precipitado, calculado como el promedio ¥ la desviacion standard (Anexo 3).
La composicién quimica se expresa como el promedio del porcentaje atomico, analizada en n

particulas.
(*} Acero sin adicion de titanio v niobio. Los precipitados finos (MO) son principalmente del

tipo M, C.

A continuacion se mencionan algunas de las caracteristicas mas relevantes
encontradas:

a) El carburo tipo M.C

Los materiales S92, S90, NA1, NP490 y NP110 presentaron mayor cantidad
de M;C baston que el C57 como consecuencia de la mayor cantidad de fase
tipo placa encontrada en esos materiales.
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4. Estudio microestructural

El tamano (Figura 4.7) y la composicion quimica de los precipitados M2 y
M1 (Tabla 4.4) del acero sin adicién de titanio y niobio (material NA1)
resultaron similares a los del S92, indicando que los microaleantes
mencionados no influirian en el tamano de los mismos.

El material NP490, el cual presentaba menores contenidos nominales de
cromo y molibdeno (menor contenido de cromo equivalente segun los
definido en la Tabla 4.1), presentd precipitados M1 y M2 con menores
contenidos de esos aleantes (Tabla 4.4).

b) Los precipitados T1

La composicién quimica, el tamarfo, la agrupacion y la cantidad resultaron
diferentes segun el acero estudiado.

Composiciéon _quimica. Los precipitados T1 del material S92
presentaron mayores contenidos de titanio (27%), y los del C57 y S90
mayores contenidos de niobio (48% y 60%) respecto del resto de los
materiales (Tabla 4.4). Los precipitados del material NP110
resultaron ricos en molibdeno (78 % de los mismos contenian
solamente molibdeno), v los del material NP490 de titanio y
molibdeno. El acero NAl también presentd precipitados f[inos,
principalmente ricos en Fe-Cr o Fe-Mo (Figura 4.8), por lo que fueron
denominados MO. La presencia de algunas particulas con titanio en
este ultimo material, evidencio la insolubilidad de este elemento aun
cuando se encuentra en cantidades nominales residuales (40 ppm]).

Agrupacién. Las particulas con niobio ademas de ser esféricas y de
gran contraste, se agrupaban en clusters de mas de tres precipitados
y/o en lineas (S90, 892, C57, C27), mientras que las de titanio-
molibdeno (NP490) en clusters de dos particulas promedio. Las
particulas MO del material NAl no mostraron una tendencia de
precipitaciéon agrupada (Figura 4.5 e y f, Figura 4.9).

Tamarno. Los precipitados de titanio-niobio-molibdeno (aceros S90,
S92, C57) presentaron mayores tamanos medios (7 a 8 nm), los de
titanio-molibdeno (acero NP490) tamanos intermedios (6 nm), y los
de Fe-Cr v de Fe-Mo (acero NAl) los menores (5 nm) (Tabla 4.4). Por
otro lado, en los aceros de alto aluminio (S92 y S90), el tamano de
los precipitados (Figura 4.10) no se modificé al cambiar la
composicién quimica de los mismos (Tabla 4.5), mientras que en los
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4. Estudio microestructural

aceros de bajo aluminio (C27 y C57), la disminucion de la fraccion de
titanio en los precipitados aumento su tamano.

Cantidad. Para estudiar la distribucion de los precipitados finos en
funcion del espesor del tubo, se midio la cantidad de los precipitados
T1 detectados en la réplica en tres zonas del espesor para los
materiales C57 v 892. En la Tabla 4.6 sc muestra el resultado de la
cuantificacion de los precipitados aunque su validez se discutira en
la Seccion 4.2.1. El material 592, ademas de presentar mavor
cantidad de precipitados que el C57, mostro un pronunciado
gradiente de precipitacion de precipitados T1 a lo largo del espesor
(200% mayor en el borde interno del tubo con respecto al externo). El

material C57 presento mavores heterogeneidades locales.

DDA THINVUS FMAJ OVNEEE 15, SPCf DD THINGUL S
Lobel & Precipitado 15 nm estérico [lnea lenkpbel B: Precipiltade 7 om eslérico [linea vacl

Mok

- e — + x -+
2.00 A.00 b.00 B.oo 00w 1200 1400 16.00

Figura 4.8 FEspectros EDX de dos precipitado [inos en el material NAI

{Intensidad vs. Energia de los Rayos X en KeV).

El especiro representado con picos de area reja es de un precipitado rico en

molibdeno v el superpuesto con una linea negra uno de hierro-cromo.
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{c] En linea en el material S90 (d) Sin agrupacion en el material NA]

Figura 4.9 Micrografia electrénica de transmision de los precipitados

finos en los materiales originales (Réplica, 120 KV).
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Figura 4.10 Distribucién del tamano de los precipitados T1 en los
materiales originales en funcién de la cantidad de titanio y aluminio del
acero.

Material d, (nm) a(nm) x Ti:Nb:Mo

S90 6.7 2.5 0:60:40
S92 6.7 2.0 27:40:33
C57 8 3 24:48:28
e27 9 4 0:73:27
7:72:21

Tabla 4.5. Composicion quimica de los precipitados Tl en los aceros
originales.

Natese que grandes modificaciones en las distribuciones de tamafies pueden producir
pequenias diferencias de tamafio medio v desviacion standard [ver C57 v C27 en la Figura
4.10).

58



4, Estudio microestructural

Zona del tubo r _ N(*)
592 C57

Zona interna 154453, 208443, 100+24, 75+27,

238+56 3411, 80+32,
34+12

Centro ' 107425, 77436,
118436 SD

Zona externa ‘ 90+54, 93139, 57+27, g95+37,
79+32 80+23, 61+33,

| 52+25 o B
Promedio [ 129 63

Tabla 4.6. Cantidad de los precipitados T1 (N) en los materiales originales
en funcion del espesor del tubo.

{*] Los valores del niumero de particulas halladas a 21000X (N] en cada una de las zonas
mencionadas, se reportan por triplicado (promedio de nueve mediciones individuales de N).
SD: sin dato disponible.

Las probetas denominadas borde interno, centro y externo fueron las mismas utilizadas en

los experimentos de permeacion.

4.2. Los precipitados con titanio-niobio-
molibdeno

A raiz de las variantes de tamano y de composiciéon quimica encontradas en
los precipitados T1, se encaro la caracterizacion de estos precipitados luego
de los tratamientos de temple, principalmente en los materiales C57 y §92.
una.

La Figura 4.11 es una micrografia dc”’iﬁmina delgada de la microestructura
de temple del material S92. En la misma, se observan las siguientes fases:
martensita acicular y placa, austenita retenida entre los bordes de las
aciculas v los precipitados T1 encontrados en el material original. Estos
ultimos presentaban agrupaciones similares a las observadas en las
micrografias de réplicas de la Seccion 4.1. Ademas, se detectaron algunos
carburos de tipo M3C, producto del autorevenido durante el temple.

Las durezas de la microestructura de temple luego de los tratamientos de

clase 1 y 2 para los materiales S92, NP110 y C57, se encontraban entre 40 y
45 RC.
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4. Estudio microestructura)l

. P
(c) 900°C (Q1) (d) 1200°C + 900°C (Q8)

Figura 4.11 Micrografia electronica de transmision de la microestructura
de temple (Lamina delgada, 180KV). Material S92.

(a) Martensita placa dentro d

e la cual se observan los carburos del autorevemdo,
orientados en alguna de las direcciones <1 10>a

ib] Paguetes de martensita acicular autorevenida. La diferencia de contraste indica
distintas orientaciones cristalograficas La fase oscura entre las aciculas
corresponde a la austenita retenida

i<l y (d) Detalle de los precipitados finos de titanio-niobio-molibdeno (MC, denominados

T1) enn la martensita,

Al realizar replicas extractivas de la microestructura de temple (Figura 4.12),
se observaron los precipitades T1 y una poblacion de precipitados

cuboidales T2 con tamanos menores (25 a 800 nm) que la identificada por
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4, Estudio microestructural

microscopia optica y electronica de barrido. Debido a que se encontraban
en cantidades 1000 veces menor a los MiC, no se detectaron en los
materiales originales. Sin embargo, dada su solubilidad en la ferrita v la
austenita seguramente se encontraban presentes. La baja proporcion de
los precipitados T2, impidié que fuesen detectados en las laminas delgadas
debido a que los volumenes analizados fueron pequenos. La deteccion de
los mismos en la réplica, en la cual se observan grandes superficies en

tiempos relativamente cortos, muestra que ambas técnicas resultaron
complementarias.

Se comprobd la estructura cubica de caras centradas (fcc) de los
precipitados T2 mediante la difraccion de electrones (Figura 4.13). El
parametro de red a 1200°C (a=0.4341 nm), resulté acorde con los datos
bibliograficos de los nitruros y los carburos de titanio y niobic (TiN, TiC,
NbN)2.3.

C
- all {J/
’ e O . o

| & 242 8T A,
S LYW A M
® | i'lf. SIEES a8
la) 900°C (Q1) (b) 1200°C (Q7)
Material NP110 Material C57

Figura 4.12 Micrografia electronica de transmision de la
microestructura de temple. (Réplica, 120 KV).
ja) Los precipitados T2 son de bordes angulosos (cuboides, romboedros) y se
encuentran en menor proporcion que los T1, de tipo redondeado.

{b) Solamente se observan precipitados T2 luego del austenizado a 1200°C (Q5).

61



4. Estudio microestructura
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Figura 4.13 Diagrama de difraccion de area selecta (SAD) de un
precipitado T2.

Corte [111] de la red reciproca de una estructura cibica de caras centradas [[cc)

La composicion quimica de los precipitados T2 resulté rica en titanio,
mientras que la de los Tl mostré cantidades comparables de niobio y
titanio {Figura 4.14 v Figura 4.15). Las diferencias de composicion entre T1
y T2 se conservaron en todos los tratamientos de austenizado si bien se
produjeron cambios en los precipitados al modificarse la temperatura como

S€ VEra en las secciones S1guientes
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Figura 4.14 Espectro EDX de los precipitados T1 y T2 luego del
tratamiento Q8.
{Intensidad vs. Energia de Rayos X en KeV, Réplica, 120 KV).
El espectro de los precipitados T2 esta representado por una mayor area del pico
de titanio respecto del de niobio (ricos en titanio), mientras que los T1 [espectio
superpuecsto representado con una linea negra) poseon areas comparables para el
titanio, ¢! niobio y el molibdeno. Esta propeorcion se mantiene en todos los

tratamientos clase | v 2
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Figura 4.15 Composicion de los precipitados T2 de mayor tamano
obtenida en la Microsonda electronica.

Material 592 oniginal, (Condiciones: 20 KV, 20 nA y 1.5 ym de tamarno de haz)
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4. Estudio microestructural

Las caracteristicas generales de los precipitados encontrados en los
tratamientos de clase 1 y 2, se resumen en la Tabla 4.7. En la misma se
muestran rangos de tamano y de composicion quimica, debido a los
cambios que se producen en los precipitados al modificarse la temperatura
de austenizado.

El aumento de temperatura de austenizado de 900°C (Q1) a 1250°C (Q7)
produjo:

¢ Aumento de tamario de los precipitados T1 (Figura 4.16) y T2 (Figura
4.17). Este aumento de tamano puede relacionarse con la disolucion de

las particulas de menor tamano.

e Disminucién de la cantidad de los precipitados T1. A los 1200°C v
1250"C la disolucion era practicamente total.

e Disminucion de la cantidad de molibdeno en los precipitados T1 y T2.

Cada uno de los puntos mencionados se desarrolla en las secciones
posteriores.

Tipo Rango de Morfologia Rango de composicién CR(%)
tamarno (nm) (fraccién at)

Tl 0.5-25 redondo, Ti 0.40Nbso.7oMog.30 100
eliptico

T2 25-800 cubico, Ti 70.0sNbs.30Moa.s =1
rectangular, [con N)
rombico

T2 1000-10000 cubico, Ti70-95Nbs.30 ?
rectangular, {con N)
rombico

Tabla 4.7. Caracteristicas generales de los precipitados encontrados en la
los tratamientos clase 1 v 2 en los materiales S92 y C57.

(*) CR: cantidad relativa a T1 a los 900°C.

(1) Caracterizado por AEM

{2) Se incluyen los precipitados T2 encontrados en el material 592 original,

caracterizado en la microsenda electronica-wWDSs
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Figura 4.16 Tamano de los precipitados T1
en los tratamientos de austenizado clase 1.

Q1: 900*C (1h) Q, Q2: 940"C (1h) Q, Q3: 980°C (1h) Q, Q4: 980°C |4h) Q. Se incluye ¢l tamafo de los
precipitados en el material de partida (TO).
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Figura 4.17 Tamano de los precipitados T2 en funcion de la temperatura de
austenizado.

Q1: 900°C (1h) Q, Q5: 1200°C {1lh) Q. QT: 1250°C (1h) Q.

4.2.1. La fraccion precipitada

Dada la influencia de los precipitados en el control del tamano de grano
austenitico, en este trabajo se intentd establecer la fraccion precipitada de
elementos microaleados, midiendo el nimero de particulas en la réplica (N) v
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4. Estudio microestructural

su efecto en la microestructura austenitica. Este hecho implico el estudio de
las variables que afectaban la deteccion de las particulas, y la evaluacion de
la relacion entre Ny el tamano de grano austenitico (D).

Se identificaron dos grupos de variables que afectaban el numero de
particulas detectadas en la replica:

* Variables metodoldgicas, entre las cuales la magnificacion utilizada en el
conteo, el espesor de la lamina de carbon y las condiciones de revelado de
la microestructura resultaron las mas importantes.

* Variables microestructurales o inherentes al material, tales como el tipo
de microestructura y de precipitado, y la inhomogenecidad de la muestra.

De las variables mencionadas, las condiciones de revelado resultaron las
mas dificiles de evaluar, va que grados de ataque similares no se
correspondian con tiempos de revelado equivalentes. Por ejemplo, el material
S92 requiri6 mayores tiempos de ataque en Nital que el C57 para la
obtencion de un mismo grado de revelado, indicando una menor sensibilidad
al reactivo. Por otro lado, la gran rugosidad superficial de la martensita
templada dificulté la deteccion de los precipitados en los pliegues que genera
en la lamina de carbon [compararar Figura 4.5 d y Figura 4.12 aj,
impidiendo la correlaciéon entre las cantidades observadas de las muestras
templadas y las revenidas, ya que metalirgicamente no es posible explicar
una disminuciéon de la cantidad de los precipitados en el revenido respecto
del austenizado (comparar R13 con Q9 de la Figura 4.18). Como se
menciond anteriormente, la gran proporcion de los carburos MaC en la
martensita revenida impidié la deteccién de los precipitados T2 por TEM en
los materiales originales.

A pesar de estas dificultades, se observa que el valor promedio del namero
de particulas T1 en el material S92 resulta mayor que para el C57 en los
tratamientos TO, Q1, Q4 y Q9 (Figura 4.18). Ademas, la diferencia de
cantidades en los precipitados T1 se mantiene al modificar el espesor de la
lamina de carbon y la magnificaciéon utilizada en el conteo (Tabla 4.8). Estos
resultados sugieren, que el conteo de las particulas finas podria reflejar
diferencias en la fraccion precipitada (f), va que el material S92 posee una
mayor fraccién atémica de titanio+niobio (observar las composiciones
nominales de los aceros). Por otro lado, la baja proporcion de precipitados
T2 (menor a 5 particulas/um?), produjo valores medios muy dispersos con
escaso peso estadistico. Los mismos se presentan en la Figura 4.19,
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Figura 4.18 Cantidad de particulas T1 en funcion del tratamiento térmico.

N expresa el numero de particulas por micrén cuadrade por foto de 0.704 um?,

contadas en replicas provenientes del espesor completo del tubo de acero. TO: material
de partida. Q1: 900°C (1h) Q, Q4: 980°C (5h) Q. Q9: 1200°C (Lh} Q + 900°C (4h) Q. R13:

idem Q9 + 690°C (1h) A. R16: 1200°C (1h) Q + 650°C (1h) A,

Material Espesor 2 Espesor 2 Espesor 1
29 Kx 29 Kx
S92 226134 129+58
C57 10819 63426

Tabla 4.8. Efecto de las variables metodologicas en el namero de particulas

T1 (N) de los materiales originales.

El espesor de la lamina de carbén 2 es mayor al espesor 1. El tiempo de deposicion del

carbon fue mayor en el caso de el espesor 2 (las otras condiciones se mantuvieron

similares), Adicionalmente, se compard la tonalidad de la lamina de carbén depositada sobre

un papel blanco en cada oportunidad, viéndose un mayor ennegrecimiento para el espesor

correspondiente a la lamina 2.

El nimero de particulas reportado representa la cantidad de particulas por micrén

cuadrado en una foto de drea equivalente a 1.34 pm? para la magnificacion 21 Kx, y a 0.704

pm? en el caso de la magnificacién 29 Kx.
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Figura 4.19 Cantidad de particulas T2 en funcién del tratamiento térmico.
La cantidad se expresa como el namero de particulas a 12500 X por pantalla
fluoroscopica del TEM, contadas en réplicas provenientes del espesor completo del tubo
de acero. En todos los casos, la cantidad de particulas se mantiene menor a 5
particulas/ um?2.

Por su parte, el tamano de grano austenitico (D) también mostré una
dependencia con N (Figura 4.20). En las regiones 1 (N<10 particulas/pum-) y
3 (N> 200 particulas/um?) se observaron granos equiaxiados de un tnico
tamano medio. El tamafo medio de los granos en la region 1 (del orden de
los 100 pm) resulté mayor debido a que sbélo se detectaron precipitados T2,
mientras que en la region 3, donde se detectd el mayor numero de particulas
T1, los tamanos medios eran del orden de 10 pm. En la region 2 se
observaron dos tamanos medios de granos, coincidiendo con una
disminucion del nimero de particulas T1.

La disminucion de N junto con el aumento del tamano de grano al aumentar
la temperatura de austenizado indican que los cambios en el numero de
particulas detectadas corresponderian con variaciones reales en la fraccion
precipitada. Esta correspondencia lleva implicita una proporcionalidad entre
N vy f, por lo que se calculé f a partir del tamano y la cantidad de los
precipitados. Los resultados se muestran en la Figura 4.21, suponiendo que
la eficiencia de extraccion (a) es 1. Se observa que f y N mantienen una
relacion de tipo proporcional solamente en la region 2, yva que en la region 3,
N resulta independiente de f. Las grandes dispersiones observadas serian

68



4, Estudio microestructural

producto de precipitaciones no uniformes, los distintos grados de revelado
de la microestructura, y las variaciones en ¢l tamano de los precipitados al
aumentar la temperatura.
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Figura 4.20 Tamano del grano austenitico en funciéon del namero de

particulas detectadas en la réplica.

(a) Tamado de grano austenitico (D) en funcién del nimero de particulas T1. o lo que es
lo mismo, temperaturas de austenizado decrecientes en el gje de las abscisas. N se
calculé promediando los valores obtenidos de las muestras templadas de los
tratamientos de austenizadeo (Ql a Q10). El tamafio de grano no muestra una
dependencia importante con el numero de particulas extraidas para cantidades
mayores a 150/ um-2.

(b) Tamafno del grano austenitico. En las regiones 1 y 3 se observan granos equiaxiados
de un tamano fdnico, mientras que en la region 2 se observan dos poblaciones de

tamano de grano.
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Figura 4.21 Cantidad de particulas (N) en funcién de la fraccion
precipitada (f).
alN_ . .
N representa los datos de las muestras templadas Q1 a Q8. f = 6 (X" +07) * donde x y
(¥}
o representan el promedio v la desviacidon standard del tamano de los precipitados. o es la

eficiencia de extraccion (considerada 1 en el calculo).

4.2.2. La composicion quimica
a) Los precipitados T1

En la Figura 4.22 (a) se observa que al aumentar la temperatura de
austenizado en los tratamientos clase 1, disminuye la fraccion de molibdeno
en los precipitados T1 (del 28-33% hasta el 10%). Por otro lado, los
precipitados del material S92 se mantuvieron mas ricos en titanio que los
del C57, de acuerdo con lo observado en los materiales originales.

Luego de los tratamientos que implicaron la disolucion a 1200°C y el
austenizado a 900°C (clase 2 v 3), se observd un aumento de la fraccion de
molibdeno en los precipitados T1, hasta alcanzar valores del 30% al 50% en
los materiales C57 y 592 (Figura 4.22 (b)).

Si bien el comportamiento de la fraccion de molibdeno con la temperatura
fue similar en ambos materiales, la fraccion de los precipitados con titanio, el
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4. Estudio microestructural

tamario y cinética de precipitaciéon de los mismos resulto distinta.

Fraccion de precipitados con titanio. En la Figura 4.22 (c) se observa
un aumento de la fraccion de precipitados con niobio y molibdeno
para el material C57 en los tratamientos clase 3 y 3 respecto de los de
clase 1 (Notar que una fraccién de precipitados con titanio nula no

implica necesariamente la inexistencia de esa fraccion, sino que no fue
detectada. Este hecho es consecuencia de un muestreo estadistico
pobre, producto de la escasa cantidad de particulas medida). En el
material 592, la fraccion de precipitados con titanio se mantuvo
aproximadamento constante independientemente del tratamiento
realizado.

Tamario y cinética de disolucién. Al aumentar el tiempo de austenizado
a 900°C (luego de la disolucion), los precipitados Tl aumentaron de
tamano en el material C57 (Q8 vs. Q9 en la Figura 4.23), sin modificar
significativamente su cantidad (Figura 4.18). Sin embargo en el mismo
tratamiento, los precipitados del material S92 aumentaron
considerablemente en cantidad, coincidiendeo ademas con una
disminuciéon en el tamano medio de los mismos (QB8 vs. QY para el
material S92 en las figuras mencionadas). Ambos efectos sugieren que
la precipitacion de las particulas Tl continua luego de una hora a
900°C en el material S92.

De la misma manera, los precipitados del material C57 que poseian
mayores f{racciones de molibdeno y niobio que de titanio, se
disolvieron mas rapidamente que los del 592, como se observa en la
Tabla 4.9. La reduccion abrupta en el numero de particulas
detectadas en la réplica en el material C57 (del 80% en la cantidad de
las mismas al aumentar la temperatura de 900°C a 980°C), se
correspondio con un pronunciado crecimiento del grano austeniticob.
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Figura 4.22 Composicion quimica de los precipitados T1 en funcién de la
temperatura de austenizado.

Q1: 900°C (1h} Q, Q2: 940°C (1h) Q, Q3: 980°C (1h) Q, Q4: 980°C (4h) Q. Q8: 1200°C (1h)

O + 900°C (1h) Q, Q9: 1200°C (1h) Q + 900°C (4h) Q, Q10: R13: idem Q9 + 690°C {1h) A,

R14: 1200°C (1h) A + 900°C (4h) Q + 690°C (1h) A.
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Figura 4.23 Tamario de los precipitados Tl luego de los tratamientos Clases 2 y 3.
(a) Material 892, (b) Material C57.

Material Temperatura (°C) N {um?)

C57 900 (1h) Q 141
980 (Sh) Q 27
592 900 (1h) Q 198
980 (5h) Q 138

Tabla 4.9. Cantidad de particulas T1 (N) en funcién de la temperatura de
austenizado.

b) Los precipitados T2

Al igual que para los precipitados Tl, se observé una disminucion de la
cantidad de molibdeno precipitade al aumentar la temperatura de
austenizado en los tratamientos clase 1. Esta disminucion se evidencio por
la disminucién de la cantidad de molibdeno en los precipitados (siempre
menor al 5%, Tabla A3.2 v A3.3 del Anexo 3) y por la disminucién de la
fraccion de los precipitados con molibdeno (Figura 4.23 a). Ambos factores
resultaron nulos para los austenizados a 1250°C. Por otro lado, no se
observaron diferencias significativas entre las composiciones quimicas de los
precipitados en ambos aceros (Figura 4.24 b).
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Figura 4.24 Composicién quimica de los precipitados T2.

Q1: 900°C (1h} Q, Q2: 940°C (lh} Q, Q3: 980°C (lhj} Q, Q4: 980°C (4h) Q, Q5:
1200°C (1h) Q, Q7: 1230°C (1h} Q, Q8: 1200°C |lh) Q + 900°C (lh) Q, QO:
1200"C (1h) Q + 900°C (4h) Q, Q10: 1250°C (1h} Q +900°C (4 h) Q.

4.2.3. La precipitacién de T1 en la ferrita

Hasta aqui solamente se presentaron casos en los que los precipitados Tl
nuclean y crecen en la austenita. Sin embargo, también pueden hacerlo en
la ferrita o durante el revenido de la martensita. Por ¢jemplo, luego del
austenizado a 1200°C vy el revenido a 650°C (tratamiento R16), se
observaron particulas de menor vy mas homogéneo tamano (menor
dispersion, o), respecto de las formadas en el rango asutenitico
(tratamientos R13, R14 y TO, Figura 4.25). Ademas, esta disminucion de
tamano en RI16, sin modificar significativamente la cantidad total
precipitada (comparar TO y R16 en el material C57, Figura 4.18), produjo un
importante aumento de la dureza (Tabla 4.10).

Material C57  d (nm) a (rm) N (um?) Dureza (RC)

TO 7.5 2.9 109 22.7
Rl1b6 3.1 1.2 86 37.0
Tabla 4.10. Influencia del tratamiento térmico en la dureza final

obtenida y el tamano del precipitado.
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Figura 4.25

R16: 1200°C (1h) Q@ + 650°C [1h] A,

4.2.4. Discusion

Los aceros al titanio-niobio-molibdeno estudiados presentaron cuatro tipos
de precipitados de importancia en los tratamientos termomecanicos: los

nitruros y carburos de titanio, niobio y molibdeno. La solubilidad sélida
carbono ¥ nitrégeno en un unico

mutua del titanio, nicbio, molibdeno,
carbonitruro MC de la forma (Ti, Nb, Mo)(C,N), se debe a que los carburos y

nitruros binarios (TiN, TiC, NbN, NbC, MoC) son de estructuras cubicas

centradas en las caras, con parametros de red similares?,

La dependencia morfolégica-composicional encontrada para los dos tipos de

precipitados de titanio-niobio-meolibeno se esquematiza en la Figura 4.26
Esta apoya la precipitacion secuencial de los carburos sobre los nitruros d
los compuestos binarios de acuerdo con sus solubilidades (Tabla 4.11).
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Figura 4.26 Caracterizacion de los precipitados en los tratamientos de

austenizado,
Compuesto A B Autor
NbC .0.63 2500 De Kazinsky et al. (1)
NhC 4.37 9290 Johansen ef al (2)
NbC 3.7 9100  Smith (2)
Nhi 3.04 7279 Mewver [3)
NbC 3.3 7900 Brown (3]
NBICNJLK= [Nb)(C+N] 1.54 5860 Meyer (3]
NBLICN),K= [Nb)[C+14 /12 N) 2.26 6770 [rvine et al. [4)
NbICNI. K= (Nbj{C)o-83{Njo 14 4. .46 9800 Mandry, Dornelas (3)
NbCo s7, K=[Nb}|C)o 87 3.18 7700 Mori et al.(3)
NbCoar 3.11 7520 Nordberg, Aronsson (3)
Nb(CN]. K= (Nb}(C)2 24{N)0 65 4.09 10400 Mori et al, [3)
NbN 4.04 10230 Smith (3|
NBN 3.70 10800 Hoogendoorn (5]
TiC 2.75 7000 Irvine e al [4)
TiN 2.0 20790 Akira ef al (6)
TiN 6.75 19740 Gurevie (T}
TiN 0.32 8000 Matsura ¥y Okumura (8)
TiN 3.82 15020 Chino, Wada (9)
AlN 1.95 7400 Darken (10)
AlN 1.48 7500 Pickering, Gladman (11)
Tabla 4.11. Producto de solubilidad de los carburos y nitruros de
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titanio y niobio en el acero, definido como log[(M)"(C)"]= A~ -

(1) F. de Kazinsky, A. Axnds, P. Pachleitner, Jernkontorets Annaler 147, 408 (1963).

(2) T. H. Johansen, N. Cristensen, B. Augland, Trans Am. Inst. Min. Engrs 239, 1651 (1967).

(3) H. Nordberg, B. Aronsson, J. Iron Steel [nst., 1263 (1968).

(4) K. Irvine, F. B. Pickering, T. Gladman, J. [ron Steel Inst 205, 161 (1967).

{(3) T. H. Hoogerdoon, Micro Alloying ‘75, 61-75, Bureau of Standards, Washington, DC
(19735).

[6) Akira Adachi, Kiyoshi, Mizukawa, Kakuo Kanda, Tetsu to Hagané 48, 1436 (1962).

(7) J. G. Gurevic, Gernaja Metallurgija 6, 59 (1960),

(8) 5. Matsuda, N. Okumura, Trans. ISL/ 18, 198 (1988).

(9) H. Chino, K. Wada, Yawata Tech. Rep. 281, 5871 (1965).

(10) L.S. Darken, R. P. Smith, E. W, Filer, Trans. Metall Soc. AIME 191, 1147 (1951),

(11) T. Gladman, F. B, Pickering, J. Iron Steel Inst 208, 653 (1967),

Los precipitados T2, ricos en titanio y nitréogeno, se formarian como
producto de las segregaciones durante la solidificacién de la barra de
acero®” en la colada continua o en reacciones de estado solido a alta
temperatura®. En el primer caso, pueden presentar morfologias dendriticas
ricas en niobio o ricas en titanio®!9, las cuales se transformarian a arreglos
cuboidales lineales ricos en titanio con tratamientos prolongados a
temperaturas mayores a 1100°C% La presencia de dos tamanos medios en
los precipitados T2 (de 100 nm y 7 um respectivamente) con distinta
composicion quimica ((Tizo.0sNbs.30)Moo.sNwCi.w, w: 65-100, ¥ Tiso 100Nbo 20N)
indicaria una formaciéon de nitruros de titanio a temperaturas mayores y
posteriormente de carbonitruros de titanio, en los cuales el niobio
reemplazaria al titanio en ambos compuestos. El aumento de la fraccion de
niobio en los precipitados al disminuir la temperatura de austenizado (como
NbN si Ti/N<estequiométrica o como NbC en el caso contrario) se produciria
en la superficie de estos cuboides!ii213 aunque en este estudio no fue
detectado un gradiente de composicion en el interior de las particulas.

Las particulas T1 se forman a temperaturas menores a los 1100°C, por lo
gue su composicion resulta dependiente de la cantidad de titanio y niobio
sin combinar con el nitrégeno. La fracciéon de niobio es mayoritaria en estos
precipitados (Nbaso.70Tiso-scMog.30 durante los austenizados), v de acuerdo con
datos bibliograficos'? pueden considerarse carbonitruros mixtos finos de
titanio-niobio-molibdeno ricos en carbono del tipo M(CyN1,) con y:55-100.
Por otra parte, la composicion de las particulas refleja la composicion
nominal del acero. Por ejemplo, si se calcula la fraccidén de titanio sin
combinar con el nitréogeno del acero, y se la compara con la fraccién de
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titanio encontrada en los precipitados de los materiales originales (TO) v a
900°C (Q1), se observa que ambas fracciones muestran valores semejantes
(ver Tabla 4.12). Los aceros con Ti/N>1 presentan mavores contenidos de
titanio en los precipitados (S92, NP110, C57 y C33), mientras que en los
aceros de Ti/N>1 (C27 y S90), no se observaron grandes cantidades de
precipitados con titanio.

Material Ti en precipitados  Tinominal Tj

(1) @ W
TO Q1
S92 0.40 0.39 0.35 1.34
NP110 0.31/0.54 0.16 0.25 1.29
Ca7 0.33 0.28 0.12 1.01
C33 sD 0.24 0.08 1.07
C27 0.09 SD 0.00 0.12
590 0.00 SD 0.00 0.61
Tabla 4.12. Composicion quimica de los precipitados en funcion de la

composicion nominal del acero.
(1] Fraccion atomica de tutanio (Ti/[Ti+Nb)) en el precipitado para el material tratado en
planta (TO u original) v el austenizado a 900°C [Q1). SD: sin dato disponible.

(2] Fraccion atémica de titanio nominal (Ti"/(Ti"+Nb)) sin combinar con el nitrogeno.

%Ti_. %N,
Tt nominal (a 1200°C)= ‘-'hTi,__“Ehr‘r'“ H,,__%th
Co0 ™ 10’ 03’
L= (p/p)
(33 Ti ~ YN .
N 48
14

Asimismo, se vio que precipitados Tl con menores fracciones de titanio
(material C57) se disuelven mas rapidamente al aumentar la temperatura de
austenizado, produciendo un marcado crecimiento del grano austenitico,
Este resultado concuerda con el aumento en la cinética de disolucion de los
carbonitruros de niobio al aumentar la fraccién de molibdeno en el
carbonitruro compuesto [NbMo(CN)] 1%15, Por otro lado, se observo que los
precipitados de niobio tienden a formar clusters de mas de dos particulas.
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Se ha visto que otros aleantes presentes en la matriz podrian influir en el
tamano de las particulas finas. Para aceros con tenores de aluminio menores
a 0.06%, el aumento de la fraccién de titanio en los precipitados, disminuyo
el tamafo de T1, mientras que para aceros de alto aluminio (0.06%), la
disminuciéon de la fraccion de titanio no produjo cambio alguno en el
tamano. Este comportamiento se explicaria considerando que el efecto del
refinador del titanio en los precipitados de niobio es mas importante en los
aceros de bajo aluminio, y el del aluminio en los NbC de los aceros de bajo
titanio. Por un lado, se conoce que el aumento de aluminio en solucion
solida aumenta la solubilidad de los carbonitruros de niobio!s17,
favoreciendo la precipitacién a temperaturas menores en donde el
crecimiento es mas lento, y por otro que el aumento de titanio en el acero
conduce a la formacion de precipitados mas finos!'® sobre los cuales se
depositaria ¢l niobio!%20,

Es de esperar que gran parte del aluminio en los aceros estudiados se
encuentre formando clusters de solute?! en la matriz, vya que no se
detectaron nitruros de aluminio y la relacién Al/O es entre 5 y 30 veces
mayor a la estequiométrica. En la literatura se han reportado precipitados
de (TiAl)N en aceros microaleados cuando la relacion Ti/N es menor a la
estequiomeétrica v con enfriamiento lento?l23.23, Esto se debe a que la
solubilidad del AIN es mayor que la del TiN y NbN25, y la nucleacion es lenta,
produciéndose principalmente en las interfases o defectos?.%7,

El menor v mas homogéneo tamano medio de las particulas T1 nucleadas ¥
crecidas en la ferrita respecto de la austenita seria consecuencia de la
formacion de una mayor cantidad de niacleos debideo a la menor solubilidad
de los carbonitruros compuestos en la ferrita?s,

Finalmente, se vio que si bien es posible establecer una vinculacion entre el
tamano de grano austenitico v el nimero de particulas detectadas, las
condiciones de extraccién no permiten asignar un valer reproducible v
conocido a la eficiencia de extraccion (a) y por lo tanto, obtener un valor
absoluto de la fraccién precipitada. La variacién de a surge de las
inhomogeneidades de la muestra y la extraccién de particulas en secciones
no planas, dependientes de las condiciones locales de rugosidad que
introducen grandes dispersiones.

Asimismo, la eleccién de la magnificacion utilizada en el conteo resulta de
vital importancia, ya que define la deteccion de los precipitados y por lo
tanto la observacion de variaciones en el numero de particulas. Por ejemplo,
si se supone una distribucién gaussiana o log-normal de tamanos de
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particulas, la magnificacion revelara cambios de cantidad para las
frecuencias maximas y tamanos medios, mientras que las fluctuaciones en
las frecuencias minimas pasaran inadvertidas. Esto implica que no todas las
variaciones de cantidad seran detectadas, razén por la cual no se obtendrian
relaciones entre la fraccion precipitada (f) y el numero de particulas
detectadas en todo el rango de f, para una magnificacion fija. El rango de
proporcionalidad entre el nimero de particulas detectadas (N) v la fraccion
volumétrica debe establecerse experimentalmente en cada caso.

4.3. La precipitacion durante la laminacion
en caliente

En la Seccion 4.2.1 se ha visto que la adiciéon de MAE al acero produce una
precipitacion fina que controla el tamafo de grano durante los tratamientos
de austenizados, refinando la estructura final obtenida, una vez que se ha
alcanzado la fraccién efectiva para la inhibicién del crecimiento. En esta
seccion, se describe la influencia de la precipitaciéon en la microestructura
durante ¢l proceso de laminaciéon en caliente del tubo, simulada a partir de
siete ensayos de compresion multiple.

La microestructura austenitica anterior a la deformacion, se caracterizo
luego del temple seguido del tratamiento de solubilizacion de 10 min. a
1235°C (Q6). En la estructura martensitica producto de la transformacion de
la austenita durante el temple, se encontraron precipitados cubicos ricos en
titanio (Figura 4.27), cuyo tamano medic fue menor que en el caso de
tratamiento isotérmico a 1250°C durante una hora, debido a que el proceso
de coalescencia (Ostwald ripening)® del nitruro de titanio es lento®. La
composicion media de los precipitados T2 fue: Ti:Nb:Mo 84:13:0 (99%),
80:18:2 (1%).

Se revelaron ademas granos austeniticos previos equiaxiados de aprox. 150

um de tamano medio, resultando levemente mayor para el material C57 que
el 592.
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(a) Precipitados T2. (b) Detalle de los precipitados T2.

Figura 4.27 Micrografia electronica de transmision de los precipitado encontrados
luego del tratamiento de solubilizacién a 1235°C (Q6). (Réplica, 120 KV).

En la Figura 4.28 se muestran algunas de las curvas de tension-deformacion
obtenidas (ensayos 4, 5 y 6 del material C57). En todos los casos se observa
un aumento de la tension al disminuir la temperatura de ensayo (T4>T5>T6)
para una secuencia de deformacion, y al aumentar el numero de etapas de

deformacion para una dada temperatura de ensavo.

Material C57

£0H) T T v T T v T

150

1000

True Stress (MPa)

50

0 .
0.0 0.2 4.4 0.6 0.8 1.0

Trae Strain

Figura 4.28 Tension vs. deformacion en los ensayos 4, 5y 6 en el
Material C57.
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4. Estudio microestructural

Luego de la deformacion se detecté precipitacién fina (T1) en los ensayos b y
7, observandose en todos los ensayos los precipitados T2 detectados luego
del austenizado a 1235°C.

Las particulas T1 encontradas no se distribuian uniformemente sino en
agrupaciones lineales o clusters. Ademas presentaron dos caracteristicas: de
alto contraste, denominadas T12 (Figura 4.29) y de bajo contraste (T11, no
mostradas). Las particulas de menor contraste eran de tipo esférico, con
menores espesores v diametros, mientras que las de mayor contraste
presentaban morfologias de bordes mas angulosos (Figura 4.29). El menor
contraste de las particulas T11, consecuencia de sus menores espesores
produjo velocidades de conteo de los rayos X inaceptables, impidiendo la
determinacion de su composicién quimica.

R
- .
- ) i !
{ | i I"‘ :'.'. i

1 ' ¢ ' .‘. _ & F i

& “ ;
Ty ' > . . ({
} : - ; " >
" .t e
. \ ' 100 nm
. 100 Amg. .
' i - & -
(a) En linea (b) Cluster

Figura 4.29 Micrografia electrénica de transmision de los precipitados T12 en los
ensayos de compresion (Réplica 120 KV). Material C57, ensayo 7.

Las composiciones quimicas vy los tamanos de los precipitados encontrados
luego de los tratamientos termomecanicos se muestran en la Tabla 4.13 v en
la Figura 4.30.
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Ensayo d (nm) Tipo x Ti:Nb:Mo (fraccién atémical] n
1 115+53 T2 84:16:0 5
2 129+£59 T2 83:17:0 5
3 111+78 T2 86:14:0 S
6 85156 T2 78:22:0 (54%), 33:62:5 (46%) 15
SD T11 SD SD
SD T12 (escasos) 14:74:14 2
7 93137 T2 78:20:2 (50%), 76:24:0(30%), 10
49:47:4 (20%)
614 T11 sD 5D
16411 T12 14:61:25 (93%), 0:68:32 (7%) 14
(a) Material C37
Ensayo d (nm) Tipo x Ti:Nb:Mo (fraccién atomica) n
&) 150+£59 T2 66:32:2 (60%), 88:22:0 (40%) 5
S 17070 T2 78:20:2 (73%), B5:15:0 (27%) 15
6 14372 T2 84:15:1 (53%), 86:14:0 (47%) 17
-- 111 -- --
044, 14410 TI12 43:37:20 (87%), 69:31:0 (13%) 8
T sSD T2 78:20:2 t)
614 Til SD SD
1116 T12 20:48:32 (88%), 83:17:0 (12%) 8
(b) Material S92
Tabla 4.13. Caracteristicas de los precipitados de titanio en los

ensayos de compresion.

SD: sin hay dato disponible, no se determinég la magnitud. Los guiones implica que no se

detectaron esas particulas la condicion de ensayc. n representa la cantidad de particulas

analizadas para la determinacion de la composicion quimica,

83



Frecusnoss moomyd ey

(a)

10| =

43

4. Estudio microestructural

L

- ]
L |

w

| %=

Frecuencis acumulada
.
-4

B L AAARGARA

T T
[ILH 0

[} 7] K T o s o]
Tampdio del cnrlaaca [nm| Taznafo del casburs (nmi
(b)
Figura 4.30 Tamano de los precipitado T2 durante los tratamientos
termomecanicos.

(a) Material 592, (b) Material C57.

En el ensayo 6, se detectaron los dos tipos de precipitados T1 (T11 v T12)
en el material CS57, siendo los T12 escasos y ricos en titanio (75%) (Tabla
4.13). En ese mismo ensayo en el material S92, se detectaron solamente
precipitados T12. Los mismos presentaban cantidades equivalentes de
titanio y niobio (43% y 37% respectivamente) v dos tamanos medios (9 v 14
nm). En el ensayo 7, se observaron las dos poblaciones de precipitados T1
en ambos materiales: 6 nm de tamano medio para Tl1l y 10-15 nm para
T12. La composicion de los T12 en este caso resulté rica en titanio para los
precipitados del material 592 (50% a 83%), vy rica en niobio para los del
material C57 (62 a 68%).

Asi como se observaron gradientes de deformacion en las probetas luego de
las mismas]),
diferencias en la densidad de precipitados, impidiendo una comparacién de
la cantidad de precipitados T11 y T12 que resultara representativa. Sin
embargo, es posible afirmar que se produjo un aumento de los precipitados
de menor contraste luego del austenizado de 20 min. a 880°C en ambos
materiales, evidenciando una precipitacion parcial durante los ensayos de
compresion.

los ensayos (abarrilamiento de se observaron grandes
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4.3.1. Discusion

Las agrupaciones lineales o clusters de las particulas T1 seria producto de
la nucleacién en estructuras de dislocaciones o de subgranos generados
durante la deformacién. Por un lado, la morfologia de bordes mas angulosos
encontrados durante los ensayos de compresion respecto de los térmicos
(Figura 4.31), indicaria una orientacién particular entre estos precipitados y
la austenita®!, es decir, una interfase de tipo coherente o semicoherente, que
puede describirse como {11 1}ppe/ /411 1}, re; <110>pp/ /<1102, 5,
frecuentemente reportada para los precipitados de NbC, Nb(CN)32.33.3%; y por
otro, sus mayores tamanos una coalescencia preferencial de los precipitados
nucleados en los bordes de subgrano y/o en las dislocaciones?s,

El aumento de la cantidad de precipitados T11 luego del austenizado de 20
min. a 880°C (ensayo 6 vs. ensayo 7) implicaria una precipitacion parcial
durante el tratamiento termomecanico. Ademas, los pequenios diametros y
espesores de estos precipitados indicarian un proceso de nucleacion del
Nb(C,N) lento en ausencia de deformacién aiun a temperaturas cercanas a
los 900°C, coincidiendo con lo reportado en la bibliografia®.37,

La precipitacion de T11 en el material C57 se detecto en los ensayos 6 v 7,
mientras que en el S92 sdlo en el 7, sugiriendo que las diferencias en la
composicion quimica nominal de los aceros resultarian factores importantes
en la cinética de precipitacion. Por ejemplo, se conoce que el aluminio
retrasaria la precipitacion dinamica y estatica de los carbonitruros de
niobio!®.17, Por otro lado, se observa al igual que luego de los tratamientos
térmicos precipitados mas ricos en niobio para el material C57 y en titanio
para el 592, reflejando los tenores de titanio y niobio nominal de esos aceros
(Figura 4.32).

85



4. Estudio microestructural

50 nm

la) Morfologias poligonales y (b) Morfologias redondeadas de los
redondeadas de los precipitados T12 precipitados T1 luego del austenizado a
luego del ensayo 6. a900°C (Q1).

Figura 4.31 Micrografia de la morfologia de los precipitados durante los
tratamientos térmicos y termomecéanicos, (Réplica 120 KV). Material S92,
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Figura 4.32 Cantidad de niobio precipitado como NbC calculada a partir
de la composicion de niobio nominal de los aceros

Debido a que se encontré niobio en los precipitados T2, presentes antes de la deformacion,

la cantidad de niobio capaz de precipitar como NbC (se considerd estequiométrico) es menor

que la nominal. La cantidad de niobio soluble en la austenita se caleuld considerando la

precipitacion total del nitrégeno v que los precipitados T2 contenian un 20% de niobio

%Nb %N
Inf{u”bmhﬁik{p / -p) ={ - g}""‘" o

son las publicadas por H. Nordberg, B. Aronsson, J, fron Steel Insi., 1263 (1968).

~ *0.2)*93). Se utilizaron las curvas de solubilidad
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Para complementar las observaciones de TEM, se calculo el efecto que
tendrian los precipitados encontrados en la fuerza impulsora para la
recristalizacion en las condiciones de ensayo. Por otra parte, se analizaron
las curvas de tension-deformacion para ver si revelaban cambios
importantes como consecuencia de la presencia de precipitados mas finos
que los detectados.

En la Tabla 4.14, se muestra el valor de la presion de pinning (fp), calculada
con la Ec. 4.1, que ejerceria la fraccion de equilibrio de niobio precipitada a
1010°C sobre el borde de grano austenitico en los ensayos 1 y 6. Asimismo,
se muestra el valor de la presion para la migracion del borde de grano en la
recristalizacion (fr, Ec. 4.2). Se observa que para ambos ensayos fr>>>/p, es
decir, la fraccién precipitada no seria suficiente para inhibir la
recristalizacion en las condiciones utilizadas en los ensayos. Se conoce
ademas que grandes velocidades de deformacion suprimen la precipitacion
dinamica de los carbonitruros de niobio3%.3639, por lo que se esperarian
pequenas fracciones precipitadas en las condiciones de ensayo utilizadas.

fp=2dWN [Ec 4.1].
oo P [Ec. 4.2],

.
=

u: modulo de corte de la austenita,

b: vector de Burgers de la dislocacion,

Ap: cambio en la densidad de dislocaciones de subgranos
austeniticos contiguos,

d: diametro del precipitado,

y: energia de interfase del borde de grano,

N.p: numero de particulas por area de borde de grano.

Ensayo T(°C) Ap Ir /L | N/
1 1140 1 1014 23 - o e
6 1070 2 108 46 - 0.1 1 : S5

Ufpl=frl: MN/m2, [Ap]: m2(*)

Tabla 4.14. Calculo de la fuerza impulsora para la recristalizacion (fr)
y la fuerza de anclaje de bordes de alto angulo (fp) (*).

fp*: presion de pinning utilizando el modelo del borde de grano rigidow, fpf: presion de
pinning utilizando el modelo del borde flexible+!, fp* modelo de Hansen2s,

(*) El calculo se detalla en ¢l Anexo 4.
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Utilizando las curvas de tension-deformacion se calculé con la Ecuacion 4.3,
el grado de ablandamiento estatico (entre etapas de deformacion) relativo
(X). En la Figura 4.33, se observa que X se mantiene practicamente
constante (0.7<X<0.85, entre lineas punteadas,) en los ensayvos 4, 5 y 6 para
el material S92, mientras que en el material C57 se observa un progresivo
endurecimiento al disminuir la temperatura de ensayo, que no seria
atribuible a la aparicién de precipitados,

El mayor grado de endurecimiento del material C37 respecto del S92 al
disminuir la temperatura indicaria nuevamente la importancia de la
composicion quimica nominal, en particular la presencia de molibdeno,
aluminio y el niobio!®.42 en solucion solida, ya que si bien la cinética de
recristalizacion depende del tamano de grano austenitico inicial®), no se
observaron diferencias significativas en los mismos.

g, —0o,)

X |Ec. 4.3,

g, —o,)

X: grado de ablandamiento estatico relativo,

a.: tension de fluencia (oo 2) en la primera etapa de deformacion,
omi: tensién de fluencia al finalizar la etapa i-ésima de
deformacion,

o tension de fluencia al iniciar la etapa i-ésima+l de
deformacion.

Valores de X cercanos a la unidad implican un endurecimiento
despreciable, ya que las tensiones de fluencia de los etapas
consecutivas son equivalentes
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Figura 4.33 Grado de ablandamiento estatico relativo (X) en funcion del
ensayo y la etapa de deformacion realizada.
Para un dado ensayo, al aumentar ¢l nimero de etapas de deformacién, aumenta el
grado de endurecimiento (X menor). X resulta mas dependiente de la temperatura para el
material C57, va que se¢ observa un progresive endurecimiento al disminuir la
temperatura del ensayo, mientras que en el material S92 se mantiene entre 0.7 ¥ 0.85 en

loz tres ensayos (lineas punteadas).

Tanto la variaciéon de X como el resultado del calculo de f; v fr sugieren que
la precipitacion ocurrida durante los ensayos resultaria ineficiente para
afectar la recristalizacién y recuperaciéon en las condiciones utilizadas
(temperaturas de deformacion mayores a 1000°C y velocidades de
deformacion promedio del orden de los 10 s-!),
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5. Evaluacion de la resistencia
a la fisuracién por hidrogeno

Con el fin de establecer el coeficiente de difusion y la solubilidad del hidrogeno
en los aceros estudiados y relacionarlos con la susceptibilidad al SSC, se
realizaron los experimentos de permeacion y ensayos DCB de acuerdo con la
norma NACE TMO0177, cuyos resultados se describen a continuacion.

5.1. El hidrégeno capaz de difundir

En la Figura 5.1 se muestran las curvas obtenidas en el primer transitorio de
permeacién (Py), en la Tabla 5.1 los coeficientes de difusion aparentes (Dy) y el
coeficiente de permeacion (@), y en la Tabla 5.2 la concentracion de hidrogeno
difusible (cy) calculados en los ensayos Pl a P3.

Se encontré una menor difusividad para el hidrégeno en la zona interna del tubo
del material S92 (mavor t/e?), mientras que el material C57 presentd un
comportamiento parejo a lo largo del espesor del tubo (Figura 5.1).

Los coeficientes de difusion aparentes D.s obtenidos en los primeros
transitorios (de 0X-Pl) mostraron menores valores que los de las curvas
posteriores (0X-P2/P3), mientras que los Daoss mostraron valores semejantes en
los tres transitorios (Tabla 5.1).

El material C57 mostro grandes diferencias en los valores de Daoss ¥ Dasn €D
distintas zonas del espesor del tubo (por ejemplo comparar 04-P2 con 05-P2 o
06-P2), mientras que los Duwss; del material S92 mostraron una menor
difusividad en la zona interna (01-P1 vs. 02-Pl), reflejando el comportamiento
observado en la Figura 5.1. Los valores medios de Duypes ¥ Do (1.3 10° cm?/s)
resultaron similares para ambos materiales.



5. Resistencia a la fisuracion por hidrégeno

La solubilidad del hidrégeno, calculada con la Ec. 2.9, se estimé entre 0.02 y
0.03 ppm (p/p) para los materiales 592 y C57 respectivamente (Tabla 5.2). De
acuerdo con las Ecuaciones 2.7 y 2.8, resulta proporcicnal a la relacion Dy/D. y
por lo tanto de 60 a 90 veces mayor que la del hierro puro recristalizado.

El coeficiente de permeacion (definido a 1 bar como @®= ¢#. Ds), resulté menor
(entre un 30% y un 60%) respecto de @ para el hierro puro recristalizado
(Figura 5.2), coincidiendo con los resultados de Riecke! para las aleaciones de
Fe-C-Mo y Fe-C-Mo-P.

Aunque no se observaron diferencias significativas en los cw* v Da de los
materiales S92 y C57 en las condiciones de ensayo, la resistencia a la fisuracion
en medio sulfhidrico, expresada segun el factor fractomecanico Kissc resulto
notablemente distinta en varios tratamientos térmicos (Figura 5.3).
Adicionalmente en la Figura 5.3 se muestran los valores de Kissc para los
restantes materiales estudiados, resultando mayores para los materiales de las
series S y N que los de la serie C. Se observa ademas que la resistencia a la
fisuracion disminuye con el aumento de la tension de fluencia del material.
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Figura 5.1 Curvas de permeacion de los materiales 592 (a) y C57 (b} en

funciéon de la zona del tubo a 30°C.

J: flujo de hidrégeno, J..: flujo de hidrégeno en estado estacionario (flujo méximo). e:espesor de
la probeta, t: tiempo de duracion del ensayo. La denominacién centro (e) corresponde a la
probeta consecutiva a la de la zona externa del espesor del tubo (probeta 04) y la centro (i), a la
probeta consecutiva a la centro (e).
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Matenial  Identificacion ~ Da*10° femifs) B 1013 ()
Db Disor g4 (molH/ sembar® )
592 Z.interna 01-Pl 0.95 1.16 1.96
01-P2 1.48 1.25 1.84
D1-P3 1.51 1.32 1.86
Centro 02-P1 1.12 1.39 1.69
02-p2 1.57 - 1.78
S 02-P3 1.39 1.39 1.70
C57 Z. externa 04-P1 1.49 1.33 1.21
D4-P2 1.96 1.24 1.21
_oapa - 107 121
Centro (e) 05-P1 0.68 1.31 1.64
05-P2 0.89 1.30 1.56
05-P3 0.93 1.30 1.60 .
Centro (i) 06-P1 1.47 1.40 1.68
DB-P2 1.80 1.35 1.68
Promedio
592 1.3+0.2 1.340.1 1.840.1
C57 1.3+0.5 1.3+0.1 1.5+0.2

Tabla 5.1 Coeficiente de difusion aparente de hidrogeno (D) v coeficiente de

permeacion (&) en aceros del tipo AISI 4130 a 30°C.

La identificacion OX-PY indica la zona del tubo ensayada (X: 01 a 06) v el ciclo en el ensayo de

permeacion (Y: P1 a P3).

La denominacién centro (e) corresponde a la probeta consecutiva a la de la zona externa del

espesor del tubo | probeta 04) y la centro (i), a la probeta consecutiva a la centro (e).

El error relativo de los coeficientes de difusion calculados es de £108% para cada uno de los

ensayos.

(1} El cocficiente de permeacion se calculo utilizando el Duo e en la Ecuacion 2.9,
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Matenal ldentificacion o (ug/ gl D/ D,
D Daoes  DufDaywn  Diof Davsa
592 Z. interna 01-P1 0.027 0.022 104 85
01-P2 0.017 0.020 67 79
- 01-P3 0.016 0.019 65 79
Centro 02-P1 0.020 0.016 88 71
02-pP2 0.015 -- 63 --
02-P3  0.020 0.016 71 71
Cs57 Z. externa 04-Pl 0.028 0.031 66 74
04-p2 0.021 0.034 50 80
04-P3 -- 0.039 -- 92
Centro (e) 05-Pl 0.062 0.032 60 TS
05-P2 0.047 0.032 63 76
05-P3 0.045 0.032 66 76
Centro (i) 06-P1 0.028 0.030 67 71
06-P2 0.023 0.031 54 T3
Promedio
S92 0.020 0.020 76216 7740
C57 0.036 0.033 6145 77+3

Tabla 5.2 Concentracion de hidrogeno difusible en aceros del tipo AISI 4130
a 30°C.

La denominacion centro (€] corresponde a la probeta consecutiva a la de la zona externa del
espesor del tubo (probeta 04) v la centro (i), a la probeta consecutiva a la centro fe).

Dy es coeficiente de difusion v la & la concentracion de hidrégeno en hierro puro recristalizado a
30"C segian Riecke et al? (98.58 10+¢ cm?/s y 0.00043 pg/g respectivamente).
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Figura 5.2 Coeficiente de permeacion en aceros del tipo AISI 4130 respecto del
hierro puro recristalizado.

@ (Fe puro recristalizado, 30°C): 3.314 101 |mol Hfem s bar v%) tomado a partir de los
resultados de Riecke et al..
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Figura 5.3 Resistencia al SSC (Kissc) en funcion de la tension de fluencia de los
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5.2. Discusion

Los precipitados tendrian un doble efecto en la resistencia a la fisuracion. Por
un lado, disminuirian la difusividad del hidrogeno al crear un campo de
tensiones (trampa reversible) durante su formacion’ y por el otro, actuarian
como sitio de iniciacion de las fisuras debido a que la interfase precipitado-
matriz puede considerarse una trampa irreversible?.

El primer efecto se evidencio por un menor Do« en la zona interna del tubo en
el material S92, en la cual se habia encontrado una mayor concentracion de
precipitados MC (M: Nb, Ti, Mo), los cuales presentan gran afinidad por el
hidrogeno®®.

Se vio que la difusividad del hidrogeno no resulta un criterio de resistencia
suficiente en medio sulfhidrico ya que los materiales S92 y C57 que presentaron
D, similares, poseian K- diferentes en numerosas condiciones de tratamiento.
Mas atn, para poder establecer un criterio es necesaria la obtencion de un unico
valor de D, para cada material, lo cual no es posible ya que si bien los valores
obtenidos utilizando el tuy, ¥ fo s resultaron similares, pueden diferir hasta en un
orden de magnitud’A? (Figura 5.4).
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Figura 5.4 Coeficiente de difusion aparente (D) en funcion de las
caracteristicas del acero.

NOTA: las experiencias referenciadas’®” se realizaron bajo condiciones de carga catodica a
25°C. En este trabajo se realizaron cargas gaseosas a 30°C. El circule lleno rojo junto con el
simbolo que identifica al acero, representa al Duoss para ese material. Si solamente se grafica el
simbaolo vacio, se representa el Dus para dicho material
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La importancia de las caracteristicas de la interfase matriz-precipitado como
sitio potencial de inicio de las fisuras se conoce debido a que una dispersion
homogénea de carburos finos y esféricos en la ferrita (por ejemplo, luego del
revenidoe a altas temperaturas (>500°C) de la martensita), genera las
microestructuras mas resistentes al SSCi0.ll, Mas aun se ha visto que la
precipitacién de particulas incoherentes de cementita en bordes de bajo angulo
resulta perjudicial para la resistencia a la fisuracién debido a que promueve
caminos alternativos para la difusion del hidrégeno!?.

El efecto de la interfase en la resistencia a la fisuracion puede expresarse en
funcion del tamario del precipitado, ya que a medida que el mismo aumenta, el
grado de coherencia disminuye!3. Recientemente, Pound? definié una constante
de atrape de hidrogeno para las trampas irreversibles k [Ec. 5.1], en funcién del
tamano v la densidad de las mismas. Encontrdé que dicha constante resultaba
una medida de la susceptibilidad a la fisuracion por hidrégeno, ya que mayores
valores de k se vinculaban con menores valores de resistencia a la fisuracion
(Kisec) para aceros martensiticos: AerMet 100 (13.5Co-11Ni-3Cr-1.19Mo-0.24C),
H11 (5Cr-1.32Mo-0.45V-0.45C) y AISI 4340 (1.74Ni-0.89Cr-0.2Cu-0.2Mo-0.4C).
En particular, la susceptibilidad estaria gobernada por distintos tipos de
precipitados, segan la fluencia del material. Para fluencias mayores a 1400 MPa,
la susceptibilidad del acero AISI 4140 estaria gobernada por el sulfuro de
manganeso; y por la cementita (FesC), los bordes de alto angulo de los paquetes
martensiticos y los bordes de grano austenitico en el caso de fluencias menores.

K g O H [Ec. 5.1].

Kissc: resistencia a la fisuracion por hidrogeno (MPa m95),

k: constante de atrape de hidrégeno para trampas irreversibles,
d: tamano de la trampa irreversible (cm),

N: densidad de trampas irreversibles (mol/cm?).

Considerando sus resultados se estimo el valor del parametro k a partir de la
fraccion precipitada y el tamano del carburo MiC en los aceros C57, 892, S90,
NP490 y NA1l originales, para los cuales el M3C actuaria como trampa
irreversible, Dicho parametro, calculado a partir del % de carbono del acero y la
medicion experimental del tamano de los precipitados, se correlacioné con una
medida de la susceptibilidad a la fisuracion, mostrada en la Figura 5.5.
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Figura 5.5 Variacion de Kissc en medio sulfhidrico (Ensayo D, Norma NACE
TM-0177) y de 1/k para aceros del tipo AlSI 4130.

En la misma se observa que las variaciones de 1/k coinciden con las variaciones
en la resistencia a la fisuracion en medio sulfhidrico, Kissc. Es importante
destacar que la validez de la aplicacién de la Ec. 5.1 es limitada. Por un lado no
considera la presencia de otro tipo de trampas, como las dislocaciones, ni
distintas cantidades y distribuciones de las mismas (fases'* y/o precipitados), y
por otro las distintas cantidades de hidrégeno en el material que se generarian
como consecuencia de diferentes velocidades de corrosién y/o diferentes
condiciones fisico-quimicas de la interfase acero-medio.

Por ejemplo, aleantes mas catodicos que el hierro, como el niquel's y el cobre,
aumentarian la velocidad de corrosién por promover el desaleado, y por lo tanto
la cantidad de hidrégeno absorbido por el material, reduciendo su resistencia.
Asimismo el aumento del tenor de cromo también aumentaria la cantidad de
hidrégeno absorbido, ya que alteraria quimica y fisicamente la interfase de la
cementita, aumentando localmente la velocidad de corrosiéon!®. Por otro lado, se
ha sugerido que el molibdeno tendria un efecto beneficioso al favorecer la
desorcion de los sulfuros y permitir la formacion de 6xidos en la superficie del
material, que resultan mas protectores!'s,

Finalmente, el tipo y las caracteristicas de los sulfuros de hierro formados en la
interfase metal-medio, influirian en la cantidad de hidrégeno absorbido, ya que
sulfuros tales como la troilita y la mackinawita resultan menos protectores que
la pirrotita o pirital?.18.19,
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6. Conclusiones

Las discusiones de los resultados se hicieron en las secciones correspondientes, por
lo que en esta seccion se presentan solamente las conclusiones y las sugerencias
para trabajos futuros.

Los aceros martensiticos del tipo AISI 4130 (1Cr-0.6Mo-Ti-Nb) estudiados,
presentaron inhomogeneidades microestructurales en el sentido radial del tubo. Las
mismas se evidenciaron como zonas mas oscuras al microscopio optico (Nital), con
mayores tenores de manganeso (determinados con microsonda electrénica) y de
mayores durezas que la matriz. Por microscopia electronica de barrido y de
transmision se identificaron dos fases: martensita placa y martensita acicular, En
ellas, se detectaron dos tipos de precipitados, del tipo MiC y MC, que se
caracterizaron en composicion quimica y tamafo por microscopia electronica
analitica de transmision. Para ello, los precipitados se extrajeron de la matriz
utilizando la técnica de réplica extractiva que utiliza carbon como soporte.

Los carburos MsC resultaron ricos en hierro con un contenido de aleantes menor al
20% atomico (cromo, manganeso, molibdeno). Los mismos presentaron dos
morfologias, de distinto tamafo y con distinta ubicacion en la matriz. Los
precipitados abastonados con tamanos entre 30 y 70 nm, estaban dentro de las
placas y agujas martensiticas. Los precipitados ovalados se ubicaban en los bordes
de las aciculas, de las placas y de los bordes del antiguo borde de grano austenitico.
Los mismos presentaron mayores tamanos (de 100 a 300 nm). El contenido de
cromo de los precipitados MiC y la cantidad de precipitados baston resultaron
distintos segian el acero estudiado.

Se identificaron dos tipos de precipitados MC, ambos con titanio-niobio-molibdeno
pero con distintas proporciones relativas de aleantes, de distintos tamanos,
morfologias y con estabilidades térmicas frente a los austenizados.

Los precipitados de morfologias cuboidales con tamanos entre 50 nm y 10 um,

presentaron composiciones quimicas medias Tizo.esNbsoMoos (con N), y una
estructura cristalografica cubica de caras centradas. De acuerdo con estas
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6. Conclusiones

observaciones se identificaron como nitruros y carbonitruros de titanio y niobio. Los
mismos no se disolvieron durante los austenizados de 1 hora a 1250°C.

Los precipitados MC finos (de 2 a 25 nm) analizados en los austenizados, eran de
morfologias esféricas, y con composiciones medias: Tig.soNbso70Mop 30. Los mismos
se disolvieron a temperaturas de 1200°C y 1250°C, reprecipitando luego de un
austenizado a 900°C. Al disminuir la cantidad de estas particulas finas se observd
un aumento en el tamano del grano austenitico. Por otro lado, la composicion
quimica de las particulas:

* resultdo una funcién de la cantidad de titanio v niobio soluble a 1200°C,
dependiente de la composicion nominal del acero y de las condiciones de
solidificacion.

* determind la agrupacion de las mismas. Mayores fracciones de niobio en los
precipitados aumento la tendencia la agrupacion en clusters.

* controlo la cinética de disolucion de los mismas. Los precipitados del acero C57,
que resultaron mas ricos en niobio y molibdeno que los de 592, se disolvieron
mas rapidamente al aumentar la temperatura de austenizado.

Se vio que las particulas también pueden nuclear y crecer durante los revenidos,
luego de los tratamientos de solubilizacion. En este caso, las particulas son mas
finas (3 nm) y producen un aumento importante de dureza en la matriz.

La precipitacion fina hallada luego de los ensayos de compresién (T>1000°C v con
velocidades de deformacion del orden de los 10 s') fue parcial v no uniforme. Los
precipitados encontrados presentaron morfologias mas angulosas que las obtenidas
luego de los tratamientos térmicos, indicando una orientacion con la matriz.

La difusion del hidrogeno en los aceros estudiados resultd entre 60 y 90 veces
menor que la del hierro puro recristalizado, producto de las trampas de hidrogeno
presentes en el material (precipitados, dislocaciones, etc.)

Por otra parte, se vio que la difusividad del hidrégeno ne resultaria un criterio
suficiente para predecir la susceptibilidad a la fisuracién, ya que aceros con muy
distinta resistencia (Kissc), presentaron curvas de permeacion y difusividades de
hidrogeno similares en los ensayos realizados. Si bien se encontrdé una relacion
inversa entre el tamano v la cantidad de trampas irreversibles (k) con la resistencia
a la fisuracion, el factor de proporcionalidad entre ambas magnitudes dependeria
de la distribucion de los precipitados v/ o de las fases, de la composicion quimica
de la interfase y de la velocidad de corrosion.
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6. Conclusiones

En este sentido, resultaria beneficioso el estudio de la interaccion de las variables
microestructurales con las electroquimicas, para lograr una mejor vinculacién de la
resistencia al SSC en funcién de los parametros metalurgicos, por lo que se
proponen como futuros trabajos:

e Fl estudio de la distribucién de las trampas de hidrégeno y la composicion de
las mismas como funcién de la composicién nominal del acero y su posterior
vinculaciéon con el parametro k.

e Caracterizacién de la interfase hierro-sulfuro de hierro como funcion de la

microestructura y composiciéon quimica del acero, y su influencia en la velocidad
de corrosion y entrada de hidrogeno en el material.
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Anexo 1:
Seleccion del criterio para la presentacion de los

resultados de composicion quimica por AEM

En este anexo, se define el criterio para la presentacion de los resultados
del microanalisis dispersivo en energia de rayos X de los precipitados
analizados mediante la Microscopia Analitica Electronica de Transmision
(AEM), utilizado en este trabajo. Esto implica el conocimiento de las
principales aproximaciones utilizadas en las muestras delgadas, y la
determinacion de la opcion mas conveniente de cuantificacion posible con
el software de EDAX.

1) La aproximacion de Cliff y Lorimer

La intensidad de rayos X caracteristicos generados por un elemento i en
una muestra, se define comol:

el il fw[;n e (1+8) dipr) |Ec. Al.1].
[ s
v el
Caracteristicas del hstribucidn Correccion por Correccion por
elemento emisor, | de RX absorcion fluorescencia

El primer factor (¢ ) se refiere a la emision (en cps) de una capa aislada
de espesor A, v densidad p, que contiene al elemento i. La misma se ubica
a una profundidad t. Dicho factor contiene las caracteristicas del centro
emisor: el rendimiento de ionizacion (Q), el rendimiento de fluorescencia de
la linea considerada (ma), el nimero masico (A) y la fraccion en peso (C))
[Ec A1.2].

@,

v .\-‘[Q'T W At [Ee. A1.2].

(N: numero de Avogadro).
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El segundo factor considera el cambio en la intensidad generada por la
capa de espesor A, cuando esta inmersa a una profundidad t en una
muestra:

Haz electranico Detector de RX con

incidente

eficiencia de coleccion «

Figura Al.1. Esquema de la generacion y coleccion de rayos X en una
muestra.

1) @) es la distribucion de la produccion de rayvos X en funcion de la
profundidad (t) en que se encuentra la capa de espesor A. Se define
como el cociente entre la emision del elemento i en una capa de
densidad p vy espesor A en la muestra, y la emision desde una capa
idéntica pero aislada. Resulta igual a uno cuando la distribucion de
produccion de RX a cualquier profundidad de la muestra (1), resulta
equivalente.

2) ¢ ““da cuenta de la disminucion de la intensidad de los ravos X
generados debido a la absorcion que sufren los rayos X al atravesar la
distancia t cosec a (ver Figura Al.1).

u
r=" coseca,

Pe)

donde u/pel coeficiente de absorcion masico del elemento 1 en
la muestra v « el angulo de salida de los rayos X (angulo de
take-off).

3) (1+5) es el factor de correccion por fluorescencia. Se utiliza en el

caso que otro elemento presente en la muestra absorba la intensidad
de RX generada por el elemento i. Generalmente no resulta importante.

108



Debido a que la intensidad de los rayos X para un elemento resulta
proporcional a su concentracion, la determinacién de las concentraciones
relativas entre dos elementos i y j presentes en una muestra, puede
realizarse a través de la medicion de la relaciéon de intensidades de las
lineas caracteristicas de rayos X:

Qmac™ .\ - :
ﬁm‘( 22 o p0e u+5}dtm]; .
Spec

: 4 2 CEE [Ec. A1.3],
’ [ —”ij’ m}e'”(1+5}d(m]f "
o

En la misma se ha agregado el factor de eficiencia de coleccion de los rayos
X por el detector (e) para cada una de las lineas de los elementos
considerados. Para simplificar la expresion de Ec. Al.3, sec define el factor
de sensibilidad K como:

pe (1 +51d(£¥}]f

[Ec. Al.4].

£ i
Tl

(e “'H+d}d(,ﬂ‘)J

En el caso de muestras delgadas, se ha visto que las variaciones en ¢ son
menores 5% para espesores menores a los 300 nm. Por otro lado, la
correccion por absorcién resulta importante, solamente si se cumple®:

rpt=0.1 [Ec Al.5]).

Considerando estos factores, Cliff y Lorimer plantearon la determinacién
de las concentraciones de dos elementos en una lamina delgada, a traves
de la relacién de intensidades multiplicada por un factor que considera
solamente las diferencias fisicas de los centros emisores [Ec Al.6 y 7],
despreciando las correcciones por absorcion y fluorescencia.

(2=)

! A e

!‘;W * (e - [Ec Al.6]
d [ A ]‘- F
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= L (Ec A1.7]

2) La aproximacion de Cliff y Lorimer en el caso de estudio

Para establecer la validez de la aplicacion de la aproximacion de CLff y
Lorimer en las condiciones de trabajo, se estudid la variacion la fraccion de
titanio en un espectro de rayos X proveniente de un precipitado cuboidal
con titanio-niobio-molibdeno, adquiride con electrones incidentes
acelerados a 120 KV y con una inclinacidon de 15°C. Se utilizaron las

intensidades de las lineas K-a.
Se analizaron cuatro casos distintos:

e El efecto del espesor en la fraccion de titanio de un precipitado con una
densidad de 6 g/cm? (similar a la del nitruro de titanio), utilizando los
ki calculados por Zaluzec.

+ El efecto de la densidad en la fraccion de titanio de un precipitado de
200 nm de espesor (representativo de los tamanos de los precipitados
estudiados), utilizando los k; calculados por Zaluzec.

e Las variaciones en la fraccion de titanio para distintos k; para un
precipitado de 200 nm de espesor y de 6 g/em? de densidad.

¢ Las variaciones en la fraccion de titanio para distintas tensiones de
aceleracion (60 a 200 KV) v angulos de tilt (0°C a 40°C) en la fraccion de
titanio de un precipitado con las caracteristicas del item anterior.

En la Figura Al.2 se ve que la fraccion de titanio aumenta con el espesor
del precipitado; sin embargo la variacion es menor al 1% en el rango de
utilidad del AEM. Por otro lado, no se observan variaciones significativas
en la fraccion de titanio al modificarse la densidad (menores al 1%, Figura
A1.3). En la Figura Al.4 se ve la mayor variacion de la fracciéon de titanio
(5%) en el caso de meaodificar la forma de calculo del k; Asimismo en la
misma figura, se ve que la correcciéon por absorcion y fluorescencia resulta
menor al 0.5% (comparar k; de Zaluzec-linea roja- con el valor de la
fraccion de titanio para el kij de Zaluzec corregido-linea azul). Por otro
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lado, no se encontré ninguna variaciéon al modificar la tension de
aceleracién y el angulo de inclinacién, ya que como se discutioé la Seccién
2.3.2.3, estos factores influyen en la resolucién espacial y quimica del
microandlisis v no en la deconvolucion de las intensidades de las lineas
caracteristicas elegidas.

Considerando los resultados obtenidos, la discusion de la Secciéon 2.3.2.3 y
el tamafio de las particulas analizadas en este estudio, se deduce que la
aproximacién de lamina delgada es vdlida en este caso, ya que no existen
grandes diferencias entre los valores con y sin correccion.

El calculo de concentraciones en este trabajo, se realizé utilizando la
aproximacién de muestra delgada y los valores de ky calculados por
Zaluzec, si bien podrian haberse utilizado cualquiera de los otros ky
mencionados. En todos los casos, se utilizaron las lineas K-a.

o293
—@ — Varmcin de ln fmcodn de tRardo en el precpitado
al sumentar el espesar del mismn
92 ~ -
r"'"ffr
-
__f_,-a-“’
91 + a?
»
= -
?:__ L -..
o
£ o0 4 S
-
. .
..l
m - i
.l’l |
] '1. | Fango de weilidad
'S '
Bﬂ T T T ¥ ¥ L L]
1] 500 oy 1500 2000 2500 3000
Espesor [nm)

Figura Al.2. Efecto del espesor analizado.
Modelo: Zaluzec, Densidad (p). 6.0 g/cm3, angulo de inclinacion: 15°,

120KV.
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Figura Al.3. Efecto de la densidad de la muestra.
Modelo: Zaluzec, Espesor (t}: 200 nm, angulo de inclinacién: 15°, 120KV,

91
| —d&— Vanacion de la fraccin de titanio en el precipitado
a de acuerdo al modelo utilizado
904 \
\

69 .
o | !:‘ Zalurec corregide '--..__L.:_- -
ik de Zalusec e
= e e _.'.-‘\_ —
# g '

a7 4

Lﬁ"'*x._ )
e
26 T T T T T T
MM B z GC P W

Maodelo

Figura Al.4. Efecto del modelo utilizado.

MM: Mott-Massey, B: Brown, Z:Zaluzec, GC: Green-Cosslett, P: Powell, SW:
Scheirber-Wims.Espesor (t): 200 nm, Densidad (p). 6.0 g/cm? angulo de

inclinacién: 15%, 120KV,

! Transmission Electron Microscopy, D). B. Williams & C. B. Carter, Plenum

Press, New York (1996). Tomo IV, Spectrometry.
2 R. Tixier, J. Philibert, Proc. 5™ Intl. Confg. X-ray Optics and Microndlisis,

G. Mallensted, K. H. Gaulker eds, Springer-Verlag, Berlin (1969).
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Anexo 2:
Deposicion electrolitica de paladio

La deposicion de una capa fina de paladio sobre la probeta,
electroquimicamente pulida, comprende los siguientes pasos:

1) Decapado de la probeta utilizando HCI1 1:1 seguido de un desengrasado en
acetona.

2) Carga catodica a 0.1 mA/cm? durante 10 min. en una solucién 0.1M de
NaOH. Este proceso tiene por objeto reducir al minimo la pelicula
pasivante de 6xido existente sobre el acero.

3) Adicion de una solucion de 0.54 mg/ml del ién complejo [Pd(NO;)4|* al
electrolito (0.22 mg Pd/cm? de superficie), sin interrumpir las condiciones
catodicas sobre probeta durante 30 min.

4) Lavado de la probeta con agua y etanol, y secado posterior.
El circuito utilizado para la deposicién de paladio se esquematiza en la Figura
A2.1. El sistema permite el registro del potencial mediante la introduccion de

un electrodo de referencia de mercurio-6xido mercurioso (Hg/HgO).

En la Figura A2.2, se muestra dos curvas tipicas de las obtenidas durante la
deposicion de paladio para los materiales estudiados.

cs [ |WE

RE %

WE $ R
= .

CE: contraelectrodo de Pt.
RE: electrodo de referencia Hg/HgO.
WE: electrodo de trabajo o probeta.

Figura A2.1. Circuito eléctrico utilizado en la deposicion.
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Figura A2.2 Registro del potencial durante la deposicion de paladio para

el material C57, probetas 04 y 05.

Preparacién de la sal sédica del complejo [Pd(NOz)s]*

Se disuelven 0.18 g de PdCl; con algunas gotas de HCI (c) y se lleva a
80-90 ml con agua destilada. Se agrega, entonces, 0.4 g de NaNO:; y se
calienta durante 10 min. a ebullicion. Una vez enfriada la solucion, se
agregan 0.2 g de NaCl y se lleva a 200 ml con agua destilada.
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Anexo 3:
Caracterizacion de los precipitados de titanio-niobio-
molibdeno

Para caracterizar las distribuciones de tamano de los precipitados se
utilizaron el promedio (d,) v la desviacion standard (o).De manera de evaluar
la asimetria y dispersion de las distribuciones con respecto a un modelo
gaussiano, se calcularon el coeficiente de kurtosis (a4) v de asimetria (a;),

El coeficiente de kurtosis se definio segun la Ecuacion A3.1 por lo que valores
positivos indican distribuciones méas anchas que una distribucion gaussiana.

nin+1) Z[n’.-d..,a_ Hn=1y [Ec. A3.1]

H —
Yom=1n=-2Mn-=3) e ] {(n—2}n-3)

El coeficiente de asimetria se calculo con la Ecuacion A3.2. Valores mayores a
cero indican distribuciones asimétricas hacia tamanos mayores.

n Z{d._dn}' [Ec. A3.2]

@ =
(n=1xn-2) Fed

En la Tabla A3.1 se observa que la mayoria de las poblaciones caracterizadas
presentan mayores dispersiones y asimetrias que una distribucion gaussiana.
Se realizaron histogramas y graficos de frecuencia acumulada para el tamano
de los precipitados. En el texto principal se muestran solamente los graficos
de frecuencia acumulada.

Aclaraciones
ND: no hay dato. Los precipitados T1 se disuelven a las temperaturas de
austenizado de Q5 y Q7. No es posible identificar los precipitados de tipo 2

en las muestras revenidas debido a la gran cantidad del carburo M;C.

Q1/1: Tratamiento de austenizado 20 min a 900°C y luego templado.



Material | T, térmico Tipo | dafnm) | o (nm) (14 i n
57 TO T1 8 3 0.8 1.0 292
Q1 T1 i 2 2.8 1.3 236
Q1 T2 105 70 23.6 4.0 214
Q24 T1 11 -+ 0.5 0.8 332
Q4 T2 24 34 4.2 2.0 468
Q5 T2 118 57 3.9 1.5 222
Q7 T2 134 70 1.7 1.3 380
Q8 T 6 3 7.8 1.9 650
Q8 T2 93 63 4.6 1.7 318
9 T 7 3 2.9 1.2 434
09 T2 111 46 2.3 1.2 231
Q10 T1 7 3 0.4 0.5 582
Q10 T2 B3 58 3.8 1.7 300
R13 T1 8 3 2.1 1.05 315
R14 T1 & 3 1.92 1.2 384
R16 T1 3 1 1.84 1.2 262
592 TO Tl 7 2 2.9 1.2 289
21 T1 7 3 1.4 1.0 605
Q1 T2 121 84 6.0 2.1 262
02 T1 10 3 1.4 0.6 567
Q3 T1 10 4 1.7 1.0 316
04 T1 9 5 16.5 3.2 550
04 T2 85 53 4.4 1.9 330
Q5 T2 144 60 4.4 1.5 386
Q7 T2 193 80 1.7 1.0 253
Q8 T1 8 3 B.3 1.9 ARG
Q8 T2 95 HY 0.2 0.9 316
Y Tl 6 3 4.6 1.7 173
Q9 T2 144 54 2.9 1.2 235
Q10 Tl 6 2 1.9 1.0 443
Q10 T2 116 77 0.9 1.1 350
R13 T1 7 3 2.61 1.3 1001
590 TO T1 7 3 1.1 2.3 400
NP110O TO T1 7 3 4.9 1.6 556
Q1 T1 6 3 6.4 1.7 494
Q1 T2 B4 58 12.6 3.1 332
R12 T1 7 3 1.1 0.8 539
NP490 TO T1 6 2 2.0 6.7 423
Cc33 01/1 T1 9 3 1.1 0.9 516
Q1/1 T2 95 41 -0.3 0.5 362
Q1 Tl B 3 0.7 0.7 407
1 T2 94 46 4.7 1.4 340
c27 TO Tl 9 3 1.4 0.9 406
|  NA1l ~TO | T1 5 2 1.0 0.8 352

d.: promedio de los valores de los radios de los precipitados T1 y las diagonales mayores en el
caso de precipitados T2.a: desviacion standard. . coeficiente de kurtosis. aa: coeficiente de
asimetria o sesgo. n: numero de particulas medidas para la determinacion del promedio.

Tabla A3.1. Parametros de las distribuciones de tamarno de los precipitados
de Ti, Nb y Mo en la martensita y en los materiales originales.

116



La composicion gquimica se expresa segun las condiciones especificadas en el
Anexo 1 vy las consideraciones tedricas de las Seccion 2.3.2.3. En el caso de
existir mas de una composicion media para cada tipo de precipitado, la
fraccion relativa se expresa entre paréntesis. Este nuamero resulta
dependiente del namero total de particulas analizadas, el cual se denota en
negrita.

Material C57

x Ti:Nb:Mo
T. Térmico Precipitado T1 Precipitado T2
TO 24:48:28 ND
S
Ql 22:61:17 (90%) 67:30:3 (88%)
0:60:40 (10%) 89:11:0 (12%)
11 8
Q4 22:65:13 (80%) 64:33:3 (50%)
28:72:0 (20%) 6£9:31:0 (50%)
5 2
Q5 ND 89:11:0 (59%)
84:14:2 (41%)
12
Q7 ND 86:14:0 (99%)
85:14:1 (1%)
12
Q8 9:61:21 82:18:1
T 7
Q9 0:74:26 (58%) 78:19:3 (83%)
11:47:42 (42%) 0:93:7 (17%)
12 6
Q10 10:44:46 (78%) 88:9:3
0:37:62 (22%) 8
9
R13 0:54:46 ND
4
R14 12:60:28 (25%) ND
0:62:38 (75%)
4

Tabla A3.2. Composicion de los precipitados de Ti, Nb ¥ Mo, expresada como
fraccion molar atéomica porcentual (x), en el material C57.
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Material S92

x Ti:Nb:Mo
T. Térmico Precipitado T1 Precipitado T2
TO 27:40:33 ND
5
30:47:23 (94%) 72:23:5 (70%)
Q1 0:60:40 (6%) 33:60:7 (25%)
16 90:10:0 (5%)
16
Q2 27:52:21 (89%) 76:22:3
38:62:0 (11%) T
9
Q3 30:53:17 75:24:1
7 3
Q4 42:58:0 (50%) 83:17:0 (50%)
33:50:17 (50%) 35:55:10 (50%)
6 2
Q5 ND 88:12:0 (B3%)
81:18:1 (17%)
12
Q6 ND 84:16:0 (99%)
B4:14:2 (1%)
6
Q7 ND 82:18:0
12
Q8 16:59:28 84:15:1 (63%)
8 88:12:0 (37%)
8
Q9 24:46:30 83:17:0 (75%)
5 74:22:4 (25%)
4
Q10 30:42:28 82:17:1 (33%)
8 85:15:0 (67%)
9
R13 25:40:35 ND
2

Tabla A3.3. Composicion de los precipitados de Ti, Nb y Mo, expresada como
fraccion molar atémica porcentual (x), en el material S92,
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Material NP110

x Ti:Nb:Mo
T. Térmico Precipitado T1 Precipitado T2
TO 0:0:100 (82%) ND

54:35:11 (12%)
28:60:12 (6%)
17
01 0:54:46 (71%) 62:33:5

12:56:32 (29%) 8
8
R12 56:29:15 (91%) ND
0:0:100 (9%)
9

Tabla A3.4. Composicion de los precipitados de Ti, Nb y Mo, expresada como
fraccion molar atomica porcentual (x), en el material NP110,

Material C33

x Ti:Nb:Mo
T. Térmico Precipitado T1 Precipitado T2
TO 7:72:21 (75%) ND
0:73:27 (25%)
4
Q1/1 17:60:23 57:41:2
6 6
Q1 18:56:26 75:23:2
) 6 3

Tabla A3.5. Composicion de los precipitados de Ti, Nb v Mo, expresada como
fraccion molar atomica porcentual (x), en el material C33.
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Anexo 4:
Calculo de la fuerza impulsora para la
recristalizacion y la de pinning

El modelo mas aceptado para el mecanismo de nucleacion de la
recristalizacion es el de migracion del borde de grano inducida por
deformacion®+5, En este modelo, la fuerza impulsora de la recristalizacion es
la diferencia entre la energia de deformacion volumétrica (es decir, densidad
de dislocaciones) entre subgranos austeniticos contiguos. La misma se
expresa en la Ec. A4.]1. Considerando la aproximacion de Roberts et. ab, la
variacion en la densidad de dislocaciones puede calcularse como la densidad
de dislocaciones critica para el inicio de la recristalizacion, a partir del
parametro de Zener-Hollomon, Z (velocidad de deformacion corregida por
temperatura-Ec. A4.2).

b’
=" ap |[Ec. A4.1].

-

fr: presion para la migracion del borde de grano para la
recristalizacion,

u: modulo de corte de la austentita (7.5 104 MPa/m?),

b: vector de Burgers de la dislocacion (0.25 nm),

Ap: cambio en el numero de dilocaciones en granos austeniticos
contiguos (En el caso presente Ap=p, v se extrapolo segun el valor
de Roberts et. ai¢, ver Tabla 4.14 en la Seccion 4)

Z = gexp(Q. | RT) (Ec. A4.2],

.;:: velocidad de deformacion (9.7 s 1)
Q.. energia de activacion para el movimiento del borde de grano
(360 KJ/mol para aceros de bajo carbono).

En el caso de la precipitacion de particulas en el borde de grano, aumentan el
area efectiva del mismo, y por consiguiente la presion necesaria para su
migracion’. En este caso para que la recristalizacion proceda, la presion que
las particulas que ejercen en el borde de grano (fp, pinning force) debera
resultar menor que la presion de migracion del mismo necesaria para el
proceso de recristalizacion (fr). En caso contrario se observara un retraso en
la recristalizacion.
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La presion de pinning que las particulas ejercen en el borde de grano,
expresada en la Ec. A4.3, difiere segun el tipo de interaccion entre la
particula v el borde, el cual modifica el calculo del niumero de particulas por
unidad de area de grano N,s. El modelo de Gladman® (fp¥) asume que un borde
de grano rigido interactua con particulas ubicadas a wuna distancia
equivalente al diametro de la particula [Ec. A4.4]. El modelo del borde flexible?
(fp¥) asume un borde infinitamente flexible que es capaz de interactuar con
toda particula en un arreglo tridimensional hasta el cese completo del
movimiento [Ec. A4.5|. El modelo mas realista es el de Hansen!? (fp5), en el
que se considera el efecto de la existencia de una distribucion de precipitados
en el borde de subgrano, antes del comienzo de la recristalizacion [A4.6].

fo=2dWN |Ec A4.3).

d: diametro del precipitado (3 nm),
y: energia de interfase del borde de grano (0.8 J/m?),
N,p: numero de particulas en el area del borde de grano.

."'-'_,.'rr E Zr.\', . ].1-1 [E.(‘_' ﬁ.4.4}
L :Lnr-
Ny =rf,"N,= & : fhe. A5}
dmr-
g Y '
v, S L3 [Ec. A4.6]
2 B

r: radio del precipitado,

N.: numero de particulas por unidad de volumen

f.: [raccion en volumen de las particulas (se consideré equivalente
a la fraccion en peso de niobio precipitado en equilibrio a 1010°C,
f: 0.0002),

I: tamano de subgrano austenitico.
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