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Resumen

El contenido de niquel en los aceros de baja aleacion (Low Alloy Steels, LLASs) esta
limitado a un valor maximo de 1% p/p Ni desde 1975 de acuerdo a la norma NACE
MRO175/ISO 15156 para su utilizacion en la industria de produccién de gas y
petréleo (Oil & Gas, O&G). Esta restriccién se impone con el fin de evitar la
corrosion (o fisuracién) bajo tensién en medios agrios, o con H2S, (Sulfide Stress
Cracking, SSC) en LASs. El SSC se acepta como un caso particular de fragilizaciéon
por hidrégeno y representa una de las principales amenazas a la integridad de
componentes de industrias del O&G. La ocurrencia de este fendémeno depende de la
severidad del medio, del estado de tensiones y de la microestructura del
componente, en especial, de la presencia de fases duras y fragiles. Mas alla de la
restriccibn mencionada, basada en ensayos realizados entre 1960 y 1970, el Ni
aumenta la tenacidad y la resistencia mecanica e incluso disminuye la
temperatura de transiciéon ductil fragil de los LASs sin penalizar su soldabilidad.
Estas caracteristicas lo transforman en un elemento aleante deseado en vistas de
las condiciones cada vez mas extremas (presiones mayores a 103 MPa y
temperaturas entre —60 y 177°C) que implican la exploracién y produccién de O&G.
Sin embargo, el Ni disminuye la temperatura critica Acl al ser un estabilizador del
campo austenitico por lo que la presencia de martensita sin revenir en la
microestructura final puede resultar inadvertida en caso de revenidos a altas
temperaturas para reducir la dureza final por debajo de 22 HRC, segtiin la norma.

El objetivo de esta tesis es la evaluacién el efecto del Ni, independientemente del de
otros aleantes, en la SSC abordando por separado la influencia de dicho elemento
en la cinética de reaccién anddica y catdédica como asi también su rol en la difusién
y atrapamiento de hidrégeno, en presencia y ausencia de cargas mecanicas
aplicadas. Se utilizaron aceros de laboratorio en los que Unicamente se varié el
contenido de Ni entre 0 y 5%, templados y revenidos teniendo en cuenta la
influencia del %Ni en Acl. Se obtuvo una microestructura final cercana a 100% de
martensita revenida con propiedades mecanicas similares entre si. Se concluyé que
en el medio agrio simulado utilizado y al potencial de circuito abierto, el niquel
promueve la formaciéon de una capa de sulfuros de hierro y de niquel responsable
de reducir la cinética anddica. En presencia de cargas mecanicas aplicadas el
niquel favorece la formaciéon de trincheras superficiales, una forma particular de
picaduras profundas, asistidas por disolucién anddica y deformacién plastica, en
cuya punta pueden nuclear y propagar fisuras asistidas por hidrégeno absorbido en
el acero ayudado por el Ha2S, que inhibe la recombinacién a Hs. Se determiné que la
tension umbral a partir de la cual se forman dichas trincheras depende del %Ni y
se encuentra por debajo de la tension de fluencia. Respecto a su interacciéon con el
hidrégeno, se observd que el niquel retarda la difusién de hidrégeno sin repercutir
sustancialmente sobre su solubilidad y que no promueve el atrapamiento
irreversible en los aceros estudiados.

Palabras clave: sulfide stress cracking, aceros de baja aleacién, niquel,
fragilizacién por hidrégeno, corrosion, permeacioén de hidrégeno, tiosulfato.
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Abstract

The nickel content in low alloy steels (LASs) for Oil & Gas (0&G) production and
exploration has been limited to a maximum of 1 wt.%Ni since 1975 according to
NACE MRO0175/ISO 15156. This restriction is mainly imposed to avoid the sulfide
stress cracking (SSC) of LASs in presence of H2S or sour environments. SSC is
accepted as a particular case of hydrogen embrittlement and it is among the
principal integrity threats in the O&G industry. The occurrence of this
phenomenon depends on the severity of the environment, the applied/residual
stresses, and the microstructure of the component, in particular, if hard and brittle
phases are present. Ni addition increases the toughness and the yield strength, and
even decreases the brittle ductile transition temperature of LASs without
sacrificing the weldability. These characteristics turns Ni a desirable alloying
element in steels considering that O&G exploration and production involves
increasingly extreme conditions (pressures greater than 103 MPa and
temperatures between —60 and 177°C). As an austenite stabilizer, Ni decreases the
critical temperature Acl which favors the presence of unnoticed untempered
martensite in the final microstructure in case of high temperature tempering to
adjust the hardness of steels below 22 HRC according to NACE MR175/ISO 15156.

The aim of this thesis is to evaluate the Ni effect, independently of other alloying
elements, on SSC by addressing separately the influence of Ni on anodic and
cathodic reaction kinetics as well as its role in diffusion and hydrogen trapping in
the presence and absence of applied mechanical loads. Laboratory steels where
only the Ni content was varied between 0 and 5 wt.% were quenched and tempered
considering the influence of %Ni in Acl. A final microstructure close to 100%
tempered martensite with similar mechanical properties between all the steels
studied was obtained. It was concluded that in the simulated sour environment and
at open circuit potential, nickel promotes the formation of a layer of iron and nickel
sulfides that hindered the anodic kinetics. When there are applied mechanical
loads, nickel favors the formation of surface trenches, a particular form of deep
pits, assisted by anodic dissolution and plastic deformation, that can nucleate
cracks at their tips which propagate assisted by the absorbed hydrogen in the steel,
enhanced by H2S, which inhibits the recombination of hydrogen to its gaseous
form. It was determined that the threshold stress for trench formation depends on
the %Ni and it is well below the yield stress. Regarding its interaction with
absorbed hydrogen, it was observed that nickel retards hydrogen diffusion without
substantially affecting its solubility and that it does not promote irreversible
trapping in the steels studied.

Keywords: sulfide stress cracking, low alloy steels, nickel, hydrogen
embrittlement, corrosion, hydrogen permeation, thiosulfate.
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Introduccion

Las primeras fallas de aceros de baja aleacion (low alloy steels, LASs) con un
contenido de 9% p/p de niquel en medios agrios, con acido sulfhidrico (H2S
ac.), ocurrieron a comienzos de 1950 e impulsaron la investigacion del efecto
del niquel y el de otros elementos aleantes en la resistencia a la fisuracién de
esos aceros. Las fallas se detectaron durante el servicio de componentes
tubulares, (Oil Country Tubular Goods, OCTG) utilizados en la industria de
la produccién de petrdleo y gas denominados casing y tubing, los cuales se
encontraban en operacion desde hacia solo seis dias en pozos de petréleo con
condensado de gas agrio en Canada.! Los investigadores a cargo reportaron
una fisura predominantemente de caracter intergranular originada en la
pared interior del componente que se encontraba en contacto con dicho medio
(tubing).1:2 Asimismo, estos autores determinaron que el mecanismo de falla
actuante era fisuracion por corrosion en presencia de sulfuros y utilizaron el
término en inglés: “Sulfide Corrosion Cracking”.! Cabe destacar que en todos
los casos, los aceros que dieron lugar a las fallas reportadas poseian una
tension de fluencia nominal superior a 552 MPa (80 ksi) y que la corrosion
medida por pérdida de peso fue moderada (10 mils/y, equivalente a 0,254
mm/ano)2.

Mediante esta investigacion se determiné que los materiales susceptibles a
sufrir dicho fendmeno eran aceros de alta resistencia similares o superiores
al grado N80 de la norma API 5CT.2 Sin embargo, algunos investigadores
cuestionaron la utilizacién del término “Sulfide Corrosion Cracking”, debido
a que el mismo no aseguraba la diferenciaciéon entre un mecanismo asistido
por corrosion o por fragilizacién por hidrégeno.? La trascendencia de estas
fallas es relevante a nivel histérico debido a que, para caracterizarlas, la
terminologia disponible y el conocimiento acerca de ese mecanismo de falla al
momento eran insuficientes. Investigaciones posteriores, determinaron que
las fallas eran debidas a la fragilizacién por hidrégeno y se cambié su
denominacién por “Sulfide Stress Cracking” (SSC), traducido en este trabajo
como fisuracion bajo tensién en presencia de sulfuros, para caracterizar al
mecanismo por el cual se generan fisuras en aceros de cierto nivel de
resistencia mecanica sometidos a esfuerzos y/o tensiones de traccion en
medios acuosos que contienen H2S.2 Adicionalmente a la definicion del nuevo
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término, debieron desarrollarse ensayos y metodologias de estudio de este
mecanismo para poder determinar las variables metaltrgicas que tenian
efecto sobre el mismo.1:3:4 Los primeros resultados indicaron que el fenémeno
también podia ocurrir en aceros con un contenido de niquel diferente a 9% p/p
y en aquellos con niveles de dureza superiores a 24 HRC.! A su vez, se
determiné que la presencia de deformacién plastica aumentaba la
susceptibilidad de los aceros a sufrir dicho mecanismo de fisuracion, y que un
ajuste en la composicion quimica podia mejorar el desempeno de los
componentes en dichos medios.! Por otro lado, el mismo tipo de acero expuesto
bajo esfuerzos de traccion en un medio Ginicamente con presencia de COgz, no
presentaba fisuras.!

Con el objetivo de correlacionar la resistencia a la fisuracién bajo tensiéon en
presencia de sulfuros con sus caracteristicas composicionales 'y
microestructurales, Fraser y colaboradores realizaron un analisis estadistico
a partir de ensayos de flexién en tres puntos en 104 composiciones distintas
de aceros, incluyendo grados comerciales. A partir de dicho estudio se
establecié que niveles altos de dureza y de resistencia mecanica, como asi
también un contenido elevado de niquel y/o molibdeno podrian ser
perjudiciales para la resistencia a SSC.> Adicionalmente, demostraron la
relevancia de la microestructura de los aceros de baja aleacién, debido a que
la resistencia a la fisuracién bajo tensién en medios con sulfuros de muestras
templadas y revenidas resultd superior en comparacién con otras
normalizadas y con el mismo nivel de resistencia mecanica y ductilidad.3:5

En 1975, NACE publica la norma NACE MR 0175, que condensa veinticinco
anos de investigacion en dicho mecanismo de fisuracién y la experiencia en
servicio de aleaciones ferrosas y no ferrosas. En la misma se establecen los
requerimientos composicionales y microestructurales, entre otros, para la
seleccion de materiales metalicos resistentes a la fisuracion bajo tension en
presencia de sulfuros en la produccién y exploraciéon de petrdleo y gas.® En
particular, para aceros al carbono y de baja aleacion, se aceptan durezas
maximas de hasta 22 HRC mientras posean menos de 1% p/p Ni y se
encuentren en estado recocido, normalizado, normalizado y revenido, o
templado y revenido.® Dicha limitacién en el contenido de niquel proviene de
la investigacion realizada por Treseder y Swanson en 1968 que aun perdura
en las versiones mas actuales de la norma.”8 Sin embargo, en la bibliografia
es posible encontrar resultados a favor del rol benéfico de dicho aleante en la
resistencia a SSC de los aceros mencionados e inclusive, algunos estudios que
sostienen que la adicion de niquel hasta 1% p/p no posee un efecto
significativo sobre dicho fendmeno.%-11 A pesar de esta controversia, algunos
autores sugieren que la optimizacion de la microestructura mediante
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tratamientos térmicos ajustados a la composicién quimica seria mucho mas
relevante que la restriccién en el contenido de aleantes.9:12

El principal objetivo de este trabajo es caracterizar el efecto del niquel
independientemente del de otros aleantes en la resistencia a la fisuracion bajo
tension en presencia de sulfuros de aceros templados y revenidos. Para esto
se fabric6 un acero de partida con una quimica base con 0,16% p/p C, 1,20%
p/p Mn y 0,25% p/p Si en el que se vario el niquel en 0,5, 1, 3 y 5% p/p Ni.
Adicionalmente, el contenido de azufre y fosforo fue controlado
minuciosamente para disminuir el nivel inclusionario en la microestructura.
Para cada composicion, se optimizé el tratamiento térmico para obtener una
microestructura compuesta en su totalidad de martensita revenida con una
dureza menor o igual a 22 HRC, segtin lo requerido en la parte 2 de la norma
ISO 15156 para aceros de baja aleacién.!3 Se estudi6 el comportamiento
electroquimico a potenciales catdédicos, anddicos y a circuito abierto en
presencia de esfuerzos de traccién a una velocidad de deformacion lenta como
asi también en ausencia de dichas cargas. Se utilizaron soluciones
desaireadas de cloruros acidificadas con acido acético donde el burbujeo de
H32S se reemplazé por adiciones de 0,001 M de tiosulfato de sodio (Na2S20s3).
Esta sustitucion se justificé a partir de investigaciones previas en las que
mediante la reduccion del Na2SOs a HaS a nivel local en la superficie de aceros
al carbono y de baja aleacién se lograba reproducir un medio agrio con una
presion parcial de 0,56 kPa.l4-16 Adicionalmente, mediante la técnica de
permeacién de hidrégeno con carga gaseosa, se analizé el efecto del niquel en
la solubilidad y difusividad de hidrégeno en los aceros.

Esta tesis comienza con una revision bibliografica que incluye la descripcion
de los principales factores del mecanismo de SSC: aspectos del medio,
caracteristicas de un material susceptible y presencia de tensiones de traccion
debido a tensiones residuales o a partir de cargas aplicadas. Adicionalmente,
se describe con mayor profundidad la problematica asociada a este
mecanismo y el contenido de niquel en los aceros de baja aleacién. Se plantean
las reacciones quimicas que ocurren en la superficie del acero asociadas a la
presencia de H2S, como asi también su efecto como un veneno de la
recombinaciéon de hidréogeno producido durante las reacciones catoddicas, el
cual a su vez, puede ser absorbido y difundir hacia el interior del acero. En
funcién de los objetivos de este trabajo, en los capitulos subsiguientes se
intentan responder los interrogantes de como afecta el contenido niquel en la
corrosion y en la difusion de hidrégeno, como asi también cual es el rol de las
tensiones de tracciéon a medida que aumenta el nivel de dicho aleante en los
aceros cuando son expuestos a medios con HaS.
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Revision bibliografica

Este capitulo incluye una revision de las publicaciones cientificas y
bibliografia acerca de los tipos de fallas que ocurren en componentes de acero
al carbono y de baja aleacion (low alloy steels, LASs) expuestos a soluciones
acuosas que contienen sulfuro de hidrégeno (H2S) disuelto y en particular
para este trabajo, cuando sobre los mismos existen tensiones de tracciéon
(aplicadas o residuales). Este fenomeno se denomina fisuracién bajo tensién
en presencia de sulfuros o HaoS (Sulfide Stress Cracking, SSC).

En esta revision fueron considerados principalmente los factores que influyen
en este mecanismo de fisuracion, segun lo establecido en la norma NACE MR
0175:1

e (Composicion quimica, resistencia mecanica, tratamiento térmico y
microestructura del material;

e pH del medio,

e Concentracion y presion parcial de HaS,

e Ksfuerzos de traccion aplicados y/o tensiones residuales,

e Temperatura, y

e Tiempo de exposicion.

Se realiz6 una comparacién entre los requerimientos metaltrgicos y
limitaciones en el contenido de aleantes, en especial el de niquel, para aceros
al carbono y de baja aleacion que operan en medios con HaS de acuerdo a la
norma norteamericana NACE MR 0175 y la europea EFC-16, como asi
también segin el estandar internacional ISO 15156 que surge como
reemplazo de estas.? Asimismo, se introducen los resultados publicados
acerca del efecto del niquel en los factores metaltirgicos que afectan a la
resistencia al SSC de los aceros de interés para este trabajo. Como se vera, la
accion del Ni en la iniciacion y propagacion de fisuras por SSC en los aceros
de baja aleacién no se encuentra del todo esclarecida y es posible encontrar
diversas posturas entre los investigadores.

Debido a que la presencia de H2S aumenta la cantidad de hidrégeno absorbido
por el material, se describen las teorias de envenenamiento de la reaccion de
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recombinaciéon y la de atrapamiento de dicho elemento en los aceros. En este
capitulo también se incluyen los fundamentos cientificos que justifican la
utilizacién de sales de tiosulfato como reemplazo del burbujeo de gas HaS en
soluciones acuosas. Cabe destacar que, desde el punto de vista de seguridad,
la manipulacién de sales de tiosulfato resulta mas segura en comparacién con
el burbujeo de HaS gaseoso, dado que este gas se caracteriza por ser
inflamable, como asi también perjudicial para la salud y hasta letal a partir
de concentraciones de 100 ppm.3 Adicionalmente, el equipamiento de
laboratorio necesario para operar con H2S bajo condiciones seguras es muy
costoso, mientras que las sales de tiosulfato pueden ser manipuladas en un
laboratorio convencional.

2.1. Fenémenos de degradacion en soluciones con H:S en
aceros al carbono y de baja aleacion

Los fenémenos de degradacién asociados a la presencia de Ha2S disuelto en
soluciones acuosas representan una amenaza a la integridad de los
componentes que son utilizados en la produccién de gas y petréleo. Los
mismos se pueden agrupar en dos categorias: corrosion y fisuracion.

Dentro de la primera se encuentran los procesos de corrosién agria (en inglés,
sour corrosion) y los relacionados a fisuracién que incluyen: fisuraciéon bajo
tension en presencia de H2S o en medios agrios (Sulfide Stress Cracking,
SSC), ampollamiento o fisuraciéon inducida por hidrégeno, (Hydrogen Induced
Cracking, HIC) y fisuracion inducida por hidrégeno orientada por tensiones
(Stress-Oriented Hydrogen Induced Cracking, SOHIC).

Por un lado, los procesos de corrosiéon agria implican la ocurrencia de las
reacciones electroquimicas que conllevan a la oxidaciéon del hierro y la
posterior pérdida de espesor por corrosién generalizada y/o dafio por corrosion
localizada de componentes de aceros al carbono y de baja aleacion, expuestos
a soluciones acuosas con Hs2S disuelto en ellas.4 Por otro lado, los procesos de
fisuracién pueden diferenciarse seguin la presencia de esfuerzos aplicados y/o
tensiones residuales. En estos, las fallas estan asociadas a la presencia de
hidrégeno atémico adsorbido en la superficie y posteriormente absorbido en
el volumen del material.> Si bien los mecanismos de corrosién y fisuracién
mencionados parecen diferir en su naturaleza, mas adelante se vera que estan
intimamente relacionados.
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Resulta importante aclarar que generalmente, los componentes de acero
operan en medios acuosos que contienen una mezcla de CO2 y HsaS, en los
cuales debe evaluarse la proporcion entre ambos gases debido a que si la
misma es superior a 500 predominara la corrosién por COgz, denominada
“sweet corrosion”.6 Pero si la relacion CO2/Hs2S se encuentra por debajo de 20,
el mecanismo activo corresponde a sour corrosion.®

Las reacciones involucradas en la corrosion agria implican la oxidacién del
metal, principalmente hierro en el caso de los aceros (Ecuacion 2.1). A su vez,
para mantener la electroneutralidad del sistema, la reduccion del proton (H*)
aportado por el medio o por la disociacion del HaS disuelto en medio acido
(Ecuacion 2.2 y Ecuaciéon 2.3) ocurre segtin la Ecuacion 2.4.

Fe — Fe?t +2e~ (Ecuacién 2.1)
H,S+H,0 -» H" + HS™ + H,0 (Ecuacion 2.2)
HS™ + H,0 -» H* + 5% + H,0 (Ecuacion 2.3)
2H* +2e™ > 2H,, (Ecuacion 2.4)

Segun las condiciones del medio, los cationes metalicos pueden combinarse
con el i6n sulfuro (S%) para formar un compuesto de sulfuro de hierro (FeS)
como se indica en la reaccién global de la Ecuaciéon 2.5. Estos compuestos
forman capas de distintas especies de sulfuros de hierro sobre la superficie
metalica cuyo caracter protector y estabilidad dependera de su naturaleza,
composicion y las condiciones del medio.

Reaccion Global: Fe + H,S (ac.) > FeS (s) + 2H,y (Ecuacion 2.5)

La reduccién (o descarga) del proton (H*) en medio acido conlleva a la
adsorcion de hidrégeno elemental adsorbido (Haq) en la superficie metalica,
como se observa en la Ecuaciéon 2.4. El hidrégeno adsorbido puede
recombinarse de forma quimica (Ecuacion 2.6) o electroquimica (Ecuacion 2.7)
para dar lugar a la liberacion de moléculas de hidrégeno gaseoso (Hz) o puede
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ser absorbido hacia el interior del metal (Hap), tal como se observa en la
Ecuaciéon 2.8.

Hyq + Hgq = Hy (g) (Ecuacion 2.6)
Hoq +H" +e” - H,(g) (Ecuacién 2.7)
2Hgaq = 2 Hgp (Ecuacion 2.8)

E1 H2S actia como un veneno para la recombinacion del hidrégeno, por lo que
favorece la reaccién de absorcion de hidrégeno en los aceros.¢9 Por lo tanto,
el ingreso de este elemento en los componentes de acero puede ocurrir como
consecuencia de la oxidacion del hierro, posibilitando bajo ciertas condiciones,
los distintos fendémenos de dano por hidrégeno y entre ellos, el de fisuracion
bajo tension en medios con H2S. En particular, el fendmeno de SSC es un caso
de fragilizaciéon por hidrégeno y ocurre en aceros de microestructura
susceptible cuando son sometidos a tensiones de traccién en un medio acuoso
que contiene HS.5.7.8,10,11

Cabe destacar que medios con presencia predominante de COg2, pueden
tornarse agrios debido a un aumento en la actividad microbiolégica de las
bacterias sulfato-reductoras (sulfate-reducing bacteria, SRBs) que producen
HsS a partir de sulfatos presentes en el agua.!2 Esto ocurre normalmente en
pozos de petréleo en los que la inyecciéon de agua de mar es necesaria para
aumentar la presion en los mismos, la cual posee alta concentraciéon de
sulfatos.!2 Sin embargo, otras fuentes de hidrégeno pueden estar relacionadas
con la produccion de dicho elemento en procesos de protecciéon catddica de
componentes de acero, como asi también durante la fabricacién, o la
reparacion de los mismos, i.e. soldadura.2 Es importante aclarar que en
ausencia de H2S el fendmeno adopta la denominacién de fisuracién bajo
tension por hidrégeno, en inglés, Hydrogen Stress Cracking (HSC).5

Por otro lado, existen otros elementos que también pueden actuar como
venenos catddicos y en su mayoria, pertenecen a los grupos 15y 16 (o 5A 'y
6A) de la tabla periddica. En orden decreciente, segiin su poder de
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envenenamiento, son: arsénico, selenio, telurio y azufre.1® La presencia de
iones CN- también puede inhibir la recombinacién del hidrégeno.59

A modo de resumen, se puede observar en el esquema de la Figura 2.1 la
clasificacién general segun el origen de la falla de un componente de acero en
presencia de soluciones acuosas de H2S. En las secciones siguientes se hara
una descripcién de los fendmenos mencionados de manera separada, pero
debe tenerse en cuenta que en algunos casos, los fendmenos pueden ocurrir
de forma combinada y la extensiéon de un mecanismo u otro dependera de
factores intrinsecos del material como su composicién, estado
microestructural e historial de fabricacién, como asi también del medio en el
que se encuentra en servicio (temperatura, presion parcial de HaS, pH, etc.) y
del estado de tensiones en el que se encuentra.

Condiciones de
operacion

Tipo de

H,S acuoso Material

Corrosion Fisuracion

| 1 | | I
| ,—‘“

Uniforme Localizada Reqm‘ere i e requiere

Tensiones . de Tensiones
' B —

1
( ‘ ™)
SSC SOHIC HIC
]

| J

Figura 2.1. Clasificacién de los fendémenos de degradacion originados
en aceros al carbono y de baja aleacién por la presencia de HaS en
soluciones acuosas.
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2.2. Corrosion agria o sour corrosion

Los mecanismos relacionados a la corrosién agria estan asociados a la
formacion de capas de sulfuros de hierro sobre la superficie metalica durante
los procesos de corrosion. Sin embargo, estas capas superficiales no son
completamente pasivantes como en el caso de FesO4 (magnetita).”.12 El nivel
de Hs2S presente en la soluciéon y su pH, determinaran el tipo y la extension
de sulfuro capaz de formarse en la superficie del metal.12 Adicionalmente,
debido a que estas capas poseen un potencial electroquimico mas noble que el
de los aceros y dado que suelen tener propiedades semiconductoras, los efectos
galvanicos sobre el mecanismo de corrosion localizada se ven acentuados a
través de la formacién de microceldas de corrosion.412

Cabe destacar que existe una gran variedad de sulfuros de hierro que pueden
formarse de acuerdo al tipo de estructura cristalina, estequiometria, como asi
también en funcion de su solubilidad y estabilidad termodinamica en el
sistema Fe-S-H20. A nivel general, se puede considerar que durante las
etapas iniciales de corrosion del acero, es posible la formacién de al menos
tres fases de sulfuros de hierro.4 En primer lugar, se forma la mackinawita
(FeSa.x), que es un sulfuro deficiente en azufre, de estructura tetragonal que
se caracteriza por ser un conductor eléctrico debido a la presencia de
vacancias en su estructura. Debido a esta propiedad, sobre las mismas se
favorecen las reacciones catddicas, como la descarga del proton.!2 Se considera
que se forma a partir del compuesto intermedio Fe(HS)2 y si bien precipita
como producto de corrosiéon multicapa, es metaestable y se oxida facilmente
cuando se expone al aire.414 La ruptura de la capa de mackinawita, promueve
la reaccion anddica del hierro y favorece la precipitacion de las otras dos fases:
sulfuro de hierro cubico (FeS) y troilita (FeS), que es un sulfuro
estequiométrico de estructura cristalina hexagonal que no conduce la
electricidad dado que no presenta defectos puntuales como la mackinawita.4

Como se observa en la Figura 2.2, la corrosion localizada del metal resulta del
agrietamiento y fractura de la capa de mackinawita, debido al dafio mecanico
o la disminucién de su estabilidad debido a la presencia de iones agresivos
como cloruros en la solucion.1214
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corrosion agria  absorcién y recombinacién de H
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capa de FeS porosa Fe2*

capa de mackinawita

Figura 2.2. Esquema de la formacion de la capa de sulfuros por corrosion
agria y los procesos asociados de absorcion y recombinacion de
hidrégeno.12

2.3. Ampollamiento y Fisuracion inducida por hidrégeno

Estos mecanismos (en inglés, Blistering and Hydrogen Induced Cracking,
HIC) pueden ocurrir en ausencia de cargas aplicadas, como en el caso del
ampollamiento, en aceros de resistencia mecanica baja que normalmente
poseen un nivel alto de inclusiones.>!1 En todos los casos, ocurre por la
adsorcion y absorcion de hidrégeno atémico en un medio acuoso que contiene
Hs2S disuelto, como se observa en la Figura 2.2. El ampollamiento se
caracteriza por la presencia de ampollas formadas por moléculas de hidréogeno
acumuladas dentro del material.!! Este gas se genera por la combinacién del
hidrégeno absorbido dentro del material dentro de trampas, tales como la
interfaz entre el metal e inclusiones no metalicas.!! E]l aumento de la presion
dentro de dichas ampollas puede conducir al colapso de las mismas y
posteriormente, a la fisuraciéon del componente.1!

La fisuraciéon inducida por hidrégeno (en inglés, también conocida como
Stepwise cracking, SWC) es similar en su naturaleza al ampollamiento pero
difiere en la morfologia de ataque que adopta. Generalmente se detecta
porque a través del espesor del componente se forman fisuras producto de
delaminaciones alrededor de las inclusiones no metalicas que a medida que
se conectan entre si, promueven su propagacion de forma escalonada. La
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direccién principal de la fisura suele estar asociada con la direccién de
laminacién del material, debido a que el alargamiento de las inclusiones en
dicha direccién favorece el proceso de atrapamiento del hidrégeno en ellas.5

Por otro lado, si ademas existen esfuerzos aplicados o tensiones residuales
actuando sobre el material, es posible la ocurrencia de SOHIC (en inglés,
Stress-oriented hydrogen induced cracking) conocida como fisuracién inducida
por hidrégeno asistida por tensiones. Este tipo de dafio se caracteriza por la
generacion de microfisuras interconectadas perpendicularmente a la
direccion de la fuerza aplicada y a lo largo del espesor del componente, donde
se encuentran las inclusiones no metalicas. Las indicaciones de SOHIC suelen
localizarse proximas a fases duras, por ejemplo en la zona afectada por el calor
del metal base en soldaduras, como asi también en aceros de resistencia
mecanica baja a media, en los que la dureza es inferior a 22 HRC.5 Por esto,
se considera que las microfisuras de SOHIC son el resultado de procesos de
fisuracién bajo tension en medios con HoS (SSC) en aceros que normalmente
se consideran resistentes a dicho mecanismo (HRC < 22).5

Una medida muy efectiva para evitar la ocurrencia de estos fenomenos es
disminuir el contenido inclusionario y la microsegregacion, como asi también,
evitar la presencia de microestructuras de dureza alta en los aceros como
producto de procesos de soldadura o por tratamientos térmicos y/o de procesos
de deformacion en frio realizados durante la fabricacién de los componentes.?

2.4. Fisuracion bajo tension en medios con H:S (SSC)

La fisuracion bajo tension en medios con H2S es una amenaza en la industria
del gas y el petrdleo y ocurre en aceros de alta resistencia mecanica (aquellos
que poseen valores de tensiéon de fluencia mayor a 700 MPa) que a su vez, se
encuentran sometidos a esfuerzos de traccion o en los que existen tensiones
residuales.10.11 De acuerdo a la norma ISO 15156-2, los aceros que tienen una
tension de fluencia mayor a 965 MPa inclusive pueden sufrir fragilizaciéon por
hidrégeno en medios acuosos sin H2S.2 Sin embargo, la presencia de fases
perjudiciales en su microestructura, como martensita sin revenir, puede
promover la ocurrencia de SSC aun en aceros con niveles mas bajos de
resistencia mecanica. El resultado de este mecanismo se traduce en la pérdida
de ductilidad y tenacidad a la fractura del material, y puede conllevar a la
rotura fragil del componente ain, cuando este se encuentra operando a
niveles de tensiones inferiores a la de fluencia.
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Al igual que los fenémenos de corrosién bajo tensién (en inglés stress corrosion
cracking, SCC), las condiciones sobre el medio, el material y el estado de
tensiones deben presentarse de manera simultanea para ocurra la fisuracion
bajo tensién en medios con HaS ocurra (Figura 2.3).

Medio con
H,S

Material
susceptible

Figura 2.3. Condiciones necesarias para la ocurrencia de la fisuracion
bajo tensién en medios con HaS.

La fisuracion bajo tensiéon en medios agrios se suele considerar como un caso
de fragilizacion por hidrégeno asistido por el medio, es decir, el hidréogeno que
ingresa al material se genera como producto de reacciones en la superficie del
material y por la presencia de un veneno catddico como el H2S.5.810.11 Sin
embargo, en ausencia de HaS existen otros caminos a través de los cuales es
posible el ingreso de hidrégeno a un acero de media o alta resistencia
mecanica que permita su posterior fragilizacion.

Por un lado, las operaciones de fabricacién que incluyen procesos de
soldadura, electrodeposicién de recubrimientos o de decapado en medios
acidos, generan hidréogeno que puede absorberse y difundir hacia el interior
del metal. Posteriormente, una vez que se encuentran en operacion puede
ocurrir la fragilizacion por hidrégeno si son sometidos a esfuerzos de traccion.
Por lo tanto, se conocen como dano por hidrégeno interno (Internal hydrogen
embrittlement, IHE). Por otro lado, se denomina dafo por hidrégeno asistido
por el medio (Hydrogen environment embrittlement, HEE) cuando el
fenémeno de fragilizacion de un componente ocurre por el ingreso de
hidrégeno, mientras el mismo se encuentra bajo cargas de traccién (aplicadas
y/o residuales) y expuesto a medios gaseosos que contienen H2 o ambientes
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acuosos, como asi también, bajo proteccion catédica en medios agresivos por
ejemplo, agua de mar. En ambos casos, IHE y EHE, el mecanismo de falla por
fragilizacion por hidrégeno se clasifica como fisuraciéon bajo tensiéon por
hidrégeno (HSC).5 Cabe destacar que el fenémeno de fisuracién bajo tension
en presencia de HsS, es un caso de dano por hidrégeno asistido por el medio.

Adicionalmente, si la falla se diera en aceros expuestos a medios agresivos
(sin HaS), tanto a circuito abierto como a potenciales mayores donde pudieran
ocurrir procesos de disolucion anddica, el término adecuado es corrosién bajo
tension (SCC).5> En medios acidos, el ingreso del hidrogeno en SCC se debe a
la reaccién catodica de evolucion de hidrégeno en respuesta a la oxidacion del
metal para mantener la electroneutralidad del sistema cuando esta reacciéon
es asistida por las condiciones del medio.5 En medios acuosos a pH neutro,
donde el fenomeno se denomina HSC, puede ocurrir la acidificacion localizada
en la punta de una fisura debido a la hidrélisis de los iones metalicos
originados como producto de la corrosién, lo que favorece la reaccion de
reduccién de hidrégeno alli. En estos casos resulta dificil hacer la distincion
entre fisuracion bajo tension asistida por corrosiéon y/o por hidrégeno.>
Principalmente, estos modos de dano difieren principalmente en el origen del
hidrégeno, no obstante, muchas de las caracteristicas referidas a los efectos
del dano son similares entre HSC, SCC y SSC.

Generalmente, la morfologia de dano consiste en fisuras finas y agudas
orientadas perpendicularmente a la direccion de las tensiones de tracciéon que
suelen nuclear internamente, o préximas a defectos y/o entallas superficiales
que actiian como concentradores de tensiones.? El aspecto de la fisuracién bajo
tensién en HsS suele caracterizarse por una fisura principal que no posee
ramificaciones.5 En aceros templados y revenidos con una tensién de fluencia
elevada, la superficie de fractura suele ser intergranular, en particular, a
través de bordes de granos austeniticos previos. Sin embargo, también se ha
reportado que la superficie de fractura por SSC puede presentar clivaje
transgranular, como en el caso de aceros con tensiones de fluencia entre 690
y 1000 MPa, que al ser expuestos a medios con H2S y sometidos a tensiones
de traccién, pueden sufrir pérdida de ductilidad y dar lugar a una superficie
de fractura de caracter predominantemente transgranular.5!® Esto se debe a
que las propiedades mecanicas de los aceros, en particular la tensién de
fluencia, en combinacién con la microestuctura del acero, determinaran el
valor de concentracién de hidrégeno critica a partir de la cual pueden ocurrir
las fallas, es decir, la susceptibilidad a sufrir fragilizacién por hidrégeno.!®
Esta caracteristica también dependera de las condiciones del medio y del
estado de tensiones a las que se encuentra sometido un componente. En
términos generales cuanto mayor es la resistencia mecanica del acero, menor
es la tolerancia al hidrégeno y por lo tanto se observa fisuracién incluso a
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menores actividades de hidrogeno. En la practica es comin minimizar los
problemas de fragilizacién por hidrégeno (incluido SSC) limitando el nivel de
resistencia mecanica de los aceros y controlando su microestructura en
funciéon de la severidad del medio, como se detallara en la seccién siguiente.

2.4.1. Factores que afectan la susceptibilidad a la fisuracion bajo
tension en medios con H:2S

Los aceros de baja aleacion de alta resistencia mecanica son los méas utilizados
en la industria del O&G, debido a que permiten la reduccién del espesor y del
peso de los componentes. Sin embargo, en presencia de H2S su uso se
encuentra limitado debido a que el aumento de la severidad del medio
conlleva al incremento de la actividad de hidrégeno en la superficie del metal,
resultando en mayores limitaciones en el nivel de la resistencia mecanica de
los aceros utilizados a fin de prevenir su fisuracién. A continuacién, se
describiran los factores que afectan la severidad del medio y la susceptibilidad
de un acero a SSC.

2.4.1.1. Medio acuoso conteniendo H:2S disuelto

La severidad de un medio acuoso que contiene H2S depende, principalmente,
de la presion parcial de dicho gas y del pH local, es decir, cercano a la
superficie del componente. En las normas NACE e ISO, se suelen considerar
cuatro zonas o dominios de operaciéon en los que la severidad del medio
incrementa con la presion parcial de H2S y la acidez del mismo (Figura 2.4).1.6
Se suele denominar servicio agrio (sour service) en todo el rango de pH cuando
la presion parcial de H2S es mayor a 0,345 kPa (0,05 psi) e incluye a las Zonas
1, 2y 3, siendo esta ultima la condicién de operaciéon mas severa.l216

La Zona 0 se encuentra por debajo de ese limite de presiéon parcial y
representa las condiciones operativas para las cuales la probabilidad de que
ocurra SSC es despreciable, siempre que los aceros posean niveles de tension
de fluencia inferiores a 965 MPa, no contengan fases fragiles, como
martensita sin revenir y los componentes se encuentren libres de entallas u
otros tipos de concentradores de tensiones.216
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Figura 2.4. Severidad del medio de acuerdo al pH local y la presion
parcial de H2S.2:6

Por otro lado, la agresividad del medio también depende de la temperatura
de servicio. Se considera que a temperatura ambiente el fendmeno de SSC
alcanza la maxima severidad® y que esta disminuye por encima de los 65°C.2.16
A nivel microestructural la capacidad de un acero de absorber hidrégeno esta
relacionada con la presencia de trampas en el material, las cuales tienen un
rol importante en la absorcion y transporte de dicho elemento a temperaturas
bajas. Fundamentalmente, las trampas de hidrogeno permiten que un acero
disuelva mas atomos de dicho elemento que si s6lo se alojase en los sitios
instersticiales tetraedrales de la red cristalina del hierro (como lo predice la
termodinamica).1718 La energia con que dichas trampas interactiian con el
hidrégeno disminuye a medida que aumenta la temperatura y en
consecuencia, también se reduce la probabilidad de ocurrencia de fallas por
SSC.19.20 Por esta razon, al aumentar la temperatura de operacién es posible
utilizar aceros con niveles de tensién de fluencia cada vez mayores.2 Cabe
destacar que a nivel operativo, las temperaturas mas bajas se encuentran en
la cabeza de los pozos, donde la presiéon aun sigue siendo alta, y durante las
paradas de las unidades.

Otros aspectos que deben considerarse incluyen la presencia y concentracion
de otras especies en el medio, entre ellos: iones cloruro en la fase acuosa,
presion parcial de COz disuelto, como asi también la presencia y el nivel de
agentes inhibidores de la corrosién y de oxidantes tales como azufre u oxigeno.
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Por otro lado, las condiciones fisicas tales como el tipo de régimen y velocidad
del fluido, entre otras caracteristicas hidrodinamicas, también deben ser
tenidas en cuenta.

2.4.1.2. Estado de tensiones

Las tensiones de traccion aplicadas o residuales son un requerimiento para
que ocurra SSC. Su intensidad como asi también la velocidad a la cual son
aplicadas son importantes para determinar su rol en la susceptibilidad al SSC
de un componente en servicio. Por un lado, la presencia de tensiones puede
aumentar la capacidad de absorcién de hidrégeno como asi también, afectar
la naturaleza, la velocidad y la distribucién de las reacciones de corrosién
debido a que las capas protectoras que recubren a los metales pueden verse
danadas y causar un aumento intrinseco en la velocidad de las reacciones
electroquimicas.21.22 Por otro lado, la deformacion plastica presente en un
componente como producto del trabajado en frio del mismo y/o por
solicitaciones mecanicas puede aumentar la susceptibilidad a sufrir SSC,
debido a que la absorciéon de hidréogeno incrementa notablemente a tensiones
superiores a la de fluencia, y también puede alterar la microestructura por la
ocurrencia de transformaciéon a fases fragiles y/o precipitacion de
particulas.521-25 Mediante deformacion plastica también pueden producirse
tensiones residuales en el material que se traducen en zonas de distorsion
localizada cuyo alcance puede abarcar desde un grupo pequeno de atomos
hasta una zona mas extensa.?l Las mismas pueden ser de caracter
macroscopico cuando ocurren como resultado de procesos de fabricacion y/o
tratamientos térmicos severos (por ejemplo, un proceso de estampado o un
temple) o microscépico, debido a inhomogeneidades presentes originalmente
en el material ya sea por cambios en la composicion quimica o gran
desorientacién entre granos.2!

2.4.1.3. Material y microestructura

Para un dado nivel de resistencia mecanica, el control del tipo de
microestructura del acero en funcion de su composicion quimica y tratamiento
térmico determinara la resistencia a SSC del acero. Por un lado, las
microestructuras compuestas por una matriz ferritica con carburos
esferoidales dispersos homogéneamente en la misma, como en la martensita
revenida, poseen mejor desempeno frente a microestructuras ferritico-
perliticas obtenidas luego de un tratamiento de normalizado y revenido donde

52



los carburos de hierro se encuentran con una morfologia laminar.526-28 Por
otro lado, la presencia de fases de gran dureza como martensita sin revenir
resultan perjudiciales para la integridad de los componentes frente a la
fragilizacion por hidrégeno, como asi también aquellas zonas que puedan
sufrir deformaciéon plastica de forma localizada a solicitaciones aun por debajo
de la tension de fluencia. En estos casos, la absorcion de hidrégeno por parte
de estas fases incrementa debido a que fases duras y zonas con alta densidad
de dislocaciones actiian como sitios especiales de atrapamiento para el
hidrégeno dentro del metal y por lo tanto, son zonas preferenciales para que
ocurra la fisuracion.29

2.5. Envenenamiento por H:S, solubilidad, transporte de
hidrégeno y mecanismos de fragilizacion por hidrégeno
en aceros de baja aleacion

A continuaciéon, se describiran las teorias propuestas para explicar el
envenenamiento que genera el HaS en la reacciéon de recombinacion de
hidrégeno que promueve la absorcion de dicho atomo en la superficie
metalica. Considerando los aspectos microestructurales, se describiran los
efectos de la absorciéon de hidrégeno en la solubilidad y en los procesos de
difusiéon en los aceros de baja aleacién. Si bien la fisuraciéon bajo tension en
presencia de H2S se considera un caso particular de fragilizacion por
hidrégeno asistido por el medio, debe tenerse en cuenta que aunque existen
modelos propuestos para explicar este tltimo fendémeno, atin no se cuenta con
una teoria de aplicacién universal.20

2.5.1. Envenenamiento por H:S

En un medio sin HaS (u otro veneno), la reaccion de recombinacién a Ho
(Ecuaciones 2.6 y 2.7) es mas favorable que la absorcién del hidrogeno en la
superficie metalica (Ecuacion 2.8).30 Esto se debe a que el transporte de los
atomos de hidrégeno adsorbidos para formar Hz es mas rapido que el que
podria ocurrir dentro del material metalico.3° Sin embargo, la velocidad de
recombinacién de hidréogeno puede verse disminuida si la reacciéon de
reduccion del protén a Haq es el paso limitante, por ejemplo, a diferencias
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pequenas de potenciales catdédicos.8 Por otro lado, la recombinacion de
hidrégeno puede ser impedida en cierto nivel por la adiciéon de un veneno.8:30,31

El poder de envenenamiento del HaS y su capacidad de promover la absorcion
de hidrégeno en el acero ha sido estudiado por diferentes autores.82224,30,31
Por un lado, un aumento en la concentracién de HsaS se traduce en una mayor
pérdida de ductilidad de los aceros estudiados.824 Por otro lado, Kawashima
et al. reportan que la fragilizaciéon de los aceros en medios con H2S ocurre
principalmente a un pH por debajo de 6 y a su vez, la maxima pérdida de
ductilidad se presenta a un pH de 4,67.8 Adicionalmente, Snape determina
experimentalmente por extraccion al vacio que la absorcion de hidrégeno
aumenta abruptamente a un pH menor a 4,5 y Treseder reporta que la
resistencia al SSC disminuye si el pH es menor a 4 en soluciones con HS.22.24
En este rango de pH, la especie estable es el HaS disuelto en la solucién,
mientras que la concentracion de las formas disociadas, tales como HS-y S2-,
es despreciable considerando las constantes de disociacion acida del acido
débil, tal como se observa en la Figura 2.5. Por esta razoén, en esta revision se
describiran principalmente aquellos mecanismos que consideran al H2S como
la especie responsable del envenenamiento y su rol en las reacciones de
descarga y recombinacion del hidrégeno, como asi también su absorcion en la
superficie metalica.8:30.31
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Figura 2.5. Mapa de estabilidad de las especies H2S, HS- y S2- de acuerdo
al pH de un sistema cerrado a 25°C.32
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Kawashima et al. proponen que el mecanismo por el cual el hidrégeno ingresa
al acero en vez de recombinarse a H2 en medios con H2S, es la reduccion del
proton del medio promovida por dicho gas cuando se encuentra adsorbida
(H,S,4) en la superficie metalica.8 La base de esta proposicion se realiza
mediante ensayos de polarizaciéon y de permeacion bajo cargas de hidrégeno
realizados a diferentes niveles de densidad de corriente catddica y
modelizando el proceso de acuerdo a la cinética de la absorcién y a la variacion
de concentracion de dicho elemento segun el potencial y el pH.8 A partir de
este analisis, se observa que el aumento de la concentraciéon de HaS no
modifica las pendientes de Tafel de la rama catdédica. Sin embargo, la
diferencia de potencial respecto del potencial de circuito abierto (open circuit
potential, OCP) necesaria para alcanzar una misma densidad de corriente
catodica disminuye con el aumento del nivel de H2S en la solucion.® Por
ejemplo, para electrodos de hierro de alta pureza se observa que en una
solucién libre de HoS se alcanza una densidad de corriente de 0,1 A/em?2 a un
potencial de -820 mVrcs, mientras que en soluciones con una concentracion
de 10> M y 10-2 M de HsS, dicho valor de densidad de corriente se obtiene a -
800 y -770 mVEgcs, respectivamente.®

En el modelo de Kawashima se propone que inicialmente el H2S es adsorbido
en la superficie metalica y a la vez, puede reaccionar con un electrén
hidratado de acuerdo con la siguiente reaccién:

H3Saq + € hiaratado = H25a44 (Ecuacion 2.9)

La siguiente reaccion, responsable de la disminucién en la diferencia de
potencial medido, involucra a los protones adsorbidos en la superficie del
acero:

H,Syz+ Hiy = HyS - Hyg (Ecuacion 2.10)

Donde el HaS acttia como un puente-ligando para que ocurra la reduccion del
hidrégeno, dando lugar a:

H,S--+Hgq = HySqq + Hyg (Ecuacion 2.11)

Si bien la presencia de H2S en una solucion acida disminuye la diferencia de
potencial catédico necesaria para la ocurrencia de la reducciéon del proton a
hidrégeno, el compuesto H,S:-- H,; podria dificultar el transporte de los
atomos de hidrégeno adsorbidos para la formacién de Hz, como asi también,
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1mpedir esta reacciéon mediante el bloqueo de los sitios de recombinacién en
la superficie metalica.3! Segun el modelo de Kawashima, el rol del H2S como
puente-ligando es promover la reducciéon (o descarga) del protéon sobre la
superficie metalica debido a que facilita la transferencia de electrones a
través de la doble capa eléctrica entre el metal y la solucidén, y a su vez,
promueve la adsorciéon y posterior absorcion en la superficie del acero
(Ecuacion 2.8).831 Este ultimo proceso permite la difusiéon de hidrégeno hacia
el interior del material.

Iyer y Pickering proponen un modelo consistente con el de Kawashima que
podria explicar el maximo de susceptibilidad del fenémeno de fragilizacion a
pH cercanos a 4,6. Dichos autores sugieren que la recombinacion quimica
entre atomos Haq se ve impedida cuando aumenta la relacién de concentracion
entre [H2S]/[H*], tanto porque disminuye la velocidad de difusién de los
atomos de Haq 0 debido a que una mayor concentraciéon de H2S favorece el
bloqueo de los sitios potenciales de recombinaciéon en la superficie metalica.3!
Por lo tanto, a una dada concentraciéon de HaS y a valores de pH mayores a 3,
de acuerdo a datos experimentales, la recombinacion electroquimica podria
ganar relevancia, y promover la absorcion de hidrégeno bajo dichas
condiciones.3! A su vez, estos investigadores sostienen que dado que a nivel
local la reduccion (o descarga) del proton (Ecuacion 2.4) puede resultar en un
aumento del pH, no puede descartarse por completo que las especies
disociadas HS- y S2- no intervengan en las reacciones de adsorcién y absorcién
del hidrégeno en el acero.3! Adicionalmente, debe tenerse en cuenta que estos
mecanismos se proponen sblo para potenciales catddicos, en los que la
oxidaciéon del metal y la formacién de capas de sulfuros no son considerados
en el analisis.

Sin embargo, otros autores analizaron el efecto del envenenamiento por HaS
a potenciales de circuito abierto , considerando la reacciéon de oxidacion del
hierro y la formaciéon de capas superficiales que podrian alterar los
mecanismos de absorciéon de hidrégeno en la superficie metalica.?30 Entre
ellos, Berkowitz sugiere que a OCP, el HaS promueve la corrosion del acero y
a partir de los electrones generados por la reaccién anddica del hierro, es
posible el aumento de la cinética de la reacciéon de descarga de hidrégeno, el
cual acaba siendo absorbido en la superficie metalica.? Segun este autor, el
efecto de envenenamiento de la recombinacién de hidrégeno y el incremento
de la absorcion de hidrégeno estan dados principalmente por los productos de
corrosion que se depositan sobre la superficie y la modificacion de esta, mas
que por la presencia de HzS en la solucién. Cabe destacar que los compuestos
de Fe y S son insolubles atin a valores de pH bajos, mientras que los 6xidos
de hierro no son estables termodinamicamente en dichas condiciones.30
Adicionalmente, Berkowitz comparara el flujo de hidrégeno obtenido por
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permeacion electroquimica en medios con y sin H2S en una muestra de acero
despasivada y en otra recubierta de 6xido formado durante el revenido.3° Las
muestras en ambas condiciones superficiales, en presencia de dicho gas en
una solucion acidificada de cloruros a OCP, presentaron valores de densidad
de corriente de permeacion en estado estacionario de dos érdenes de magnitud
mayor a las medidas en medios sin H2S, correspondientes a un 75% de la
corriente de corrosiéon medida a OCP. El autor atribuye esto a la generacion
de una superficie activa en el lado de carga de la membrana debido a la
despasivacion inducida por la corrosion en presencia de HaS, la cual inhibe la
recombinacién de hidrégeno y favorece la absorciéon hacia el interior del
material.30

Finalmente, mediante ensayos de permeacién “fisica’, es decir midiendo la
presion de Hz efundido desde las paredes de un serpentin de acero hacia el
interior del alojamiento del mismo sumergido en una solucién acida con HzS,
Crolet y colaboradores proponen que el efecto del HaS no es el de envenenar
la recombinacién de hidrégeno sino el de promover la reacciéon catddica
protonica.33-35 Esta reaccién, a su vez, seria la responsable de cargar de
hidrégeno al metal mediante un mecanismo de transferencia directa de un H*
hacia el interior del mismo.34 Crolet propone que la especie adsorbida sobre
la superficie metalica son los 1ones HS-, provenientes de la primera
disociacion del H2S, y que un H* hidratado de la solucién migra hacia la
vecindad de dicho adsorbato formando un compuesto, H,S,4s; (Ecuacion 2.12).
Debido a su inestabilidad, el nuevo adsorbato se descompone de acuerdo con
la reacciéon de le Ecuacion 2.13 donde uno de sus H* es absorbido por el metal
y a la vez, es restituido a su condicidn inicial para continuar con la catalisis
de la reaccién catddica proténica:

Hst)lucién + HS(;d - HZSads (EcuaCi()n 2.12)
HySqas = HSzq + Hoetar (Ecuacién 2.13)
Hrucion = Hmetar (Ecuacion 2.14)

Siendo la reacciéon global:

Fembea + 2 H, - Fe}; + 2 HY et (Ecuacioén 2.15)

solucion solucion

Por un lado, este mecanismo asume que un atomo de hidrégeno disuelto en
un metal debe encontrarse como un catién y un electrén deslocalizado. Por
este motivo, la reaccién de transferencia directa (Ecuacién 2.14) mediante el
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pasaje de un proton hidratado en solucién a un protéon apantallado de
electrones en el metal, es energéticamente mas favorable que el mecanismo
clasico de envenenamiento, dado que no requiere del paso intermedio de
reduccion electronica del protén y la posterior adsorciéon a la superficie del
metal. Por otro lado, la ocurrencia de este mecanismo depende de la
estabilidad quimica (segun las condiciones de pH) y electroquimica de una
monocapa de HS- adsorbido en el electrodo. Se encuentra que a potenciales
muy negativos, dicho adsorbato compite por la superficie con el OH- producto
de la reaccion de reduccion del agua, e inclusive se observa
experimentalmente que los niveles de fragilizacién por hidrégeno disminuyen
en ensayos realizados a potenciales menores a -1200 mVrgcs.33 Cabe destacar
que los resultados de los ensayos de permeacion fisica realizados por Crolet,
suponen un alejamiento de la hipétesis del H2S como veneno de la
recombinacién de hidrégeno. En estos se evidencia la efusiéon del hidrégeno
ya absorbido por metal hacia la soluciéon, el cual puede desorberse y
recombinarse quimicamente para formar H2.33 Si bien esta teoria causé en la
bibliografia un impacto menor que la teoria clasica de envenenamiento de la
reaccion de combinacién de hidrégeno, aporta predicciones importantes sobre
la formacién de gradientes de hidrogeno y el efecto sobre el atrapamiento y la
concentraciéon de hidrégeno critica necesaria para la nucleaciéon de fisuras
como se vera en las secciones siguientes.

2.5.2. Solubilidad, atrapamiento y concentracién critica de
hidrégeno

En condiciones de equilibrio termodinamico y a condiciones normales de
presion y temperatura (25°C y presion de hidréogeno de 1 atm), la solubilidad
del hidrégeno en el hierro es muy baja. Sin embargo, se observa en la Figura
2.6 que la misma aumenta gradualmente con la temperatura. En particular,
a partir de la transformaciéon de fase de ferrita-a (BCC) a austenita (FCC) se
registra un incremento considerable de la solubilidad.l” Si se continua
aumentando la temperatura, ocurre el cambio de fase a ferrita-6 (BCC) para
el cual se observa que la isobara de solubilidad de la ferrita-6 (BCC) podria
considerarse una extension de la observada en la fase de baja temperatura.l?
Esto se encuentra en linea con la variacion del parametro de red del hierro
con la temperatura, para el que se observa que luego de la transformacion de
austenita a ferrita-6 el comportamiento es semejante al de la ferrita-a.17 Esta
relacion entre la solubilidad y el tipo de estructura cristalina se puede
considerar asociada al volumen de los sitios intersticiales de cada
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estructura.l” Por ultimo, para el hierro en estado liquido se observa que la
solubilidad de dicho elemento es mucho mayor que en el estado sélido.

Los sitios intersticiales octaédricos de nimero de coordinacién (NC) 6, suelen
alojar atomos cuyo radio respecto del de los de la red cristalina es de 0,59,
mientras que los tetraédricos, NC = 4, disuelven atomos mas pequenos cuya
relaciéon de radios es alrededor de 0,41.17 En particular, para los atomos de
hidrégeno y hierro se verifica una relaciéon de radios atémicos, rH/rFe = 0,42
y experimentalmente, las mediciones de solubilidad de hidrégeno realizadas
a altas temperaturas, indican que los sitios preferenciales donde se halla el
H son los tetraédricos.1”-18 En las estructuras BCC, el sitio octaédrico que se
forma entre dos Atomos del centro de dos celdas, aun siendo mas voluminoso
que los de menor NC, suele presentar asimetria, por lo que la estabilidad de
la estructura en presencia de H es mayor cuando este atomo se aloja en los
sitios tetraédricos.l?” Los intersticios tetraédricos se conocen como “sitios
intersticiales normales de la red” o NILS por sus siglas en inglés (Normal
Interstitial Lattice Site).

Volumen Relativo de Hidrogeno respecto al de Hierro
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Figura 2.6. Isobaras de variacion de la solubilidad de hidrégeno en hierro
de acuerdo a la temperatura.36
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La concentracion de hidrégeno en una red cristalina ideal, c,, en equilibrio
con hidrégeno gaseoso a 1 atm se puede calcular a partir de la ley de acciéon
de masas de la reacciéon de la ecuaciéon 2.16, en funcién de la actividad de
hidrégeno (ay) y la fugacidad del hidrégeno gaseoso (f). La misma puede
expresarse en funcién de la constante de equilibrio de solubilidad, K,,, para
toda presién y temperatura (T en K), donde AG® es el cambio de energia libre
de Gibbs estandar para la reacciéon y R la constante de los gases ideales
(Ecuacion 2.17).

%HZ (- H (Ecuacién 2.16)

enlared Fe

0
Keq = faT’;z = exp (— Ai) (Ecuacién 2.17)

La Ecuacién 2.17 da lugar a la ley de Sieverts (Ecuacién 2.18), donde k es una
constante que depende de la temperaturalll. A su vez, puede utilizarse la
expresion aproximada de ley de Sieverts para bajas presiones de Ho y
reescribirse de acuerdo a lo propuesto por Hirth a partir de resultados de
calculos estadisticos y ensayos de permeacion disponibles en la bibliografia,
como se observa en la Ecuacién 2.19:18

co = k(T) - /pu, (Ecuacion 2.18)

co= 1.85x107% - /py, -exp (—ARLTS) (Ecuacion 2.19)

La Ecuacién 2.19 expresa como la fracciéon atomica de hidrégeno disuelto en
hierro (cy), en equilibrio, aumenta con la temperatura a presiones de hasta
200 atm. A presiones superiores la presion debe ser reemplazada por la
fugacidad. Adicionalmente, se supone constante al cambio en la entalpia
molar de solucién, AHg = 28.6 kd/mol, y la temperatura se expresa en grados

! Debe tenerse en cuenta que la ecuacién 2.18 expresada en funcién de la concentracién y la
presién del Hz es una aproximaciéon a baja presién (<200 atm) de la ley de Sieverts, que en
forma mas precisa debe escribirse en funcién de la actividad de hidrégeno y la fugacidad del
Hos.
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Kelvin (K).18 Cabe destacar que atun para altas temperaturas, las isobaras de
la Ecuacion 2.19 arrojan concentraciones muy bajas de hidrégeno. Sin
embargo, a temperaturas cercanas a la ambiente y en experimentos de
difusion de hidrégeno a través de una membrana de acero, se observa que la
concentracion de hidrégeno, calculada a través de mediciones de la
permeabilidad, no se condice con la concentracion de hidrégeno de equilibrio,
co-37 Adicionalmente, la concentracion varia con el nivel de deformacién en
frio del material y con el tipo de medio, e inclusive puede alcanzar un valor
de concentracion estacionario o de saturacion, c;, mayor a cy.37 Los primeros
en notar este efecto fueron Darken y Smith, quienes también reportaron que
el tiempo de evacuacion de la mitad del hidrégeno incorporado era mayor que
el necesario para absorberlo, como asi también, que ese retraso se acentuaba
cuando el material se encontraba deformado en frio.37 Estos autores sugieren
que el hidrégeno podria haber quedado atrapado en el material debido a la
presencia de imperfecciones en el mismo y que su difusividad dependia de
estas caracteristicas.3” En estos sitios especiales o zonas localizadas, llamadas
trampas, el hidrégeno puede permanecer durante mas tiempo que en un NILS
debido a su mayor energia de interaccién con dicho elemento.!® Los defectos
como vacancias, impurezas, bordes de grano, dislocaciones, precipitados
coherentes o incoherentes de una segunda fase, como asi también la interfaz
entre precipitado y matriz, pueden actuar como trampas de hidrégeno en el
acero.19:38

2.5.2.1. Consideraciones acerca de las trampas de hidrogeno

Las interacciones entre el hidréogeno y las discontinuidades existentes en la
red cristalina pueden conllevar a la iniciacién de fisuras y el crecimiento de
estas hasta un tamano critico hasta alcanzar la propagacién inestable de las
mismas y conllevar a la falla de un componente. Por lo tanto, el estudio de
dichas interacciones segun las caracteristicas de las discontinuidades de la
microestructura resulta fundamental para analizar el deterioro en las
propiedades mecanicas que, a su vez, puede promover el dafio por hidrégeno.

La efectividad de una trampa radica en que la probabilidad de que ocurra un
salto del atomo de hidrégeno hacia la misma debe ser mayor que para que lo
haga desde esta ultima a un sitio normal de la red.!® En una red cristalina
perfecta, la probabilidad de saltos es la misma para cualquier sitio. Sin
embargo, existen dos motivos por los cuales puede variar la energia requerida
para un salto en una red cristalina:19
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1. Presencia de fuerzas que interactian atractivamente con los atomos
de hidrégeno, ya sea por el apantallamiento generado por electrones
en la red cristalina o por su tamano, en tanto que favorecen una
direccion preferencial en los saltos, como se observa en el esquema
1. de la Figura 2.7.

11. Distorsion fisica de la red cristalina, como en 1i. de la Figura 2.7,
donde la probabilidad de salto de un atomo que se encuentra en B
es mayor si lo hace hacia el sitio A.

-7
AE

Figura 2.7. Esquemas de una red cristalina donde existe una direccion
preferencial de salto desde la posicion B hacia A 1) por presencia de
fuerzas atractivas y i1) por distorsion de la red.1®

Pressouyre y Bernstein clasifican a las trampas de hidrégeno segin su origen
en atractivas, fisicas o mixtas, siendo este ultimo el caso mas comun.

Las trampas atractivas pueden deberse a gradientes del potencial quimico
debido a la presencia de fuerzas electrénicas, a campos de tensiones y/o a
variaciones de temperatura.l® En el primer caso, debido el apantallamiento
del hidrégeno en el mar de electrones que supone el enlace metalico, la
presencia de un atomo con un déficit de electrones respecto al hierro generara
una fuerza de atraccién hacia el H para mantener la electroneutralidad local.
A su vez, si en el material hay atomos cuyo tamano es menor al del hierro, se
pueden generar tensiones de traccion en la red hacia las cuales el hidrégeno
se vera atraido. Adicionalmente, podran existir fuerzas atractivas hacia zonas

donde la temperatura sea mayor debido a que esta implica un aumento de la
solubilidad del hidrégeno.19
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Las trampas fisicas son aquellas discontinuidades presentes en la
microestructura que conllevan a su distorsion tales como cavidades, bordes
de grano, interfaces precipitado/matriz y el nucleo de las dislocaciones de
borde.1?

Cabe mencionar que en algunos casos, las fuerzas de interaccién podrian
tener caracter repulsivo y las trampas fisicas a su vez, podrian comportarse
como obstaculos para la difusion del hidrégeno.l® En este caso, las
imperfecciones de la red se denominan “antitrampas” y corresponden de modo
analogo y opuesto a lo descripto anteriormente. Por ejemplo, atomos con
exceso de electrones respecto al hierro o aquellos que por su gran tamano
generan tensiones de compresion en la estructura cristalina pueden alejar a
los atomos de hidrégeno por lo que se denominan repelentes.® Por otro lado,
un precipitado incoherente que no disuelve hidréogeno o una discontinuidad
en la cual el hidrégeno carece de movilidad, son obstaculos. Estos ultimos, si
bien pueden retrasar la difusiéon del hidrégeno, no lo disuelven en la red
cristalina.

Sin embargo, las trampas y antitrampas suelen presentar una combinacién
de caracter atractivo o repulsivo y fisico, como por ejemplo en el caso de
atomos de distinto tamano que se agregan a la red y que a su vez, generan
fuerzas electronicas.1® Podria considerarse que un atomo de cromo en una red
cristalina de hierro ejerceria una fuerza mayoritariamente atractiva y que
debido a los tamanos atomicos similares, el nivel de distorsiéon impartido en
la red es despreciable. Del mismo modo, un atomo de niquel podria ejercer
una fuerza principalmente repulsiva. En la Figura 2.8 se encuentra un
esquema para cada caso mencionado.

Adicionalmente, las trampas pueden ser moéviles, como en el caso de las
dislocaciones, o estaticas, y si se considera su poder de atrapamiento, las
mismas se clasifican en reversibles e irreversibles.1929 A una dada
temperatura, una trampa en la que el hidréogeno permanece durante un
tiempo suficientemente largo, puede considerarse irreversible.’® Por lo
general, son sitios que poseen alta energias de interaccion, |E;| > 58 kd/mol y
por lo tanto, son considerados sumideros de hidrégeno.3%40 Por otro lado, las
trampas reversibles pueden actuar como fuentes o sumideros durante el
transporte de hidréogeno en una red cristalina de hierro.2? A modo de ejemplo,
los bordes de grano de bajo angulo suelen considerarse trampas reversibles
(Er =26 kd/mol) y los de alto angulo al tener una energia de interaccion entre
53 y 59 kd/mol se podrian clasificar como irreversibles.3?
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Trampas Antitrampas

a) Atractiva b) repulsiva o repelente

c) fisica d) obstaculo

e) mixta atractiva/fisica f) mixta repelente/obstaculo

Figura 2.8. Esquema de trampas y antitrampas, donde E; es la energia
de activacion para el salto entre NILS y Er, es la energia de interaccién.?

Formalmente, el caracter reversible/irreversible de las trampas puede
expresarse como la probabilidad de escape del hidrégeno de dicho defecto, p,,
y puede escribirse de acuerdo a la Ecuacién 2.20:19

De = Ko -exp (— %) (Ecuacion 2.20)

Donde K, es una constante de frecuencia, E; es la energia de interaccion del
hidrégeno con la discontinuidad, la cual tiene en cuenta la energia de
activacion para que ocurran la difusién entre sitios normales de red, E;4, y la
energia de atrapamientol|E,|, R es la constante de los gases ideales y T es la
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temperatura en K. La probabilidad de escape disminuye (o el caracter
irreversible de la trampa aumenta) en el caso de imperfecciones cuya energia
de interaccion con el hidrégeno es alta, como asi también para temperaturas
bajas.19

El efecto de las trampas sobre la susceptibilidad a la fragilizacion por
hidrégeno se relaciona con la concentracién critica, C., de dicho elemento para
que ocurra la nucleacion de una fisura. Dicha concentracién critica
corresponde a la cantidad de hidrégeno localizada en una imperfeccién, a
partir de la cual, puede producirse la nucleaciéon y la propagacién de una
fisura de acuerdo al nivel de tensiones a los que se encuentra sometido un
componente. La C, depende del poder de atrapamiento de dicha
1mperfeccion, de la cantidad de hidrégeno que es capaz de disolver, como asi
también de la densidad y la distribucién en la microestructura, como asi
también del campo de tensiones que genera en la red cristalina.2® Por lo tanto,
la presencia de trampas irreversibles en el material podria resultar
beneficiosa si la carga de hidrégeno ocurre durante un evento unico, por
ejemplo: en un proceso de soldadura, dado que al actuar como sumideros de
hidrégeno impide que este se encuentre disponible para difundir hacia
potenciales sitios de nucleacién de fisuras evitando que se alcance alli la C,,
necesaria para la iniciacién y propagacion de grietas.29:40

2.5.3. Efecto del atrapamiento en la difusion y solubilidad de
hidréogeno

La mayor probabilidad de que un atomo de hidrégeno se dirija hacia una
trampa durante su recorrido, sumado al mayor tiempo de permanencia en
ellas, no permite usar las leyes de Fick derivadas de considerar un
movimiento aleatorio de los atomos en la red. Por lo tanto, para describir el
efecto de las trampas en el transporte de hidrégeno es necesario modificar
dichas leyes para caracterizar adecuadamente el sistema, particularmente, a
bajas temperaturas. McNabb y Foster desarrollaron una teoria de
atrapamiento en la que proponen la existencia de una clase de trampas en la
red cristalina de hierro que permite formular un sistema de ecuaciones
lineales para resolver el problema de difusién.4! A su vez, utilizando dicha
teoria para el estado estacionario y bajo ciertas consideraciones acerca de
como se ocupan dichas trampas, Oriani obtiene un coeficiente de difusion

aparente, D,,, que depende de las caracteristicas de la red cristalina como asi

ap»
también, del caracter de las trampas y adicionalmente, describe el problema

de difusién inclusive a nivel experimental.42
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2.5.3.1. Teoria de atrapamiento y desarrollo de McNabb y Foster

Originalmente, McNabb y Foster propusieron la existencia de tres tipos de
sitios especiales de acuerdo a su poder de atrapamiento:4!

1. aquellos donde la interaccién con el hidrogeno es despreciable, y no
retrasan la difusion,

11. sitios en los que la energia de atrapamiento es lo suficientemente
grande para considerar que los atomos que interactian con estos
sitios no se encuentran disponibles para ser parte del proceso de
difusién, y

1.  trampas donde la energia de interaccion con el hidrogeno es
intermedia, por lo que puede permanecer un tiempo considerable en
ellas como para afectar la difusion.

Las trampas de esta ultima clase se denominan activas y se puede
caracterizar segun la siguiente reacciéon, donde X representa una trampa
vacia y Hy una trampa ocupada por un atomo de hidrégeno:

H+ X - Hy (Ecuacion 2.21)

Debido a la naturaleza de las trampas activas, el hidréogeno puede egresar de
las mismas, con una probabilidad media de escape, p., que depende
Unicamente de la temperatura y la naturaleza de dichos sitios (Ecuacién
2.20). La cantidad de atomos de hidrégeno escapando de las trampas activas
por unidad de tiempo en un volumen 6V puede escribirse en funcién de la
cantidad de trampas activas por unidad de volumen, Ny, y la fraccién de
dichas trampas que se encuentra ocupada por atomos de hidrégeno, 6. Por lo
tanto, se puede calcular una velocidad de escape en funcién de los parametros
mencionados:4!

V, = pe Ny 05 8V (Ecuacion 2.22)

De la misma manera, para una concentraciéon de atomos de hidrégeno, C,,
difundiendo en un volumen, §V, existe una velocidad de ingreso hacia las
trampas activas proporcional a la probabilidad media de captura, k, y a la
cantidad de trampas vacias, Ny (1 — 0y) :

v, =k C, Ny (1 —6y) 6V (Ecuacion 2.23)
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S1 se considera que las trampas del grupo 11 no participan en el proceso de
difusién, y que las trampas activas aceptan un solo atomo de hidrégeno y
adicionalmente, se tiene en cuenta que:

1. la concentracién de hidrégeno total en el entorno de un punto x para
un dado tiempo, t, posee una contribuciéon dada por una funcién de
concentracion de hidrégeno difusible, C;(x,t) y otra debido a una
funcién de la cantidad de trampas activas ocupadas, Ny6y(x,t).

2. El aumento de la velocidad con que varia la concentracion total de
hidrégeno esta dado por la suma del flujo correspondiente a la
poblacion de atomos de hidrégeno difusible a través de cada elemento
de area y por unidad de tiempo.

3. Elflujo por area calculado puede reemplazarse por la variacion del flujo
de atomos de hidrégeno por unidad de volumen, es decir, su
divergencia.

Se obtiene la siguiente ecuacién para cualquier volumen V, que considera un
término adicional debido al atrapamiento:

ac,
at

d00x

= div (D, grad C;) (Ecuacion 2.24)

Donde D, es el coeficiente de difusién del hidrégeno en una red de hierro sin
imperfecciones.

Por otro lado, se puede calcular la velocidad de atrapamiento de las trampas
activas, considerando que estas son de un solo tipo, dada por la diferencia
entre la velocidad de captura y escape, donde:

20x

at k CL (1 - Hx) - p 9X (EcuaCién 2.25)

El sistema de ecuaciones constituido por las expresiones 2.24 y 2.25 puede
adimensionalizarse, obteniéndose:
ou ow 2 . s
=V-u (Ecuacion 2.26)

ot ot

";_VTV = lu — pw — vuw (Ecuacién 2.27)
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Si C, es la concentracién inicial de hidrégeno en la muestra y L el espesor de
la muestra a través del cual difunden los atomos, los siguientes cambios de
variables quedan definidos:

u = CL/CO w = NXHX/CO T:DLt/LZ

/1= kaLZ/DL 'u,= pLZ/DL UZCOkLZ/DL

En funcién de la relaciéon entre C, y Ny se pueden diferenciar dos casos de
estudio para el proceso de difusion:

1. Cy > Ny : el efecto del atrapamiento es despreciable y se utilizan las
leyes de difusion segun Fick.

2. Cy < Ny : la presencia de trampas activas efectivamente altera el
proceso de difusién y es posible utilizar el siguiente sistema de
ecuaciones lineales dado que el término vuw de la Ecuaciéon 2.27 se
torna despreciable para bajos niveles de ocupacion de las trampas:

du  ow

_— Yyl s
5. T 5. =Vu (Ecuacioén 2.28)
ow .

5, = Au—pw (Ecuacion 2.29)

Mediante las Ecuaciones 2.28 y 2.29, se puede resolver el problema de
difusién para muestras con distintas geometrias. Cabe destacar que, en el
primer caso, C, > Ny, se utiliza el coeficiente de difusién D; correspondiente
al de una red cristalina sin defectos.

Por otro lado, utilizando las Ecuaciones 2.26 y 2.27 para modelar el estado
estacionario, se puede postular que:

1. Cuando u y w no dependen del tiempo, V2Zu=0 y el perfil de
distribucién de la concentracién de hidrégeno difusible durante el
equilibrio como asi también el flujo durante el estado estacionario, no
dependen de la presencia de trampas ni de su naturaleza, sino de la
concentracion inicial de hidrégeno en la muestra.

2. Cuando se igualan las velocidades de captura y de escape de hidrégeno,
la concentracion de hidréogeno de equilibrio depende de la capacidad de
atrapamiento de las trampas activas: w = Au/(u + vu).
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kCy,
p+kCy,

Expresado en las variables originales: 6, =

Esta condicion puede ocurrir cuando la difusiéon ocurre a través de una
membrana lo suficientemente ancha para asegurar que las poblaciones de
hidrégeno difusible y atrapada disponen del tiempo suficiente para alcanzar
el equilibrio. En este caso, se resuelve el sistema de ecuaciones lineales en
condiciones de estado estacionario y se obtiene que el coeficiente de difusion
del sistema en presencia de trampas depende de la cantidad y naturaleza de
las trampas activas. Adicionalmente, equivale a una fraccion (< 1) del
coeficiente de difusiéon que se obtendria si la difusién ocurriera sélo a través
de sitios intersticiales tetraédricos a una dada temperatura (D;):

(Ecuacion 2.30)

2.5.3.2. Teoria de equilibrio local y desarrollo de Oriani

El equilibrio entre las poblaciones de hidrégeno difusible y atrapado durante
el estado estacionario se denomina “equilibrio local”’. Esta condicion fue
extendida por Oriani para obtener un coeficiente de difusién aparente en
presencia de trampas activas si las mismas presentan un bajo nivel de
ocupacion.4? Asimismo, permite calcular la concentracién total de hidrogeno
en presencia de trampas, Cr = C, + C,.%2

Oriani asume que la densidad de trampas es mucho menor que la de sitios
intersticiales de la red, N, < N, y no afectan la seccién a través de la cual
difunden los atomos de hidrégeno en equilibrio. Por lo tanto, el flujo a través
de dicha seccién puede expresarse por la primera ley de Fick en funcién de la
concentracion de hidrégeno en los sitios de red:

J=- DLE (Ecuacion 2.31)

De acuerdo a los resultados experimentales, el interés se encuentra en
correlacionar el flujo medido con la concentracion total de hidrégeno. Lo cual
es posible expresar mediante un coeficiente de difusién aparente D, que

considere el efecto del atrapamiento:

J=- Dapdd% (Ecuacion 2.32)
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Oriani define una constante de equilibrio dada por la relacién entre la
actividad de hidrégeno en los sitios especiales y en los de red, K = a,/a;.
Asumiendo que no hay interaccién entre los sitios ocupados, la actividad de
hidrégeno puede reemplazarse por la fraccién de sitios ocupados respecto de
los sitios libres para cada poblaciéon de atomos de hidrégeno, expresado en

0;

g o en donde 1 representa a los sitios de red (L) o

forma general como : a; =
a los sitios especiales (x).
Adicionalmente, se asumen concentraciones pequenas de hidrégeno en los

NILS y la fraccion de sitios de red ocupados puede considerarse 6, < 1. Por lo
tanto, la constante de equilibrio resulta:

1 ( O ) (Ecuacion 2.33)

" 6, \1-6,

Dado que las Ecuaciones 2.31 y 2.32 son equivalentes, segun:

C

Dgp = DLZ—C; (Ecuacién 2.34)

Trabajando matematicamente la Ecuacidon 2.34 considerando las expresiones
para Cr y K, que C;, = N, 6,y C, = N, 0,, el coeficiente de difusién aparente
resulta una fraccién del coeficiente de difusién en una red sin defectos, D;.
Dicha fracciéon queda determinada por la relacion entre la concentraciéon de
hidrégeno difusible y atrapado como asi también por el nivel de ocupacion de
las trampas:

CL

Doy = D, CL+Cr(1-6,)

(Ecuacion 2.35)

Asimismo, la concentraciéon total de hidrégeno disuelto puede expresarse
como:

Cr=N,6,+ N, 0, (Ecuacion 2.36)

A partir de las Ecuaciones 2.35 y 2.36, se observa que en presencia de trampas
la difusividad del hidrégeno disminuye y la solubilidad del hidrégeno
incrementa, respectivamente. De esta manera, se podria explicar que el
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aumento de solubilidad de hidrégeno observado por Darken y Smith en los
aceros deformados en frio se debié a la presencia de mayor densidad de
dislocaciones, como asi también que el mayor tiempo necesario para la
evacuacion de este ocurrié debido al mayor tiempo de permanencia en las
mismas.

Por ultimo, cabe destacar que los repelentes y obstaculos al no disolver el
hidrégeno, no modifican la solubilidad, pero si influyen en el retraso de la
difusion a lo largo de la red. Sin embargo, en las mediciones experimentales
no resulta facil diferenciar los efectos de las trampas atractivas y las
repulsivas.19

2.5.4. Mecanismos de fragilizacion por hidrégeno propuestos

Se han propuesto diversos mecanismos atomisticos para describir coémo
ocurre la fragilizacién por hidrégeno en materiales como los aceros, donde
dicho elemento no forma hidruros.2043 Si bien los mismos contintan
discutiéndose debido a las limitaciones experimentales existentes para
demostrar su validez, entre los mas aceptados, se encuentran:

1. Mecanismo de Descohesion Asistida por Hidrégeno o HEDE
(Hydrogen Enhanced Decohesion): propuesto por Troiano en la
década de 1950, se basa en que la presencia de hidrégeno disuelto
disminuye la cohesién de la matriz, dada por la fuerza del enlace
metalico entre los atomos de hierro de la red cristalina.44 Por lo tanto,
la tensidon necesaria para propagar una fisura disminuye con el
aumento de la concentracion de hidrégeno en la red. Esta puede ocurrir
a nivel local debido a fuerzas atractivas dentro de la red y/o distorsién
fisica de la misma, es decir, por la presencia de trampas en la
microestructura que interactian con el hidrégeno aumentando su
tiempo de residencia alli en comparacion con los sitios normales de red
(NILS, normal interstitial lattice site), como se observa de forma
esquematica en la Figura 2.9.45 Por ejemplo, en la punta de una fisura
predomina un estado triaxial de tensiones, y como consecuencia de la
deformacion plastica localizada alrededor de la misma, la
concentracion de hidrogeno puede incrementarse alli hasta alcanzar su
valor critico. De esta forma, la propagacion de dicha fisura se ve
favorecida atin para bajos niveles de tensiones a raiz del debilitamiento
que ocurre en la red.20.43,46
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b) c)

Figura 2.9. Representacion esquematica del mecanismo de HEDE
en el que se debilitan los enlaces interatémicos de a) la red cristalina
por hidrégeno disuelto en la misma, b) por hidrégeno absorbido, c)
hidrégeno atrapado en la interfase matriz/precipitado.4?

2. Mecanismo de Plasticidad Local Asistida por Hidrégeno o
HELP (Hydrogen Enhanced Localized Plasticity): propuesto por
Beachem en 1972, cuyo fundamento consiste en que el hidrégeno
disuelto en la red promueve la plasticidad a nivel microscopico
promoviendo la propagacién subcritica de una fisura que resulta en
una superficie de fractura del tipo fragil a nivel macroscépico.20:43 En
particular, en este modelo la acumulaciéon de hidréogeno en vez de
anclar las dislocaciones mediante la interaccién con el campo de
tensiones asociado a las mismas, promueve su movimiento que a la vez,
resulta en mayor plasticidad incluso a tensiones menores a la de
fluencia (Figura 2.10).47 Seguin la concentracion de hidrégeno disuelto
en la punta de la fisura y el factor de intensificacion de tensiones, el
modo de fractura puede deberse a coalescencia de micro-hoyuelos, como
asi también presentar caracteristicas de cuasi-clivaje o aspecto
intergranular.20

Zona de alta concentracion de H y

/N
Z@ S K\Z‘ON\ZO ) tension hidrostética alta
3 x ¥ X ~*% X “,

\ ST i Zona sin H, de menor deformacion
HoyueIOS localizada, coalescencia de hoyuelos
mas profundos

Figura 2.10. Mecanismo de HELP en el que se observa que el
hidrégeno asiste al movimiento de dislocaciones que da lugar a
plasticidad localizada en la zona préxima a la punta de la fisura.45
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3. Mecanismo de Emision de Dislocaciones Inducida por
Adsorcion o AIDE (Adsorption Induced Dislocation Emission):
propuesto por Lynch en 1976, sugiere que el hidrégeno absorbido
favorece el debilitamiento de los enlaces de la red cristalina dando
lugar a la emision de dislocaciones desde la punta de las fisuras donde
la concentracion de dicho elemento es mayor.4345 La fisura avanza
principalmente por la emision de dislocaciones, como asi también por
la coalescencia de nano-hoyuelos que favorece a la formacion de un
frente de fisura agudo, como se observa en la Figura 2.11.45

o \| Zona de
Emision de &~ Plasticidad
Fé

dislocaciones i

Superficie i A S i S s s
de fractura

Nano-hoyuelos recubiertos
por productos de corrosion b

Figura 2.11. Mecanismo de AIDE en el que la fisura crece por la
nucleacién de dislocaciones asistida por el hidrégeno adsorbido y
la coalescencia de hoyuelos (cavidades) en la zona de plasticidad
localizada en la punta de la misma.4?

A pesar de las diferencias mecanisticas, los tres modelos mencionados se
basan en que una mayor concentracién de hidrogeno absorbido y disuelto en
la red es el principal factor que promueve la propagacion de las fisuras.

2.6. Requerimientos para los aceros de baja aleacion que
operan en medios con H:S

La norma ISO 15156-2 establece los requerimientos metaltirgicos de los
aceros al carbono y de baja aleacién para producciéon de O&G de acuerdo a la
severidad de un medio que contiene H2S.2 En el Anexo A de dicha norma se
determina que un acero al carbono o de baja aleacion resistente a SSC debe
encontrarse en estado recocido, normalizado, normalizado y revenido, o
templado y revenido, y que luego del mismo debe poseer un nivel de dureza
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inferior o igual a 22 HRC (248 HV, 237 HB).2 Respecto a la composicion
quimica, en la norma se limita el contenido de niquel a un valor maximo de
1% p/p.2 Adicionalmente, se excluyen los aceros de corte libre por poseer
niveles altos de azufre y foésforo.2

Sin embargo, mediante calificaciones exhaustivas previas y documentadas
adecuadamente, de acuerdo a los lineamientos especificados en el Anexo B, la
norma permite el uso de componentes con niveles de durezas de hasta 30
HRC. Para llevar a cabo estas calificaciones es necesario conocer las
condiciones de pH local y de presion parcial de HaS del medio, como asi
también sus posibles variaciones en el tiempo.2

A modo de ejemplo, aceros de baja aleaciéon con Cr y Mo, templados y
revenidos, con un nivel de dureza de hasta 27 HRC pueden ser utilizados en
medios correspondientes a la Zona 2 (ver Figura 2.4 o Figura 2.12).2 Por otro
lado, los aceros utilizados para ductos cuentan con requerimientos estrictos
de composiciéon quimica para no comprometer la soldabilidad de los mismos,
aceptandose valores de tensién de fluencia minima especificada (specified
minimum yield strength, SMYS) de hasta 450 MPa, mientras que los niveles
de dureza en soldadura no deben exceder los 280 HV (27 HRC).2

Los limites y consideraciones en procesos de soldadura, deformaciéon en frio,
mecanizado de roscas y estampado para la identificacion de los componentes,
como asi también los tipos de recubrimientos que pueden ser aplicados en los
mismos, son incorporados dentro de los requisitos establecidos en el Anexo A
de la norma ISO 15156-2. En lineas generales, se deben evitar procesos que
den lugar a microestructuras duras o a entallas superficiales, como asi
también aquellos que permitan el ingreso de hidrégeno, como en el caso de los
de electrodeposicion de recubrimientos metalicos.2

La norma ISO 15156-2 también incluye una guia de los grados comerciales de
aceros para componentes tubulares (casing y tubing), conocidos también como
OCTG (oil country tubular goods), que se consideran resistentes a SSC y a su
vez, son aceptados para ser utilizados en la produccién de gas y petréleo
debido a que cumplen los requerimientos establecidos en la seccién A.2 del
Anexo A de la norma, también conocida como Opcion 1. Dichos aceros de
grados comerciales ISO o API no requieren calificaciones previas si operaran
a presiones parciales de HaS (pH2S) mayores o iguales a 0,345 kPa segun la
temperatura de acuerdo a la profundidad del pozo y a tensiones de no mas del
80% de la SMYS. Cabe destacar que por debajo de dicha presién parcial la
norma no establece lineamientos estrictos debido a la baja severidad del
medio, a menos que se utilicen materiales susceptibles a SSC, como en el caso
de aceros de alta tension de fluencia. Por otro lado, se encuentran los aceros
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de grados propietarios disenados para operar en condiciones especificas y
desarrollados por los fabricantes de acuerdo a lo que exige la Opciéon 2 de la
norma internacional, considerando los requerimientos de los Anexos Ay B de
la norma ISO 15156-2 como asi también estandares internos, los cuales
suelen ser aun mas estrictos. Los grados ISO/API2] recomendados por A.2 y
los requerimientos que deben cumplir los grados propietarios para
componentes tubulares de acero se encuentran en la Tabla 2.1
(correspondiente a la tabla A.3 de la norma ISO 15156-2).

Los grados propietarios se fabrican bajo consideraciones rigurosas de
composiciéon quimica y procesamiento, a partir de las cuales se garantizan la
limpieza del acero, el tamano de grano (ASTM 7 o mas fino), la homogeneidad
microestructural y la estabilidad del componente frente a tensiones
residuales originadas durante el temple, debido a que estas se eliminan
mediante tratamientos térmicos posteriores.48 Adicionalmente, estos aceros
son sometidos a los ensayos de calificacién requeridos por el Anexo B para
asegurar la resistencia al SSC, como asi también a una inspeccién exhaustiva
por ensayos no destructivos de la totalidad de los componentes. La ventaja de
este tratamiento de los grados propietarios frente a los grados API
comerciales es que los mismos pueden ser sometidos a cargas de hasta el 85%
SMYS e inclusive, 90% de la SMYS segtn se especifique.48

Como se vio, el desempeno de un acero se encuentra intimamente ligado al
tipo de medio al que estara expuesto. A modo de guia, los aceros de resistencia
mecanica mayor a 550 Mpa (80 ksi) pueden clasificarse en funcién de su
tension de fluencia de acuerdo a los dominios del diagrama pH-ppH2S, tal
como se observa en la Figura 2.12. Sin embargo, para garantizar la operacion
en campo de un componente de acero de manera segura, deberan verificarse
cuidadosamente las clausulas correspondientes segin la norma ISO 15156.

Por otro lado, los requisitos que deben cumplir los aceros resistentes a SSC
utilizados en las plantas de refinacion de petréleo y procesamiento de gas se
encuentran especificados en la norma NACE MR 0103.32 Si bien los agentes
agresivos encontrados en esta industria, es decir, H2S, pH, temperatura,
cloruros, entre otros, son similares a los encontrados en la industria de
extraccion de gas y petroéleo, el estandar NACE MR 0103 hace mayor hincapié
en la soldabilidad de los aceros y en medidas de prevencién de otras formas
de dafio por hidrégeno, como el ampollamiento por HaS y la fisuracion
inducida por hidréogeno (HIC). Esto se debe a que en plantas de refinacién de
petroleo y procesamiento de gas se utilizan aceros con valores de resistencia
mecanica y dureza menores que en las de exploracion y producciéon de petroleo

[2] Se consideran los grados API segtun la Norma API 5CT: “Especificaciéon para Casing y
Tubing’*9, equivalentes a los de la norma ISO 11960.
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y gas. Cabe destacar que en esta norma, el énfasis de los requisitos sobre la
composicion quimica se encuentra Unicamente sobre aceros de corte libre,
donde se debe evitar aquellos que contengan adiciones deliberadas de plomo,
selenio y azufre, con el objetivo de disminuir el contenido de inclusiones en
los aceros. Por otro lado, la norma MR 0103 acentta los recaudos sobre los
procedimientos de soldadura y postsoldadura de componentes, los cuales son
mandatorios.

A lo largo de este trabajo, se hara menciéon a los aceros utilizados en la
industria del O&G para referirse a los componentes que se encuentran
operando en el Aambito de la exploracién, produccién y transporte (upstream),
debido a que por su mayor resistencia mecanica y dureza son los mas
susceptibles al fenémeno de SSC.

0,3 kPa
0,05 psi
A1 I L I
P110
6 0,<140ksi £ .
Zona 0
5_
T P110
1 Q125
o
44 A
7/
_____ L - -
T95
3 Grados
] Propietarios ]
LRI | T MR | oY LR | L L L
107 10" 10° 10 10° 10°

p H.S (kPa)

Figura 2.12. Clasificacion de los aceros en funcién de su resistencia
mecanica y la severidad del medio.24849
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Tabla 2.1. Aceros de grados comerciales segiun API 5CT y de grados
propietarios para servicio agrio (pH2S > 0,345 kPa).2

Tempera- Tension de Fluencia (oy) a T 25°C
tura (T)
minima de <552 552 621 655 758 862 Grados
operacion Mpa | Mpa Mpa Mpa Mpa Mpa Propietarios (GP)
A (<80 (80 90 95 (110 (25
permitida ksi ksi ksi Kksi ksi ksi
para SSC si) si) si) si) si) si)
>65°C Cr-Mo
LAS Q&T
LS80 con
tipo No hay GP Oy,max<760
T95
1a C90 tipo 1 ) grados | (y-Mo Mpay
N80 | tipo1 | "o en API | 1as | HRC<30
H40 | tipo CT < | (A.2.2.3.2.
HRC
J55 Qb 2 y que
K55 cumpla
(A.2.2.
M65 3.3.y Anexo B)
> 80°C L80 No hay ue LAS Q&T
tipo 1 C90 T95 rados k con
1bo . tipo1l | P110 | ® cumpla
N80 | tipo1 en APl | Anexo Oy, méx
CT B) <965 Mpa
>107°C
L80 C90 T95 ) Q125
tipol | tipo1l | tipo 1 tipo Q
Referencias:

2 Tipo 1 se refiere a estado normalizado o normalizado y revenido
b Tipo Q se refiere a estado templado y revenido

Notar que si las temperaturas minimas de operaciéon son mayores a 107°C, es posible
utilizar aceros con tensiones de fluencia de hasta 125 ksi (862 Mpa) dado que
disminuye la probabilidad de que ocurra fragilizacion por hidrégeno porque la
Interaccién con las trampas se ve reducida con la temperatura.

2.7. Efecto del niquel en la susceptibilidad a la fisuracion
bajo tension en H:S de aceros de baja aleacion

El efecto del niquel como elemento aleante en la susceptibilidad al SSC de los
aceros de baja aleacion es controversial desde la ocurrencia de las primeras
fallas por dicho mecanismo en los pozos de petréleo de Canada en 1950.23
Diversos autores han estudiado como afecta el niquel a la resistencia al SSC
pero los resultados divergen entre si y no son concluyentes.24.26.27,50-58 [,q
principal motivacién en comprender su rol en la fisuraciéon bajo tensiéon en
H3S radica en la posibilidad de expandir el espectro de condiciones operativas
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dado que la incorporacion de dicho elemento mejora la resistencia al impacto
de los aceros a bajas temperaturas.512:50,59

En esta seccion se incluye un recorrido por los hitos que determinaron el
limite maximo de 1% Ni p/p establecido en la norma ISO 15156.
Adicionalmente, se describe el efecto del niquel en la susceptibilidad a SSC
cuando dicho elemento es agregado como aleante en los aceros teniendo en
cuenta los aspectos microestructurales, electroquimicos, como asi también los
relacionados con el atrapamiento y transporte de hidrégeno y la presencia de
tensiones.

2.7.1. Antecedentes historicos: primeras fallas en servicio y el origen
de la limitacion en el contenido de niquel

Las primeros reportes de fallas por fisuracién en medios con HaS indican que
las mismas ocurrieron en dos componentes tubulares de acero con 9% p/p Ni
normalizados y revenidos, instalados desde hacia sélo seis dias en pozos de
gas con condensado agrio en Alberta, Canada.?? La composicién quimica y
propiedades mecanicas de dichos componentes se encuentran en la Tabla 2.2.
Por un lado, se contaba con un historial libre de fallas en componentes con la
misma composicion quimica en servicio en otros pozos con condiciones
severas. Por otro lado, la superficie de estos componentes no presentaba
indicios de corrosion. El analisis de las fallas de los aceros con 9% p/p Ni
concluyé que el mecanismo actuante era fisuracién por corrosién asociada a
la presencia de H2S.23 De acuerdo a ensayos posteriores este fenémeno,
descripto por primera vez por L.W. Vollmer, no era necesariamente exclusivo
de los aceros aleados con niquel sino que estaba relacionado con durezas
mayores a 24 HRC y en algunos casos, la susceptibilidad a sufrir dicho
fendmeno aumentaba con la presencia de deformacion plastica en el
material.23 La repercusion de la investigaciéon de L.W. Vollmer originalmente
publicada en el Boletin de Mineria y Metalurgia de Canada deriv6 en la
ediciéon de un volumen especial de la revista Corrosion en 1952 denominada
“Simposio de Fisuracion por Corrosién en HaoS” (en inglés, Sulfide Corrosion
Cracking) y en la creaciéon de un comité de especialistas para investigar este
mecanismo.50

En 1957, una investigacion a cargo de Schuetz y Robertson indic6 que el
fenémeno actuante en las fallas de aceros expuestos a medios con HsaS se debia
principalmente a la absorcion de hidrégeno, presente en el medio o generado
por las reacciones de corrosién, en combinacién con la presencia de tensiones
en el material.6! Este trabajo establecid las bases sobre las cuales se redefinié
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al mecanismo de falla como Fisuracién Bajo Tension en Medios con HsaS
(Hydrogen Sulfide Stress Cracking, conocido actualmente como Sulfide Stress
Cracking, SSC).

Hasta ese momento, los investigadores trabajaban sobre dos hipétesis para
explicar las fallas por SSC:23.61

1. la presencia de una red de martensita en aceros normalizados que
proporcionaba un camino para la propagaciéon de las fisuras, y

2. la transformacion por deformacion de austenita retenida a martensita
y la disminuciéon de solubilidad de hidrégeno entre las fases austenita
y ferrita podria conducir a una sobresaturacion de ese elemento en la
red martensita generando fisuraciéon. Cabe destacar que si bien el
fenomeno de fragilizacion por hidrégeno era conocido y se encontraba
bajo estudio, recién en la década de 1980 Pressouyre publica la teoria
de atrapamiento de hidrégeno en aceros en donde se propone el término
de concentracion critica de hidrégeno2d.

Tabla 2.2. Caracteristicas de los aceros que fallaron en los pozos de
gas agrio en Canada?3

Propiedades mecanicas
Composiciéon quimica [%p/p]
1o=5,1
Acero (16=5,1 cm)
. Oy ouTs Ductilidad

C Mn Si Ni Cr S | HB
[Mpa] | [Mpa] [%]
#1 0,095 | 0,300 | 0,230 | 8,910 | 0,070 | 0,027 | 0,025 700 834 250 28
#2 0,094 | 0,360 | 0,210 | 8,990 | 0,110 | 0,026 | 0,035 836 912 260 28

Paralelamente, el grupo de Fraser, Treseder y colaboradores investigaba los
factores metalurgicos que repercutian en la resistencia al SSC de aceros
comerciales y de laboratorio. Para ello, propusieron un ensayo de flexion en
tres puntos a deformacién constante a una tensién maxima de 825 Mpa en la
fibra externa de una gran cantidad de probetas extraidas de componentes
tubulares, las cuales se exponian a soluciones acuosas con H2S durante varias
semanas.?8 En algunos casos, estos especimenes contenian en su zona central
dos orificios mecanizados de 1 mm de diametro que actuaban como
concentradores de tensiones.2428 A partir de un estudio estadistico de los
especimenes que presentaban fisuras luego de estos ensayos y de la deflexion
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medida, era posible calcular el valor de tensién critica, Sc (en psi x 10-4), para
el cual la probabilidad de falla era del 50%.24 A partir de la correlacion de los
valores de S¢ obtenidos y el desempeno de los mismos aceros en servicio, se
estableci6 un valor limite inferior de S. = 10, por debajo del cual se
consideraba que el material era susceptible a la fisuracién bajo tensiéon en
medios con H2S.24 Si bien el objetivo de estos ensayos era establecer un orden
de mérito del desempeno de los aceros, en los calculos de la tension critica no
se tenian en cuenta los efectos de concentracion de tensiones de los orificios
centrales y en la mayoria de los casos, la tension nominal a la que se sometian
las probetas (825 Mpa) era superior a la tension de fluencia de los aceros
analizados.?4

Entre 1952 y 1968, este grupo analiz6 mas de 100 aceros de distinta
composicidon, microestructura y resistencia mecanica con la metodologia
experimental descripta. Dentro de las contribuciones mas significativas,
Fraser y colaboradores establecen en primer lugar, que la susceptibilidad a
SSC incrementa con la resistencia mecanica del acero.?8 En segundo lugar, a
un mismo nivel de dureza, demuestran que los aceros templados y revenidos
presentan mejor resistencia al SSC que aquellos normalizados y revenidos.28
Respecto al efecto de la composicion, Treseder y colaboradores sugieren que
un contenido mayor a 1% p/p Ni en aceros con durezas menores a 235 HB
arrojaba tensiones criticas, S¢, por debajo del valor 6ptimo y en un rango de 2
hasta 8 psi x 10-4.24 Los autores atribuyeron el aumento de la susceptibilidad
a SSC al contenido de niquel en las aleaciones, dado que los valores de S. para
aceros SAE 4140 (< 0,25 % p/p Ni) eran notablemente superiores a los
obtenidos para los SAE 4340 (1,65 — 2,00 % p/p Ni) como se observa en el
grafico de la Figura 2.13 a niveles de dureza por debajo de 235 HB (247 HV =
21,7 HRC).24 Finalmente, los autores no incluyen una explicacion racional
para el efecto del niquel, aparentemente perjudicial, en la fisuracién bajo
tension de LAS en medios con HsS.
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Figura 2.13. Tension critica obtenida por ensayos de flexién en tres puntos
en funcién de la dureza para aceros SAE 4340 y SAE 4140 bajo distintos
tratamientos térmicos.24 Las lineas de trazo representan los limites en la
tension critica (Sc = 10) y dureza (235 HB).

2.7.2. Limitacion al contenido de niquel: repercusiones

El trabajo de Treseder y Swanson que propone que la presencia de niquel
podia aumentar la susceptibilidad a la fisuracién bajo tensiéon en Hs2S de los
aceros de baja aleacion fue rapidamente argumentado por otros
investigadores.?¢ Entre ellos E. Snape, cuestiondé en primer lugar que la
presencia de orificios centrales en las probetas podria dar lugar a
solicitaciones de hasta cinco veces el valor de la tensién de fluencia de los
aceros, las cuales no fueron tenidas en cuenta en los calculos de S..24.26
Mientras que respecto al contenido al niquel, al tratarse de un elemento
estabilizador del campo austenitico, las temperaturas criticas superior Acs e
inferior Aci podrian disminuir con un incremento de ese elemento. En
consecuencia, en un tratamiento de revenido es posible que por error se
supere la temperatura critica inferior Aci, o eutectoide, causando la formaciéon
de una fraccién de austenita que durante el enfriamiento final podia
transformarse a martensita (sin revenir), perjudicando el desempeno del
material en medios con HsS. Snape consideraba que en vez del niquel, la
presencia de esta microestructura susceptible era la responsable de los altos
niveles de dureza, como asi también de los valores de tension critica de hasta
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2 psi x104 reportados en los aceros SAE 4340 templados y revenidos, en
algunos casos hasta 704°C.26

Cabe destacar que la determinacion del efecto del niquel, entre otros aleantes,
sobre las temperaturas criticas fue investigado empiricamente por Andrews
a partir de una base de 150 aceros de hasta 0,6% p/p C, 5% p/p Cr y 5% p/p
Ni.62 En particular, por cada unidad de Ni en la composiciéon (en % p/p)
determiné una reduccién de 16,9°C en la temperatura Ac;.62

Por lo tanto, en aceros SAE 4340 en los que el contenido de Ni se encuentra
entre 1,50 y 2,00 % p/p, la temperatura critica inferior Ac: puede disminuir
de 723°C hasta 689°C. Considerando el efecto de todos los aleantes, para el
acero SAE 4340 revenido a 704°C por Treseder y Swanson, la ecuaciéon de
Andrews arroja valores entre 700°C y 694°C para la temperatura eutectoide.
Desde el punto de vista microestructural, optimizar la composicion quimica y
los tratamientos térmicos para evitar la presencia de fases perjudiciales
resultaria mas relevante que limitar el contenido del niquel
independientemente de estos otros aspectos.

2.7.3 Estandares y normalizacion de ensayos de laboratorio

A partir de las investigaciones llevadas a cabo por el comité de especialistas,
en 1975 se publica la primera norma, NACE MR 0175, que establece los
requerimientos que deben cumplir los materiales ferrosos y no ferrosos
utilizados en la industria de la produccién de gas y petrdleo que seran
expuestos a medios con HsS. De este estandar se desprenden los
requerimientos de la norma ISO 15156-2 para aceros de baja aleacién
mencionados anteriormente, en los cuales se incluyen el limite maximo de 1%
p/p en el contenido de niquel y un valor de dureza menor a 22 HRC para
asegurar una buena resistencia al SSC.!

En 1977 NACE publica la primera version de la norma NACE TM 0177 que
unifica los ensayos en laboratorio para determinar la resistencia a la
fisuracion bajo tensiéon en HaS. La misma incluye la descripcion de cuatro
métodos de ensayo para probetas sometidas a medios acuosos en donde se
burbujea una mezcla gaseosa de N2 y H2S cuyas proporciones dependen de la
presion parcial de este ultimo gas con que se requiera realizar el ensayo.%3 Los
ensayos se clasifican segin:63

1. Método A: consiste en ensayos sobre probetas de tracciéon sometidas
a carga constante por debajo de la tensién de fluencia durante al menos
720 horas para asegurar la resistencia al SSC.
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2. Método B: ensayo de flexién en tres puntos de un lote de probetas
suficientemente grande para obtener una estadistica de la tension
critica para la cual se observa una probabilidad de falla del 50% a
partir de la deflexién de la probeta.

3. Método C: se utiliza para ensayar tubos o probetas planas que son
deformadas en forma de C sujetadas por un tornillo pasante en los
extremos, a partir del cual se obtiene la tension circunferencial maxima
para la cual no se registran fallas luego de 720 horas.

4. Método D: ensayos de probetas de fractotenacidad que contienen una
pre-fisura, la cual se solicita a deflexién constante mediante una cuna
metalica (del mismo acero de la probeta) con el objetivo de medir la
capacidad de arresto de fisuras. Es el Gnico ensayo de la norma que se
independiza de la etapa de iniciacién de fisuras ya que se pre-fisura la
probeta previo a introducir la cuna y a exponerla al medio corrosivo
durante al menos 14 dias.

El alcance y las limitaciones de estos ensayos, como asi también los
parametros que se analizan en cada método se describen en el Capitulo 5 de
esta tesis.

En 1995, la Federacion Europea de Corrosion publica el estandar EFC-16 que
condensa los requerimientos sobre los aceros que seran utilizados en la
industria de produccion de gas y petrdleo en medios que contienen HsS. En
2003, se publica la norma ISO 15156, de caracter internacional, con el objetivo
de unificar criterios entre NACE MR 0175 y EFC-16. Ese mismo ano, NACE
publica la norma MR 0103 con los requisitos necesarios para los materiales
que operan en medios acuosos con H2S en la industria de la refinacién de
petréleo. Dentro de estos requisitos, el contenido de niquel no es restringido.
En la Figura 2.14 se observa una linea de tiempo con los eventos mas
importantes relacionados al mecanismo de SSC desde la ocurrencia de las
primeras fallas hasta la actualidad.
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Figura 2.14. Linea de tiempo de los hitos mas significativos en la historia
del mecanismo de la fisuracion bajo tension en medios con H2S.

Una comparacion de los requisitos para los aceros de baja aleacién segun las
normas NACE MR 0175, EFC-16 e ISO 15156-2 se encuentran en la Tabla
2.3.

Tabla 2.3. Comparacion de los requisitos de las normas para aceros de baja

aleacién en medios con HsS.

NACE MR 0175 EFC 16 ISO 15156-2

(Ultima Ed. Rev. 2002) (3% Ed. Rev. 2009) (37 Ed. Rev. 2015)

22 HRC maximo 22 HRC (248 HV 6 237 | Opcidn 1: 22 HRC maximo

HB)

Sies mayor a 22 HRC y no Opcién 2: hasta 30 HRC
estd cubierto por el | Siempre que el material | cumpliendo los ensayos de
estandar debe | presente microestructura | calificacién segin Anexo
presentarse a votacion por | homogénea. B.

un comité especialista.
Para el caso de LAS al Cr

y Mo acepta hasta 26
HRC.

Nivel de dureza
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Tabla 2.3 (cont). Comparacion de los requisitos de las normas para aceros

de baja aleacién en medios con H»S.

Microestructura

No hace referencia.

Restringe la presencia de
microestructuras

perjudiciales mediante el
control de la
homogeneidad y ausencia
de martensita sin revenir.

No hace referencia.

Tratamientos térmicos?2

Recocido
Normalizado
Normalizado y revenido

(Normalizado, opcional)
austenizado, templado y

revenido.

Si el
deformado en frio hasta
un nivel de 5% medido en

componente es

la fibra méas externa del
mismo, debe ser aliviado
térmicamente de acuerdo
al cédigo ASME, S.VIII,
Div. 1, a menos que se
realice el alivio de
tensiones a 595°C como

minimo.

Para componentes OCTG
recomienda Templado y
Revenido.

Si el
enderezado en frio (por
debajo de 510°C) debe ser
aliviado térmicamente al

componente es

menos a 480°C.

También establece
requerimientos de alivio
térmico para el caso de
componentes deformados

en frio.

Recocido
Normalizado
Normalizado y revenido

(Normalizado, opcional)

austenizado, templado y
revenido.

,

2

on quimica

Composici

< 1% p/p N1

Exceptiia a los aceros de
corte libre.

En caso de soldadura, se
pueden utilizar electrodos
consumibles con 2,2% p/p
Ni como maximo, siempre
que se verifiquen los

requerimientos de dureza.

S1 bien exceptia a los
aceros de corte libre si su
dureza es menor a 160
HB, no recomienda su uso
para servicio agrio (zonas
1,2y 3)

< 1% p/p N1

Exceptia a los aceros de
corte libre.

a Se incluyen tnicamente los requerimientos para tratamientos térmicos del material base. Los
tratamientos necesarios para soldaduras no fueron considerados en esta revision.
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2.7.4. Efecto del niquel en la iniciaciéon y propagacion de fisuras por
SSC

La controversia generada por la restriccion del contenido de niquel basada en
los ensayos de Treseder impulsé diversas investigaciones.26.27.55,56,64,65 Kn esta
seccion se describiran los mecanismos propuestos para explicar el efecto del
niquel en la resistencia a la fisuracién bajo tension de LAS en presencia de
HsS. Debe tenerse en cuenta que los aceros utilizados no sélo contenian
niquel, sino también otros elementos aleantes como cromo, molibdeno y
vanadio, y en algunos casos en rangos de composiciéon variable. Por lo tanto,
las relaciones entre el niquel y dichos elementos puede influir en los
resultados reportados.

2.7.4.1. Efecto del niquel en la iniciacion de fisuras

La iniciacion de fisuras por el mecanismo de fragilizacién por hidrégeno en
un acero de baja aleacion depende del tiempo necesario para alcanzar la
concentraciéon critica de hidrogeno en las zonas de microestructura
susceptible a una dada temperatura.26 La presencia de precipitados y
segundas fases, como la martensita sin revenir, actian como trampas de
hidrégeno.

En aceros con niquel, un tratamiento térmico de revenido realizado
incorrectamente podria dar como resultado martensita sin revenir, cuya
presencia aun en muy pequenas cantidades es suficiente para deteriorar la
resistencia a la fisuracién.26 Snape demuestra que en aceros de laboratorio
con 2,5% p/p Ni templados y revenidos a temperaturas superiores a su Aci
para obtener martensita sin revenir, la tension maxima a la que no presentan
riesgo de fisuracion bajo tension en medios con HaS es cercana al 30% de su
tension de fluencia (555 Mpa).26 Por otro lado, un acero con el mismo nivel de
niquel, templado y revenido para obtener una microestructura homogénea de
martensita revenida, con una tensiéon de fluencia de 476 Mpa resiste a la
fisuracién aun en presencia de deformacién plastica por encima de la
fluencia.26

Cabe destacar que la diferencia en resistencia mecanica entre ambos
materiales es debida a la presencia de martensita sin revenir. La presencia
de esta fase perjudicial puede ser mitigada mediante la aplicacién de un
segundo revenido para obtener martensita revenida.26 Sin embargo, en aceros
que contienen cromo, molibdeno y vanadio, donde es necesario revenir a
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temperaturas cercanas a la Ac; para disminuir la dureza, aumenta el riesgo
de obtener martensita sin revenir.22.24

Ademas de los efectos microestructurales sobre las temperaturas criticas, la
presencia del niquel puede influir sobre el fenémeno de corrosiéon agria.
Diversos autores han sugerido que dicho elemento promueve la iniciacién de
fisuras a partir de la formaciéon de picaduras/cavidades profundas o
trincheras (en inglés, fissures o trenches) en aceros normalizados, templados
y revenidos con hasta 5% p/p Ni, expuestos a medios con HaS a potenciales
anddicos o a circuito abierto y a tensiones por debajo de la de fluencia.2853,55-
57,65-67 Aunque la formaciéon de estas cavidades se ha observado en aceros sin
niquel, se considera que depende, principalmente, de la severidad del medio
y del nivel de tensiones aplicado, como asi también de la resistencia mecanica
del acero y del tiempo de exposicién.67

Dichas cavidades o trincheras pueden actuar como concentradores de
tensiones y favorecer la iniciacion de fisuras bajo tensién por H2S.28:65 Muchos
autores han reportado la presencia de fisuras agudas a partir del fondo de
dichas indicaciones.28.5455.6566 En base a estas observaciones, Yamane y
colaboradores propusieron un mecanismo denominado “corrosién por camino
activo” (en inglés, active path corrosion, APC) en el que la formaciéon de
cavidades controla la iniciacién del fenomeno de fisuracién bajo tensién en
medios con H2S, mientras que la propagacion de las fisuras es un proceso que
se debe a fragilizacion por hidrégeno. En la Figura 2.15 se observa una
representacion esquematica del mecanismo de APC.

Sin embargo, algunos investigadores también han sugerido que el niquel
podria formar capas de sulfuros que restringen la entrada de hidrégeno a
medida que las mismas crecen con el tiempo.65 Este efecto “protector” fue
evidenciado mediante ensayos de permeaciéon de hidrégeno realizados en
probetas de 2 mm de espesor de acero templado y revenido, con y sin niquel,
utilizando una celda de carga conteniendo una solucién acidificada, con
cloruros, saturada con H2S de un lado de la probeta y del otro, se oxido el
hidrégeno en una celda con NaOH 1N a un potencial de +200 mVEgcs. La
concentracion de hidrogeno fue calculada a partir del flujo de hidrégeno y el
coeficiente de difusion en las condiciones iniciales y al cabo de una semana.
En ese periodo se observé una disminuciéon en la cantidad de hidrégeno
absorbido del 60%, 63% y 77% para aceros con contenidos de niquel de 0,04%,
0,79% y 1,77% pl/p, respectivamente.®> Cabe destacar que los aceros
analizados ademas contenian 0,65% p/p Cr y 0,19% p/p Mo. Los autores
sugieren que el efecto protector de las capas de sulfuro podria estar
relacionado con un aumento en la velocidad de formacién de las mismas
debido a la presencia del niquel.65
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Debe tenerse en cuenta que en condiciones donde estas capas no pueden
crecer, por ejemplo bajo proteccién catdodica de los componentes, algunos
investigadores sugieren que la presencia del niquel como aleante en el acero
podria promover la entrada del hidrégeno.6> Sin embargo, otros autores
sostienen que la absorcién y difusion de hidrégeno no se ven alteradas con el
contenido de niquel.5455

?) Solucion .
’S) b de H,S ) H)
HowH

2 D D
HowH

Capa
de IS YN BTSN
FeS APC APC APC
Fragilizacion
por Fragilizacion
Hidrégeno por
Hidrégeno
Acero falla

Figura 2.15. Representacion esquematica del mecanismo de SSC en el
que las cavidades actian como iniciadores de fisuras que propagan por
fragilizacion de hidrégeno.

2.7.4.2. Efecto del niquel en la propagacion de fisuras

La propagacion de fisuras es un proceso discontinuo en los mecanismos que
involucran carga de hidrégeno y tensiones.22 En estos, el avance de una fisura
depende del tiempo necesario para que el hidréogeno difunda hacia la zona de
triaxilidad debido a la presencia de concentradores de tensiones, dando lugar
a superficies de fractura caracteristicas del proceso de cuasi-clivaje
transgranular en aceros de resistencia mecanica intermedia.?2 Snape
demostré que el mecanismo de propagacion de fisuras es independiente del
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proceso de carga de hidrogeno en el acero, ya sea por la aplicacién de una
corriente catddica o por corrosion del acero en un medio con H2S.22 En este
ualtimo caso, la formacién de picaduras y cavidades en la superficie del acero
puede dar lugar a concentradores de tensiones que conllevan al material a un
estado triaxial de tensiones alrededor de los mismos. Adicionalmente, debido
a las reacciones de hidrélisis de los productos de corrosion y la consecuente
acidificaciéon dentro de la picadura, puede ocurrir el aumento de la cantidad
de hidrégeno disponible alli que puede ser absorbido por la punta de la
fisura.22.68

En ensayos realizados de acuerdo al método D, para probetas de aceros
templados y revenidos por debajo de Aci con contenido de niquel variable
algunos autores reportan que a una misma tensién de fluencia, un aumento
de niquel se refleja en una mejora de la fractotenacidad medida como un
aumento leve en Kissc, inclusive en aceros con 1,77% p/p Niy 3% p/p con
tensiones de fluencia de 770 Mpa y 765 Mpa, respectivamente .54.55.65 Por otro
lado, Yamane sugiere que en aceros de hasta 1% p/p Ni, el contenido de este
elemento no afecta la propagacion de fisuras, aunque reporta una
disminucién del Kissc medido experimentalmente de acuerdo el método D,
cuando aumenta la presion parcial de Ha2S.55 Los ensayos de fractotenacidad
realizados por Payer, demuestran que aceros comerciales con 2,85% p/p Ni
tratados mediante temple y doble revenido presentan valores de Kissc
similares a los de aceros sin niquel con microestructura de martensita
revenida (~ 40 MPa.m-12).56 Adicionalmente, para aceros con la misma
composicion quimica y 2,11% p/p Ni, un segundo tratamiento de revenido
mejora notablemente la fractotenacidad (~ 32 MPa.m12) respecto de la
obtenida para un temple y revenido simple (~ 27 MPa.m-12). Sin embargo,
aceros con la misma composicion quimica, templados y revenidos a
temperaturas cercanas a Ac1 mostraron una disminucion del 36% en Kissc
respecto del acero con el doble revenido (~ 20 MPa.m-1/2),

Por lo tanto, la microestructura tendria mayor efecto en la propagacion de
fisuras que el contenido de niquel. Si se asume que la propagacion de fisuras
se encuentra controlada por un proceso de difusion de hidrégeno, entonces, la
influencia de la microestructura cobra una relevancia preponderante.26 En
este sentido, las microestructuras de carburos esferoidizadas absorben menos
hidrégeno, tienen mayor difusividad y son menos susceptibles a sufrir
fragilizacion que los aceros ferritico-perliticos y la martensita sin revenir.26
La presencia de esta ultima fase es la que mayor deterioro causa en la
resistencia al SSC.5456:65 Yoshino y colaboradores, reportan que esto ocurre a
partir de un nivel superior a 5% (en volumen) de martensita fresca en el
componente, lo que a su vez, promueve la fisuracion intergranular (por bordes
de granos austeniticos previos) caracteristica de la fragilizacién por hidréogeno
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en aceros de alta resistencia mecanica.’* De acuerdo a Yoshino, esto podria
ocurrir dado que los listones de martensita dentro de un grano impiden la
deformacion plastica en él mientras que en los bordes del mismo se favorece
el endurecimiento por deformacion.>4

2.8. Reemplazo del burbujeo con H:S por sales de tiosulfato

La adicion de sales de tiosulfato (S2032-) a soluciones de cloruros acidificadas
fue propuesta originalmente por Tsujikawa y colaboradores como alternativa
al burbujeo de H2S para investigar el comportamiento a la fisuracién bajo
tension en presencia de sulfuros de aceros de baja aleacién.69

Los ensayos realizados por Tsujikawa y colaboradores verificaron que, a
circuito abierto, el tiosulfato reacciona sobre la superficie del acero en medio
acido generando una capa compuesta de mackinawita y pirrotita similar a la
que se encuentra en presencia de H2S.69 Estos autores proponen que debido a
que el tiosulfato es un ion metaestable, se puede reducir a azufre segun la
Ecuacion 2.37. A su vez, el azufre puede reducirse a H2S en la vecindad del
electrodo de acero de acuerdo a la reaccion 2.38.

S,03%"(ac) + 6 H*(ac) + 4e~ - 25 (s) + 3 H,0 Ecuacion (2.37)

S+ 2H*(ac) + 2e” - H,S(9) Ecuacion (2.38)

Respecto a la optimizacion de la cantidad necesaria de tiosulfato, Tsujikawa
et al. comprobaron mediante ensayos de traccién a velocidad de deformacién
lenta (slow strain rate test, SSRT) en aceros al carbono y en LAS templados y
revenidos, que la mayor pérdida de ductilidad por SSC se alcanzaba cuando
se utilizaba una concentracion de 103 M de Na2S203 en una solucion base con
5% p/p NaCl acidificada con 0,5% p/p de acido acéticol31.69 Dicho nivel de
fragilizacion era comparable al obtenido en ensayos de SSRT con una solucién
de agua de mar artificial saturada con HaS a 1 atm.%® A su vez, los autores
midieron la maxima concentraciéon de hidrégeno absorbido en ensayos de

(31 La solucién con 5% p/p NaCl y 0,56% p/p HAc saturada con Ha2S a 1 atm se conoce como
NACE TM 0177 A, tiene un pH de 2,7 y es la requerida por la norma NACE TM 0177 para
medir la resistencia a SSC en ensayos de laboratorio de acuerdo a los métodos A, C y D.63
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permeacion utilizando la misma soluciéon base mencionada cuando contenia
10-3 M de K2S20s, lo cual podria justificar el mayor grado de fragilizacion
observado para esa condicion.69

En una revision reciente de este método alternativo al burbujeo de HaS,
Kappes determiné la relacién entre la concentraciéon de tiosulfato y la presion
parcial de dicho gas si se burbujeara una mezcla de N2 y HeS a 1 atm a 25°C
en una celda de corrosién con un electrodo de trabajo de acero expuesto a
circuito abierto.’” Para ello consider6 que el H2S generado en el estado
estacionario en la celda a partir de una soluciéon base NACE TM 0177 A con
adiciones de tiosulfato entre 10-1 y 104 M y burbujeo constante de Ng, podia
ser medido indirectamente a través del S?- retenido en una trampa de 0,01 M
NaOH colocada en la salida de gases de la celda.” En particular, trabajando
con la solucion NACE TM 0177 A a presién atmosférica, este autor reporta
que la concentraciéon de H2S en la superficie del acero en presencia de una
concentracion de tiosulfato de sodio de 10-3 M, equivale a la que se obtendria
en la misma solucién si se burbujease una mezcla de 0,56 kPa de H2S en N,
Mediante ensayos de permeacion electroquimica de acero al carbono, Kappes
et al. determinan que para el mismo rango de concentraciones de tiosulfato
mencionado, la concentracion maxima de hidrégeno absorbido se obtiene
cuando [Na2S203] = 10-3 M.7! Adicionalmente, se obtienen valores de densidad
de corriente estacionaria similares al contrastar el transitorio de permeacion
obtenido con el correspondiente al de una solucion NACE TM 0177 A saturada
con HsS a una presién parcial de 0,56 kPa.”! Si bien cuando [Na2S203] = 10-2
M en la solucién NACE TM 0177 se reporta una equivalencia con una presion
parcial de 1,5 kPa de H2S en términos de concentracion de H2S sobre la
superficie del acero, el transitorio de permeacion obtenido para dicha solucién
resulta casi despreciable.’0.71 Esto podria deberse a la formaciéon de capas de
sulfuros de gran espesor que impiden la absorcion de hidrégeno en la
superficie metalica.?1.72

2.9. Motivacion de esta tesis

La revision bibliografica de este capitulo tiene como objetivo introducir el
tema de esta tesis, pero ademas, pone de manifiesto que aun persisten
preguntas sin responder cuando se intenta racionalizar el efecto del niquel en
la resistencia a la fisuraciéon en medios con sulfuros de los aceros de baja
aleacion.
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Por lo tanto, la motivacion de este trabajo es intentar clarificar qué rol cumple
el niquel en la iniciacién y propagaciéon de fisuras de SSC. Para ello se analiz6
el tipo de capas de sulfuros que se forman en aceros con niquel, debido a que
en la bibliografia no se encuentra descripto en profundidad para dichos
materiales. Adicionalmente, se determiné si en presencia de dichas peliculas
se favorecen los procesos de corrosion localizada que pueden dar lugar a la
iniciaciéon de fisuras. También se realizaron ensayos de permeacion de
hidrégeno bajo carga gaseosa, en ausencia de dichas capas de sulfuros, para
caracterizar la difusividad y la solubilidad de dicha especie en funciéon del
contenido de niquel en los aceros. Aunque en la comunidad cientifica se acepta
que el proceso de propagaciéon de fisuras de SSC es un caso de fragilizacion de
hidrégeno, algunos autores suponen que el mismo podria estar asistido
anddicamente30:66, Por lo tanto, se realizaron ensayos de traccion a velocidad
de deformacién lenta en tres condiciones electroquimicas: a potenciales
anoédicos, para favorecer la disolucion del metal, y catddicos, para asegurar la
evolucion de hidréogeno, como asi también de circuito abierto. Cabe destacar
que a OCP la velocidad de las reacciones anddicas se iguala a la de las
catddicas, y que ademas representa la condicién operativa del lado interior de
los componentes ya que la proteccién catédica puede aplicarse iinicamente en
el exterior de los mismos. La elecciéon de dicha técnica permitié que por un
lado, ocurra la difusién de hidréogeno desde la superficie de las probetas hasta
el interior de las mismas, la cual se complementd a partir del analisis de la
cinética del transporte de dicho elemento en funcién del contenido de niquel
de cada aleacion. Por el otro lado, la velocidad lenta de deformacién también
permitié que ocurran las reacciones de oxidacion y la formacion de la capa de
sulfuros en la superficie de las probetas ensayadas. De esta manera, con la
combinacion de ensayos de corrosion, permeacion de hidrégeno y de traccién
a velocidad de deformacién lenta a distintos potenciales electroquimicos, se
intenta aclarar el mecanismo de fisuracién asistido por el medio en presencia
de sulfuros de aceros de baja aleacién en funcion de su contenido de niquel.

Esta investigacion fue realizada gracias al soporte financiero de las empresas
YPF Tecnologia, Tenaris y General Electric, con el aval de CONICET, y en
conjunto con la Universidad de Ciencia y Tecnologia de Noruega y el Centro
de Corrosion de la Universidad de Curtin, lo que demuestra que resolver estas
cuestiones posee interés tecnologico y cientifico, a nivel global.
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Efecto del niquel en el comportamiento
electroquimico de aceros al carbono

La formacion de capas de sulfuro de hierro podria tener un rol importante en
la corrosion localizada que sufren los aceros debido a la baja solubilidad que
poseen las mismas en presencia de soluciones acidas con H2S.1 A su vez, la
adicién de niquel como elemento aleante en los aceros de baja aleacién podria
alterar tanto el comportamiento electroquimico del material a circuito
abierto, como a potenciales anddicos y catdodicos e influir en la fisuracién bajo
tension en medios con sulfuros, debido a que dicho elemento es conocido por
promover la recombinacién de hidrégeno.? Adicionalmente, la utilizacion de
sales de tiosulfato como método alternativo al burbujeo de HaS fue propuesta
a comienzos de la década de 1990 y si bien fue estudiada para aceros al
carbono, no se encuentra en la bibliografia una caracterizacién electroquimica
del sistema cuando el material posee mas de 1% p/p Ni.34 En este capitulo se
incluye un estudio del efecto del niquel en el comportamiento electroquimico
de aceros al carbono y de baja aleacion. Para ello, se utilizaron técnicas de
polarizacién potenciodinamicas a potenciales anddicos y catéodicos como asi
también, medicién de la evolucion del OCP (open circuit potential) durante 72
horas. En todos los casos se utilizé la solucion NACE TM 0177 A con y sin
adiciones de tiosulfato, inicialmente desaireada con Na. Se caracterizé la capa
de sulfuros con microscopia electronica de barrido (MEB), espectrometria de
fluorescencia de rayos X dispersiva en energia (EDS) y difracciéon de rayos X
(DRX) con incidencia rasante. Los resultados obtenidos se contrastaron con
los reportados por otros autores en soluciones con HsS, y simuladas con
tiosulfato.

3.1. Introduccion

La corrosién del acero en medios acidos con H2S da lugar a la formaciéon de
capas de sulfuro de hierro cuyas propiedades protectoras dependen del tipo
de sulfuro, su cinética de formacién y su posibilidad de reparacién, como asi
también de las condiciones del medio, como por ejemplo: concentracién de
HsS, presencia de iones agresivos, pH, temperatura y de las caracteristicas
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hidrodinamicas de la soluciéon.! Adicionalmente, mediante los diagramas de
equilibrio de Pourbaix es posible conocer las especies termodinamicamente
estables en una dada region segun ciertos rangos de potencial y pH. En las
Figuras 3.1, 3.2 y 3.3 se incluyen los diagramas de equilibrio de potencial
versus pH a 25°C para los sistemas H2S-H20, Fe-H20 y Fe-H2S-H»20,
respectivamente. En todos ellos, las lineas de trazo corresponden a las
reacciones catodicas de reduccion de hidrégeno y del oxigeno, en condiciones
estandar de presion y temperatura, de acuerdo a:

Ht+e™ - 1/2 H, (g) E [Venn] = -0,059 pH (Ecuacion 3.1)

1/,0,(9) +2e™ + 2H* > H,0 E [Vexul = 1,229 -0,059 pH (Ecuacién 3.2)

En el diagrama correspondiente a H2S-H20, se observa que el dominio de
estabilidad del HaS es a pH acido (menor a 8) y en un amplio rango de
potenciales. En esa misma regiéon de pH, el hierro metalico es estable a
potenciales menores a -0,6 Venu , mientras que a potenciales mas nobles, es
posible la ocurrencia de la reaccién de oxidacién de Fe a Fe2t. Adicionalmente
a mayores potenciales y a medida que la acidez disminuye, es posible la
formacién de 6xidos protectores en la superficie metalica, como el caso de
Fes04 para pH neutros y alcalinos. Cuando se estudia el sistema combinado
Fe-H2S-H20, se obtiene que para soluciones con pH menor a 5, a medida que
el potencial es cada vez mas noble la formacion de FeS: es cada vez mas
favorable.l Al aumentar el pH por encima de dicho valor, se observa que es
posible la presencia de otras especies de sulfuro, de mayor valencia, y que dan
lugar a la formacién de FeS en la superficie del acero.! A su vez, si el potencial
continlda creciendo, es posible incluso la formacién de 6xidos de hierro, cuya
estabilidad dependera del pH del medio.! Debe tenerse en cuenta que los
dominios de estabilidad de estos diagramas fueron calculados para una
actividad unitaria tanto para el HaS como para los productos de su reacciéon
de disociacion, HS-y S2, por lo que una concentraciéon menor de dicha especie,
podria reflejarse en una reduccion de los rangos de pH y potencial donde estas
especies son estables.! En particular, en soluciones de petrdleo crudo y
salmuera con mas de 515 ppm de HzS, se forman capas duras y adherentes
que protegen la superficie del componente de acero, mientras que por debajo
de dicha concentracién pierden su capacidad protectora debido a que las
mismas adquieren una consistencia gelatinosa y disminuye su adherencia a
la superficie metalica.5
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Figura 3.3. Diagrama de Pourbaix para el sistema Fe-H20-HaS a 25°C.1

Cabe destacar que si bien a pH bajos las capas de sulfuro no son solubles, no
se consideran pasivantes como las de magnetita (FesO4) o hematita (Fe20s3)
aunque segun su naturaleza, pueden proteger a la superficie metalica si las
mismas se forman rapidamente y si ademas, poseen la capacidad de
autorepararse cuando son danadas.! Por lo tanto, en medios acidos con HaS
donde es posible la formacion de capas de sulfuro, el acero puede
experimentar un bajo nivel de disolucién por corrosion. Los mecanismos de
corrosion posibles en presencia de capas se describen segun el tipo de
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transporte de las especies desde la solucion hacia el metal.® Por un lado, la
oxidacion del metal puede deberse a un proceso de permanente crecimiento y
redisolucién de la capa formada.l.6 Por otro lado, la corrosién puede ocurrir si
existen defectos en la capa de sulfuros, como por ejemplo: poros, que permiten
el transporte entre la superficie metalica y el medio.1:¢ En el primer caso, si
el sulfuro formado posee baja solubilidad en la soluciéon, disminuira el nivel
de corrosién experimentado por el metal y es posible que el mecanismo de
corrosion por difusion a través de poros en la capa se vea favorecido.l.6

Esta aceptado que las reacciones de formacion las capas de sulfuro pueden
ocurrir por:!

1.  Disoluciéon del Fe y precipitacion del sulfuro de hierro:

Fe + H,0 - Fe(OH) g + H* + e~ (Ecuacion 3.3)
Fe(OH),; — Fe?* + OH™ + e~ (Ecuacion 3.4)
Fe?* + S?~ > FeS (Ecuacion 3.5)

1. Formacién directa de la capa a partir de la quemisorcion del HS- y
descarga anddica del hierro:?

Fe + H,S > Fe(SH)q +H" (Ecuacion 3.6)

Fe(SH)z4 —» FeS+ H* + 2e~ (Ecuacion 3.7)

3.1.1. Tipos de sulfuros de hierro

En medios acidos se observa que el sulfuro termodinamicamente estable es
FeSs, sin embargo, experimentalmente se encuentra que el compuesto
depositado es de la forma general FeS.!

En la Tabla 3.1 se listaron los compuestos identificados en la bibliografia como
productos de corrosién entre el HaS y el hierro en diversas condiciones de
temperatura y pH.
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Tabla 3.1. Propiedades y caracteristicas de los sulfuros de hierro
identificados como productos de corrosion en el sistema Fe-H2S-H20.

Estructura Tipo de Constante de
Denominaciéon Férmulas . . ~ Solubilidad?® (Ksp a
cristalina®78 conductor?®
25°C)

FeS amorfo Fe(HS)2, FeS« nanocristalina | - 1,4 x 1017
Precipitado de color negro que actiia como precursor para la formacién de mackinawita®

FeSa-v7,

Fea+xS donde
Mackinawita 0,057 < x < 0,064 5 o | tetragonal metalico 2,9x 1018

0,005<x<0,025 8,

FeS 9

Se obtiene sblo en presencia de agua en el sistema Fe-H2S5 como el primer producto de corrosién®10 y
debido a su composicién no estequiométrica presenta defectos en su estructura que aumentan su
conductividad por lo que se considera que promueve la reaccién catédica del H*.8 Otros autores sugieren
que los monosulfuros de hierro formados por solucién sélida a alta temperatura poseen mayor contenido
de cationes metalicos en su estructura que la mackinawita. Por esta razdn, se suele afirmar que esta posee
gran cantidad de vacancias, que se encuentra avida de cationes y que es un compuesto no estequiométrico
cuando efectivamente posee una proporciéon Fe-S de 1:1 y sus propiedades conductoras se deben a la
deslocalizacién de electrones “d” responsable de la formacién de enlaces metélicos.?

FeS cubico FeS cubica metalico tipo- p

No se observa en la naturaleza como tal dado que es un compuesto metaestable que se genera
principalmente a partir de la reacciéon que ocurre entre el hierro y el HeS a pH entre 2 y 6 a temperaturas
menores a 92°C? y se considera que su formacién ocurre como un producto intermedio entre la
mackinawita y la pirrotita.®

Troilita FeS hexagonal metéalico 6,2 x 1017

Es un compuesto estequiométrico por lo que la ausencia de defectos podria volverlo menos conductor que
la mackinawita.® Es termodinamicamente estable pero su cinética de formacién es lenta®

FeaxS, hexagonal

Pirrotita .
Fe7Ss monoclinica

metélico tipo-p | 2,7 x 1019

Su formacion puede ocurrir de manera espontianea sobre el Fe en medios acuosos con H2S o a partir de la
mackinawita8

Smythita FeoS11, FerSs hexagonal

En soluciones con COz, puede formarse junto a la siderita (FeCOs) a partir de la mackinawita8

Greiguita FesSs cubica semi-metalico 3,0 x 1055

A temperatura ambiente, se forma por la sulfidaciéon de la mackinawitall y por la descomposicién de la
smythita a altas temperaturas®

Marcasita FeS2 ortorrémbica semiconductor 5,6 x 10-31

Se forma a partir de la reaccién de la mackinawita y el azufre elemental, posiblemente proveniente de la
oxidacién del H2S por presencia de Os.11

Pirita FeS2 cubica semiconductor 5,0 x 10-31

Resulta de la reaccidén entre una solucién en presencia de iones polisulfuro Sn2?- con una sal ferrosa o la
mackinawita.
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En dicha tabla se incluyen sus propiedades mas importantes, a partir de las
cuales se observa que son compuestos capaces de conducir la electricidad como
asi también poco solubles a temperatura ambiente.1.57.810 En particular, en
aquellos en los que relacion de masas entre el Fe y el S si bien no es
estequiométrica es cercana a 1, se observa que la pirrotita Feu.xS, es el
sulfuro mas insoluble.

3.1.2. Corrosion en presencia de sulfuros de hierro

Debido a que las capas de sulfuro de hierro son capaces de conducir la
electricidad, las mismas pueden intervenir en el comportamiento
electroquimico general del sistema Fe-H2S-H20. Esto se demostrd por las
altas velocidades de corrosiéon medidas para el hierro al colocar capas de
sulfuro de hierro en contacto fisico con la superficie del acero, como asi
también, al conectar eléctricamente y de forma indirecta a ambos materiales
a través de un cable.? A partir de esto, se sugirié que la disolucién del hierro
podria ocurrir por corrosiéon galvanica dado que el potencial de los compuestos
de sulfuro de hierro es mas noble que el del metal, por lo que, promoverian
las reacciones catddicas de reduccién del H*, HoS y del acido acético (HAc),
entre otros, en su superficie.5 Por lo tanto, la velocidad de corrosién, estara
controlada por la movilidad y la difusién del ion Fe2* a través de la capa de
sulfuro de hierro.8 Inclusive, si la capa no es continua en toda la superficie
metalica o, si una capa protectora es porosa y/o se agrieta, podrian formarse
celdas de corrosion a nivel local con el hierro como anodo.5812 En la practica,
se han encontrado superficies de componentes de acero en servicio agrio
atacadas por picaduras que cuando fueron analizadas, demostraron que a su
alrededor ocurria corrosién uniforme debido a que estas zonas se encontraban
cubiertas por capas protectoras o en ellas se evidenciaba la presencia de
hidrocarburos.8

Adicionalmente, a partir de observaciones realizadas en laboratorio, se
observa que las capas formadas suelen estar compuestas por mas de una fase
de sulfuro de hierro, y para una dada condicién de pH y temperatura, la
corrosividad de las mismas depende principalmente de los tipos de especies
presentes.>7.810 Mediante la sintesis de sulfuros de hierro a partir de
compuestos quimicos depositados posteriormente sobre sustratos de hierro a
25°C, se midié durante cuatro semanas por pérdida de peso el efecto de los
mismos sobre la corrosion del metal, observandose el siguiente orden de
mayor a menor corrosividad: pirita, smythita, greiguita, mackinawita y
pirrotita; el cual concuerda con el enriquecimiento del contenido de azufre en
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los mismos.10 Otras observaciones realizadas sobre el efecto de estos sulfuros
sobre la corrosion del hierro incluyen que a tiempo inicial se miden tasas altas
de corrosién que disminuyen con el tiempo de exposicion, lo que podria estar
relacionado con que a medida que transcurre el tiempo de exposicion, las
capas formadas sufren transformaciones en su estequiometria y en sus
estructuras cristalinas.5810 KEsto se verifica por la obtenciéon de curvas de
polarizacidon caracteristicas de procesos de corrosion electroquimica
controlada por transporte de masa, que se apartan del comportamiento lineal
E vs. 1 asociado con el fenomeno de transferencia de electrones.®8 En aceros
expuestos a soluciones con HsS a 21°C y en un rango de pH entre 2 y 7, se
observa que una capa de mackinawita, FeSg.y), puede formarse por
precipitacién o directamente por reaccién en estado solido sobre la superficie
del metal.”® Si bien a pH = 7 esta capa se mantiene adherida e intacta sobre
la superficie metalica, en un rango de pH entre 3 y 5 la misma puede
agrietarse.” En este caso, es posible la disolucion del hierro del sustrato y la
consecuente formacion de capas por precipitacion de FeS cubico y de troilita,
FeS.7 A presiones parciales de HaS de hasta 2000 kPa y a pH menores a 5, se
observa que la secuencia de formacién de sulfuros es mackinawita — FeS
cubico — troilita — pirrotita — pirita, para un rango entre 80°C y 180°C,
mientras que a temperatura ambiente, la misma se reduce a los primeros tres
compuestos.” Esto da lugar a una estructura de sulfuros de hierro multicapa,
los cuales se forman por la disolucién de la capa existente seguida por la
precipitaciéon de una nueva capa sobre ella o en la superficie del acero.?8

3.1.3. Efecto de los cloruros en la corrosion del hierro

La velocidad de corrosiéon del hierro aumenta abruptamente con la
concentracién de cloruros en soluciones acidas con HaS.! Adicionalmente, en
soluciones neutras y alcalinas se observa que la velocidad del fluido
incrementa el nivel de corrosion.! De acuerdo a Foroulis, la mayor velocidad
de corrosion podria deberse a que los iones Cl- y el HS- compiten entre si por
ser adsorbidos en la superficie metalica, inhibiendo y/o alterando la formacion
de la capa FeS de manera uniforme sobre la superficie metalica y favoreciendo
la ocurrencia de corrosion localizada, como asi también, aumentando la
conductividad eléctrica de la soluciéon.!
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3.2. Objetivos

El objetivo de esta seccion es analizar el efecto del Ni en el comportamiento
electroquimico de los aceros al carbono en salmueras acidas con sulfuros y en
la formacién de capas de sulfuros, como asi también, caracterizarlas y evaluar
cualitativamente su caracter protector del acero. Adicionalmente, dado que
en los ensayos de polarizaciéon y medicion electroquimica utilizados, se
sustituy6 el burbujeo de H2S en el medio con adiciones de S2032- hasta
alcanzar una concentracion de 10-3 M, se comparan los resultados obtenidos
con los disponibles en la bibliografia utilizando el mismo método de reemplazo
y con otros realizados en medios acuosos con HsS.

3.3. Procedimiento Experimental

3.3.1. Aleaciones y tratamientos térmicos

Las aleaciones utilizadas en este trabajo fueron disenadas a partir de un acero
al carbono base para el cual, en funcién de su composicién quimica y
tratamiento térmico de templado y revenido (TyR), fue posible obtener una
microestructura compuesta por martensita revenida en su totalidad (= 100%)
con una dureza menor o igual a 22 puntos en la escala Rockwell C (HRC).

Los condiciones para la fabricacion de un acero de composiciéon quimica base,
incluyeron:

1) Contenidos de C y Mn suficientes para mejorar la templabilidad de la
aleacién base, sin que impacten sobre otras propiedades, por ejemplo,
soldabilidad. Se considerd un contenido de Si tipicamente utilizado en
aceros al carbono calmados (0,25% en peso);

2) Reduccion de los niveles de impurezas de S y P que pudieran dar lugar
a la precipitacion de inclusiones no metalicas y microsegregacion hacia
borde de grano, respectivamente, que conllevan a una disminuciéon en
la resistencia a la fisuracién inducida por hidrégeno;

3) Adicién de Ni para evaluar su efecto independientemente del de otros
aleantes (Cr, Mo, V, etc.) que si bien aumentan la templabilidad,
podrian interferir en el estudio del efecto exclusivo del Ni en estas
aleaciones;

4) Un espesor del material fabricado adecuado para permitir la obtencién
de muestras de dimensiones normalizadas para ensayos de traccion
cuya microestructura sea cercana al 100% de martensita revenida.
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Se fabricaron aleaciones de laboratorio con un contenido variable de niquel
entre 0 y 5% p/p a partir de cinco lingotes de 45 kg obtenidos por fundicién
por induccién al vacio, que luego fueron forjados y laminados en caliente hasta
obtener placas con un espesor de 10 mm.

Los tratamientos térmicos se realizaron de acuerdo con Parodi et al., quien
determiné por calorimetria diferencial de barrido las temperaturas superior
(Acs) e inferior (Aci) criticas para los aceros de este trabajo e indicé una
secuencia de normalizado, temple y revenido por debajo de la Ac: ajustada
segun el contenido de Ni para obtener niveles de dureza menor o igual a 22
HRC, segtn lo requerido por la norma ISO 15156-2.13.14 Kl tratamiento de
normalizado se realizé en una mufla instrumentada con una termocupla tipo
K, a 900°C durante 30 minutos y el enfriamiento se realizé al aire, con el
objetivo de homogeneizar la microestructura de laminacién en caliente de
partida. Luego, las muestras se austenizaron a 900°C durante 30 minutos y
fueron templadas en un bafno de agua, hielo y sal a T < 0°C cuya temperatura
fue controlada a lo largo de todo el proceso. El tratamiento de revenido se
realizé durante un periodo de una hora a 550°C en todos los aceros, excepto
para el de mayor contenido de niquel, que se condujo a 575°C. En todos los
casos, el tiempo del tratamiento térmico se considerdé a partir de que la
termocupla en contacto con las muestras metalicas indicara la temperatura
especificada en cada etapa. Cabe destacar que las temperaturas de revenido
utilizadas se encontraron por debajo de las temperaturas criticas inferiores
reportadas por Parodi et al. y las calculadas con la formula empirica de
Andrews.13.15 Por otro lado, si bien la coexistencia de manganeso, silicio y
fosforo podria dar lugar a fragilizacién por revenido debido a segregacion de
impurezas en borde de grano cuando los aceros son expuestos a temperaturas
entre 350°C y 550°C por un tiempo prolongado, el factor J (o de Watanabe) de
estas aleaciones, | [% p/p] = (%Mn + %Si)(%P + %Sn) x 10*, se encuentra
entre 7 y 10% p/p.1® Mientras que el factor X (o de Bruscato), X [ppm] =
(10%P + 5%Sb + 4%Sn + As) x 1072 , que pondera la tendencia a la
fragilizacion por revenido segiin una ponderacion del nivel de impurezas, se
encuentra dentro de un rango entre 0,4 y 0,7 ppm para los aceros de este
trabajo.1® Se considera que un acero es inmune a dicho mecanismo de
fragilizacion cuando J < 100 % p/p y X < 15 ppm.1617

En la Tabla 3.2 se presentan los niveles de dureza Rockwell C (HRC)
obtenidos de acuerdo con la composicion quimica de los aceros estudiados
como asi también, la tensién de fluencia obtenida como Ryo2% v la elongacion
plastica medida en ensayos de traccion al aire.

La microestructura resultante para estos aceros fue estudiada en un trabajo
anterior, donde se determiné que la misma correspondia a una matriz
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ferritica con particulas de cementita (FesC) distribuidas en los granos y
bordes de grano de la misma.!3 En una etapa previa al presente trabajo,
mediante difraccion de rayos X con un anodo de Co-a se considerd que la
presencia de fases perjudiciales en la microestructura final, tal como
austenita retenida, era despreciable.

En todos los casos, las muestras se prepararon a partir de barras de seccién
rectangular y de 50 a 80 mm de longitud, mecanizadas a partir de las placas
de 10 mm de espesor originales, las cuales posteriormente fueron tratadas
térmicamente. Durante estos procedimientos, al realizarse los tratamientos
térmicos al aire, ocurrieron procesos de oxidacion y decarburizaciéon en la
superficie de las muestras, con una profundidad de ataque medida por
caracterizacion metalografica de 100 um, por lo que en cada una de sus caras
se removid mecanicamente al menos 500 um de espesor para evitar la
presencia de defectos superficiales no deseados. Las barras luego fueron
cortadas para obtener las muestras de geometria prismatica de 15x10x20mm
que se utilizaron en los ensayos descriptos a continuacion.

Tabla 3.2. Composiciéon quimica y propiedades mecanicas de los aceros

utilizados.
Composicion Quimica [% p/p] [ppm] Propiedades Mecanicas
o El i6
N Dureza Rpo2% ;gi:iccl:n
C Mn Si Ni Fe S P [Rockwell [MPa, (o = 25,4
C] (ksi)] I

mm)
1 0,16 | 1,24 | 0,25 -- Bal. | 89 | 4,4 <20 604 (88) 0,22
3 0,17 | 1,22 | 0,25 | 0,48 | Bal. | 89 | 6,4 <20 614 (89) 0,20
4 0,16 | 1,22 | 0,25 | 0,97 | Bal. | 7,7 | 4,5 21 609 (88) 0,19
7 0,16 | 1,32 | 0,22 | 3,06 | Bal. | 8,6 | 5,6 21 630 (91) 0,20
8 0,16 | 1,31 | 0,24 | 5.04 | Bal. | 88 | 6,3 20 608 (88) 0,26

3.3.2. Ensayos electroquimicos

Los ensayos de polarizacion electroquimica y evoluciéon de OCP se realizaron
en una celda de corrosién, de acuerdo con la norma ASTM G5, de tres
electrodos y con dos puertos adicionales, uno para el burbujeo de N2 y otro
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para la salida de gases.1® Esta dltima, como se observa en la Figura 3.4, se
conectd a una trampa de NaOH 0,1M con el objetivo de neutralizar el H2S
formado por la reduccion del tiosulfato. Se utilizé un electrodo de referencia
de calomel en solucién de KCl saturada (ECS) y un contraelectrodo de grafito
encapsulado dentro de un compartimento con vidrio poroso en la parte
inferior para permitir la conduccién i16nica con la solucién, asegurar la
electroneutralidad del sistema y evitar cualquier tipo de contaminaciéon
originada por los productos de las reacciones que ocurren en su superficie
durante ensayos de polarizacion. El electrodo de trabajo de altura ajustable
se fabrico a partir de muestras prismaticas con un orificio roscado en la cara
superior para el acople de una varilla de acero inoxidable que actué como
conexion eléctrica y que también se encapsulé para evitar la formacién de
cuplas galvanicas no deseadas entre ambos. Las muestras se desbastaron
mecanicamente con papel de SiC hasta granulometria 600. Mediante la
aplicacién de un recubrimiento epoxi de 24 horas de curado se dej6é un area
expuesta de 1 a 1,5 cm? en contacto con la solucion de la celda.

En todos los casos se utilizé una solucién base con 5% p/p de NaCl y 0,5% p/p
de acido acético glacial (HAc), denominada en este trabajo como NACE TM
0177 A por ser preparada de acuerdo a esta norma, desaireada con N2 y con
un pH de 2,7 a 25°C y presion atmosférica.l® La misma se preparé a partir de
50 g NaCl y 4,8 ml de HAc, ambos reactivos de grado analitico, en 945 g de
agua destilada y deionizada. El burbujeo de HaS que requiere la norma fue
sustituido por adiciones de tiosulfato de sodio hasta alcanzar una
concentraciéon de 10-3 M S20s% en la solucién base. Este nivel de tiosulfato
permite obtener en la superficie expuesta del electrodo de trabajo una
concentracion local de HaS equivalente al de una solucion NACE TM 0177 A
en la que se burbujea una mezcla de N2 y H2S con una presion parcial de 0,56
kPa (8,12 ppm H2S).20 La concentracion de tiosulfato se eligié basandose en
estudios anteriores en los que la mayor pérdida de ductilidad en ensayos de
traccion a velocidad de deformaciéon lenta como asi también, la maxima
densidad de corriente de absorcion de hidrégeno en ensayos de permeacion de
aceros al carbono fueron medidas para [S2032] = 10-3M.3.21 Esto se llevé a cabo
agregando 5 ml de una soluciéon 0,2 M Na2S203 por litro de solucién base
NACE TM 0177 A desaireada previamente. A lo largo de este trabajo, se hara
referencia a esta solucion como NACE TM 0177 A sustituida.

Los ensayos electroquimicos descriptos a continuacién se realizaron por
duplicado para asegurar la repetibilidad de los resultados.
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Figura 3.4. Configuracién experimental de los ensayos electroquimicos.

3.3.2.1. Evolucion temporal del OCP durante 72 horas

Se sumergieron probetas de acero al carbono con distinto contenido de niquel
en solucion NACE TM 0177 A sustituida durante 72 horas y se midi6 la
evolucion del potencial a circuito abierto durante ese periodo de tiempo. El
pH se midi6 al término de cada ensayo y se obtuvieron valores entre 2,8 y 3,1
en todos los casos. Inmediatamente después de extraer las muestras, se
rociaron cuidadosamente con alcohol etilico al 96%, se secaron con una
corriente de N2 gaseoso para evitar la posible oxidacion de los compuestos de
azufre formados en la superficie y se preservaron en un desecador.

La naturaleza de las capas de producto de corrosién formadas durante la
exposicion prolongada en las muestras sin niquel y con 5% p/p Ni fueron
analizadas con difraccién de rayos X (DRX) con incidencia rasante a un angulo
de 1° con un paso de 0,02° y un tiempo de permanencia de 0,975 segundos por
cada paso, utilizando una fuente de radiacion de Cu. De la misma manera se
obtuvieron los espectros de difracciéon para muestras “blanco” de ambos
aceros, es decir, sin sumergir en la solucion NACE TM 0177 A sustituida. Los
espectros fueron analizados con el programa X'pert Highscore Plus y fueron
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comparados entre si para determinar las fases y compuestos presentes en
cada material luego de 72 h de exposicién a la solucion.

El aspecto de dichas capas se caracterizé con microscopia electronica de
barrido (MEB) y se realiz6 un analisis cualitativo de su composiciéon por
espectrometria de fluorescencia de rayos X dispersiva en energia (EDS). Con
estas mismas técnicas se analiz6 la superficie metalica luego de remover la
capa de productos de corrosién mediante inmersion de las muestras durante
30 segundos en una solucién de HCI inhibida a temperatura ambiente. Esta
solucién de limpieza se preparé a partir de 20 g de Sb203 y 50 g de SnCls por
litro de HCI.22 Adicionalmente y con el fin de comprobar la inocuidad de la
solucion de limpieza, se compararon las superficies de muestras del mismo
material antes y después de la inmersion en la misma. Mediante observacion
al MEB se comprobé que esta solucion no alteraba la superficie de las
muestras.

3.3.2.2. Polarizacion electroquimica potenciodinamica

Se realizaron ensayos de polarizacion potenciodinamica para caracterizar el
efecto del niquel a potenciales anddicos y catddicos. Estos se condujeron luego
de que cada muestra permaneciera a circuito abierto en la solucion NACE TM
0177 A sustituida durante 24 horas. Se utiliz6é una velocidad de barrido de 10
mV/min y los barridos en las direcciones nobles y activas se realizaron de
manera separada en las muestras para evitar resultados erréoneos debido a
las alteraciones producidas en la superficie. Adicionalmente, se realizaron
polarizaciones catddicas y anddicas luego de una hora y 24 horas de
exposicion, respectivamente, en una solucion NACE TM 0177 A desaireada
sin adiciéon de sales tiosulfato. En todos los casos, se comenzo el barrido a
partir de +20 mV respecto del OCP, hacia potenciales mas nobles en el caso
de la polarizacién anddica, y hacia potenciales mas activos para la
polarizacion catéddica.
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3.4. Resultados

3.4.1. Evolucion temporal del OCP durante 72 horas

Durante la evolucién temporal del potencial a circuito abierto se observa que
luego de 72 horas de exposiciéon a una solucion NACE TM 0177 A base con y
sin adiciones de 10-3 M S2032-, se identificaron dos zonas. La primera,
denominada Etapa I, con una duraciéon entre 5 y 20 horas segtun el contenido
de niquel, para la que ocurrieron variaciones de hasta 60 mVgcs en el
potencial, debido a que el mismo aumenté desde su valor inicial hasta un valor
maximo. En ambos medios, el valor del potencial inicial aument6 con el %Ni
del acero, mientras que el tiempo necesario para alcanzar dicho maximo
disminuyd con el incremento de niquel. Sin embargo, en la solucién base sin
tiosulfato, se midieron los potenciales iniciales de circuito abierto mas altos
para los aceros, inclusive para el que no contenia niquel. Estos valores
corresponden a -583,0 mVxcs,-569,5 mVics y -553,9 mVEics, para aceros con 0,
0,5y 5% p/p N1, respectivamente. Mientras que en presencia de tiosulfato, se
obtuvieron potenciales iniciales de -679,2 mVEcs, -665,6 mVEcsy -589,9 mVEcs
para aceros con 0, 0,5 y 5% p/p Ni, respectivamente. El comportamiento del
OCP durante la primera hora de exposicién a ambos medios y para esas tres
aleaciones se observa en la Figura 3.5.

Se considerd que la Etapa II tuvo lugar luego de la estabilizaciéon del maximo
de potencial y hasta las 72 horas de finalizacion del ensayo dado que no se
observaron variaciones significativas en las mediciones, como se puede ver en
el grafico de la Figura 3.6, para las cinco aleaciones utilizadas en este trabajo,
por duplicado, expuestas a solucion NACE TM 0177 A sustituida con 10-3 M
S2032-. Se verificé) una buena repetibilidad de los potenciales medidos, dado
que se obtuvieron variaciones del orden de los 10 mV entre los ensayos por
duplicado. Cabe destacar que una vez alcanzado el valor maximo de OCP, en
el medio sin tiosulfato, el potencial disminuy6 hasta estabilizarse alrededor
del valor inicial. En la solucién sustituida con 10-3M S2032, el potencial se
mantuvo en un valor estable cercano al méaximo y se registraron
disminuciones graduales del potencial hasta terminar el ensayo, aunque para
los aceros con mas de 1% p/p Ni se observaron escalones abruptos en las
mediciones. En ambos casos, estas disminuciones no se consideraron
significativas debido a que oscilaron entre los 5 y 15 mV respecto del valor
maximo de potencial obtenido al comienzo de la Etapa II.

En ambos medios utilizados, se observdé que el aumento del niquel en la
aleacion incrementaba el potencial a circuito abierto inicial, el valor maximo
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medido al comienzo de la Etapa II, como asi también, el potencial alcanzado
al cabo de 72 horas. Se monitored la superficie de las probetas durante el
ensayo en el medio con tiosulfato y se registréo que luego de sumergidas, la
misma adquiria un aspecto opaco. Asimismo, se observé que este cambio
ocurria de inmediato en las probetas sin niquel, mientras que podia tomar
entre 10 a 30 minutos s1 la aleaciéon tenia 0,5% p/p Ni o 5% p/p Ni,
respectivamente. En simultaneo, y principalmente en la superficie de las
probetas con menor contenido de niquel, se observé el aumento de la
produccion de burbujas de Ha. En las imagenes de la Figura 3.7. se aprecia el
aspecto de las superficies al cabo de una hora de exposiciéon para a) 0%, b)
0,5% y ¢) 5% p/p N1, y en particular, la probeta con mayor contenido de niquel
presentd su superficie totalmente opaca pero sin evidencia de burbujas.

Al término de los ensayos de mediciéon de OCP en el medio con 103 M de
tiosulfato, se observd la formacién de una capa de producto de corrosion de
color negro sobre la superficie de todas las probetas. Mediante el monitoreo
de los cambios experimentados en la superficies, se determiné que dicha capa
de productos de corrosion requeria 24 horas para cubrir totalmente el area
expuesta. Un aumento del niquel en el material dio lugar a capas continuas
y con mejor adherencia a la superficie. Sin embargo, la capa del acero sin
niquel era facilmente removible durante el lavado y el secado de la probeta
previo a su preservacion en desecador, por lo que se tuvieron especiales
cuidados durante su manipulaciéon. En las imagenes de las Figura 3.8 a 3.12
se puede apreciar el aspecto de dicha capa en funcién del contenido de niquel
del acero, como asi también el de la superficie, una vez que se removieron los
depositos con la solucion de limpieza de HCI inhibido. En algunos casos se
estudiaron las secciones transversales de las muestras con microscopia optica,
sin embargo, no se observaron ni fisuras ni cavidades profundas por debajo
de la capa. Adicionalmente, y para complementar este estudio, se presenta la
microestructura de estas aleaciones, compuesta en todos los casos por granos
austeniticos previos (PAGs) que durante el revenido dieron lugar a una
matriz ferritica y cementita precipitada en borde de PAGs y de anteriores
listones de martensita, como asi también, en su interior. Estas micrografias
se obtuvieron mediante un ataque quimico con Nital 2%.
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Figura 3.5. Evolucion del potencial a circuito abierto durante la primera
hora de exposicién a la solucion NACE TM 0177 A base (simbolos llenos) y
a la sustituida con 10-3M S2032 (simbolos vacios) para los aceros al carbono

con 0%, 0,5% y 5% p/p Ni. La mediciéon se realizé cada un segundo, pero se

presentan como puntos de dispersion unidos por una linea para mejor

visualizacion.
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Figura 3.6. Mediciéon de potencial a circuito abierto para los aceros con
0%, 0,5%, 1%, 3% y 5% p/p Ni expuestos durante 72 horas en la solucion
NACE TM 0177 A sustituida con 10-3M S2032-, por duplicado. La medicién
se realiz6 cada un segundo, pero se presentan como puntos de dispersién
unidos por una linea para mejor visualizacion.
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Figura 3.7. Superficies de las probetas a) sin niquel, b) 0,5 % p/p Niyc) 5
% p/p Ni, luego de una hora de inmersion en la solucion NACE TM 0177 A

sustituida con 103 M S»032

-. Los potenciales medidos en ese momento

fueron a) -675,4 mVEgcs b) -621,3 mVzcsy, ¢) -536,4 mVEcs.
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Figura 3.8. Aspecto de la microestructura (izquierda) y la superficie del acero sin niquel luego de 72 horas de exposicién a
la solucion NACE TM 0177 A sustituida con 10-3M S20s32, al término del ensayo (centro) y después de la limpieza en la
soluciéon de HCI inhibido (derecha).
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Figura 3.9. Aspecto de la microestructura (izquierda) y la superficie del acero con 0,5 % p/p Ni luego de 72 horas de

exposicion horas a la solucion NACE TM 0177 A sustituida con 10-3M S20s3%, al término del ensayo (centro) y después de la
limpieza en la solucién de HCI inhibido (derecha).

116



Figura 3.10. Aspecto de la microestructura (izquierda) y la superficie del acero con 1 % p/p Ni luego de 72 horas de

exposicion horas a la solucion NACE TM 0177 A sustituida con 10-3M S20s3%, al término del ensayo (centro) y después de la
limpieza en la solucién de HCI inhibido (derecha).
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Figura 3.11. Aspecto de la microestructura (izquierda) y la superficie del acero con 3 % p/p Ni luego de 72 horas de
exposicion horas a la solucion NACE TM 0177 A sustituida con 10-3M S20s2-, al término del ensayo (centro) y después de la
limpieza en la solucién de HCI inhibido (derecha).
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Figura 3.12. Aspecto de la microestructura (izquierda) y la superficie del acero con 5 % p/p Ni luego de 72 horas de
exposicion horas a la solucion NACE TM 0177 A sustituida con 10-3M S20s2-, al término del ensayo (centro) y después de la
limpieza en la solucién de HCI inhibido (derecha).
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Si bien al término del ensayo se verificé la formacién de una capa de color
negro sobre la superficie del acero sin niquel, debido a su baja adhesién al
metal la misma era facilmente removible durante el lavado de la probeta
previo a su preservacion, como si se tratase de una pelicula gelatinosa. Esto
podria explicar que excepto para el material sin niquel, luego de 72 horas de
exposicion a la solucion con tiosulfato se detectd con microscopia electronica
de barrido la presencia de una capa continua y firmemente adherida con
apariencia de barro seco que recubria la superficie expuesta de las probetas.

De la observacion directa de las micrografias centrales de las Figuras 3.8 a
3.12 resultd que en funcién del nivel de agrietamiento y su ancho, las capas
presentes en los aceros con 3 y 5% p/p Ni eran mas compactas que las de 0,5
y 1 % p/p Ni. Estas caracteristicas pueden apreciarse en las micrografias de
la Figura 3.13 para los aceros con 0 %, 0,5 % y 5% p/p Ni, junto al patréon
obtenido mediante fluorescencia de rayos X por energia dispersiva (EDS) para
1dentificar los elementos presentes en dichas capas. Por un lado, se registro
que en el acero sin niquel practicamente no habia rastros continuos de la capa
formada, aunque se observé una indicaciéon de azufre muy leve, de una
intensidad similar a las correspondientes al silicio y al manganeso, contenidos
en la aleacion metalica. Esta indicaciéon pudo deberse a restos de la capa de
productos de corrosién que permanecieron adheridos aun luego del lavado de
la probeta debido a que el nivel de S en los aceros ensayados fue menor a 10
ppm en todos los casos. Por otro lado, los espectros de EDS obtenidos para las
capas formadas en los aceros con 0,5 % y 5 % p/p Ni, demuestran que las
mismas contienen hierro, niquel y azufre en intensidades apreciables, por lo
que podrian corresponder a sulfuros de estos metales.

Mediante difraccién de rayos X y por la técnica de incidencia rasante para
capas de bajo espesor, se identificé la presencia de sulfuros de hierro como
FeS cubico y pirrotita Fea.xS, en las muestras sin niquel y en el acero con 5
% p/p Ni, para el que también se detecté un sulfuro de niquel, Niz3Sg, en la
capa. En ambos aceros, se encontré cementita FesC, luego de 72 horas de
exposiciéon a la soluciéon con tiosulfato como se observa en los difractogramas
de las Figuras 3.14 y 3.15, posiblemente como resultado de la corrosién
preferencial de la ferrita causando un enriquecimiento de cementita en la
superficie del acero préoxima a los productos de corrosién evaluados. En todos
los casos, la linea de base de los difractogramas fue corregida mediante la
sustraccion del fondo como asi también, eliminada la curvatura del haz
difractado a bajos angulos de difraccion (26) debido al bajo angulo de
incidencia utilizado (1°). Al retirar el fondo podria haberse eliminado
informacién acerca de fases amorfas, como FeS amorfo, las cuales no fueron
analizadas en este trabajo.
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Una vez removida la capa de sulfuros, se observd que la superficie metalica
de todos los aceros utilizados presentaba gran rugosidad, atribuible a una
morfologia de corrosion uniforme. Ademas, en el caso de los aceros con mayor
contenido de niquel, 3 y 5 % p/p Ni, se registran cavidades caracteristicas de
fenomenos de corrosién localizada. Para el caso de la probeta con mayor
contenido de niquel, se detecta la mayor densidad de este tipo de indicaciones,
como asi también, puede apreciarse una menor velocidad aparente de
corrosion uniforme debido a que se visualizaron las rayas de pulido mecanico
realizado durante la preparacion de las muestras. Se descartaron
indicaciones espurias debidas a la utilizacion de una soluciéon de limpieza
mediante caracterizacion por SEM de las superficies pulidas con papel SiC
hasta granulometria 600 y atacadas con la solucién inhibida de HCI para los
aceros 0 % y 5 % p/p Ni, (Figura 3.16) para las que se no se observd ningin
tipo de indicaciéon asociada a las descriptas anteriormente, excepto las
correspondientes marcas de pulido.
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Figura 3.13. Aspecto de la capa formada sobre la superficie metalica
(izquierda) y los espectros obtenidos por EDS para los aceros con 0 %,
0,5 % y 5 % p/p Ni (derecha).
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Figura 3.14. Patrones obtenidos por difracciéon de rayos X con la técnica
de incidencia rasante para el acero 0% p/p niquel pulido hasta papel de
Si1C de granulometria 600 (abajo) y en presencia de la capa formada luego
de 72 horas a circuito abierto en la solucion NACE sustituida con 103 M
S2032- (arriba).
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Figura 3.15. Patrones obtenidos por difracciéon de rayos X con la técnica
de incidencia rasante para el acero con 5 % p/p niquel sin capa y pulido
hasta papel de SiC de granulometria 600 (abajo) y en presencia de la capa
formada luego de 72 horas a circuito abierto en la solucion NACE
sustituida con 10-3M S32032- (arriba).
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Figura 3.16. Aspecto de la superficie metalica luego de la preparacion
superficial previa (secuencia de papel abrasivo SiC de granulometrias 220,
320, 400 y 600) y 30 segundos de inmersion en la soluciéon de limpieza con
HCI inhibido para el acero sin niquel (izquierda) y el acero con 5 % p/p Ni

(derecha).

3.4.1. Comportamiento anédico

Las curvas de polarizacion potenciodinamicas resultantes luego del barrido
en la direccién de potencial noble luego de 24 horas de exposicion a las
soluciones desaireadas NACE TM 0177 A con y sin 103 M S2032 se
encuentran en la Figuras 3.17 y 3.18, respectivamente.

En el primer caso (Figura 3.17), se observé que independientemente del
contenido de niquel de la muestra, en la vecindad del potencial de corrosion
el comportamiento electroquimico estuvo controlado por transferencia de
carga. A medida que se incrementd el potencial al cual fue sometida la
muestra se observdo que el control de las reacciones anddicas ocurrid
preferencialmente por transporte de masa, dado que la densidad de corriente
creci6 sostenidamente pero apartada de un comportamiento éhmico (lineal),
hasta alcanzar un valor limite alrededor de 10 mA/cm?2 a potenciales cercanos
a -400 mVEgcs. El aumento de niquel en las aleaciones, produjo un aumento
del potencial de corrosién (Ecorr), mientras que la densidad de corriente de
corrosion (icorr) fue similar para todas las muestras. Los valores de icorr se
obtuvieron por extrapolacion de las rectas de ajuste de las ramas catddica y
anodica, e independientemente del contenido de niquel en los aceros se
encontraron entre 0,04 mA/cm? y 0,06 mA/cm2. Sin embargo, se observo que
a potenciales de polarizacion apartados del de corrosién la densidad de
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corriente disminuy¢ con el contenido de niquel en el acero. Por ejemplo a -520
mVEcs, las muestras con 3y 5 % p/p Ni presentaron densidades de corriente
de un orden de magnitud menor (0,48 a 0,23 mA/cm?2, respectivamente) que
para 0, 0,5y 1 % p/p Ni (4,5 a 2,5 mA/cm?2).

Las curvas de polarizacion que se obtuvieron en el medio sin tiosulfato
demostraron, independientemente del contenido de niquel, que a potenciales
cercanos a E.or el comportamiento se encontré controlado por transferencia
de carga. A potenciales mas nobles respecto del de corrosion, se observo la
presencia de dos zonas principalmente controladas por transporte de masa, y
diferenciadas por una discontinuidad en la densidad de corriente medida, a
bajos y a altos potenciales, como se observa en la Figura 3.18. Al igual que en
las curvas de la Figura 3.17 se observo que un mayor contenido de niquel en
la aleacion dio lugar a potenciales de corrosiéon mas altos aunque estos fueron
mas bajos que los respectivos obtenidos en presencia de tiosulfato. Las icorr
obtenidas por extrapolacion de las rectas de ajuste de ambas ramas fueron
similares para todos los aceros y se encontraron un orden de magnitud por
debajo de las medidas en presencia de tiosulfato, correspondientes a valores
entre 0,002 y 0,003 mA/cmZ2. Adicionalmente, a bajos potenciales aplicados, se
observé que las muestras con niquel presentan menores densidades de
corriente que el acero al carbono base, mientras que a potenciales altos todas
tendieron a un mismo valor de densidad de corriente limite alrededor de 10
mA/cm?2. Por ejemplo, a -520 mVEgcs, la densidad de corriente del acero al
carbono fue de 0,25 mA/cm?2 y para los aceros con niquel se encontrd entre
0,097 mA/cm? para la muestra con 0,5% p/p Niy 0,069 mA/cm? para la de 5%
p/p Ni. A partir de -510 mVEgcs, la muestra sin niquel present6 una transiciéon
a densidades de corriente de dos 6rdenes de magnitud, como asi también lo
hicieron a -490 mVEgcs, -466 mVEcs vy -430 mVEecs los aceros con 0,5%, 3% y 5%
p/p Ni, respectivamente.

En la Figura 3.19 se presentan las curvas de polarizacion de los aceros con 0,
0,5y 5 % p/p Ni en ambas soluciones utilizadas para una mejor comparacion
del efecto del medio y el contenido de niquel en los potenciales y densidades
de corriente de corrosién, como asi también, que a potenciales a partir de -400
mVEecs en ambas condiciones las muestras tienden a la misma densidad de
corriente limite.

3.4.2. Comportamiento catédico

En las curvas de polarizacion catdédicas obtenidas luego de 24 horas de
exposicidn a circuito abierto en la solucién con tiosulfato, se observé una zona
controlada por transferencia de carga hasta diferencias de potenciales de -200
mVEcs respecto del Eqorr. En esta zona se obtuvieron pendientes de Tafel de -
113,2, -103,7, -117,3, -123,3 y 120,3 mV/década para 0, 0,5, 1,3y 5 % p/p
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Ni. A potenciales mas activos, se alcanz6 una densidad de corriente catodica
limite entre 10 y 30 mA/cm?2, dando lugar a una regiéon que se extendi6 hasta
-1500 mVgcs en donde el proceso electroquimico estuvo determinado
principalmente por la difusion de las especies hacia la superficie de la probeta.
El aumento de niquel en los aceros dio lugar a potenciales de corrosion mas
nobles y, principalmente en la zona controlada por transferencia de
electrones, la presencia de dicho elemento promovié la reaccion catddica en
presencia de tiosulfato en la solucién luego de 24 horas de exposiciéon a OCP,
como se observa en las curvas de la Figura 3.20. Este efecto fue menos
acentuado durante la polarizacién potenciodinamica en la solucion NACE TM
0177 base luego de una hora de exposicion a OCP. En la Figura 3.21 se
encuentran las curvas realizadas bajo esta condiciéon experimental, para las
que también se distinguieron dos zonas como las descriptas en presencia de
tiosulfato. Adicionalmente, en ausencia de iones de tiosulfato en la solucién
se distingui6 una tercera region controlada principalmente por transferencia
de carga, la cual se apart6é gradualmente del comportamiento controlado por
difusién a medida que el potencial disminuia por debajo de -1400 mVEcs.

Una comparacion entre las curvas de polarizacion catddicas obtenidas en la
solucion NACE TMO0177 A base y en presencia de tiosulfato para los aceros
con 0%, 0,5% y 5% p/p Ni, se encuentra en el grafico de la Figura 3.22. Alli se
observa que un aumento del contenido de niquel en el material se reflej6 en
un incremento de la densidad de corriente medida en la primera zona, el cual
fue mas relevante en presencia de tiosulfato, y en una mayor extension del
rango de potenciales para los cuales la densidad de corriente se mantuvo
relativamente constante.
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Figura 3.17. Curvas de polarizaciéon anddica potenciodinamica

obtenidas luego de 24 horas de exposicion a circuito abierto a la solucion

desaireada NACE TM 0177 A sustituida con 10-3M S2032-.
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Figura 3.18. Curvas de polarizaciéon anédica potenciodinamicas
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obtenidas luego de 24 horas de exposicion a circuito abierto a la solucion
NACE TM 0177 A base desaireada.
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Figura 3.21. Curvas de polarizacion potenciodinamicas catédicas
obtenidas luego de una hora de exposicién a circuito abierto en la
solucion NACE TM 0177 A base.
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Figura 3.22. Comparacion de las curvas de polarizacion
potenciodinamicas catdédicas obtenidas para 0 %, 0,5 % y 5 % p/p Ni
luego de una hora de exposicién a circuito abierto en la solucion NACE

TM 0177 A base (simbolos llenos) y al cabo de 24 horas de inmersioén en
la solucion sustuida con 10-3M S2032- (simbolos vacios).
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3.5. Discusion

3.5.1. Evolucion temporal del OCP y formacion de capa de sulfuros

Los potenciales de circuito abierto medidos luego de 72 horas en la soluciéon
NACE TM 0177 A sustituida con 10-3 M S2032- se ubicaron en el diagrama de
Pourbaix de la Figura 3.23, el cual fue construido de acuerdo a las reacciones
reportadas en la bibliografia y detalladas a continuacién, considerando
concentraciones de 10-3 M para todas las especies disueltas, HS203-, S2032- y
H3S, a una temperatura de 298 K.23 A partir de dicho diagrama, se observa
que los potenciales medidos se encuentran dentro del campo de estabilidad
del H2S y por debajo de la regiéon donde la evoluciéon de hidrogeno es la
reaccion catddica espontanea, validando el método de reemplazo del burbujeo
de HsS por la adicién de sales de tiosulfato propuesto por Tsujikawa para las
aleaciones utilizadas en este trabajo.? Cabe mencionar que este autor reporta
resultados para aceros de baja aleacién con 1% p/p Ni como maximo y en la
bibliografia, Kappes y colaboradores utilizan dicho método para investigar el
comportamiento electroquimico de un acero al carbono API X65.34

En la Figura 3.23, las reacciones de las lineas de equilibrio corresponden a:23

1) HS,03 + 5H* + 4e”~ & 25 + H,0 Eq = 0,440 Veyy (Ecuacion 3.8)

2) S,02~ + 6H* + 4e~ & 25 + 3H,0 Ey = 0,465 Vgyy (Ecuacién 3.9)

3) S,02~ + 10H* + 8¢~ © 2H,S + 3H,0 E, =0,303Vzyy  (Ecuacién 3.10)

4)S+ 2H* + 2e” & H,S Ey = 0,142 Vgyy (Ecuacioén 3.11)

5) 85,05~ +8H* +8e~ & 2HS™ + 3H,0 E, = 0,200 Vgyy (Ecuacion 3.12)

6) HS,03 < S,05~ + H pK,, = 1,69 (Ecuacion 3.13)

7)H,S & HS™ + H* pKy =7 (Ecuacion 3.14)
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Figura 3.23. Diagrama de Pourbaix del sistema S2032-H20 calculado
para condiciones estandar de presion (1 atm) y temperatura (298 K)
considerando una concentracién de 10-3 M para todas las especies
disueltas, HS203-, S2032- y H2S, de acuerdo a las reacciones 1 — 7. Los
simbolos representan los valores de OCP obtenidos luego de 72 horas de
exposicién en la solucion NACE TM 0177 A sustituida con 10-3M S2032.
Notar que los mismos se reportan en la escala del electrodo normal de
hidrégeno.

El potencial a circuito abierto aumento linealmente con el contenido de niquel
hasta 3% p/p y adicionalmente, varié con el tiempo de exposicion como asi
también, con la presencia de tiosulfato en la solucion NACE TM 0177 A base.
Independientemente del contenido de niquel y luego de 72 horas de exposicion
a la solucion base, el OCP disminuy6 mientras que en la solucion sustituida
con tiosulfato se noté un incremento significativo del mismo como se observa
en el grafico de la Figura 3.24. Esta variacién en el OCP se encuentra de
acuerdo con lo reportado por Staehle para aleaciones comerciales con
contenidos de niquel creciente en MgClz en ebulliciéon a 154°C y a su vez,
puede racionalizarse a partir de los cambios en la cinética de las reacciones
de oxidacion y/o de reduccion.?4 En particular, la reduccion en la cinética de
la reaccion anddica y/o el incremento de la velocidad de la reacciones de
reduccion dan lugar a valores de OCP mayores.?4 De acuerdo a Staehle et al.,
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la cinética de la rama anddica puede disminuir por la presencia de una especie
mas noble en la superficie metalica y/o porque sobre ella se forma una capa
insoluble de productos de corrosion que disminuye la cantidad de sitios
disponibles para que ocurra la reaccion anddica.?4 Segun el tipo de proceso
electroquimico predominante, el aumento de la cinética de la reaccion
catodica controlada por transferencia de carga puede relacionarse con el
incremento de las especies de azufre reducibles y de los sitios de reacciéon
disponibles como asi también, con una disminucién de la energia de activacién
necesaria para que ocurra la reaccion.24 Mientras que si la rama catddica se
encuentra controlada por difusién, la misma se vera incrementada por un
mayor nivel de agitacién en la soluciéon y un aumento en la concentracion de
las especies difusibles presentes y/o de sus coeficientes de difusion.24

-500
-525
-550
-575
7 1
2 -600 -
> | ) j
€ 625 i NACE A sin §,0,%
L 1 of —e— OCP inicial
-650 o —e— OCP final
675 o O NACE A con S,0,*
J --O-- OCP inicial
-700 - --0-- OCP final
I J | x I X | K | J I
0 1 2 3 4 5

Contenido de Niquel, % Ni

Figura 3.24. Potenciales de circuito abierto medidos al sumergir las
probetas (simbolos de color negro) y luego de 72 horas (simbolos de color
gris) en la solucion NACE TM 0177 A base (simbolos llenos) y la sustituida
con tiosulfato (simbolos vacios). Las lineas se agregaron para facilitar la
visualizacion.

Por lo tanto, a partir del aumento lineal del OCP con el %Ni y las curvas de
polarizaciéon anddicas de las Figuras 3.17 y 3.18 es posible afirmar que un
aumento del contenido de dicho aleante en el acero disminuye la cinética de
la reaccién de la rama anddica en las dos soluciones utilizadas en este trabajo.
Sin embargo, para una dada concentracién de niquel, el potencial inicial del
ensayo de evolucion temporal de OCP en presencia de tiosulfato es menor que
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el medido en la solucion NACE TM 0177 A base, debido a que la velocidad de
la reaccion anddica es mayor en la solucién sustituida como se observa en la
comparacion entre curvas de la Figura 3.19. No obstante, luego de alcanzar
un maximo en las primeras 5 a 20 horas de exposicién y al cabo de 72 horas
el potencial a circuito abierto aumenta significativamente en presencia de
S2032, posiblemente porque la formacion de la capa de producto de corrosion
en la superficie metalica podria protegerla frente a la reacciéon de disolucion
del metal. Adicionalmente, en las mediciones de OCP de la Figura 3.6 se
registran escalones donde el potencial disminuye abruptamente en 10 mV,
indicando posibles eventos de rotura a nivel local de la capa que favorecen el
incremento de la reaccion anddica alli y por lo tanto, la consecuente reduccion
del OCP. La disminucién del potencial luego de 72 horas de exposicion a la
soluciéon NACE TM 0177 A base podria deberse a un aumento en la cinética
de las reacciones de oxidacion dado que al pH del medio (2,7) y a los
potenciales medidos, segin el diagrama de Pourbaix de la Figura 3.2, la
especie termodinamicamente estable es Fe2*. Aunque en la superficie del
acero podria aumentar el pH localmente debido al mayor nivel de corrosiéon
experimentada, al cabo de 72 horas de inmersion, no se observaron capas de
productos de corrosion firmemente adheridas a la superficie metalica como en
el caso de los aceros expuestos a la solucién sustituida con tiosulfato.

Respecto a la apariencia de la superficie obtenida una vez removida la capa
de productos de corrosion formada luego de la exposicién durante 72 horas en
la solucion NACE TM 0177 A con 10-3M S2032-, se observa que las mismas
poseen una rugosidad compatible con fenémenos de corrosién uniforme que
disminuye a medida que aumenta el contenido de niquel en la aleaciéon dado
que pueden apreciarse las marcas del desbaste con papel SiC, mientras que
el acero al carbono de composiciéon base presenta una superficie de aspecto
irregular caracteristica de un proceso de corrosiéon generalizada.
Adicionalmente, en los aceros con 3 y 5% p/p Ni se aprecian indicaciones
caracteristicas de un proceso correspondiente a corrosién localizada. En
principio esto no podria explicarse en términos de la velocidad de corrosion
calculada por la ley de Faraday debido a que independientemente del
contenido de niquel las densidades de corriente de corrosion obtenidas por el
método de Tafel son similares y se encuentran entre 0,04 mA/cm?2 y 0,06
mA/cm2. Sin embargo, debe tenerse en cuenta que el potencial de corrosiéon
presenta un aumento a lo largo del ensayo de medicion de OCP y que luego
de la estabilizarse en un valor maximo al cabo de la Etapa I, la corrosion
localizada podria haber tenido lugar durante los eventos de ruptura de la capa
de sulfuros durante su proceso de formacién como se observa en los aceros con
mayor contenido de niquel en la Figura 3.6.
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En la bibliografia se encuentra que la presencia de niquel en los aceros de
baja aleacién expuestos a soluciones con H2S favorece la formaciéon de
cavidades superficiales denominadas “trincheras”.25-27 Las trincheras fueron
reportadas inicialmente por Dunlop luego de ensayos de flexién en tres puntos
de aceros de baja aleacion con 3,5% p/p Ni expuestos a una solucién saturada
de HsaS y acidificada con HAc.27 Las mismas se caracterizan por tener una
relaciéon de aspecto diametro/profundidad alta, normalmente mayor a 10, pero
son lo suficientemente anchas para no ser consideradas fisuras.27.28 En las
superficies analizadas en este trabajo luego de 72 horas de exposicion a OCP
y luego de los ensayos de polarizacion electroquimica no se detectaron
trincheras en estas aleaciones. Sin embargo, su formacion se encuentra
vinculada a la presencia de tensiones de traccién actuantes sobre los
componentes como se vera en el Capitulo 5 en el que se reportan los resultados
de los ensayos de traccion a velocidad de deformacion lenta para estos aceros.

Independientemente del contenido de niquel de la aleacién, la capa de
productos de corrosiéon analizada por DRX con incidencia rasante indica la
presencia de cementita resultante de la corrosion preferencial de la ferrita,
como asi también de dos fases de sulfuros de hierro: FeS cubico y pirrotita,
Fe@-x»S, un compuesto insoluble.® Estos sulfuros también fueron reportados
por Shoesmith para hierro a pH = 5 luego de 24 horas a 21°C.7 Si bien se ha
reportado la presencia de mackinawita (FeS.x) a partir de XRD de aceros al
carbono expuestos a las mismas condiciones que las de este trabajo, Smith
sugiere que una capa no necesariamente protectora de este sulfuro se forma
preferencialmente en un rango de pH entre 6,5 y 8,8, mientras que fuera del
mismo, es factible la formacién de capas protectoras compuestas de pirrotita
y pirita.45 Por otro lado, en soluciones acuosas de HzS se reportd que previo a
la deteccion de una multicapa protectora sobre el acero compuesta de
mackinawita — pirrotita — pirita ocurre el oscurecimiento de la superficie
metalica debido a la etapa inicial de formacién de mackinawita vy,
adicionalmente, si en la solucién hay presentes iones cloruros la formacién de
pirrotita y pirita se ve impedida aun al cabo de 20 semanas de exposiciéon al
medio.l0 Cabe destacar que la mackinawita es un sulfuro metaestable y su
exposicion al aire durante el experimento de DRX podria haber permitido su
oxidacion o descomposicién impidiendo su identificacion.’” La existencia del
FeS cubico se ha reportado sélo a partir de productos de corrosién y el mismo
se caracteriza por ser un producto intermedio entre la conversion de
mackinawita a pirrotita, por lo cual no se descarta que a lo largo de las 72
horas pudo ocurrir la formaciéon de mackinawita que sufrié conversién a los
otros sulfuros, como asi tampoco se excluye la posible presencia de FeS amorfo
en las capas analizadas en este trabajo.57
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La presencia de estos sulfuros cuyo potencial es mas noble que el del hierro,
favorece la formaciéon de celdas galvanicas con el sustrato ya que al poseer
propiedades de conduccién electréonica permiten la ocurrencia de las
reacciones catodicas en su superficie.?810 Asimismo, la cementita también se
caracteriza por ser un buen conductor de electrones, por lo que la reaccién
catodica también puede tener lugar en dicha fase.® Crolet sugiere que dicho
acoplamiento galvanico trae aparejada la separaciéon de las reacciones de
produccion de FeZ* por la oxidacion del hierro, y de generaciéon de HS- por la
reduccion del HaS a Haq, el cual a su vez, seria el encargado de generar
acidificacion localizada entre la ferrita y la cementita originando corrosion
localizada en la superficie debido al aumento de la disolucion del hierro a pH
bajo.6

3.5.1.1. Efecto del niquel en la capa de sulfuros

Al aumentar el contenido de niquel en el acero, se identific6 la presencia de
un sulfuro de niquel, NisSz, de estructura -cristalina romboédrica
(JCPDS/ICDD 01-085-1802) con un arreglo bipiramidal donde los tres atomos
de niquel se encuentran formando una base triangular y los S en los vértices
de cada piramide.2 De acuerdo a la bibliografia, el Ni3S2 es un mineral que
se encuentra en la corteza terrestre como heazlewoodite que consiste en una
fase intermetalica estable a temperatura ambiente con un contenido de 27%
p/p de azufre, como se observa en el diagrama de fases de la Figura 3.25.30 En
la bibliografia se reporta que este compuesto ha sido obtenido mediante la
sintesis en estado sélido de niquel, previamente reducido mediante el pasaje
de H2 a 873 K, y azufre a 1033 K en una capsula de vidrio, mientras que por
solucién acuosa se han obtenido estructuras cristalinas de este compuesto a
partir de cloruro de niquel y 1 M Na2S204 en un rango de pH entre 3 y 6.31.32
Adicionalmente, en electrodos de hierro metalico sumergidos en soluciones
acuosas alcalinas con Ni2*, S3032, NHs y COg2, mediante DRX se han
1dentificado depdsitos de Ni3Ss formados a partir de la reduccién del tiosulfato
e inclusive, se ha sugerido que dicho sulfuro podria promover la pasivacién
del hierro en dichas condiciones.33 Otros autores reportan su presencia en
cultivos de bacterias sulfatoreductoras luego de 336 horas de exposicion a
60°C.34 Por otro lado, en aleaciones base niquel como Inconel 600 expuestas a
soluciones con 104 M S2032 y cloruros entre 10-1 M y 10-4 M, se ha reportado
la formacién de NisSgen el interior de picaduras y el consecuente crecimiento
de las mismas debido a la acidificacion por presencia de HaS.35

Mediante mediciones del aumento lineal de la resistividad eléctrica con la
temperatura del disulfuro de niquel, Ni3So, se ha verificado que el mismo
posee comportamiento metalico y una resistividad a 298 K de 1,810
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Q.cm.2932 Estas caracteristicas podrian deberse a la deslocalizaciéon de los
electrones de los orbitales “d” de los tres atomos de Ni en las bases
bipiramidales que por un lado, aumenta el caracter metalico de las uniones
en la estructura cristalina y que por el otro, permite alcanzar la
electroneutralidad en la misma a pesar de la deficiencia de azufre que
presenta el compuesto.2932 Asimismo, se ha reportado que en reactores
fabricados de aleaciones base niquel como Hastelloy C, el NisSs formado en
las paredes del mismo actiia como catalizador de la producciéon de hidrégeno
a partir de soluciones acuosas que contienen H2S.3¢6 Debido a que SSC se
considera principalmente un caso de fragilizacion por hidrégeno, esta
caracteristica del Ni3Sz sera considerada en los préoximos capitulos, debido a
que podria inhibir la absorcién de hidrégeno en los aceros con niquel.37
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Figura 3.25. Diagrama de fases para Ni-S.30
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Una via de formacién posible de NisSs es a través de la reaccion de la Ecuacion
3.15, la cual es espontanea a temperatura ambiente:38

3Ni+2H,S ©2Hy +NisS, AG,(NisS,) = —211,2kj.mol™*  (Ecuacién 3.15)

En las aleaciones de este trabajo, la formacion de la capa de NisSg podria
deberse a que los potenciales medidos luego de 72 horas de exposicion a la
solucién con tiosulfato se encuentran dentro del dominio de estabilidad de una
monocapa de azufre adsorbido en la superficie metalica debido a la reducciéon
del S2032-, de acuerdo a los diagramas de equilibrio potencial-pH de la Figura
3.26 calculados a 25°C para el Fe y el Ni por Marcus y Protopopoff.39 A los
potenciales medidos, como se observa en las Figuras 3.23 y 3.26 es
termodinamicamente posible la reduccién del S adsorbido a HaS (ac.), el cual
a su vez, puede reaccionar con el Fe y/o el Ni para formar sulfuros de hierro
con distinta estequiometria y/o NisSg, respectivamente. A medida que el
potencial se torna mas activo, el S de la monocapa es reemplazado por H2Oads
por lo que disminuye la estabilidad de los sulfuros metalicos que pueden
formarse en la superficie metalica, lo cual podria explicar la baja adherencia
y consistencia de la capa formada en el acero sin niquel para el que se registro
el menor potencial luego de 72 horas.39 A partir del diagrama de la derecha
de la Figura 3.26 se observa que la monocapa de Saqs es estable en un rango
mayor de potenciales e inclusive en presencia de niquel metalico a pH acido y
a coberturas aproximadamente del 99% de la superficie, reflejandose a nivel
experimental y de acuerdo con otros autores en el retardo de la formacién de
la capa pasivante de aceros inoxidables austeniticos en medios acuosos con

S2032-.39

Como se mencioné en el capitulo anterior, la utilizaciéon de tiosulfato como
reemplazo del burbujeo de H2S se debe a que dicha especie es metaestable y
a valores de pH menores a 6, puede oxidarse a bisulfito y reducirse a S a la
vez mediante la reaccion de desproporcién descripta en la Ecuacion 3.16.3:40

S,05*7(ac) + H*(ac) » S (s) + 3HSO; AGY, = —3,1kJ.mol"* Ecuacion (3.16)

El camino de la reaccién por el cual el azufre producido es reducido a H2S en
la superficie del electrodo de acero aun se encuentra en discusién, pero
algunos autores proponen vias mediante la reduccién del S (Ecuacién 3.17) y
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otros, a partir de la desproporcion de dicha especie (Ecuacion 3.18).3:41 En este
altimo caso, para que el azufre y el agua reaccionen se requieren
temperaturas altas, a menos que haya presentes especies catalizadoras de la
reaccion en el sistema.4!

S+ 2H"(ac) + 2e~ - H,S(g) Ecuacion (3.17)

4S + 4 H,0 + HY - 3H,S(g) + SO? +3 H* Ecuacién (3.18)

Sin embargo, mediante el balance de las reacciones anddicas y catddicas
mediante el calculo de la velocidad de corrosion de un acero API X65 obtenido
por ensayos de pérdida de peso a OCP en solucion NACE A sustituida con
10-1 a 104 M S2032-, asumiendo disolucién faradaica del hierro, y midiendo la
produccion de azufre luego de neutralizar el H2S producido en una trampa de
NaOH al final del ensayo, Kappes determiné experimentalmente que la
reaccion catédica predominante es la reduccion del tiosulfato a HaS sobre la
evolucion de hidrogeno.4 Este autor considero la siguiente via de reaccion para
la produccién de HoS a partir del S20O32-:4

S,05°"(ac) + 6H*(ac) + 4e~ — 25 (s) + 3 H,0 Ecuacién (3.19)

2S + 4 H*(ac) + 4e~ - H,S(g) Ecuacion (3.17)
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Figura 3.26. Diagramas de equilibrio de Potencial — pH para hierro (izquierda) y niquel (derecha) en soluciones con
tiosulfato, calculados por Marcus y Protopopoff para una concentraciéon de S2032-de 0,5 x 104 M a 25°C y la minima
concentracion necesaria para que haya corrosion del metal (10-¢ M) y superpuestos con el diagrama de Pourbaix del metal
correspondiente, donde se observa la region de estabilidad termodindmica de una capa bidimensional de azufre adsorbido
(Sadas) para distintos niveles de cobertura (6s) de la superficie metalica, en relacién con otras especies adsorbidas como el

H20 a bajos potenciales y Oz a potenciales mayores.3? El rango de pH y potenciales medidos en los aceros luego de 72 horas
en este trabajo se recuadraron en gris.

Referencias: (— ) lineas de equilibrio E-pH para el sistema Me-S, (- ) reacciones de evolucién de hidrégeno y oxigeno,

(=) sistema Sags-Me-Oags,( ——) sistema Saas-Me-H20a4s, para distintos niveles de cobertura, 65, de las especies adsorbidas
en la superficie metalica. Me = Fe , N1

139



3.5.2. Comportamiento andédico y catodico

Mientras que a potenciales muy nobles o activos no se observan diferencias
en el comportamiento electroquimico debido a la presencia del niquel en la
aleacion o del tiosulfato en la solucidon, los principales efectos de estos se
encuentran a potenciales cercanos al de corrosién, como asi también a +300
mVEgcs vs. Ecorr v -500 mVEcs vs. Ecorr. Adicionalmente, mediante las curvas de
polarizacion es posible verificar que los corrimientos del OCP hacia valores
mas nobles medidos luego de 72 horas se deben a un retardo en la cinética
anddica y al incremento de las densidades de corriente catdédicas con el
contenido del niquel. Este comportamiento observado se encuentra de acuerdo
con lo reportado por otros autores para aceros 1Cr-0,5Mo con composicion
variable de niquel en soluciones con 5% p/p NaCl saturadas con H2S a 1 atm
y temperatura ambiente.25

En presencia de tiosulfato en el medio, la disminucién de la cinética anddica
con el aumento de niquel en la aleacién y la presencia de una zona controlada
principalmente por difusién podria deberse a que ademas de formarse los
sulfuros de hierro pseudo-protectores identificados por DRX, la presencia de
sulfuro de niquel en la capa, NisSg, podria contribuir a la disminucién de la
oxidacion del hierro.” En el caso del acero sin niquel, la presencia de una capa
de sulfuros de hierro como la mackinawita y la pirrotita, podrian facilitar la
difusion de las especies agresivas desde la solucion y a su vez, favorecer la
oxidacion del hierro debido a que dichos sulfuros constituyen capas porosas y
poseen alta densidad de defectos debido a que son compuestos no
estequiométricos, como en el caso de la pirrotita que presenta una deficiencia
de hierro.4742 Mientras que la adicién de niquel en la aleacion, podria
estabilizar la monocapa de azufre adsorbido y favorecer la formacién de
sulfuros en la superficie metalica.?® Por otro lado, en la soluciéon base se
midieron densidades de corrientes de corrosiéon de un orden de magnitud
menor a las medidas en presencia de tiosulfato, por lo que la adicién del
mismo a la solucién, a pesar de formar una capa pseudo-protectora luego de
24 horas de exposicion a la solucion NACE TM 0177 A sustituida, aumenta
considerablemente el nivel de oxidacién del hierro.

Debido a las pendientes de Tafel entre 110 y 120 mV/década obtenidas para
la rama catdédica a potenciales cercanos al de corrosion, se propone que la
reaccion que tiene lugar es la de evolucion de hidréogeno (REH).
Adicionalmente, en presencia de tiosulfato, a pesar del retardo anddico
registrado, se observé un leve incremento de la cinética de esta reaccién con
el contenido de niquel de los aceros, lo cual podria deberse a que dicho
elemento aleante promueve la recombinacion del hidrégeno adsorbido en la
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superficie metalica y que el Ni3Sz y los sulfuros de hierro presentes en la capa
formada luego de 24 horas de exposicién, se comportan como catalizadores de
dicha reaccién en presencia de H2S.2:4.8:25.36 K] efecto del niquel como promotor
de la REH independientemente del de la capa de sulfuros puede observarse
en la Figura 3.21 donde se distingue el aumento de la cinética catdédica con el

contenido de niquel luego de una hora de exposicion a OCP en la solucién
NACE TMO 177 A base.

A potenciales aun mas activos, se observo que en la solucién base y en la
sustituida con tiosulfato e independientemente del contenido de niquel, todos
los aceros alcanzaban la misma densidad de corriente limite, posiblemente
debido a la reduccion del acido acético como sugiere Kappes, luego de realizar
ensayos de polarizacion de electrodos de disco rotatorio de acero al carbono en
las mismas soluciones de este trabajo.4¢ A potenciales menores a -1500 mV rcs
se verifica un aumento de la densidad de corriente catddica, el cual puede
asociarse a la reaccion de reduccién del agua a hidréogeno.4

3.6. Conclusiones

A partir de los ensayos de medicién de potencial a circuito abierto luego de 72
horas y de polarizaciéon potenciodinamica a potenciales catddicos y anddicos,
en solucion NACE A TM 0177 base y sustituida con 10-3M S20s32-, para aceros
al carbono templados y revenidos con un contenido variable de niquel entre 0
y 5% p/p se determind que:

1. Independientemente del medio, un mayor nivel de niquel en las
aleaciones dio lugar a un aumento progresivo del potencial a circuito
abierto. Luego de 72 horas, los potenciales medidos en la solucién
sustituida se encontraron dentro del campo de estabilidad de HaS del
diagrama de Pourbaix del sistema S203%-H20 a temperatura ambiente,
como asi también por debajo de la reaccion de evolucién de hidrégeno,
lo que validaria el reemplazo del burbujeo del HaS por las adiciones de
tiosulfato propuesto por Tsujikawa.

2. En los ensayos de evoluciéon temporal del OCP, se verificaron dos
etapas, la primera de estabilizaciéon de un valor maximo de potencial
cuya duracién dependié del contenido de niquel en la aleaciéon. En la
solucion sustituida, el OCP se mantuvo alrededor de estos valores
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maximos durante la segunda etapa mientras que en la solucién base,
disminuy¢ al final de la segunda etapa.

Luego de 72 horas de exposicion en la solucién base, los potenciales
disminuyeron mientras que en la solucién simulada con tiosulfato,
aumentaron debido a que al cabo de 24 horas se verificé la formacion
de una capa de color negro que recubrié el area expuesta, cuya
adherencia a la superficie metalica aumenté significativamente con el
contenido de niquel. Se verific6 que el aumento del OCP en presencia
de la capa de producto de corrosioén se debe a un retardo en la cinética
anodica y una promociéon de la cinética de la rama catddica con el
aumento del contenido de niquel en las aleaciones. Otros autores
reportan este mismo comportamiento en soluciones 5% p/p NaCl
saturadas con HsS. En ausencia de dicha capa y en la solucién base, se
observo un leve incremento de la cinética catédica a mayor contenido
de niquel en la aleacidn, por lo que la presencia de este elemento podria
promover la reaccién de reduccion de hidrégeno.

Independientemente del contenido de niquel, se identificaron FeS
cubico y pirrotita, Feq.xS en dicha capa, mientras que en la aleacién
con mayor niquel también se verifico la presencia de NisSs. El nivel de
adherencia y cobertura de la superficie aument6 con el contenido de
niquel en la aleacion. Al igual que los sulfuros de hierro no
estequiométricos, el Ni3Sz posee propiedades conductoras y cataliza la
REH. El estudio de la estructura de esta multicapa se propone como
trabajo a futuro.

Luego de la limpieza con la solucién de HCI inhibido, la superficie
metalica cubierta por la capa mostro signos de corrosién uniforme cuya
intensidad disminuy6 con el contenido de niquel. Los aceros con 3y 5%
p/p Ni también revelaron indicaciones de corrosion localizada, por lo
que se considera que la capa formada podria tener cierto caracter
protector de la superficie metalica y este, podria estar influenciado por
el contenido de niquel en la aleacion. Sin embargo, dado que el
potencial de los sulfuros es mas noble que el del hierro por lo que
podrian formar celdas de corrosién galvanica y promover la corrosion
localizada del acero. Esto no se pudo explicar en términos de la
densidad de corriente de corrosion obtenida por el método de Tafel en
las curvas de polarizacién, por lo que se considera que podria estar
relacionado a los eventos de rotura de la capa, los cuales podrian haber
ocurrido luego de alcanzar el valor maximo de OCP en las muestras con
mas de 1% p/p Ni.
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Efecto del niquel en la solubilidad,
difusividad y el atrapamiento de
hidrogeno en aceros al carbono

La resistencia a la fisuracién bajo tension de aceros de baja aleacion en
presencia de HsS depende de una compleja interrelaciéon entre su
microestructura y su nivel de resistencia mecanica, en funcién de la actividad
de hidrégeno dada por la severidad del medio y del estado de tensiones al que
se encuentra sometido el componente debido a cargas aplicadas y/o tensiones
residuales originadas durante su manufactura o servicio. En este capitulo se
incluye un estudio de las caracteristicas del atrapamiento de hidrégeno como
asi también de la solubilidad y transporte de dicho elemento en aceros al
carbono templados y revenidos en funciéon del contenido de niquel y la
microestructura en ausencia de cargas mecanicas aplicadas. Para ello se
utilizo la técnica experimental de permeacion de hidrégeno bajo carga gaseosa
que permitié analizar el efecto del niquel en el atrapamiento y la cinética de
transporte de hidrégeno a 30°C, 50°C y 70°C. Bajo esta modalidad de carga,
s1 bien se obtienen niveles de flujo estacionario de hidréogeno relativamente
bajos en comparacién con los que se obtienen en soluciones acuosas con HaS,
se cuenta con la ventaja de estudiar las caracteristicas mencionadas
independientemente de la presencia de productos de corrosién en la superficie
del material. En funcién del analisis de la microestructura de los aceros se
racionalizaron los resultados obtenidos, en términos del coeficiente de
difusiéon aparente (Dap), la concentracion subsuperficial total de hidrégeno
(Coyr), la energia de atrapamiento (Ep) y la densidad de trampas reversibles
(N,). Adicionalmente, se contrastaron con los disponibles en la literatura para
otras microestructuras con una composicién quimica similar.

4.1. Introduccion

La propagacion de fisuras en aceros de alta resistencia mecanica sometidos a
esfuerzos de tracciéon (y/o tensiones residuales) en medios acuosos con HsS es
aceptada como un caso de fragilizacion por hidrégeno.1-6 Como se mencioné
en el Capitulo 2, en medios agrios este elemento (Had) se genera a partir de
las reacciones catddicas (Ecuacion 4.1) que tienen lugar en la superficie
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metalica como respuesta a la oxidaciéon del hierro (Ecuacién 4.2), y el cual
puede ser posteriormente absorbido hacia el interior del material. Debe
tenerse en cuenta, que si bien bajo condiciones de protecciéon catodica es
posible la inhibicién de la reaccién de oxidacién de Fe, la velocidad de
reduccion de protones aumenta, agravando los efectos nocivos del hidrégeno.
En ambos casos, el H2S se comporta como un veneno para la recombinacion
quimica (Ecuacion 4.3) o electroquimica (Ecuaciéon 4.4) de hidrégeno
adsorbido a su forma molecular Hs en forma de gas, por lo que se favorece la
absorcion del mismo (Hap) en el material (Ecuaciéon 4.5).1:478

2H* + 2e™ & 2Hy, (Ecuacion 4.1)

Fe & Fe?t +2e~ (Ecuacion 4.2)

Hyy + Hyy © H,(g9) (Ecuacion 4.3)

Hyy +H +e” o Hy,(g) (Ecuacion 4.4)
2H,4 © 2 Hy, (Ecuacion 4.5)

La susceptibilidad de un material a sufrir fisuraciéon bajo tensién en presencia
de H2S, y la morfologia de dafio que este puede presentar una vez que el
hidrégeno es absorbido en el interior del mismo, dependen de su resistencia
mecanica (tensiéon de fluencia y dureza), como asi también de aspectos
metalirgicos como la microestructura resultante en funcion del tratamiento
térmico y de la composicién quimica del acero, dado que la misma posee un
rol fundamental en el atrapamiento y la difusiéon de dicho elemento.? Por un
lado, para una dada severidad del medio con HsS y resistencia mecanica del
acero, diversos autores han comprobado que la martensita revenida es la
microestructura que posee mayor resistencia a SSC.6.9-12 Esto se verifica para
martensitas “adecuadamente” revenidas, es decir, aquellas que poseen una
densidad de dislocaciones baja, carburos finos distribuidos homogéneamente
y que a su vez, no presentan fases duras y/o perjudiciales.” Por otro lado, la
susceptibilidad de los aceros a sufrir fragilizaciéon por hidrégeno aumenta con
la resistencia mecanica, por lo cual los estandares internacionales limitan
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esta propiedad en funcién de la severidad del medio.13 Por lo tanto, optimizar
la microestructura en funcién de la resistencia mecanica es fundamental para
mejorar la resistencia a la fisuracién por SSC, lo cual es posible de llevar a
cabo mediante el correcto ajuste de los tratamientos térmicos de acuerdo a la
composicion quimica.

Esta aceptado que una mayor concentracién de hidrégeno absorbido y disuelto
en sitios intersticiales normales (NILS) de la red de Fe y en los que
corresponden a trampas es el principal factor que promueve la propagacion
de las fisuras.!416 Por lo tanto, es mas factible alcanzar la concentraciéon
critica de dicho elemento en potenciales zonas de fisuracion. Las trampas son
sitios donde el hidréogeno tiene mayor solubilidad y mayor tiempo de
permanencia que en los NILS.17 En funcién de esto, para determinar la
resistencia a SSC y la cinética del transporte de hidréogeno de un acero, es
necesario analizar en qué nivel se encuentran presentes las trampas y
evaluar su naturaleza.

Por un lado, es posible reducir el riesgo a sufrir SSC si se incluyen en los
aceros elementos aleantes electroquimicamente mas nobles que el hierro,
para que disminuyan la tasa de absorciéon de hidrégeno hacia el interior del
material.1819 Por otro lado, para un dado nivel de absorcién de hidrégeno, la
presencia de trampas de alta energia de interaccién con el hidrégeno en
procesos donde la carga de hidrégeno ocurre por Uinica vez o una distribucion
de trampas reversibles que disuelven grandes cantidades de este elemento en
el material y que producen un retardo en la difusién del mismo en eventos de
carga continua, podrian resultar en una estrategia metaltrgica adecuada
para disminuir la susceptibilidad a la fisuracion bajo tension en medios con
H,S.18.20.21

En ausencia de cargas aplicadas, la presencia de gradientes de composicion
en el material puede retardar la difusiéon del hidrégeno absorbido, como asi
también la interaccién de dicho elemento con otro tipo de trampas como
bordes de granos, dislocaciones, segundas fases e inclusiones que aumentan
el tiempo de residencia de dicho elemento alli comparado a los NILS.18.22
Adicionalmente, en presencia de cargas aplicadas, tensiones residuales o
grandes distorsiones provocadas por defectos microestructurales, el
hidrégeno tiende a difundir hacia zonas donde el campo de tensiones es
triaxial.1® En la Tabla 4.1 se encuentran los valores de energia de interaccion
recopilados a partir de distintos trabajos para distintos elementos presentes
en la microestructura de los aceros. Debe tenerse en cuenta que la energia de
interaccion (Er) se compone por la energia de activacién de difusion entre los
NILS (Eqa = 5,69 kd/mol, de acuerdo a Turnbull et al.)23 y el médulo de la
energia de atrapamiento (Ep), como se observa en el esquema de la red
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cristalina conteniendo un sitio de trampa de la Figura 4.1. Por otro lado, la

contribucion E’ mostrada en la Figura 4.1 se considera despreciable.

Tabla 4.1. Energias de interaccion para distintos tipos de trampas.17.22

Tipo de Energia de interaccion | Caracter de la
trampa (kd/mol) trampa
Atomo de Ti
Puntual en la red de 26,05 reversible
hierro
Lineal Dislocaciones 24,12 — 29,91 reversible
FesC 83,94 irreversible
MnS 77,19 irreversible
Bordes de
Planar o grano de bajo 26,05 reversible
Bidimensional angulo
Bordes de )
grano de alto 53,07 — 58,86 .reversﬂo'le _
4ngulo irreversible
Volumétrico Cavidades > 21,23 irreversible
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NILS

TRAMPA

Figura 4.1. Esquema de una red cristalina que contiene un sitio de trampa
cuyo nivel de energia de atrapamiento (E») se encuentra en un nivel de
energia mas bajo que los NILS y cuya barrera de energia equivale a la
energia de activacion entre saltos a sitios normales de red (Eq) y un término
adicional (E’). La suma de la energia de barrera y | Ey | equivale a la energia
de interaccién (Et). La distancia entre sitios corresponde a A.

Por lo tanto, la identificacién y caracterizacién de segundas fases y/o defectos
que actiian como trampas en la microestructura son fundamentales para
determinar la susceptibilidad de un acero a sufrir SSC. Por ejemplo, segin
las condiciones de carga de hidréogeno en aceros de matriz ferritica, los
carburos finos y redondeados permiten disolver una alta concentracion de
dicho elemento dentro del material y a su vez, pueden retrasar su difusiéon en
la matriz y de esa forma disminuir la disponibilidad de dicho elemento para
alcanzar la concentracion critica en otras zonas donde esta es menor, por
ejemplo en inclusiones alargadas de MnS, o en otros defectos donde
adicionalmente es posible que ocurra concentracion de tensiones.'824 Sin
embargo, los carburos también pueden actuar como potenciales sitios de
nucleacion de fisuras si se supera su concentracion critica de hidrégeno, al
igual que la austenita retenida.2425 Por un lado, esta fase disuelve grandes
cantidades de hidrégeno en su estructura cristalina, mientras que por otro
lado, puede transformar por deformacion a martensita y favorecer la
fisuracién debido a que la solubilidad de este elemento en esta fase es muy
baja.24.25
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La presencia y el tipo de trampas que contienen los aceros pueden controlarse
mediante parametros metaldrgicos como el tratamiento térmico, tanto para
evitar la presencia de fases no deseadas como la martensita sin revenir, y
para favorecer la precipitacion homogénea de carburos finos y redondeados
como los MC y MsC, (M representa un metal, normalmente Cr o Mo).?
Adicionalmente, la composiciéon quimica debe ser ajustada de acuerdo a la
microestructura y resistencia mecanica que se desea obtener aunque también
debe tenerse en cuenta el comportamiento que poseen los elementos aleantes
de los aceros sobre la cinética de reduccion de hidrégeno, su absorcion y
transporte en el acero.918

En los aceros de baja aleacién, el niquel se encuentra en solucion sélida en la
ferrita y se caracteriza por ser un estabilizador del campo austenitico, refinar
la microestructura y por no poseer tendencia a la formacién de carburos.!® Su
energia de interaccién con el hidréogeno es relativamente baja (Er = 7,72
kd/mol)22, por lo que se podria asumir que su presencia promueve el
atrapamiento reversible o de baja energia. En linea con estas caracteristicas,
diversos autores han observado un retardo en la difusién del hidrégeno con el
contenido de niquel, tanto en aceros con microestructuras de martensita
revenida y en ferritico-perliticas.1825-27

El niquel también es conocido por incrementar la cinética de la reaccion de
recombinacién quimica de hidrégeno conllevando a una disminucién del nivel
de hidrégeno absorbido, por lo que la incorporaciéon de dicho elemento al acero
podria verse reflejada en una disminucion de la susceptibilidad a sufrir
SSC.1827-30 Justamente debido a esta propiedad, el niquel es el material
elegido para fabricar electrodos de reactores para la produccién de hidrégeno,
en tanto que en presencia de HsaS los sulfuros de niquel como NisSg también
catalizan la reaccién de evolucion de hidrégeno debido a que son conductores
eléctricos.30 Algunos autores han propuesto que la capa de sulfuros formada
a OCP al cabo de una semana en membranas de acero de 2 mm de espesor
con hasta 1,77% Ni podria inhibir la absorciéon de hidréogeno en dichas
aleaciones hasta un 77%.27 Sin embargo, este efecto también podria estar
asociado a la disminucién de la cinética anddica en presencia de dichas capas
de producto de corrosién “protectoras” debido a la correspondiente reduccién
de la velocidad de la reaccion catddica que da lugar a una menor producciéon
de hidrégeno adsorbido en la superficie metalica.25 Debido al retardo que
representa el niquel en la difusion del hidrégeno en la matriz ferritica y el
efecto de dicho aleante en los procesos superficiales en la reaccién de descarga
del protén que podrian dar lugar a una disminucién en el nivel de absorcién
del hidrégeno, es que conviene estudiar estos procesos por separado mediante
ensayos de permeacion.
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A continuacion se presentara la técnica experimental utilizada en este
trabajo, su alcance y las limitaciones asociadas. Adicionalmente, se incluye
una descripcion de la metodologia utilizada y qué condiciones se consideraron
para el procesamiento de los datos experimentales obtenidos.

4.1.1. Técnica experimental de permeacion de hidrogeno

La técnica experimental de permeacion de hidrégeno fue introducida en 1962
por Devanathan y Stachurski para la determinacion de la adsorcion y difusion
de dicho elemento a través de membranas de paladio y posteriormente su
aplicacion fue extendida a aleaciones ferrosas.3! En el ensayo de permeacion
de hidrégeno se utiliza una membrana delgada del acero de interés,
normalmente no mayor a 2 milimetros de espesor, para separar dos camaras
denominadas celda de generacion y celda de deteccion las cuales se observan
en las distintas configuraciones experimentales de la Figura 4.2. En la
primera ocurre la generacion de hidrégeno in situ mediante reacciones
electroquimicas o a través de carga gaseosa. En la segunda se realiza la
deteccion electroquimica a partir de la corriente de oxidacién del hidrégeno a
ion H* luego de transcurrido el tiempo requerido para que el hidrégeno
difunda a través del espesor de la membrana. El ensayo de carga de hidrogeno
finaliza cuando dicha corriente no presenta variaciones con el tiempo, es
decir, al alcanzar el estado estacionario (Inss). Seguido a esto, se descarga de
hidrégeno la probeta hasta que se alcanza una corriente en el lado de
deteccion lo suficientemente baja para asegurar que todo el hidréogeno ha sido
desplazado, generalmente denominada corriente de fondo (Ip).

De esta manera se obtienen curvas de transitorios de carga y descarga de
hidrégeno que representan fisicamente el flujo faradaico de hidrégeno que
egresa del material en funcién del tiempo, a partir de los cuales es posible
calcular la difusividad y la solubilidad de hidrégeno, y en particular son
utilizados para:

e Obtener un coeficiente de difusién aparente, Dap, que representa al
proceso de difusiéon que ocurre cuando el material contiene trampas,

e Determinar la presencia de trampas irreversibles mediante la
repeticiéon consecutiva del primer transitorio de carga a una dada
temperatura y la evaluacién del desfasaje temporal entre ambos,

e C(Caracterizar las trampas reversibles y a su vez, determinar la
concentracion subsuperficial de hidrégeno para un acero, es decir, la
concentraciéon de hidrégeno disuelto en la red y el atrapado, que se

152



alcanza en la superficie adyacente a la de exposicién a un dado medio
o atmosfera gaseosa.

Existen diversas metodologias para poder realizar el analisis cuantitativo de
dichos parametros. En particular, como se vera mas adelante, bajo el marco
tedrico propuesto por Oriani en 1969 deben verificarse ciertas condiciones,32
entre ellas, atrapamiento irreversible despreciable, existencia de un
equilibrio dinamico y local entre las poblaciones de hidrégeno difusible y
atrapado suficientemente rapido, y a su vez, un bajo nivel de ocupacion de las
trampas.

4.1.1.1. Alcances y limitaciones de la técnica experimental

La principal ventaja que posee la técnica de permeaciéon de hidrégeno es que
puede realizarse a temperatura ambiente en tiempos relativamente cortos.33
Otra ventaja consiste en que la deteccién de hidrégeno se realiza mediante
técnicas electroquimicas para lo que no es requerida la utilizacién de sistemas
complejos de desgasado en columnas de mercurio a temperatura ambiente ni
sondas espectrométricas especiales para medir desorcion a altas
temperaturas, como asi tampoco son necesarias las etapas previas de
calibracién que precisan estos instrumentos.3435 Adicionalmente, a partir de
la repeticién del primer transitorio realizado con permeacion de hidrégeno con
deteccion electroquimica es posible distinguir entre trampas irreversibles (de
alta energia) y reversibles presentes en el material.34

Mediante este tipo de ensayo es posible determinar la concentracién
subsuperficial de hidréogeno en NILS y en sitios especiales o trampas para un
material luego de alcanzar el estado estacionario como asi también la
densidad de trampas.3* Sin embargo, mediante esta técnica no es posible
conocer de forma directa la energia de interaccién de cada uno de los sitios de
atrapamiento presentes en el material sino la del mas predominante.3¢ Debe
tenerse en cuenta que la obtencion de la energia de atrapamiento del defecto
predominante implica poder llevar a cabo los ensayos de permeacién a
distintas temperaturas, por ejemplo, a 30, 50 y 70°C. Otra limitaciéon de la
utilizacion de la técnica de permeacion esta dada por el tipo de material a
evaluar, debido a que si el mismo posee un coeficiente de difusién muy bajo,
los ensayos tendran mayor duracién, lo que podria tener efecto sobre la
formacion de productos de corrosion en las superficies expuestas que alteren
la estabilidad y la veracidad de las mediciones electroquimicas.34
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La versatilidad de la generacién de hidréogeno en la celda de carga también
puede considerarse una ventaja de la técnica de permeacion, debido a que la
misma puede realizarse bajo carga gaseosa utilizando H2 de alta pureza a
presiéon atmosférica o superiores utilizando un autoclave. El hidrégeno
también puede producirse electroquimicamente, y en este caso, el ensayo de
permeacion puede llevarse a cabo en condiciones de circuito abierto (Open
Circuit Potential, OCP) o bajo polarizacion catédica. En este ultimo caso, se
requiere de un bipotenciostato o de la implementaciéon de una configuracién
de potenciostatos adecuada para la polarizacion en ambas caras de la
membrana. Las tres configuraciones experimentales mencionadas pueden
observarse en las representaciones esquematicas de la Figura 4.2.

La carga mediante hidrégeno gaseoso de alta pureza a 1 bar, Figura 4.2 a),
permite estudiar el efecto del atrapamiento de hidrégeno sin las
complicaciones derivadas de la formacién de capas de productos de corrosion,
tal como sucede durante carga electroquimica en presencia de una solucién
agresiva a OCP. Cabe destacar que la presencia de dichos compuestos podria
alterar e inclusive bloquear la entrada de hidrégeno hacia el acero. Es comin
que los transitorios de carga obtenidos en presencia de 6xidos o sulfuros
posean un maximo inicial en el nivel de flujo de hidrégeno hasta alcanzar el
estado estacionario, lo que puede representar una dificultad para el calculo
del D4p.3¢ Sin embargo, a pesar de que la ausencia de depdsitos en la superficie
de la membrana permite asegurar la repetibilidad de los experimentos, los
niveles de flujo de hidrégeno en el estado estacionario obtenidos mediante
carga gaseosa de hidréogeno a 1 bar son significativamente menores que los
alcanzados con carga electroquimica de hidrégeno debido a que de esta forma
se alcanzan presiones equivalentes de hidrégeno mas elevadas.

Otra limitacion de la técnica de permeacion de hidrégeno se encuentra en el
tipo de equipamiento necesario para garantizar la precisiéon y exactitud de los
resultados obtenidos, debido a que se debe contar con un potenciostato que
permita medir corrientes eléctricas de oxidacion de H a H* muy bajas de
manera precisa (del orden del nanoampere). En la actualidad, es comtun que
los potenciostatos comerciales superen ampliamente estos niveles de
resolucién en corriente. Adicionalmente, al tratarse de una técnica muy
sensible a los cambios de temperatura, es conveniente sumergir el conjunto
de celdas en un bano termostatizado o bien, adaptarlo a un sistema de
recirculacion de fluido a temperatura constante.37

Respecto al disefio de la membrana, la condicién fundamental que presenta
la técnica de permeacion de hidrégeno es que la velocidad de permeacion debe
estar controlada por la difusién de dicho elemento en vez de procesos de
produccion o adsorcién del mismo en la superficie de la misma.3! En otras
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palabras, el proceso lento debe ser la difusiéon de hidrégeno a través de la
membrana y no el de las reacciones en superficie. Devanathan y Stachurski
establecen que esta condicién puede satisfacerse siempre que el coeficiente de
difusiéon aparente obtenido no dependa del espesor de la muestra.s!
Adicionalmente, bajo control por difusién, es posible verificar un nivel de
cobertura superficial de hidrégeno constante, siempre que la corriente de
permeacion medida en el estado estacionario sea inversamente proporcional
al espesor de la membrana.3!

La determinaciéon de las dimensiones apropiadas de la muestra debe
realizarse teniendo en cuenta que el espesor maximo esta dado por tiempo
necesario para alcanzar el estado estacionario, el cual se recomienda que sea
no mayor a 24 horas.3® La utilizacion de membranas de gran espesor que
requieren mas de 24 horas en alcanzar el estado estacionario podria resultar
en alteraciones de pH en la soluciéon utilizada en la celda de generacién de
hidrégeno, para el caso de carga electroquimica, y adsorcién de impurezas en
la superficie de la membrana.3® Asimismo, podria dar lugar a la ocurrencia de
procesos corrosivos no deseados en el lado de salida de la membrana,
resultando en mediciones espurias de la corriente de oxidacién.s38

Por el contrario, la utilizaciéon de muestras muy delgadas podrian favorecer a
que el proceso de permeaciéon a través de la membrana se encuentre
controlado parcial o totalmente por fenémenos superficiales en el lado de
entrada de hidrégeno.3® Adicionalmente en membranas muy delgadas, en las
que el espesor es de 5 a 10 veces menor que el tamano de grano del material,
podrian prevalecer fenémenos de difusién por borde de grano, como asi
también localizar alli de manera preferencial los procesos de adsorcion y
absorciéon de hidrégeno.38 La utilizacién de muestras de muy bajo espesor
también podrian resultar impracticables de acondicionar, dado que la
preparacion superficial de la membrana de acero implica obtener superficies
libres de deformacién plastica para evitar mediciones espurias de trampas.
Para ello suele ser necesario recurrir a técnicas de electropulido, en las que
es posible la introduccion de hidrégeno en el material, por lo que se requiere
de una etapa posterior de desgasado en una estufa o mufla para promover la
salida de dicho elemento.

A su vez, para evitar formacion de capas de 6xidos que interfieran con los
mecanismos de desorciéon de hidrégeno y promuevan la oxidaciéon parcial del
mismo o inclusive su disolucidn, se sugiere aplicar un depdsito superficial de
paladio en la cara expuesta a la celda de deteccién.3539 Aunque existen
controversias acerca de la efectividad del depdsito de paladio, en superficies
sin dicha pelicula se observ6 una mayor produccion de burbujas de hidrégeno
desprendidas de la superficie metalica expuesta en la celda de deteccién, por
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lo que se sugiere que la presencia de dicho recubrimiento favorece el equilibrio
entre la fase gaseosa y el metal segun la Ley de Sieverts debido a que la
reacciéon de oxidacion de hidrégeno es mas rapida y completa que en la
superficie de acero sin dicho recubrimiento.3540.41 Adicionalmente, cuando se
utiliza carga de hidrégeno gaseoso se aplica un depdsito de paladio para
1mpedir la formacion de peliculas pasivas como asi también de otros 6xidos
sobre la superficie de entrada de la membrana y de esa forma se garantiza las
mismas condiciones de ingreso para el hidréogeno en toda la superficie
expuesta.39:41,42

Finalmente, el radio de la membrana es otro parametro a considerar en el
diseno de la muestra para evitar efectos de borde que promuevan fuga de
hidrégeno.3® De acuerdo a Iyer y Pickering, debe considerarse una relacion
espesor/radio menor a 0,2 para garantizar que la pérdida de flujo de hidrégeno
sea menor al 5% y asegurar un flujo de hidrégeno unidimensional.

4.1.1.2. Fundamentos tedricos de la técnica experimental

Durante un experimento de permeacién de hidrégeno con deteccion
electroquimica se supone que todo atomo de hidrégeno que difunde a través
de la membrana que separa ambas camaras se oxida de manera instantanea
al llegar al lado de deteccién de acuerdo a la reaccion de la Ecuacion 4.6.31.43

Heo HY +e” (Ecuacion 4.6)

En ausencia de reacciones secundarias, la densidad de corriente de oxidacién
medida en el lado de deteccién (i) corresponde al equivalente faradaico del
flujo de hidrégeno (Jy) que egresa de la superficie de salida de la membrana
(x =L) a un dado tiempo, de acuerdo a la Ecuacién 4.7, donde F es la
constante de Faraday (96485 C.mol1).

ig(L,t) = F. Jy(L,t) (Ecuacion 4.7)

En la celda de deteccion se realiza la medicion electroquimica de la corriente
de oxidacién de hidrégeno debido a que alli, la superficie de la membrana se
encuentra en contacto con un electrolito, normalmente 0,1 M NaOH y a su
vez, se polariza a un potencial anddico constante, el cual debe ser mayor al
potencial reversible de evolucion de hidrogeno en ese medio para mantener
una concentraciéon de hidrégeno nula (Cy4 = 0) a lo largo de todo el ensayo
como se observa en el esquema de la Figura 4.3. La densidad de corriente de
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oxidacion se obtiene al normalizar el valor de la corriente por el area expuesta

de la membrana en la celda de deteccion.

a)
Hads
Celda de Generacion
(Carga Gaseosa)
b) H,5 (g) me CE
|
%°, NACE A soln. NaOH 0.1M
Celda de Generacion Celda de Deteccion
(Potencial de Circuito Abierto)
c) H,S (g)

H*— H
NACE A soln.

Celda de Generacidn Celda de Deteccion
(Carga Catddica)

ads

Referencias

Il Capa de producto de corrosién

=== Recubrimiento de paladio
Membrana de acero

Figura 4.2. Esquema de la configuracion experimental para permeacion de
hidrégeno con a) carga de hidréogeno gaseosa, b) generacion de hidrogeno a
OCP, c¢) generaciéon de hidrégeno bajo carga catdédica. RE: Electrodo de
referencia, CE: Contraelectrodo, POT: potenciostato.
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De acuerdo al experimento de permeaciéon propuesto por Devanathan y
Stachurski3!, previo a iniciar el ensayo, at <0, el lado de generacion se
encuentra 1inactivo por lo que la concentracion de hidrégeno es nula
(Cyg = 0) yenellado de deteccion se puede medir una densidad de corriente
de fondo (i}), del orden de 0,001 a 0,01 pA/cm? . Una vez activada la carga de
hidrégeno en la celda de generacion, a t = 0, se alcanza la concentracién de
hidrégeno maxima (Cy 4 = Cp) que da lugar al gradiente de concentracién de
dicho elemento a lo largo de la membrana y representa la fuerza impulsora
para el proceso de difusion.44 El hidrégeno es absorbido en la superficie de
entrada (x = 0), difunde a lo largo del espesor de la membrana, y en la
superficie de salida todo el hidrégeno difundido es oxidado segin la Ecuacion
4.6. A medida que transcurre el ensayo, la densidad de corriente de oxidacién
aumenta paulatinamente desde el valor de densidad de corriente de fondo
hasta alcanzar un valor correspondiente al estado estacionario (1Hss).

Ch ,
Celda de Generacion Celda de Deteccion
Cy=0(t<0)
Hg = Co
(t20)

Cg=0(t<0yt20)

X =L espesor de la
membrana

Figura 4.3. Esquema del experimento de permeacién de hidrégeno de
Devanathan-Stachurski en una membrana de espesor L, donde la
superficie de entrada (x = 0) se encuentra expuesta a una concentracion
maxima Cy = Co al comienzo del mismo y la de salida (x = L) es nula
Ca = 0 en todo momento.
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4.1.1.3. Obtencion de parametros de interés mediante ensayos
de permeacion de hidrégeno en un material con trampas

Debido a la presencia de trampas en la estructura cristalina del material, la
Segunda Ley de Fick no puede utilizarse de manera directa para caracterizar
la difusién de hidrégeno en el acero.4® En el Capitulo 2 se incluyd la
demostracién de la Teoria de McNabb y Foster en la que se considera un tipo
de trampa en la red del hierro con la que el hidréogeno puede interactuar
durante un cierto tiempo y por lo tanto, alterar el proceso de difusién.45 A
continuacion se incluye el desarrollo utilizado para obtener un coeficiente de
difusién en un material con trampas a partir de los ensayos de permeacion
descriptos anteriormente, como asi también otros parametros de interés como
el coeficiente de permeacion, la solubilidad aparente y la de los sitios normales
de red, como asi también la energia de atrapamiento y la densidad de trampas
de hidrégeno, entre otros.

La concentraciéon de equilibrio de hidrégeno en una red cristalina de hierro a
una dada presién y temperatura, C,, puede obtenerse por la Ley de Sieverts
en funcién de su solubilidad:37

Co = S(T)VP (Ecuacion 4.8)

La permeabilidad o coeficiente de permeaciéon de hidrégeno, ®, puede
calcularse como el producto entre la difusividad o coeficiente de difusién de la
red cristalina, D;, y la solubilidad de hidrégeno en la misma, S(T). D, y S(T)
poseen una dependencia del tipo Arrhenius con la temperatura, por lo que ®
puede expresarse segun:

® = Dy exp(—E4/RT) Sy exp (—Es/RT) (Ecuacion 4.9)
® = dyexp(—E,/RT) (Ecuacion 4.10)

donde ®, = Dg Sy, es el factor preexponencial y E,, = E; + E, es la energia de
activacion de permeacion que consiste en la suma de la energia de activacién
de difusion de hidrégeno en la red, E;, v la energia de solucién de dicho
elemento en la red cristalina de hierro, E;.

La permeabilidad de hidrogeno de un material puede calcularse a partir de la
corriente de permeacién correspondiente al estado estacionario obtenida
luego de un ensayo de permeacion, iy, a una dada temperatura:46

@ = sk (Ecuacién 4.11)

FxlpHZ
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donde L es el espesor de la muestra, F es la constante de Faraday y py, =1

bar es la presion parcial de hidrogeno en la celda de generacién bajo carga
gaseosa.

En el estado estacionario, el flujo de hidrégeno medido es independiente de
las trampas presentes en el material. Por lo tanto, teniendo en cuenta las
condiciones de borde del experimento de Devanathan-Stachurski puede
utilizarse la primera ley de Fick para calcular la concentracion subsuperficial
de hidrégeno correspondiente a sitios normales de red del lado de carga de la
membrana, C,, en funcion del flujo medido en el estado estacionario:

Co = ”j)—LL = ;—DLL (Ecuacién 4.12)
donde se tuvo en cuenta la Ecuaciéon 4.7 que relaciona el flujo de hidrégeno y
la densidad de corriente. De acuerdo a lo reportado por otros autores, se
considerd que el coeficiente de difusion de hidrégeno en los sitios de red es
independiente de la composicion y de la microestructura para aceros
ferriticos.23.40.46.47 Adicionalmente, en el rango de -40°C < T < 80°C dicho
coeficiente puede calcularse de acuerdo a la Ecuacién 4.13 para hierro puro
en estado recocido:23:48

D,(cm?.571) = 7,23 x 10~ *exp(—5,69k].mol"*/RT) (Ecuacion 4.13)

Cuando el material posee trampas es posible definir un coeficiente de difusién
aparente, D, , para caracterizar los transitorios de crecimiento y de
decrecimiento de hidrégeno obtenidos luego de presaturar las trampas
irreversibles en un ensayo de permeacion de carga y de descarga de
hidrégeno, respectivamente.4> Asumiendo que las poblaciones de hidrégeno
difusible y la reversiblemente atrapada se encuentran en equilibrio local y
para niveles bajos de ocupaciéon de esta ultima, el coeficiente de difusién

aparente se puede expresar de acuerdo a la Ecuacion 4.14:20.32
DL _ Dy

= ~ Ecuacion 4.14
1+ °50(1- 9)2 1+ XNr ( )
L Np

Dap

donde Krepresenta la constante de equilibrio entre ambas poblaciones de
hidrégeno32, N, y N, la cantidad de sitios de atrapamiento reversibles y sitios
de red por unidad de volumen, respectivamente, y 6 es la fraccién de trampas
reversibles ocupadas. De acuerdo a la Ecuaciéon 4.14, el coeficiente de difusion
aparente es independiente de la concentracién de H cuando la fraccién de
ocupacion de las trampas reversibles es baja, 8 < 1. Esta condicion se verifica
en los transitorios de permeaciéon normalizados por iy, como un
desplazamiento temporal del mismo, respecto del correspondiente al material
sin trampas, sin presentar ninguna alteracién en su forma.40.49
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Mediante el ajuste de los transitorios experimentales de carga y de descarga
de hidrégeno es posible estimar los coeficientes de difusién aparente Dg, Ty
Dgp 1, respectivamente. Bajo la hipétesis de baja ocupaciéon de las trampas
reversibles, es posible ajustar los datos experimentales para el transitorio de
carga utilizando la solucion de la segunda ley de Fick que surge de resolver el
problema de permeacion de acuerdo a las condiciones de borde descriptas en
la seccion anterior:50
Dgp! n?m?t

iL(t) — <1 + 2 2‘?{3:1(_1)11 eXp (_ L—2)> (EcuaCién 4-15)

iHss

El coeficiente aparente de difusion Dg, T se puede obtener a partir de ajustar
los transitorios de carga de hidrégeno con la Ecuacién 4.15 como aquel valor
que minimiza la suma de los cuadrados del error de dicho ajuste. En este
trabajo se utiliz6 esta metodologia y se realizé la sumatoria hasta n=10,
aunque la norma ASTM G48 considera aceptables ajustes realizados con n=3
y lo suficientemente precisos cuando la sumatoria se extiende hasta n=6.5!

La concentracién subsuperficial total de hidrégeno, Cy,, es decir la que
considera el hidréogeno presente en sitios normales de red como asi también
en las trampas reversibles, también se estimé a partir del analisis de los
transitorios de carga, Cy, T, y de descarga o desorcién, Cy, |. Considerando la
hipétesis de baja ocupacion de las trampas reversibles, en el primer caso es
posible calcular Cy, T a partir de la Ecuacién 4.16:20:32

Dap? Co 1 .,
Juss = apfo'r (Ecuacién 4.16)

En los ensayos de permeacién con carga de hidréogeno gaseosa, es posible
obtener los transitorios de desorcién mediante la circulaciéon de aire en la
celda de generacién. Por lo tanto, es posible asumir que la concentracién de
hidrégeno en la superficie de la membrana expuesta en la celda de carga, C,,
cambia instantaneamente a cero al dar inicio al transitorio de descarga.
Adicionalmente, la presencia de la capa de paladio previamente depositada
en el lado de carga de la membrana permite asumir que el equilibrio entre la
superficie metalica y el gas ocurre rapidamente. Para la condicion de descarga
de la muestra, puede considerarse que la concentracién subsuperficial total
inicial, C(x), varia linealmente a lo largo del espesor de acuerdo a la Ecuacién
4.17 cuando la ocupaciéon de las trampas reversibles es baja:32

C(x)= Cor(1—x/L) (Ecuacion 4.17)

donde x es la distancia medida desde la superficie de la membrana expuesta
a la celda de generacion. Por lo tanto, para esta condicién inicial y las de
contorno especificadas para el experimento de permeacion, es posible ajustar
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el transitorio de desorcion normalizado por la densidad de corriente de
permeacion, utilizando la solucién de la segunda ley de Fick de acuerdo a:52

2.2
P T)  (Ecuacién 4.18)

2O = —2 ¥ (— D) exp (-2

lHss
donde iyg es la densidad de corriente del estado estacionario medida justo
antes de circular aire en la celda de generacion. Mediante el ajuste del
transitorio de desorcion experimental con la Ecuacion 4.18 es posible estimar
el Dy, I a partir del valor que minimiza la suma de los cuadrados del error
entre el transitorio y la funcién de ajuste. Al igual que para los transitorios
de carga, en este trabajo se considerd la sumatoria hasta n=10 para la
obtencion de los transitorios de desorcion a partir de la Ecuaciéon 4.18.

Debe tenerse en cuenta que previo a la circulacion de aire en el lado de carga,
la cantidad de hidrégeno difusible presente en la membrana de acero por
unidad de area equivale a C,,L/2.52 Por lo tanto, C,, puede obtenerse a partir
de los transitorios de desorcion si se conocen las proporciones de hidrogeno
desorbidas tanto de la superficie de generacién como de detecciéon de la
membrana.?2 Mediante la integracién de la Ecuacién 4.18 es posible obtener
la cantidad de hidréogeno desorbido (para t — ), es decir, aquel que egresd
del lado de deteccién por unidad de area, qy 1, y que corresponde a:52

qur = Cor LL/6 (Ecuacién 4.19)

A partir de la cantidad inicial de hidrégeno en la membrana y teniendo en
cuenta la Ecuacién 4.19 se observa que 1/3 del mismo egresa de la misma a
través del lado de deteccidén. Por lo tanto, los 2/3 restantes deben egresar de
la superficie expuesta a la celda de generacion, lo cual resulta razonable
teniendo en cuenta que el gradiente de concentracién de hidrégeno es
inicialmente mayor en x = 0 que en x = L .52 Cabe destacar que este modelo
para la cantidad de hidrégeno desorbido es inicamente valido para casos de
atrapamiento reversible de baja ocupacién y cuando se verifica que el
gradiente de concentracién total de hidrégeno inicial varia linealmente a lo
largo del espesor de la membrana.3252

Tal como se indic6 en el Capitulo 2 de la presente tesis, la reacciéon de
atrapamiento puede escribirse de acuerdo a la Ecuacion 4.20 en la que X
representa una trampa vacia y Hy una trampa ocupada por un atomo de
hidrégeno, estando originalmente en un sitio normal de la red:

Hg+X>Hy K=exp(-2%)  (Ecuacion 4.20)

donde K es la constante de equilibrio entre la poblaciéon de hidréogeno difusible
y la de hidrogeno atrapado, la cual se puede escribir en términos del cambio
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de energia libre para la reaccion de atrapamiento, AGy . Dado que la
contribucion de la entropia puede despreciarse, AGy puede aproximarse al
cambio de entalpia que ocurre como producto de la reaccion de atrapamiento.
Dicho cambio suele evaluarse tomando la fase gaseosa como el estado de
referencia y normalmente es una cantidad negativa.3” En términos
energéticos esta diferencia se asocia a la energia de atrapamiento de
hidrégeno, Ep, v su valor absoluto indica la profundidad del pozo de la trampa
medido desde un sitio de red como referencia (ver Figura 4.1).

Linealizando la Ecuacion 4.14 es posible obtener el valor de E;, como la
pendiente de la regresion lineal, para un sistema en un dado rango de
temperaturas, a partir de la siguiente expresion:40

DL _4) = N\ _ _Ep Ny ..
In (Dap ) =In(K) +In (NL) —+ In (NL) (Ecuacion 4.21)
La Ecuaciéon 4.21 también permite obtener la densidad de trampas
reversibles, N,, a partir del valor de la ordenada al origen de dicha recta y
considerando la densidad de sitios intersticiales normales de red, N, =

5.20 x 1023 sitios.cm™3 reportada por otros autores.23.48

Debe tenerse en cuenta que los valores de E;, y N, obtenidos de esta forma
representan la capacidad de atrapamiento de hidrégeno efectiva de todos los
defectos microestructurales presentes en los aceros como los estudiados en
este trabajo.

4.2. Objetivos

El objetivo de este capitulo es evaluar el efecto de la adicion de niquel en la
solubilidad, el transporte y el atrapamiento de hidrégeno de aceros al carbono
utilizando la técnica de permeacién de hidrogeno gaseoso y de caracterizacion
microestructural, tales como metalografia y patrones obtenidos por difraccion
de electrones retrodispersados (Electron Backscatter Diffraction, EBSD).
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4.3. Procedimiento Experimental

4.3.1. Preparacion de muestras para permeacion

Las muestras para los ensayos de permeacion se fabricaron por duplicado a
partir de las cinco aleaciones con contenido variable de niquel tratadas
térmicamente de acuerdo a la descripcion provista en el Capitulo 3 con el
objetivo de obtener una microestructura de martensita completamente
revenida con una dureza igual o menor a 22 HRC.

Las probetas se mecanizaron en forma de discos con un diametro de 34 mm
(para que quepan adecuadamente en el portaprobetas de la celda de
permeacion) a partir de prismas de 5 mm de espesor y caras de 38 a 40 mm
de lado que contenian el plano formado entre la direcciéon de laminacion y la
transversal a esta. Una vez removido el sobreespesor debido a la
descarburizaciéon sufrida durante los tratamientos térmicos mediante
fresadora de copa para minimizar el dano superficial, las probetas fueron
desbastadas con papel abrasivo de SiC hasta granulometria 600 hasta
alcanzar un espesor de 1,5 mm aproximadamente.

A continuacién, para cada probeta se uni6é un contacto eléctrico por soldadura
eléctrica de punto. Seguido a esto, se realiz6 un electropulido en una solucién
de 10% acido perclérico y 90% monobutil éter etilenglicol (conocido
comercialmente como Butil Cellosolve) con el objetivo de remover la capa de
material deformado durante el desbaste mecanico. En esta etapa, se controld
mediante la relacion entre el espesor resultante y la pérdida de peso medida
con balanza analitica que el espesor removido fuera al menos 10 um por cada
cara. El electropulido se realizé6 en un bano a 5°C utilizando una fuente de
tensién continua a una diferencia de potencial de 35 V que dio lugar a una
corriente de 5 A durante todo el proceso. Una vez terminado este paso, se
midi6 el espesor de cada muestra con un micrémetro en 5 puntos distribuidos
uniformemente en el area comprendida entre el centro de la misma y un
diametro de 16 mm, los cuales fueron promediados arrojando valores entre
1,2 y 1,4 mm para el conjunto de las diez probetas ensayadas.

Seguido a esto se realizo la electrodeposicion galvanostatica de una capa de
paladio nanomeétrica sobre ambas caras de la muestra, debido a que se
utilizarian para el ensayo de permeacion bajo carga de hidrégeno gaseosa
(Figura 4.2 a)). Previo a introducir la probeta en la celda de electrodeposicion,
se realizé un decapado de 10 a 20 segundos en una soluciéon 50% HCI con el
objetivo de remover 6xidos presentes en la superficie. La misma se enjuagd
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rapidamente con agua destilada e inmediatamente se sumergi6 en la celda
correspondiente donde se realiz6 una limpieza catddica previa a la deposicion
de paladio con el objeto de evitar la formacién de peliculas pasivantes en la
superficie.

La celda utilizada consté6 de un electrodo de referencia de Pd/PdH y un
contraelectrodo de platino, a la cual se agregaron 200 ml de solucion NaOH
0,1 M (desaireada con Ng2). Inicialmente, el electrodo de trabajo fue sometido
durante cinco minutos a una densidad de corriente catédica de 0,1 mA/cm? la
cual fue configurada para cada muestra de acuerdo al area expuesta
correspondiente. Manteniendo la misma densidad de corriente catddica en la
probeta, a continuaciéon se inyectaron 7 ml de una soluciéon acuosa de
Pd[Pd(NOz2)4]%, la cual contenia 0,54 g/l de paladio.4! Esta etapa se realizé lo
suficientemente rapido, aumentando el caudal de N2 de 30 cm3/min a 70
cm3/min y a través de un pequeno orificio con el fin de minimizar la entrada
de oxigeno a la celda. Una vez agregada la solucién de paladio, se observé un
aumento de potencial y luego un decaimiento seguido de la estabilizacién del
mismo. Kl proceso se interrumpioé al cabo de 40 minutos y la probeta fue
extraida, enjuagada y secada.

Posterior a la electrodeposicion de Pd, las muestras fueron desgasadas en una
estufa a 120°C durante 16 horas con el objetivo de remover hidrégeno que
haya podido ser introducido en las trampas con energia de atrapamiento de
hasta ~60 kJ/mol durante las etapas de electropulido y electrodeposicién de
paladio resultante de la reacciéon de reducciéon de H*.40 Finalmente las
probetas fueron limpiadas con alcohol, secadas y conservadas en desecador
hasta el momento de ser ensayadas.

Cabe destacar que la solucién con 0,54 g/l de paladio utilizada se prepar6 de
acuerdo a la determinada por Bruzzoni, para la que se disolvieron 0,18 g de
PdClz en unas gotas de HCI concentrado, llevando luego a 90 ml con agua
destilada.4! Seguido a esto se agregaron 0,4 g de NaNOz y se calenté durante
10 minutos a ebullicién.4! Una vez finalizada esta etapa, se anadieron 0,2 g
de NaCl y se llevo a 200 ml en un matraz con agua destilada.*! La solucién se
conservo en un lugar seco y oscuro debido a su fotosensibilidad.

4.3.2. Ensayos de permeacion bajo carga de hidrégeno gaseosa

Se realizaron ensayos de permeacion por duplicado en simultaneo en el mismo
bafio termostatizado de aceite de silicona para evitar la evaporacion del fluido
debido a la prolongada duracién de los ensayos. Para esto, se utilizaron dos
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celdas analogas del tipo “Devanathan-Stachurski” adaptadas en el lado de
generacion para utilizar carga gaseosa de H2 99,999% a 1 bar (o aire
purificado para descargar de hidrégeno la muestra), donde una de ellas se
puede observar en la Figura 4.4.

La celda de deteccién se cargd con 120 ml de soluciéon de NaOH 0,1 M y la
misma se desaire6 mediante burbujeo constante de N2, adicionalmente se
colocé un electrodo de referencia de Pd/PdH y un contraelectrodo fabricado
con un alambre de platino. La probeta preparada de acuerdo a la secciéon 4.2.1
se utiliz6 como membrana separadora entre las celdas de generacion y de
deteccion. El area efectiva de la misma (area expuesta) fue de 2 cm? en todos
los casos.

Una vez colocadas las celdas en el bano termostatizado, cada probeta se
conecté a un potenciostato que permitidé la polarizaciéon potenciostatica del
lado de detecciéon a un potencial de +200 mV por encima del potencial
reversible del hidréogeno para 30°C, 50°C y 70°C con el fin de garantizar las
condiciones favorables para que ocurriera la reaccién de oxidacién del
hidrégeno de la Ecuacion 4.6 de acuerdo a la recomendacion de la norma
ASTM G148.53 El valor de sobrepotencial aplicado por el potenciostato se
ajusto al inicio de cada ensayo utilizando un electrodo de referencia auxiliar
de calomel saturado, cuyo potencial respecto del electrodo normal de
hidrégeno es +244 mVgnu. Este electrodo auxiliar fue utilizado inicamente
para medir la diferencia de potencial respecto del electrodo de referencia
Pd/PdH de la celda de deteccion a circuito abierto. En todos los casos se
obtuvieron valores de diferencia de potencial entre ambos electrodos entre
—970 mV y —968 mV, a partir de lo cual fue posible determinar que el
potencial del electrodo de referencia de Pd/PdH en la soluciéon de NaOH 0,1
M a OCP se encontraba entre —726 mVena y —724 mVEenu. Por lo tanto, se
aplicé un sobrepotencial de +934 mV a +936 mV para obtener en todos los
casos una polarizaciéon de +200 mVenu y a partir de ese momento se comenzo
a registrar el valor de densidad de corriente.

Cabe destacar que la configuraciéon experimental descripta permitié llevar a
cabo los analisis de los resultados bajo las consideraciones de contorno e
iniciales descriptas en la Seccion 4.1.1.2. Es decir, que en el lado de generacién
hubo una concentracién de hidrégeno fija, de valor constante y en equilibrio
con 1 atm de Hz cuando este gas circulaba en el lado de generacion o
equivalente a cero cuando lo hacia el aire. Mientras que en el lado de
deteccién, la concentracién de hidrégeno fue nula en todo momento del
ensayo.
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Stachurski para los ensayos de permeaciéon de hidrégeno bajo carga
gaseosa. RE: electrodo de referencia, CE: contraelectrodo

Previo a realizar la carga de hidrégeno en la celda de generacion, se realizo
una primera etapa de estabilizacion a 70°C durante 12 horas con el objetivo
de remover trazas de hidrégeno residual como asi también para verificar la
integridad de la capa de paladio. Una vez que se obtuvo un valor de densidad
de corriente estable se redujo la temperatura del bano termostatizado a 30°C
y se continud con el desgasado durante un tiempo no menor a 12 horas en el
cual se estabiliz6 la temperatura del bano como asi también, la densidad de
corriente de fondo (ij).

A continuacion se inici6 el primer transitorio de crecimiento a 30°C mediante
carga de hidrégeno gaseoso en la celda de generacién hasta obtener un valor
de densidad de corriente constante representativo del estado estacionario.
Seguido a esto, se interrumpi6 el suministro de hidrégeno y se conecté la linea
de aire purificado con el fin de obtener el primer transitorio de decrecimiento
a 30°C. Este transitorio se dio por finalizado cuando se obtuvieron valores de
densidad de corriente similares a los de i;, registrados inicialmente. Seguido
a esto, se obtuvo el segundo transitorio de crecimiento y el de decrecimiento a
30°C repitiendo las dos etapas descriptas sin desmontar la probeta con la
intencién de verificar la presencia de trampas irreversibles mediante dos
transitorios sucesivos. Una vez alcanzada la densidad de corriente de fondo
al término del segundo transitorio de decrecimiento, se modificé la
temperatura del bano a 50°C y se dejo estabilizar el valor de i, a dicha
temperatura durante al menos 12 horas. Luego, se dio inicio al tercer
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transitorio de crecimiento mediante la circulaciéon de hidrégeno en la celda de
generacion. Una vez alcanzado el estado estacionario, se procedié a conectar
el suministro de aire purificado y se obtuvo el tercer transitorio de
decrecimiento. Finalmente, para obtener el cuarto transitorio de crecimiento
y de decrecimiento, se modificé la temperatura del bafio a 70°C y se realizé la
misma secuencia operativa luego de la etapa de estabilizacion de 12 horas a
dicha temperatura.

4.3.3. Caracterizacion de la microestructura

El tamano promedio de grano austenitico previo (prior austenitic grain size,
PAGS) se obtuvo mediante el método de intercepcién descripto en la norma
ASTM E112, utilizando 11 rectas por cada micrografia correspondiente a cada
composicion de acero evaluada.?* Dichas micrografias se obtuvieron luego de
desbastar la superficie metalica con papel de SiC hasta granulometria 600,
pulir con pasta de diamante de 6 um y 1 um, y atacar a temperatura
ambiente con una solucion saturada de acido picrico que contenia 0,1 ml de
surfactante y 0,3 ml de HCI concentrado por cada 100 ml de solucion.55 Para
revelar los carburos presentes en la microestructura se ataco con Nital al 2%.
En todos los casos se observo al microscopio electrénico de barrido (MEB) la
superficie que contenia el plano conformado por la direccién de laminacién y
la transversal a esta.

Adicionalmente se caracterizé la microestructura de los aceros con 0%, 1% y
5% Ni mediante Difraccion de Electrones Retrodispersados (Electron
Backscatter Diffraction, EBSD). Dichas muestras fueron desbastadas con
papel de SiC hasta granulometria 600, pulidas con pasta de diamante de 1
um y 0,25 um y finalmente, fueron pulidas con silica coloidal. Se utilizé un
microscopio electrénico de barrido de emisién de campo equipado con un
detector de EBSD y en todos los casos se analiz6 el plano que contenia a la
direccién de laminacion y la transversal a esta. Las probetas se montaron en
el portamuestras del microscopio con una inclinacién de 70° para asegurar
difraccién por incidencia rasante y permitir la recoleccién de las lineas de
Kikuchi a partir de los electrones retrodispersados. Se utilizé una distancia
de trabajo de 20 mm, un potencial de aceleraciéon de 20 kV y un paso de 0,1 y
0,2 um.

Los patrones obtenidos presentaron un nivel de acierto entre 93,30% y
98,55%, excepto para la muestra sin niquel en la que fue de 89,86%. Dichos
datos se acondicionaron y procesaron mediante un software (AZtec Crystal)
que permitié realizar un analisis microestructural a nivel cristalografico. Se
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obtuvieron los mapas coloreados de las figuras inversas de los polos
correspondientes al eje Z (Z inverse pole figure, Z IPF) con el objetivo de
determinar la presencia de una textura cristalografica o una orientacion
preferencial de los granos debido al proceso de laminacién.?® Debido a que la
martensita revenida puede almacenar grandes niveles de distorsion, la
distribucién de deformacién plastica y densidad de dislocaciones se evalud
mediante mapas KAM (kernel average misorientation). Finalmente, debido a
que algunos autores sugieren que el nivel de desorientaciéon entre granos
podria tener un rol fundamental en los procesos de fisuracién57.58, se
obtuvieron los mapas de distribucion del caracter de borde de grano.

4.4. Resultados

4.4.1. Ensayos de permeacion bajo carga gaseosa

4.4.1.1. Efecto del Ni en la difusividad y en la solubilidad

Los transitorios de crecimiento y de decrecimiento de hidrégeno obtenidos
experimentalmente y sus correspondientes curvas de ajuste a 30, 50 y 70°C
se observan en la Figura 4.5. El primer y segundo transitorio se realizaron
consecutivamente a 30°C para evaluar la presencia de trampas irreversibles.
En todos los casos se presentan los resultados de la densidad de corriente de
oxidacion de hidrégeno iy, normalizada por el espesor de cada probeta L en
funcion del tiempo transcurrido durante el ensayo normalizado por el
cuadrado del espesor de cada probeta, tL™2. Las transitorios de crecimiento y
de decrecimiento experimentales se ajustaron con las Ecuaciones 4.15y 4.18
utilizando Dy Ty Dgp 4 como pardmetros de ajuste, respectivamente.

Para cada aleacion estudiada se observé un aumento en el flujo de hidrégeno
al incrementar la temperatura del ensayo. Excepto para el material con 0,5%
Ni, las diferencias entre el primer y segundo transitorio fueron despreciables
por lo que es posible considerar ausencia de atrapamiento de caracter
irreversible o de alta energia de interaccion. Este comportamiento también se
observé en los ensayos realizados en las muestras por duplicado. Se observo
que la densidad de corriente de permeacién correspondiente al estado
estacionario, iyg, disminuy6 gradualmente con el contenido de niquel en el
material para las tres temperaturas ensayadas, como asi también el tiempo
requerido para alcanzar dicha condicion.
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Para una mejor visualizacion de la variaciéon de la densidad de corriente de
permeacién y el tiempo requerido para alcanzar el estado estacionario con el
contenido de niquel de la aleacién se graficaron los segundos transitorios de
pemeacion de hidrégeno correspondiente a 30°C en el grafico de la Figura 4.6.
El retardo en la difusién del hidrégeno con el contenido de niquel en los aceros
se cuantifico mediante la estimacién del coeficiente de difusiéon aparente, D,

como se mostrara mas adelante.

La variacién del flujo en estado estacionario, /g, con el contenido de niquel y
la temperatura de ensayo se representé a partir del coeficiente de
permeacion, @, calculado a partir de la Ecuacion 4.11. En la Figura 4.7 se
aprecia la relacion de los coeficientes de permeacion calculados para los aceros
de interés en escala logaritmica y la dependencia lineal de los mismos con la
inversa de la temperatura en la escala Kelvin en un grafico de Arrhenius. De
acuerdo a la Ecuaciéon 4.10, la pendiente de dichas rectas representa la
energia de activacion de permeacion, E,. A partir de dicho grafico se observa
que el acero sin niquel present6 los mayores coeficientes de permeacién para
las tres temperaturas ensayadas y que en presencia de niquel disminuyé la
permeabilidad de hidrégeno en los aceros evaluados, incluso con adiciones de
niquel de tan solo 0,5%, a pesar de tener una microestructura similar a la del
acero sin niquel. Sin embargo, se observo que el contenido de niquel no afecté
significativamente a la energia de activacion de permeacion.

Los coeficientes de permeacion obtenidos se compararon con el
correspondiente al hierro puro de acuerdo a lo reportado por Kumnick y
Johnson para ensayos de permeacién de hidrégeno bajo carga gaseosa entre
9°C y 73°C utilizando deteccién electroquimica y membranas con depdsito de
paladio en ambos lados:42

(—35,06 kjmol™? / T)

@p, = 3,13 x 1077 ¢ moly cm™ts 'har~1/? (Ecuacién 4.22)

La concentracion subsuperficial de hidrégeno en sitios intersticiales, €y, (en
ppm) calculada de acuerdo a la Ecuaciéon 4.12, disminuy6 con el contenido de
niquel en los aceros y aumento con el incremento de temperatura del ensayo
(Figura 4.8). Cabe destacar que en la Ecuaciéon 4.12 se utilizo el coeficiente de
difusion de hidrégeno en hierro puro en ausencia de trampas, D, (T) (Ecuacion
4.13) de acuerdo a lo reportado por otros autores.2348 La solubilidad de
hidrégeno en los sitios intersticiales tetraédricos de una red de hierro puro,
co (at H/at Fe), en equilibrio con Hz a 1 atm en un rango de temperaturas
entre 0 y 90°C, fue reportada por Kiuchi y McLellan:48
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In(coT?/*) = — 2222+ (3,214 032)  (Ecuacién 4.23)

donde T es la temperatura en grados Kelvin. Luego de convertir las unidades
de la Ecuaciéon 4.23 se obtienen valores de solubilidad de H en hierro puro de
6,80 X 104 ppm, 1,15 X 103 ppm y 1,82 X 10-3 ppm, respectivamente para 30,
50 y 70°C. Estos valores se incluyeron en el grafico de la Figura 4.8 para
comparacion con los obtenidos en este trabajo.

El coeficiente de difusién aparente D,, T estimado mediante el ajuste de la
Ecuacion 4.15 a los transitorios de crecimiento experimentales disminuydé con
el contenido de niquel en los aceros y aumentoé con la temperatura del ensayo,
tal como se observa en el grafico de la Figura 4.9. El mismo comportamiento
se obtuvo para el coeficiente de difusion D, | obtenido a partir del ajuste de
los transitorios experimentales de desorcién con la Ecuacién 4.18. El valor de
Dgp obtenido para cada transitorio se compard con el obtenido mediante el
método de tiempo-lag detallado en la norma ASTM G48 53, y en todos los casos
se encontr6 una diferencia cercana al 1% entre ambos. Excepto por el acero
con 0,5%N1, para el cual se observo atrapamiento irreversible, todos los aceros
presentaron valores similares de D,, para los transitorios consecutivos a
30°C.

Los transitorios de carga de hidréogeno obtenidos a 30, 50 y 70°C de los aceros
estudiados en este trabajo se normalizaron por la densidad de corriente de
permeacion, iy, v se graficaron en la Figura 4.10 en funcién del tiempo
normalizado por el cuadrado del espesor de cada membrana y el coeficiente
de difusién de hidrégeno en la red de hierro, 7 = D, t/L?. En la Figura 4.10 se
incluyeron las curvas de ajuste para cada transitorio obtenidas a partir de la
Ecuaciéon 4.15 para la solucién de la segunda ley de Fick. Adicionalmente, se
grafico el transitorio de carga de hidrégeno esperado para hierro recocido en
ausencia de trampas, indicado como “difusién en la red de Fe”, calculando D,
a cada temperatura de interés mediante la Ecuacion 4.13.

Los transitorios de desorcion obtenidos a 30°C se muestran en la Figura 4.11
para todos los aceros estudiados. El tiempo de desgasado de hidrégeno
requerido aumento con el contenido de niquel en los aceros, lo que se encontro
en acuerdo con el efecto de este elemento en el comportamiento del coeficiente
de difusién aparente. Adicionalmente, se observé que un aumento en el
contenido de niquel daba lugar a una disminucién en la densidad de corriente
de permeacién medida.
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Figura 4.5. Transitorios de carga y de desorcién obtenidos por permeacién
de hidrégeno obtenidos experimentalmente (simbolos) mediante carga
gaseosa a 30°C, 50°C y 70°C y sus correspondientes curvas de ajuste (lineas
sélidas) en funcion del contenido de niquel de cada acero.

172



; .
1Ko 70°C 1% Ni
1,0x107 |-

< _ 80x10° F

£

S I

< 60x10°

—~ L

.\I N er " . 0,
40x10° - > 1% Transitorio, 30°C

I « 2% Transitorio, 30°C
2,0x10° ’ fies vt

0'0 ‘.I 1 1 1 1 1 1 1 1
0,00  200x10" 4,00x10" 6,00x10' 8,00x10° 1,00x10° 1,20x10° 1,22x10° 1,24x10°
-2 2
tL”, s.cm

i .
1,2x10° - 39% Ni
1'0)(10-7 I~ 70°C

< 80x10° F
£
5 I
< 60x10°
\J 0
= I 50°C
T 40x10°7 B L
L ° 1" Transitorio, 30 C
2.0x10° 2% Transitorio, 30°C
- WMF‘
0,0
e 1 1 1 L A1 1 E 1

0,00  2,00x10" 4,00x10" 6,00x10" 8,00x10" 1,00x10; 2 1,20x10° 1,22x10° 1,24x10°

tL”, scm’

Figura 4.5 (cont.). Transitorios de carga y de desorcién obtenidos por
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experimentalmente

(simbolos)
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Figura 4.5 (cont.). Transitorios de carga y de desorciéon obtenidos por
permeaciéon de hidrégeno obtenidos experimentalmente (simbolos)
mediante carga gaseosa a 30°C, 50°C y 70°C y sus correspondientes curvas
de ajuste (lineas sélidas) en funcién del contenido de niquel de cada acero.
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Figura 4.6. Segundo transitorio creciente de permeaciéon de hidrégeno a
30°C de acuerdo al contenido de niquel de cada muestra.
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Las energias de activacion de permeacion indicadas se calcularon a partir

de la pendiente de las rectas de ajuste. Las barras de error indican la

desviacién estandar.
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Figura 4.10. Transitorios de carga de hidrégeno experimentales (simbolos)

junto a su correspondiente ajuste (lineas soélidas) normalizados por la

densidad de corriente de permeacién, iy en funcién de T = D,t/L? para

cada acero a 30, 50 y 70°C. El transitorio de carga de hidrégeno teérico para

hierro recocido en ausencia de trampas se sefial6 como “Difusién en la red

de Fe”.
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Figura 4.11. Transitorios de desorcion de hidrégeno obtenidos a 30°C para
los aceros utilizados en este trabajo.

4.4.1.2. Analisis del atrapamiento reversible

La concentracion subsuperficial de hidrogeno en sitios intersticiales de la red
del hierro y en trampas reversibles, C;,, correspondiente al lado de carga de
la membrana expuesta a 1 atm de H: se calculé con dos métodos
independientes entre si. Por un lado se obtuvo Cy, T, conla Ecuacién 4.16 para
los transitorios crecientes de permeacién y por el otro, Cp, | mediante la

Ecuacion 4.19 para los decrecientes.

En el primer caso, se determiné la contribuciéon del hidrégeno disuelto en los
sitios de red, Cy, a través de la Ecuacion 4.12 y se obtuvo la concentracion de
hidrégeno atrapado reversiblemente, C,, como la diferencia entre Cy, Ty C,.
Para el caso de los transitorios de descarga, se integr6 graficamente cada
curva y se obtuvo asi la cantidad de hidrégeno desorbido por unidad de area,
qu 1, que a su vez se utilizé para calcular C;, | de acuerdo a la Ecuaciéon 4.19.
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De acuerdo a los experimentos realizados, C, puede calcularse de manera
independiente con un tUnico método, correspondiente a la Ecuacién 4.12. Por
lo tanto, la contribucion de la poblacion subsuperficial de hidrégeno disuelto
en los sitios normales de red a la concentracién subsuperficial total, Cy,, se
indicé unicamente de manera explicita para los transitorios de carga. Cabe
destacar que la diferencia entre los valores de C,, calculado por ambos
métodos se mantuvo por debajo del 10%, excepto para las muestras de 5% Ni
a 50°C y la de 3% Ni a 70°C en las que Cy, | super6 en mas del 50% a Cy, T.
Debe tenerse en cuenta que la Ecuacion 4.19 considera que la concentracion
de hidrégeno en la superficie de carga, C,, es fija y equivale a cero a lo largo
de todo el transitorio de descarga. Por lo tanto, si durante alguno de los
experimentos no se verificd esta condicion, por ejemplo debido la presencia de
una capa de Pd defectuosa, la C;, calculada por el método utilizado pudo
haber sido sobrestimada. Debido al alto nivel de concordancia obtenido entre
los valores de Cj, calculada mediante ambos métodos (Figura 4.12) es posible
confirmar que la fraccién de ocupacién de las trampas de hidrégeno fue baja
para los materiales estudiados.

A partir de la Figura 4.12 se observa que C;, se mantuvo aproximadamente
en un orden de magnitud mayor que C,. A nivel general, se observé una
correlacién débil entre el contenido de niquel y Cp,. Si bien la solubilidad
aparente aument6 levemente con el %Ni en los aceros, los valores mas altos
de Cy, se obtuvieron para los aceros con 0,5% y 5% Ni. Esto pudo deberse a
que Cy, depende del cociente entre Jyss ¥y Doy, y ambos parametros
disminuyeron con el contenido de niquel en los aceros en un factor de 1,5 y 2

como se observa en las Figuras 4.8 y 4.12, respectivamente, dando lugar a un
débil efecto del Ni.

Bajo la hipétesis de baja ocupacién de las trampas reversibles se calculd la
densidad de trampas reversibles, N,, y el valor absoluto de la energia de
atrapamiento, |E,|, mediante la Ecuacion 4.21. Los resultados obtenidos se
encuentran en la Tabla 4.2, a partir de los cuales se observé que no hubo una
correlacion clara con el contenido de niquel en los aceros en comparacién con
el acero al carbono sin niquel. Estos resultados sugieren que otro defecto
microestructural aparte de los atomos de niquel en solucion sélida podria
estar controlando el atrapamiento en estos aceros. Cabe destacar que los
valores obtenidos para N, y Ej, son comparables con lo reportado por Husby
para aceros ferritico-perliticos con la misma composicién que los utilizados en
este trabajo, ensayados por permeacion de hidrégeno bajo carga catddica
entre 15y 70°C47,
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En los casos donde hay baja ocupacién de las trampas, se verifica que la
dependencia de la concentraciéon de hidrégeno atrapado con la temperatura
es proporcional a exp(|E,| — Es),3759 donde E, representa la energia de
atrapamiento del hidréogeno en una trampa y es una cantidad negativa, y E;
es la energia de solucion de hidrégeno desde la fase gaseosa, la cual es una
cantidad positiva para el caso del H en la red de Fe que corresponde a un valor
de 28,6 kd mol-1.59 A partir de la Tabla 3 se observa que |E},| < E, por lo que
es posible predecir que la concentraciéon de hidrégeno atrapado aumentara
con la temperatura, pero a una velocidad mucho menor que la concentracion
de hidrégeno difusible, C, 37. A partir de la Figura 4.12 se observa que la
contribucién de C; a la concentracion total, Cp,, aumenté con la temperatura,
por ejemplo, para el acero sin niquel €, representé 8,5% de C,, T a 30°C, y 22%
del valor de €y, T obtenido a 70°C. Para el acero con 5% Ni, se estimaron
valores de C, de 9,48 + 1,93 x 1073 ppm y 10,70 + 0,41 x 1073 ppm a 30°C y
70°C, respectivamente, mientras que C, represent6 el 3% y 10% de C,, T para
esas dos temperaturas de ensayo.

Este analisis se validé luego de cuantificar la ocupaciéon de las trampas
reversibles, 6, de acuerdo a la relacién entre la concentraciéon de hidrégeno en
las trampas y la densidad de las mismas, C,/N,. Excepto para el acero con
0,5% Ni para el que se obtuvo 8 = 1,05 x 10~* a 30°C, el resto de los aceros
evaluados presentaron un nivel de ocupacién de trampas de un orden de
magnitud menor (8 =~ 107°) luego del primer transitorio, a partir del cual se
saturaron las trampas irreversibles en caso de encontrarse presentes. En
todos los casos, el nivel de ocupacion de las trampas presentd un incremento
leve como resultado del aumento correspondiente en C,. A pesar de dicho
aumento las trampas reversibles se encontraron ocupadas por debajo del
0,010%, lo que se encontré en acuerdo con la forma de los transitorios de los
aceros evaluados cuando se compararon con el correspondiente a una red de
hierro recocido en ausencia de trampas (Figura 4.10).
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Figura 4.12. Concentracién subsuperficial de hidrégeno total (Cy,), en
sitios intersticiales (C,) y de hidrégeno atrapado reversiblemente (C,) en
funcién del contenido de niquel en los aceros estimadas a partir de los
transitorios de carga y de descarga, para cada temperatura ensayada, en
equilibrio con 1 atm de H2. Las barras indican la desviacién estandar para
cada par de probetas ensayadas.
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Tabla 4.2. Energia de atrapamiento, |E},|, y densidad de trampas, N, para
los aceros evaluados.

%Ni |Ep| [kJ mol-1] N, [sitios cm3]
0 25,9+ 45 3,59+ 4,17 x 1020

0,5 26,9+ 2.8 3,06 £ 2,90 x 1020
1 21,6 +2,3 1,77+ 1,41 x 1021
3 24,6 + 3,7 9,08 + 10,2 x 1020
5 27,5+54 6,29 + 7.88 x 1020

4.4.1.3. Analisis del atrapamiento irreversible

En la Figura 4.5 se observa que para el acero con 0,5% Ni el segundo
transitorio a 30°C alcanza el estado estacionario en menor tiempo que el
primero. Esto puede racionalizarse teniendo en cuenta que durante el
segundo transitorio de carga, el hidrogeno difundié a través de un material
cuyas trampas irreversibles ya se encontraban presaturadas. El término de
“atrapamiento irreversible” se utiliza para denominar a aquellas trampas en
donde el hidrégeno posee una probabilidad de escape muy baja. Sin embargo,
en la literatura no hay una definicién consistente de que tan baja debe ser
dicha probabilidad. En la busqueda de una definicién practica para las
trampas irreversibles, Turnbull propone considerar a todas aquellas para las
que la velocidad de fuga del hidrégeno es lo suficientemente baja, para un
dado tiempo y temperatura.2’ Debido a que en este trabajo el desgasado
correspondiente al primer transitorio de carga se llevd a cabo durante 18
horas a 30°C previo a circular Hz nuevamente en la celda de generacion, se
consideraron como trampas irreversibles a aquellas que retuvieron el
hidrégeno atin luego de concluido dicho procedimiento.

La concentraciéon de hidrégeno irreversiblemente atrapado, C;, se midié como
el cociente entre el area comprendida entre los dos transitorios consecutivos
a 30°C y el espesor de las membranas de acero para las dos muestras
ensayadas.®® De esta forma se obtuvo un valor medio de C; = 6,4 + 1,6 x 10~*
ppm, comparable a los valores obtenidos para C, y aproximadamente un
orden de magnitud menor a C,.
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4.4.2. Caracterizacion de la microestructura

El tamano de grano austenitico previo medio se reporta en la Tabla 4.3 para
cada acero utilizado en este trabajo de acuerdo al nimero ASTM
correspondiente y el respectivo diametro de grano medio, medido en pm. Se
observo que el aumento del contenido de niquel refiné el tamano de grano del
acero, inclusive cuando este se encontr6 presente con una concentraciéon de
solo 0,5% N1 en dicho material.

Tabla 4.3. Tamano de grano austenitico previo para los aceros utilizados en
este trabajo expresados en funciéon del Numero ASTM [G] y su diametro
medio [pm].

Ntumero ASTM Diametro Medio de

[G] Grano [pm]
0 6,55 33,0
0,5 7,44 24,3
1 7,97 20,2
3 7,30 25,5
5 8,06 19,6

En la Figura 4.13 se incluyen los mapas coloreados correspondientes a las
figuras inversas de polo sobre el eje (Z IPF) y los mapas KAM obtenidos para
los aceros con 0, 1 y 5% Ni con EBSD. A partir de los mapas de Z IPF, Figura
4.13 a) - c), no se observo una orientaciéon preferencial de los granos. Los
mapas KAM para 0 y 1% Ni revelaron una distribucién similar para el nivel
de deformacion plastica en la microestructura de los aceros. Sin embargo, la
distribucién de deformaciéon resulté mas homogénea para los aceros que
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contenian niquel. En todos los casos, los mayores valores de KAM fueron
medidos en los bordes de grano austenitico previos y en el interior de los
listones de martensita previos.

Kernel Aver. Misorient.
0 [°] 4.98

Figura 4.13. Mapas coloreados de orientacién los granos de acuerdo a la
direccién Z de las figuras de polos inversas de aceros con a) 0% Ni, b) 1%
Ni, ¢) 5% Ni; d), e) y f) corresponden a los mapas de desorientacion KAM
para los aceros a), b) y ¢), respectivamente, obtenidos con EBSD a partir
de los planos que contienen las direcciones transversal y de laminacion.
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El caracter de los bordes de grano de los aceros con 0, 1 y 5% Ni se analiz6 a
partir de los patrones de EBSD obtenidos como se observa en la Figura 4.14.
Los bordes de grano con un angulo de desorientacion mayor a 15° se
consideraron bordes de alto angulo (high-angle boundaries, HABs)57 mientras
que los que poseian un angulo de desorientacion entre 2° y 15° se
caracterizaron como bordes de bajo angulo (low-angle boundaries, LABs). La
adicion de niquel a los aceros increment6 la proporcion de HABs desde ~38%
para el acero sin niquel a ~54% para aquel que contenia 5% Ni.

Se observé que la microestructura analizada con EBSD consistio de
martensita revenida y no se detectaron otras fases perjudiciales como
austenita retenida o martensita sin revenir. Mediante MEB se analizé el
tamano de los carburos presentes en la microestructura, Figura 4.15. Debido
a que el niquel no participa en la formaciéon de carburos y que los aceros
estudiados no contenian otros elementos aleantes, se consideré que los
carburos presentes correspondian tnicamente a FesC. Se utilizé un software
de procesamiento de imagenes para medir el diAmetro de las particulas. En
el caso de carburos alargados, se consideré el radio mayor. Para cada aleacion
se obtuvo un valor promedio luego de cien mediciones correspondientes a 14
nm, 12 nm, 14 nm, 13 nm y 15 nm para los aceros con 0, 0,5, 1, 3 y 5% Ni,
respectivamente. En acuerdo con lo reportado por otros autores, a medida que
el contenido de niquel aumentdé en los aceros no se observé engrosamiento de
los carburos.61

a)

———— LABs —HABs

Figura 4.14. Analisis del caracter de borde de grano con EBSD para los
aceros con a) 0% Ni, b) 0,56% Niy c¢) 5% Ni.
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Figura 4.15. Micrografias obtenidas con MEB donde se muestran los
carburos y su distribucién para los aceros con a) 0% Ni, b) 0,5% Ni, ¢) 1% Ni,
d) 3% Niy e) 5% Ni, a una magnificacién de 40.000 X, Ataque con Nital al
2%.

4.4.3. Efecto de la microestructura en el atrapamiento de hidrégeno

A partir de la caracterizacion de la microestructura de los aceros se estimo la
contribucion de tres posibles tipos de trampas a N,. Se evalud el rol de los
atomos de niquel en solucién sélida en la red de hierro, la influencia de los
bordes de grano, como asi también el rol de las interfaces ferrita-FesC en el
atrapamiento reversible de hidrégeno observado mediante los ensayos de
permeacion. Debido a que los aceros evaluados contenian menos de 9 ppm de
azufre, las interfases correspondientes a inclusiones no metalicas no se
consideraron en el siguiente analisis. Aunque las dislocaciones pueden actuar
como potenciales sitios de trampas, notar que los mapas KAM de la Figura
4.13 no evidenciaron una acumulacién de deformacion plastica posterior al
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tratamiento térmico de revenido realizado en funcién del contenido de niquel
de los aceros. La densidad de dislocaciones se estimé indirectamente,
considerando que, para los aceros templados y revenidos como los de este
trabajo, la misma disminuye con el aumento de la temperatura de revenido.®2
La densidad de dislocaciones no fue medida en este trabajo a pesar de que es
esperable que la misma varie con los parametros del tratamiento térmico y la
composicion quimica de la aleacionb2.63, De acuerdo a la temperatura de
revenido que se utilizo (5650°C - 575°C), es esperable una densidad de
dislocaciones aproximada de 4 x 10'° cm2 para los aceros ensayados.2
Conociendo la densidad de dislocaciones, expresada como la longitud de lineas
de dislocaciéon por unidad de volumen, es posible estimar tedricamente la
densidad de sitios de atrapamiento de hidrégeno disponibles a partir del
cociente entre ese valor y el parametro de la red cristalina de a-Fe, ay_g,.40
Utilizando a,_r.= 0,287 nm de acuerdo a lo reportado por Seki et al.,’* se
estim6 que la densidad de trampas debido a la presencia de dislocaciones
corresponderia a 1,4 x 10'® sitios cm3, es decir, mas de dos 6rdenes de
magnitud menor que las densidades de trampas calculadas en este capitulo.

Para estimar el efecto del niquel como soluto en los aceros se asumi6 que el
mismo se encontraba como un defecto puntual en la microestructura,
considerando una capacidad de atrapamiento de 1 atomo de H por cada atomo
de Ni. Adicionalmente, se asumid que todos los atomos de niquel presentes en
el acero se encontraban formando una solucién sélida sustitucional con el
hierro. El nimero de atomos de Ni se estim6 como 8z.N4%Ni/100 My; , donde
Ore s la densidad del hierro, Ny el nimero de Avogadro y My; es la masa
atomica del niquel. Los resultados obtenidos se encuentran en la Tabla 4.4
donde se puede apreciar que los mismos fueron consistentes con el orden de
magnitud de N, obtenida a partir de los ensayos de permeacion. Sin embargo,
debido a que no se encontrd una correlacién clara entre N, y el contenido de
niquel de los aceros, no seria razonable atribuir el atrapamiento de hidréogeno
observado, tnicamente, a los atomos de Ni. Otras limitaciones para la
implementacién de este enfoque se encontraron en que el acero sin niquel
presenté una densidad de trampas similar a la de la aleacién con 0,5% Ni, y
que la energia de atrapamiento para atomos de Ni en la red de hierro es
aproximadamente —2 kdJ mol-122 | es decir, un orden de magnitud menor a los
valores de E;, obtenidos en este trabajo.
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Tabla 4.4. Densidad de trampas [sitios cm3] estimada para atomos de Ni en
solucién sélida, bordes de granos austeniticos previos e interfases ferrita-

FesC para los aceros ensayados en funcién del contenido de niquel.

Tipo de M 0,5% Ni 1% Ni 3% Ni ﬂ
__ Trampa I ——

Atomos de
Ni en
solucion
solida
Bordes de
granos
austeniticos
previos
Interfases
Ferrita- 6,22 x 1018 | 7,26 x 1018 | 6,02 x 1018 | 6,81 x 1018 | 6,07 x 1018

FesC

0 4,04 x 1020 | 8,08 x 1020 | 2/43 x 102! | 4,06 x 102!

2,21 x1018| 3,01 x 1018 | 3,62 x 1018 | 2,86 x 1018 | 3,73 x 1018

La densidad de trampas asociadas a los bordes de granos austeniticos previos
se calculé utilizando el diAmetro medio de grano reportado en la Tabla 4.3
para cada aleacién, representando cada grano austenitico previo como un
cubo.40 Para ello también se tuvo en cuenta que a bajas temperaturas, el
hidrégeno se encontraba atrapado preferencialmente en los intersticios
tetraédricos?3:65 de la red de a-Fe que se encuentran ubicados sobre los planos
{100} y cuya 4rea puede obtenerse como a2_r,/2, con a,_g,= 0,287 nm64. La
densidad de trampas asi calculada fue del orden de = 1018 sitios cm3. Los
resultados detallados en la Tabla 4.4 indicaron que el poder del Ni en la
refinacion del tamano de grano tuvo un impacto menor en la densidad de
trampas calculada para los bordes de granos, la cual aument6 débilmente con
el contenido de Ni en los aceros. La energia de atrapamiento para este tipo de
defecto lineal varia con el grado de desorientacién entre granos, por lo que los
bordes de grano de bajo angulo de desorientaciéon pueden considerarse como
trampas de hidrégeno débiles o reversibles (E, = —9.6 - —20.4 kJ mol-1)22.40,
mientras que los bordes de grano de alto angulo pueden actuar como trampas
fuertes o irreversibles (E, = —48.0 - —53.2 kdJ mol1)22, A pesar de que
mediante el analisis con EBSD se verific6 un aumento en la densidad de
bordes de grano de alto angulo para el acero con 5% Ni, no se evidencidé un
cambio significativo en el valor de E; con el contenido de niquel.

Mediante la técnica de microimpresion de hidrégeno® otros autores
demostraron que las interfaces entre la matriz y los carburos de cementita
pueden comportarse como sitios preferenciales de atrapamiento de H en
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aceros de bajo y medio carbono en un rango amplio de microestructuras6367,
La influencia en el atrapamiento de H de dichas interfases se estimé para los
aceros de este trabajo de acuerdo al procedimiento descripto por Castano-
Rivera, considerando el drea de una trampa de H equivalente a a2_g,/2 y
asumiendo que todo el carbono presente en los aceros se encontraba
distribuido en carburos de FesC esferoidales. Utilizando el diAmetro medio de
los carburos reportados en la Seccion 4.3.2, se calcularon densidades de
trampas de alrededor de 6 x 108 sitios cm-3 correspondientes a las interfases
de ferrita-FesC presentes en los aceros. Estos valores se encontraron dos
o6rdenes de magnitud por debajo de los calculados para N,. En la literatura
disponible, estas interfases son consideradas como trampas irreversibles y se
les asocia una energia de atrapamiento E, = —78.3 kd mol-1.22 Kl caracter del
atrapamiento de H provisto por estos defectos puede modificarse en funcién
del tamano, forma y distribucién de los carburos de acuerdo al tratamiento
térmico realizado en aceros de composiciéon similar. Por ejemplo, para un
acero SAE 1045 tratado térmicamente para obtener microestructuras
ferritico-perliticas, ~ 100% de martensita revenida y carburos esferoidizados,
los valores de E, se encuentran en — 184, —29.7 y — 36.4 kJ moll,
respectivamente.’® Sin embargo, para un acero A516 Gr.60 con 0,12% C se
reporta una energia de atrapamiento de —45 kJ mol-l, independientemente
de encontrarse normalizado o templado y revenido a bajas o altas
temperaturas.63

Cabe destacar que aceros de baja aleacion como los estudiados en este trabajo
evaluados mediante la técnica de microimpresion de H y posteriormente a un
templado revelaron un atrapamiento significativo en los bordes de listones
martensiticos.®? Sin embargo, la cantidad de hidrégeno atrapada en los bordes
de los listones martensiticos previos disminuyé considerablemente luego de
un tratamiento de revenido tanto a 180°C como a 500°C.63 En ese trabajo el
hidrégeno atrapado se visualizé como granos de plata depositados sobre las
interfases mencionadas mediante MEB.¢3 Debido a que en este trabajo se
condujeron los tratamientos de revenido entre 550 y 575°C, es razonable
esperar un efecto menor en el atrapamiento de H debido a los bordes de
listones previos de martensita.
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4.5. Discusion

La adicion de niquel como aleante refiné la microestructura de los aceros a
través de una reduccion del tamafio medio de los granos austeniticos previos.
La distribucion del caracter de los bordes de grano medida mediante EBSD
también se vio afectada con el aumento del contenido de niquel. En particular,
se observo una fracciéon mayor de bordes de grano de alto angulo en el acero
con 5% N1 respecto de la aleacion sin niquel. Para todos los aceros evaluados
se observd una microestructura compuesta en su totalidad por martensita
revenida con carburos de FesC distribuidos homogéneamente en bordes de
granos austeniticos previos y de listones martensiticos previos.

4.5.1. Efecto del niquel en el coeficiente de permeacion

Normalmente, el coeficiente de permeacion es considerado una medida de la
resistencia que presenta el material a la difusion del hidréogeno debido a que
en esencia representa el producto de la solubilidad y la difusividad en estado
estacionario.3” En este trabajo se encontr6 un muy buen ajuste de la
permeabilidad de los aceros evaluados con el comportamiento esperado por la
Ley de Arrhenius con el aumento de la temperatura. Adicionalmente, la
permeabilidad de hidrégeno de los aceros evaluados en este trabajo presentd
una dependencia con la temperatura similar a la del hierro puro42.

Sin embargo, con el aumento de Ni en las aleaciones se registré una
disminucién en el coeficiente de permeabilidad obtenido, Figura 4.7. Otros
autores reportaron un comportamiento similar para un acero API 5L Gr.60 40
y un acero al carbono con 0,4% C 69, ambos con una microestructura de
martensita revenida. Cualitatitavemente, el efecto del Ni en ® es similar al
observado por Gadgeel y Johnson para el C, debido a que estos autores
observaron una disminucién del coeficiente de permeaciéon cuando el
contenido de este elemento aument6 de 0 a 1,2% en un rango de temperaturas
entre 500 y 900 K.70 Sin embargo, la influencia del Ni fue moderada en
comparacion a la reportada para el C. En este sentido, mientras la
permeabilidad de los aceros disminuy6 mas de tres veces con el aumento de 0
a 1,2% C, para los aceros con Ni se observo una disminucion en @ en un factor
de 1,5 cuando se aumentoé su contenido de 0 a 5% en los mismos, Figura 4.7.
Este factor de 1,5 observado con el incremento de Ni también aplica a Jys ¥
por lo tanto al valor de C, obtenido de acuerdo a la Ecuacién 4.12.
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Todos los aceros estudiados presentaron una pendiente del grafico de
Arrhenius de la Figura 4.7, log (®) vs. 1/T, cercana a — 35 kJ mol!
correspondiente a la energia de activacion de permeacién para el hierro puro.
Considerando una energia de activacion para la difusion de hidréogeno en los
sitios intersticiales de la red de Fe de E; = 5,69 kd mol-! 2348 se obtuvo un
valor de energia de solucion de hidrégeno en sitios de red, E,, de alrededor de
29 kdJ mol-! en acuerdo con lo reportado por otros autores para hierro puro3s7.59,

4.5.2. Influencia del Ni en la solubilidad de H

A 1 bar de presion de He, 1a solubilidad de hidrégeno en los sitios intersticiales
normales de red, C,, se obtuvo dividiendo el coeficiente de permeacion
(Ecuaciéon 4.11) por el coeficiente de difusion en la red de Fe, D, (Ecuacion
4.13). C, aumento con la temperatura del ensayo y disminuyé con el contenido
de Ni en los aceros, Figura 4.8. Para todas las temperaturas estudiadas, la
solubilidad de H obtenida para el acero libre de niquel fue menor que la
calculada para H en hierro puro con la Ecuacion 4.23 48, Esto se encuentra en
acuerdo con los resultados presentados por Johnson y Wu, a partir de los
cuales se indica que la concentracién de hidrégeno en los sitios intersticiales
de la red de Fe disminuye cuando aumenta el %C en los aceros.”
Adicionalmente, Johnson y Wu también proponen un efecto de la
microestructura en la solubilidad debido a que aceros templados y revenidos
estudiados por estos autores, similares a los utilizados en este trabajo,
presentaron una solubilidad inferior a la de aceros en estado recocido.”

La solubilidad de H aparente, Cy,, es decir la que ademés contempla el
hidrégeno contenido en los sitios de atrapamiento, aument6 ligeramente en
los aceros con Ni. La importancia de conocer la solubilidad de H en los aceros
radica en que puede ser considerada como una medida de la susceptibilidad a
sufrir SSC que posee un material.2224 Para un dado nivel de tensiones, la
nucleacion y posterior crecimiento de una fisura originada por SSC ocurre
cuando se alcanza la concentracion critica de hidrégeno en un sitio potencial
de fisuracion.22.24¢ Por lo tanto, debido a que C, disminuye gradualmente con
el contenido de niquel en la aleacién, podria sugerirse que incluir este
elemento en la quimica de los aceros beneficiaria la resistencia al SSC o al
menos no tendria un efecto negativo sobre esta.z> Sin embargo, al considerar
la concentraciéon subsuperficial de hidrégeno aparente medida con la
Ecuacion 4.16, se observo que el niquel en cantidades muy bajas (0,5% Ni) o
muy altas (5%Ni) tendria el mismo efecto en la resistencia al SSC debido a
que ambas aleaciones presentaron los mayores niveles de C, . Los aceros con
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1% Niy 3% Ni arrojaron valores de C, menores y similares entre si, pero fue
para el acero al carbono sin niquel que se verificaron los valores minimos de
la concentracion subsuperficial aparente a las tres temperaturas de ensayo
utilizadas.

4.5.3. Difusividad aparente y atrapamiento de H en los aceros con Ni

La difusividad aparente, medida en términos de D,,, disminuy6 con un mayor

ap>
contenido de niquel en los aceros. Esto se encontré en linea con lo reportado
por otros autores para aceros ferritico-perliticos con la misma composicion
utilizada en este trabajo4?, como asi también para aceros comerciales y de
laboratorio con distinto contenido de Ni estudiados por otros autores en

estado templado y revenido2539 y otros estados metaltargicos33.

Independientemente del contenido de niquel y para las tres temperaturas
evaluadas, los aceros ensayados por permeacion de hidrégeno electroquimica
bajo carga gaseosa mostraron un Dy, de un orden de magnitud menor que el
correspondiente al hierro puro en estado recocido, D; (Ecuaciéon 4.13). Dicho
retardo en la difusividad de los aceros estudiados en este trabajo puede
deberse a la presencia de sitios especiales o trampas donde el hidrégeno
permanece mayor tiempo. Excepto para el acero con 0,5%Ni para el cual se
midi6 una baja concentraciéon de hidrégeno atrapado irreversiblemente, se
considerd que el atrapamiento fue de caracter reversible. Esto se encuentra
en acuerdo con el comportamiento reportado para los aceros ferritico-
perliticos con un contenido de hasta de 3%Ni ensayados por Husby y
colaboradores.26

Ferris y Turnbull analizaron el efecto del atrapamiento irreversible en los
transitorios de carga de H y observaron que este origina un retraso temporal
significativo respecto del obtenido para una red de Fe sin trampas, y que los
mismos adquieren una forma escalonada por el aumento en la pendiente de
las curvas, aun para un numero bajo de sitios de atrapamiento irreversible
por unidad de volumen.49 En la bibliografia consultada no se reporta al niquel
como un elemento que promueva el atrapamiento irreversible. En funcién del
analisis de la forma y el solapamiento entre los transitorios consecutivos a
30°C, se asumidé que excepto para el acero con 0,5%, el atrapamiento
irreversible fue despreciable, o que de encontrarse ese tipo de trampas, las
mismas se encontraban presaturadas al tiempo de comenzar los ensayos.
Adicionalmente, el buen ajuste con las Ecuaciones 4.15 y 4.18 de los
transitorios experimentales para los que tampoco se observan cambios de
pendiente respecto del transitorio calculado para la red de Fe libre de trampas
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(Figura 4.10), alenté la verificacion de baja ocupaciéon de las trampas
reversibles.

Bajo la hipétesis de baja fraccion de ocupaciéon de trampas se calculd la
energia de atrapamiento, E,, para la cual no se observé una variaciéon
significativa con el contenido de Ni en los aceros. El acero con 5% Ni present6
el mayor valor de |E,| = 27,5 kJ mol-1, mientras que el menor valor de energia
de atrapamiento se obtuvo para el acero con 1% Ni, con |E| = 21,6 kd mol-1.
El acero sin niquel present6 una energia de atrapamiento intermedia, |E,| =
25,5 kJ mol-1, por lo que no fue posible obtener una relaciéon directa entre E,
y el contenido de Ni. Tampoco se observé una dependencia clara de la
densidad de trampas, N,, con el %Ni en los aceros. Para los aceros con 0,5, 1,
3y 5% Ni se obtuvo una proporcion para la cantidad de sitios de atrapamiento
de 0,85, 4,9, 2,5 y 1,75, respecto del acero sin niquel.

La obtencion de valores de E;, similares para todos los aceros, sumado a que
no se observé un aumento en la densidad de trampas con el incremento del
%Ni, podria indicar que el efecto de este elemento en el atrapamiento de H
fue menor. De acuerdo a estos resultados, es posible suponer que el
atrapamiento de H se encuentra gobernado por otro defecto microestructural
en estos aceros, ya sea por su cuenta o en combinacion con el propiciado por
los atomos de Ni en solucién sélida.

De acuerdo a Oriani, el atrapamiento de H predomina en las interfaces sélido-
solido de los aceros, mientras estos hayan sido sometidos previamente a
procesos de deformacién en frio.32 En este trabajo y partiendo de un conjunto
de suposiciones, se estim6 la densidad de trampas tedrica correspondiente a
bordes de granos austeniticos previos y a las interfases ferrita-FesC, Tabla
4.4. Para aceros ferriticos-perliticos con la misma composicion que los de este
trabajo, Husby et al. reporta que |E,|, obtenida a partir de ensayos de
permeacion bajo carga catdédica, aumenta de 22.5 a 27.1 kd mol-! cuando el
contenido de niquel se incrementa de 0 a 2% Ni en acuerdo con valores de
energia de atrapamiento correspondientes a la interfase ferrita-perlita.4” En
un acero con 0,45% C, se encontraron valores de E;, para la interfase ferrita-
carburos de —36.4, —18.4 kd, y —29.7 kd mol-! para carburos pertenecientes a
una microestructura esferoidizada, perlitica y martensitica (revenida),
respectivamente.%8

La similitud encontrada entre E, y N,, independientemente del contenido de
Ni, refleja 1a semejanza de la microestructura de los aceros estudiados en este
trabajo. Debe tenerse en cuenta que dichos aceros fueron templados y
revenidos para obtener propiedades mecanicas homogéneas indistintamente
del %Ni. Adicionalmente, el tamano de los carburos oscil6é entre 12 y 15 nm
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para todas las aleaciones ensayadas. Algunos autores sugieren que el Ni al
ser segregado por la cementita, evita su engrosamiento y su alargamiento ,
asistiendo asi al refinamiento del tamano y de la forma de los carburos.f! Debe
tenerse en cuenta que la hipétesis principal utilizada para analizar los
parametros de atrapamiento de H en este trabajo esta basada en que este
fendmeno se encuentra gobernado por un Unico tipo de trampa reversible.32
Sin embargo, los aceros de baja aleaciéon cuentan con una diversa poblacién
de defectos microestructurales como los detallados en la seccién 4.3.3, por lo
que los parametros de atrapamiento obtenidos probablemente reflejan una
capacidad de atrapamiento efectiva correspondiente a dicha variedad de
caracteres de la microestructura presentes en estos aceros.

El efecto menor del Ni en los parametros de atrapamiento de H en la matriz
de hierro se contrastd con el de otros elementos de aleaciéon, como el T1.39 En
los aceros de baja aleacidn, el titanio participa en la formacion de carburos,
TiC, como asi también puede encontrarse en solucién sélida en la red de Fe.
Los valores de energia de atrapamiento reportados por otros autores
corresponden a —89.31 kd mol-! cuando se encuentra como TiC, y —20.31 kd
mol-! cuando forma una solucién sélida con el hierro.39 Mientras que un acero
con 5% Ni presenté un D, correspondiente a la mitad del medido para el
acero sin Ni, Pressouyre encontré que la adicién de 1,5% Ti a un acero de bajo
carbono produjo una disminucién de un orden de magnitud en el D, medido
respecto del acero sin Ti.39 En contraste con lo observado en este trabajo,
Tabla 4.3, la densidad de trampas aument6 linealmente con el contenido de
T1i en los aceros evaluados por Pressouyre.3? Este efecto puede racionalizarse
en términos de la expansion lineal sufrida por la red de Fe, la que es 2,5 veces
mayor para el titanio que para la misma concentraciéon de niquel, como asi
también debido al caracter de las interacciones electronicas de ambos
elementos con el H.65

En funcién de este ultimo factor, debe tenerse en cuenta que la capacidad de
atrapamiento de H aumenta en presencia de gradientes de deformacién en la
red de hierro y que mientras que para el titanio y el hidrégeno se verifica una
interaccion electronica atractiva, dicha interacciéon es repulsiva para el Ni-
H.65 En funcién a este comportamiento, Pressouyre sugiere que los elementos
como el Ni, que se hallan a la derecha del Fe en la tabla periédica, pueden
comportarse de manera opuesta a las trampas, es decir, como repelentes del
H o “antitrampas” en los aceros.”

En la vecindad de una antitrampa predominan las interacciones repulsivas
con el H, por lo que acttia como un obstaculo que el H debe atravesar o rodear,
dificultando su paso pero sin disolverlo.”? Esto da lugar a un aumento del
camino de difusiéon del H, el cual puede estimarse como una distancia
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proporcional a la fuerza de repulsién ejercida por cada atomo del elemento
antitrampa en la matriz o bien en funcién del tamano del mismo,”2 pero que
en ambos casos resulta en un retardo en la difusividad del H.

De acuerdo a Pressouyre, una antitrampa se origina por el efecto de atomos
de elementos aleantes disueltos en una matriz de Fe-BCC, y puede ser
representada por: 72

1. un repelente del hidrégeno si en ella predominan las fuerzas
repulsivas, por ejemplo a) atomos que introducen un exceso de
electrones a la banda 3d de la nube de electrones del enlace metalico
(elementos a la derecha del hierro en la tabla periddica), b) atomos
cuyo coeficiente de primer orden para la energia de interaccién con
el hidrogeno es positivolll, ¢) atomos sustitucionales que generan
compresion en la red por ser mas voluminosos que los de hierro u
otros defectos que introducen un campo de tensiones de compresion
en la red, entre otros motivos; o por,

11. un obstaculo o discontinuidad fisica en la red que dificulta la
difusion del hidrégeno a través de la misma, como en el caso de un
precipitado coherente que no disuelve hidrégeno.

Por lo tanto, no se podria descartar que el niquel en solucién sélida en una
red de hierro, como el caso de los aceros de este trabajo, haya actuado como
un repelente, lo que podria explicar el bajo aumento producido por la adicién
de Ni en la solubilidad aparente de H (Figura 4.12) y el retardo en la
difusividad (Figura 4.9).

Finalmente, debe tenerse en cuenta que la concentraciéon de hidrégeno
disuelto durante los ensayos de permeacion bajo carga gaseosa es pequena en
comparacion al generado catédicamente en presencia de un veneno, como el
Hs2S, que promueve su absorcion en el acero. Por lo tanto, la principal ventaja
de utilizar la técnica de permeacion gaseosa es que la baja ocupacion de
trampas permite obtener resultados confiables en la difusividad y solubilidad
aparentes.

Sobre la base de lo observado, la adicion de niquel podria resultar beneficiosa
para aumentar la resistencia al SSC, debido al retardo que representa en la
difusién del hidrégeno y la disminucién en la solubilidad y ademas, al no

11 Las fuerzas de atraccidén o repulsion de origen electrénico debido a la presencia de atomos
intersticiales o sustitucionales en la red del hierro pueden caracterizarse por el coeficiente de

la energia de interaccién entre el hidrégeno (&},) y esos j-Atomos en funcién de su
concentraciéon en %p/p (x;), que deriva de la definiciéon del coeficiente de actividad de

hidrégeno fy segun: log fy; = ¥ &, x;.39
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formar carburos no promueve el atrapamiento irreversible ni de alta energia
a bajas temperaturas en los aceros.”

4.6. Conclusiones

Un conjunto de cinco aceros al carbono con 0, 0,5, 1, 3 y 5% Ni templados y
revenidos entre 550°C y 575°C con una tensién de fluencia promedio de
620 MPa y una microestructura compuesta de martensita revenida, fueron
ensayados por permeacion bajo carga gaseosa de Hz con 99,999% de pureza y
al bar a 30°C, 50°C y 70°C. El efecto del Ni en la solubilidad y el transporte
de H en estos aceros de evalud partir del analisis de su microestructura y de
los transitorios de permeacion bajo la hipotesis de baja ocupaciéon de trampas
reversibles. Se puede concluir que:

1. La adicién de Ni a los aceros refiné el tamano de grano austenitico
previo sin alterar el tamano o la distribuciéon de carburos. Mediante
el analisis de los aceros con 0, 1 y 5% se concluye que no se
observaron orientaciones cristalograficas preferenciales ni
acumulacion de deformacion plastica luego del revenido.

2. El aumento del contenido de Ni en los aceros dio lugar a una
disminucién de la permeabilidad de H sin afectar a la energia de
activacion de permeacién. Dicha disminucién consté en un factor de
1,5 cuando se aument6 de 0 a 5% Ni en los aceros. Teniendo en
cuenta que el coeficiente de difusiéon de H en la red de Fe no depende
del nivel de aleantes en los aceros, se observé que la solubilidad de
H en la misma, C,, disminuy6 con el contenido de Ni.

3. La difusividad aparente se obtuvo mediante el D, y la misma
disminuy6 a la mitad con una adicion de 5% Ni al acero al carbono
originalmente sin niquel. Mediante el ajuste de los transitorios de
carga y de desorciéon de H se obtuvieron valores de D, similares.
Esto se encontré en acuerdo con la hipdtesis de baja fracciéon de
ocupacion de trampas reversibles.

4. La concentracion subsuperficial de hidrégeno disuelto en sitios
intersticiales de red y atrapado en trampas reversibles, C;,, tuvo
una ligera correlacion con el contenido de Ni en comparacion con C,
¥ Dgp. La cuantificacién de Cp, se realizé a partir de los transitorios
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crecientes como el cociente entre el flujo de permeacién hidrégeno
normalizada por el espesor (JyssL.) y Dgp. La baja correlacion entre
entre Cy, y el %Ni pudo deberse a una cancelacién del efecto del Ni
por el método de calculo utilizado, debido a que el valor de [y
disminuy6 en un factor de 1,5 y el de Dy, en un factor de 2 como se
observo para el acero con 5% Ni. Independientemente a estos
resultados, Cp, también se estimé a partir de los transitorios de
descarga de H y se obtuvieron diferencias menores al 10% entre
ambos métodos.

. La energia de atrapamiento, E;,, v la densidad de trampas N,
presentaron una dependencia débil con el contenido de Ni. |E,| se
encontrd levemente por debajo del valor absoluto de la energia de
disoluciéon de H en la red. Por lo tanto, la concentracion de H
reversiblemente atrapado, C,, presenté una dependencia mucho
mas leve con la temperatura que C,, por lo que la contribucién de C,
a la concentracién total aument6 con la temperatura.

Excepto para el acero con 0,5% Ni, el atrapamiento irreversible fue
practicamente indetectable. La concentracion de hidrégeno
atrapado irreversiblemente se estimé para dicho acero y resultd
menor a 10% de C .

Se intentd correlacionar el retardo en la difusiéon de H observado
mediante la estimacién de la densidad de trampas debida a la
presencia de Ni en solucién sélida y a interfases sélido-sélido
presentes en los aceros ensayados. La correlaciéon obtenida no fue
lineal con el contenido de niquel de las aleaciones, por lo tanto se
concluy6 que otro defecto microestructural, aparte de los &tomos de
niquel en solucién sélida, podria estar controlando el atrapamiento
en estos aceros.
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Influencia del niquel en la fisuracion
bajo tension de aceros al carbono en
medios acuosos que contienen sulfuros

La fisuracion bajo tension en medios con HaS (Sulfide Stress Cracking, SSC)
es un caso de fragilizaciéon por hidrégeno asistido por el medio (Hydrogen
Environmental Embrittlement, HEE) que ocurre principalmente en aceros
de baja aleacion (Low Alloy Steels, LASs) por la accion combinada de tres
factores: ingreso de hidrégeno desde el medio, cargas de traccién (aplicadas
y/o residuales) y la presencia de un material con una microestructura
susceptible. Por lo tanto, la susceptibilidad de un componente de acero de
baja aleacion a sufrir SSC depende de su tension de fluencia (yield strength,
YS) y microestructura, como asi también del estado de tensiones que
experimenta el mismo y la agresividad del medio al que se encuentra
sometido. Con el objetivo de evaluar la influencia del niquel en la fisuracién
bajo tensién en medios con H2S de aceros templados y revenidos hasta una
tensiéon de fluencia de alrededor de 620 MPa, se realizaron ensayos de
traccion a velocidad de deformacion lenta (Slow Strain Rate Tests, SSRTs) a
temperatura ambiente en una soluciéon de salmuera acidificada con
adiciones de tiosulfato de sodio de 103 M como reemplazo del burbujeo de
Hs2S. Los ensayos se llevaron a cabo bajo condiciones de polarizacion
catddica, anddica y al potencial de circuito abierto (Open Circuit Potential,
OCP) para evaluar el rol del potencial electroquimico en la iniciacién y
propagacion de fisuras. En cada caso, se realiz6 una evaluaciéon de las
superficies de fractura y de la morfologia de las indicaciones secundarias,
cuando estas se encontraron presentes en la zona calibrada de las probetas
de traccion ensayadas. Debido a las caracteristicas de las indicaciones
secundarias halladas en los aceros con niquel, se profundizé en el concepto
de “trenches” o trincheras superficiales, para referirse a aquellas que poseen
un aspecto intermedio entre una picadura y una fisura. En este capitulo se
incluye una revision bibliografica que intenta unificar todas las
denominaciones que han recibido las trincheras superficiales a lo largo del
tiempo, como asi también clasificarlas segiin su morfologia y analizar los
factores que influyen en su formacién y crecimiento. Finalmente, se
compararon los resultados obtenidos en funcién del contenido de niquel y la
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microestructura, como asi también de acuerdo a las condiciones
experimentales y el tipo de medio utilizado por otros autores.

5.1. Introduccion

La fisuracion bajo tension es una de las principales amenazas a la
integridad de los aceros de baja aleacion de media y alta resistencia
mecanica expuestos a medios acuosos con H2S. Como se indic6 en los
Capitulos 1 y 2, las primeras fallas por este mecanismo ocurrieron en la
década de 1950 en componentes tubulares de acero con 9% p/p Ni en estado
normalizado y revenido hasta una tensién de fluencia minima de 620 MPa
(90 ksi). Estas fallas continuaron investigandose durante al menos dos
décadas para comprender su causa.! Como resultado, en la norma NACE
MR 0175 se limit6 el contenido de niquel a un maximo de 1% p/p en los
aceros de baja aleacion con el objetivo de disminuir la susceptibilidad al SSC
de estos materiales.

Sin  embargo, dicha limitacion en el %Ni no fue fundamentada
consistentemente y en la actualidad, el “efecto del N1’ en la fisuracién bajo
tensiéon de los aceros de baja aleacién en presencia de sulfuros continta
siendo discutido.?2 En particular, el Ni podria tener un efecto pronunciado en
la iniciacién de fisuras en medios con HaS a partir de la formacién de
“trincheras superficiales”.3 Por lo tanto, a continuacién se describen y se
clasifican las trincheras superficiales en funcién de su morfologia, como asi
también se analizan los factores que influyen en su nucleacion, crecimiento
y transicion a fisuras, incluyendo el efecto del Ni en las mismas.

Por ultimo, se incluye una descripcién de la técnica experimental utilizada
en este trabajo, SSRT, para analizar la susceptibilidad a la fisuracién bajo
tension en presencia de sulfuros de los aceros en funcién de su contenido de
Ni, como asi también sus ventajas y limitaciones.

5.1.1. Caracterizacion de trincheras superficiales

Las “trincheras superficiales” representan una forma de corrosién localizada
y suelen describirse como “picaduras alargadas” o “fisuras de punta
redondeada”, que en algunos casos pueden presentar ramificaciones, como
se observa en la Figura 5.1. Las trincheras poseen una relacion de
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profundidad (d) vs. ancho (a) alta y las mismas se producen como resultado
de un mecanismo asistido por el medio y la presencia de cargas de traccién
aplicadas. El riesgo asociado a la ocurrencia de trincheras superficiales es
que pueden representar una transicion entre picado y fisuracién en
componentes de acero al carbono y de baja aleacién sometidos a tensiéon en
medios que contienen HsaS.

Este tipo de trincheras fue presentado por primera vez en 1977 por Dunlop
en aceros de baja aleaciéon con 3,5% Ni luego de ensayos de flexién en tres
puntos (Método B segin NACE TM 0177) en soluciones 0,5% CHsCOOH y
una presion parcial de H2S, pH2S, entre 0,015 y 0,045 psi.? Wilde y Doyle
utilizaron el término de “trincheras superficiales” para referirse a
indicaciones perpendiculares a la direccién del esfuerzo aplicado resultantes
de un proceso de disolucién anddica asistido por deformacion.? A su vez,
otros autores denominan a las trincheras superficiales®6 como picaduras
profundas o alargadas™ fisuras cortas y redondeadas3, microsurcos
inducidos por tension!o, grietas!-13 o microfisuras!®.

En la literatura se reporta la presencia de trincheras en aceros al carbono y
acero de baja aleacién con una YS entre 360 y 1083 MPa como resultado de
diferentes tipos de ensayos realizados a distintas presiones parciales de HsaS,
y que en todos los casos se debe a la ocurrencia de un fenémeno asistido
anddicamente en presencia de tensiones.5>7.9-11,14,15

El analisis metalografico de las secciones transversales de las muestras
ensayadas y reportadas en la literatura permite apreciar que las trincheras
presentan disolucién anddica que ocurre preferencialmente en forma
transgranular y cuya morfologia es similar a la de una picadura alargada
con punta redondeada.35:6.14 Si bien la punta suele ser redondeada, también
se han observado puntas triangulares e inclusive las mismas pueden
presentar ramificaciones.36.14 Dichas ramificaciones pueden ser anchas y
dar lugar a “bifurcaciones” o bien pueden ser finas y dar lugar a una
trinchera con forma de “embudo”, cuya punta presenta un cuello a partir del
cual emergen las ramificaciones. En algunos casos, las trincheras presentan
una fisura intergranular que nuclea en la punta de las mismas.11,1214
También se han reportado fisuras terciarias nucleadas a lo largo de las
paredes de las trincheras, paralelas a la direccién principal del esfuerzo, que
pueden deberse a la presencia de fases segregadas en la microestructura con
una dureza mayor a 22 HRC.35 Es comun que los cortes transversales
presenten una combinacién de dos 6 mas de estas morfologias de trincheras.
En la Figura 5.1 se incluye un esquema de las trincheras descriptas y los
parametros utilizados para caracterizarlas y en la Figura 5.2 se encuentra a
modo de “atlas micrografico” una recopilaciéon de las trincheras presentes en
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secciones transversales de muestras reportadas en la bibliografia, en
especial para aceros con niquel.

Respecto a los parametros utilizados para describir a las trincheras, algunos
autores han informado unicamente su profundidad, mientras que otros
incluyeron la relacion de aspecto (d/a) para una caracterizacion mas
descriptiva.

linea de base
a

trench

<>

yr'd 4
punta V trench

redondeada punta
triangular

punta con
bifurcacién ancha

punta
z g tipo “embudo”

trinchera con fisuras terciarias >
(paralelas a la direccidon de la carga aplicada) trinchera y fisura intergranular

Figura 5.1. Morfologias de trincheras superficiales y parametros de
caracterizacion.?56.10.11,14-16
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a. Vollmer, 1952: Fisuras nucleadas en
picaduras originadas por corrosién bajo tensién
en un acero 9% Ni encontradas luego de 115
dias de exposicibn a una solucién acuosa
saturada con H2S y CO2 a presion atmosférica
y temperatura ambiente luego de remover una
capa de productos de corrosién firmemente
adherida. Ataque con Nital, Magnificacién de

500X.1

c. Fraser, 1952: Picaduras adyacentes a la
fisura principal, perpendiculares a la direccién
del esfuerzo de traccion obtenidas al cabo de
cinco dias en un ensayo de flexién en tres
puntos para un acero 9% Ni expuesto a una
solucién acuosa 0,56% HAc saturada con Hz2S a
80°C. Ataque con Nital 4%, Magnificacién de
50X.17

b. Vollmer, 1952: Corte transversal de
un acero 9% Ni ensayado a 482 MPa
durante 306 dias en una solucién acuosa
saturada con HaS y CO:2 a presién
atmosférica y 35°C donde se observan dos
fisuras asociadas a corrosién bajo tensién
profundas que

e 1indicaciones menos

contienen productos de corrosién.!

d. Fraser, 1952: Fisura transgranular
originada del lado sometido a esfuerzos de
traccién de un acero 5% Ni ensayado por
flexion en tres puntos en una solucién
acuosa de H2S acidificada con HAc, a 20 -
25°C. Ataque con  Nital 1,56%,
Magnficacién de 250X.17

Figura 5.2. Morfologia de las trincheras superficiales reportadas en la

bibliografia disponible para aceros al carbono y de baja aleacién con y sin

niquel, en medios con H2S.
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e. Dunlop, 1978: Aspecto del
lado de traccién de un acero
A 203 Gr. E en una solucién
0,5% CHsCOOH y a una
presién parcial de HaS de
0,003
11X.3

atm.

Magnificacién

h. Yamane, 1986: “Microfisuras”

f. Dunlop, 1978: “Fisuras
redon-deadas por corrosiéon”,
de acuerdo al autor, en un

corte transversal de la
probeta mostrada en e.
Magnificacién 200X.3

en un acero comercial 0,8% Ni
(YS 765 MPa) ensayado por
flexibn en 4 puntos, en una

solucién con 50 ppm HsS durante i,

1000 horas a 25°C.14

g. Dunlop, 1978: Fisuras
rami-ficadas nucleadas en
el lado sometido a traccién
expuesto a una solucién
0,5% CH3COOH y a una
presién parcial de HzS de
0,001 atm. Magnificacién
60X.3

Yamane, 1986: Fisura intergranular nucleada a

partir de una “microfisura” (trinchera) en un acero de
laboratorio con 1% Ni (YS 784,5 MPa) sometido a un
ensayo de carga constante a 80%YS, en una solucién
saturada con 3000 ppm H2S a OCP.14

j. Payer, 1986: Fisuras secundarias en un
acero 0,5% Cr - 0,5% Mo con 0,77% Ni, luego
de la falla a 56 h en un ensayo a carga
constante a 72% YS (solucion NACE A

saturada con Hz2S, OCP).1!

-

—

100um

H.S, OCP).1!

[S——

40um

k. Payer, 1986: “Grietas” (fissures) en un
acero AISI 4130 sin niquel que no evidencid
falla luego de 30 dias bajo carga constante a
74% YS (solucion NACE A saturada con

Figura 5.2 (cont.). Morfologia de las trincheras superficiales reportadas en

la bibliografia disponible para aceros al carbono y de baja aleacién con y sin

niquel, en medios con H2S.
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1. Yoshino, 1986: Acero 1%
Cr - 0,5% Mo con 5% Ni,
SSRT en solucion NACE A
saturada con HsS, 24 horas
de inmersién seguida de una
polarizacién catédica a -1,5
mA/cm?2.6

m. Yoshino, 1986: Acero 1%
Cr - 0,5% Mo con 5% Ni
luego de 24 horas de
exposicidn a una solucién
NACE A saturada con Hz2S a
OCP y
ensayada por SSRT.6

posteriormente

n. Yoshino, 1986: Acero 1%
Cr - 0,5% Mo con 5% Ni
ensayado mediante SSRT en
solucion NACE A saturada
con H2S bajo polarizacién

anddica 1,8 mA/cm?2.6

o. Erlings, 1987: Picaduras

agudas de 0,1 mm de
profundidad en la transicién
entre la zona calibrada y el
hombro de una probeta de
acero A203 Gr. F con 3,5%
Ni ensayada bajo carga
constante a 0,86 YS en la
solucion NACE tamponada y

saturada con 1 bar H2S.7

p. Erlings, 1987: Aspecto de
una fisura con producto de
interior

corrosién en su

presente en la seccidn
transversal de una probeta
de acero A203 Gr.
3,6% Ni luego de un ensayo
de SSRT a OCP en una

solucion NACE tampén vy

F con

saturada con 1 bar H2S.”

q. Erlings, 1987: Seccién
transversal de una probeta
de acero A203 Gr.
3,6% Ni luego de un ensayo
de SSRT a OCP en agua de
mar artificial con 0,2 mbar
de H2S a 40°C.7

F con

Figura 5.2 (cont.). Morfologia de las trincheras superficiales reportadas en

la bibliografia disponible para aceros al carbono y de baja aleacién con y sin

niquel, en medios con H2S.
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r. Craig, 1990: Aspecto de s. Craig, 1990: Aspecto de t. Craig, 1990: Fisura
la superficie de un acero 1% las trincheras superficiales secundaria y fisuras
Cr sin niquel, templado y en un acero 1% Cr - 2% Ni, terciarias en un acero 1% Cr
con doble revenido, ensayado templado y con doble - 4% Ni, templado y con

a 80% YS en una solucién revenido ensayado a 80% YS doble revenido ensayado a
NACE A saturada con HsSa en una solucion NACE A 80% YS en una solucién

presion atmosférica. saturada con HaS a presion NACE A saturada con HsS a
Magnificacién 100X.5 atmosférica. Magnificacién presién atmosférica.
100X.5 Magnificacién 100X.5

L NI s e
Syl ey

BV R e

u. Craig, 1990: Aspecto de las trincheras v. Craig, 1990: Transicion de trinchera
superficiales en un acero normalizado con superficial a fisura en un acero 1% Cr - 4%
1% Cr — 2% Ni, ensayado a 80% YS en una Ni normalizado ensayado a 80% YS en una

solucion NACE A saturada con H2S a solucion NACE A saturada con H2S a
presién atmosférica. Magnificacién 100X.5 presién atmosférica. Magnificaciéon 100X.5

Figura 5.2 (cont.). Morfologia de las trincheras superficiales reportadas en
la bibliografia disponible para aceros al carbono y de baja aleaciéon con y sin
niquel, en medios con HsS.
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w. Craig, 1990: Corte transversal de un
1% Cr sin niquel, templado y
revenido, ensayado a 80% YS
solucién 0,5% HAc (sin cloruros) saturada
HsS a

acero
en una
atmosférica.

con presién

Magnificaciéon 100X.5

Depth: 12 pm 100um
y. Samusawa, 2021: Corrosién
generalizada debajo del producto de

corrosién depositado en la superficie de un
acero X65 expuesto durante 30 dias a una
solucion tampén NACE B a pH 3,1 en
ausencia de tensiones.!8

x. Craig, 1990: Trincheras superficiales y
fisuras en un acero 1% Cr - 4% Ni, templado
y revenido ensayado a 80% YS en una
solucién 0,5% HAc saturada con H2S a
presién atmosférica. Magnificaciéon 100X.5

‘Depth: 271 um 100
Z. Samusawa, 2021: Trincheras

superficiales con producto de corrosién en su
interior luego de ensayar un acero X65
durante 30 dias a una solucién tampén
NACE B a pH 3,1 a 90% YS.18

Figura 5.2 (cont.). Morfologia de las trincheras superficiales reportadas en

la bibliografia disponible para aceros al carbono y de baja aleacién con y sin

niquel, en medios con HsS.
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5.1.1.1. Factores que controlan la formacion de trincheras

En la literatura se reporta que en ausencia de cargas aplicadas no se
observa formacion de trincheras sino corrosiéon uniforme y/o localizada
(picaduras), pero que las mismas se aprecian luego de aplicar esfuerzos de
traccion correspondientes a un rango entre 30% YS y 50% YS.610.16,18
Adicionalmente, diversos autores verificaron que bajo polarizaciéon catddica
fue posible suprimir la formacion de trincheras36.10.16 ]o cual sugiere que
nuclean por un mecanismo de disolucién anddica localizada.

Las variables que controlan esta forma de dafo asistido por el medio pueden
agruparse en: metalargicas, del medio y aquellas asociadas a la carga
mecanica aplicada. A continuacién se describiran los puntos mas
1mportantes de la revision de la bibliografia publicada por la autora de esta
tesis.19

5.1.1.1.1. Variables metalargicas

La formacién de trincheras en medios acuosos con H2S ha sido reportada en
aceros al carbono y de baja aleacion comerciales y de laboratorio con
diversas microestructuras, propiedades mecanicas y composicion quimica.

e Microestructura

La presencia de trincheras superficiales se ha reportado para aceros cuyas
microestructuras estaban compuestas principalmente por ferrita acicular!,
ferrita y perlita35, bainital® y martensita revenida®610-1420 A partir del
analisis de la bibliografia disponible no es posible realizar una
jerarquizaciéon de las microestructuras mencionadas respecto a su
susceptibilidad a la formacién de trincheras.

e Tension de fluencia

La tension de fluencia de los aceros donde se verificé presencia de trincheras
se encontré en un rango entre 360 y 1083 MPa.369-16.1820 Colwell observo
que en medios con caracteristicas similares (0,5 psi de presiéon parcial de
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H2S, 2% NaCl y pH entre 5,2 y 6,6), aceros al carbono de mayor resistencia
mecanica (YS entre 760 y 966 MPa) presentaban trincheras cuyas puntas
contenian fisuras transgranulares e intergranulares, mientras que aceros al
carbono con una resistencia mecanica menor (YS entre 550 a 620 MPa) sélo
evidenciaban picado y trincheras con puntas triangulares.!? Adicionalmente,
este autor verificé que si la severidad del medio disminuia, también lo hacia
la profundidad de las trincheras de manera independiente a la tension de
fluencia de los aceros.

e Composicion quimica

Probablemente la composicion quimica sea la variable con mayor
repercusiéon en la formacién y morfologia observada de las trincheras
superficiales. Por un lado, aceros de alta aleacién, como el acero inoxidable
ferritico 13 Cr, son inmunes a la formacién de trincheras, mientras que los
aceros al carbono, C-Mn, presentan una variedad de tipos de ataque en
funciéon del medio al que son expuestos.12 Por otro lado, la adiciéon de ciertos
aleantes, en particular el niquel, podrian promover la nucleaciéon de
trincheras en los aceros de baja aleacién e inclusive afectar la morfologia y
densidad de las mismas en funcién del %Ni de los aceros.5:¢

Por ejemplo, Craig y colaboradores reportan la presencia de trincheras en
aceros con y sin niquel templados y doblemente revenidos, con una tensién
de fluencia de 660 a 680 MPa.5> Mientras que el acero sin niquel presenté
trincheras con puntas bifurcadas cubiertas de productos de corrosion, el
aumento del contenido de niquel de 2% a 5% Ni favorecié la transiciéon de
trincheras de puntas tipo “embudo” (cubiertas con productos de corrosién) a
fisuras, como se observa en las Figuras 5.2. r), s) y t). Si bien varios autores
han demostrado que el niquel no posee un efecto adverso en la propagacion
de fisuras en aceros que fueron tratados térmicamente de manera
adecuada®1..13.14 gsu presencia podria estar relacionada a la iniciacién de
trincheras®61113.14 como se observa en las micrografias de la Figura 5.2 y tal
como se menciond en el Capitulo 2. Cabe destacar que la transicion de
trincheras a fisuras con el %Ni no se encuentra racionalizada en la
bibliografia disponible.
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5.1.1.1.2. Variables del medio

El rol del medio es decisivo en el comportamiento de los componentes
expuestos a soluciones acuosas con H2S debido a que un aumento de la
actividad del hidrégeno se traduce en un aumento de la susceptibilidad a la
fisuracion bajo tension. Como regla general, en ambientes menos agresivos,
es decir, pH2S bajas y/o pH alto; y a potenciales cercanos al OCP, la
formacion de multiples trincheras a lo largo de la superficie de la muestra
domina sobre la fisuracibn en aceros como los mencionados en
5.1.1.1.1.3:5.6,9.12

Ademas de la pHs2S y el pH, la formacién de trincheras depende de otros
factores ambientales, como la presencia de acido acético, el nivel de cloruros,
el potencial electroquimico y el tiempo de exposicion.

5.1.1.1.3. Variables asociadas a la carga mecanica
aplicada

La presencia de trincheras superficiales, su morfologia y su transicién a
fisuras depende de la tensiéon a la cual se encuentra sometido el
componente.10-12.18 En particular, por debajo de una tensién critica entre
30% y 50% YS no se ha observado formacion de trincheras en aceros de baja
aleacion en salmueras acidificadas saturadas con H2S.1! Adicionalmente, a
tensiones intermedias entre la tensién critica para la formacién de
trincheras, Otrench, ¥ 1a tensién umbral para la cual no se reporta fisuracién
del componente luego de 720 horas, owm, se verifica un aumento en la
profundidad de las trincheras.!!

A tensiones aplicadas por debajo de Otench, la deformacion plastica
preexistente en los componentes favorece la iniciacién de trincheras,
inclusive a niveles bajos de tan solo 1% de deformacién en frio.l19 Sin
embargo a tensiones mayores, no se observan diferencias en la formacion de
trincheras en muestras con y sin deformacion en frio previa. A su vez, la
deformacion en frio subsuperficial remanente de los procesos de preparacion
superficial con papeles abrasivos (aproximadamente zonas con un espesor de
10 um) también podria favorecer la nucleaciéon de trincheras. Mediante la
utilizacion de probetas electropulidas y otras desbastadas con papel SiC
hasta granulometria 600, Smanio et al., observaron que las primeras no
presentaban indicaciones secundarias luego de 800 horas de exposicién a
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una soluciéon TM 0177 NACE A, mientras que las otras fallaban luego de 64
y 200 horas de exposicion al mismo medio.20

Samusawa y colaboradores verificaron que en ausencia de esfuerzos
aplicados no se forman trincheras superficiales (micrografia y, Figura 5.2)
pero en ensayos de carga constante a 90% de la tensién de fluencia, a OCP
en una soluciéon tampén NACE B con 5% p/p HAc, observaron indicaciones
que alcanzan profundidades de hasta 270 pym (micrografia z, Figura 5.2).18
Estos autores también constataron el aumento de la penetracion de las
trincheras con el incremento del esfuerzo aplicado, por lo que sugieren que
este podria asistir a la ruptura de la capa protectora que recubre la
superficie del acero y dar lugar a la posterior disolucion anddica del escalon
de metal desnudo, que ocurre como consecuencia de la deformacién plastica,
expuesto a la solucién.l® Fraser propone que los esfuerzos aplicados
mantienen abiertas las trincheras, y que también podrian tornar el
potencial en las puntas de las mismas hacia valores mas anddicos que en el
resto de la superficie expuesta al medio agresivo, favoreciendo alli la
disolucion anddica de manera localizada.l?

5.1.2. Técnicas experimentales para determinar la susceptibilidad a
la fisuracion bajo tensiéon en presencia de sulfuros

La discusion acerca del mecanismo que origina la fisuraciéon bajo tension por
H32S dio lugar al desarrollo de técnicas experimentales que intentan simular
y unificar las condiciones operativas bajo las cuales se determina o no la
ocurrencia de dicho fendmeno. Los primeros ensayos experimentales para
evaluar el efecto del Ni, a cargo de los grupos de Vollmer, Schuetz y Fraser,
se realizaron en probetas de distintas dimensiones y utilizando formas
diferentes de aplicacién de la carga mecanica y del potencial electroquimico,
como asi también, a tiempos variables de inmersion a la soluciéon agresiva
(cuya composicion y temperatura fue elegida arbitrariamente segun cada
autor)..17.21 Fraser y colaboradores fueron los pioneros en establecer
lineamientos generales y desarrollar técnicas de laboratorio reproducibles
para evaluar la resistencia de los aceros al carbono y de baja aleaciéon a la
fisuracién por HaS, como por ejemplo, los ensayos de flexién en tres puntos.l?

El fundamento de las técnicas experimentales para determinar la
susceptibilidad a SSC de aceros de baja aleaciéon consiste en someter
muestras de material de dimensiones especificas y con la menor cantidad de
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defectos superficiales posibles, excepto en los ensayos fractomecanicos en los
que se mecaniza una prefisura, a condiciones ambientales muy agresivas
que aceleran la ocurrencia del fendémeno con el objetivo de que sea observado
en tiempos razonables. En primer lugar, se encuentran los métodos de
ensayo A, B, C y D detallados en la norma NACE TM 0177: “Ensayos de
laboratorio de metales para determinar la resistencia a la fisuracién bajo
tension en sulfuros y corrosion bajo tensiéon en medios con H2S” (Tabla 5.1)
que adicionalmente sirven para calificar aceros que no se encuentran
incluidos en las tablas A.2, A.3 y A.4 de la norma ISO 15156-2.2223 Estos
ensayos son utiles para establecer un orden de mérito en los materiales de
interés frente a la resistencia al SSC y a su vez, orientan respecto al
comportamiento en servicio.??2 Sin embargo, debe tenerse en cuenta que no
replican las condiciones durante la operacién y que debido a que los métodos
A, B y C se basan en un criterio de “falla/no falla”, muchas veces resulta
confuso el procedimiento para la identificacion precisa de fisuras en las
muestras ensayadas. Por otro lado, el método D es un ensayo fractomecanico
en el que se mide la capacidad de arresto de fisuras por SSC de un acero,
mediante la cuantificacién del factor critico para propagacién de fisuras por

SSC, Kiscc.

Otros ensayos que pueden utilizarse para caracterizar la resistencia a SSC
son los de flexién en cuatro puntos (Four-Point Bending Test, FPBT) y
traccion a velocidad de deformacion lenta (Slow Strain Rate Test, SSRT). Si
bien estos ensayos cuentan con sus normativas ASTM, ISO y NACE para
evaluar corrosion bajo tension de materiales en diversos medios, recién en el
ano 2016, FPBT obtuvo su norma NACE TM 0316 especifica para
caracterizar la resistencia al SSC (como asi también SCC) de aceros al
carbono, LASs y aleaciones resistentes a la corrosion (Corrosion Resistant
Alloys, CRAs). Al igual que los métodos de ensayo descriptos en NACE TM
0177, FPBT también es aceptado por ISO 15156-2 para calificacién de aceros
al carbono y LLASs.24 Por otro lado, en 2016 también se publicé la primera
edicion de la norma NACE TM 0198: “Ensayo de traccién a velocidad de
deformacion lenta (SSRT) para evaluar la corrosion bajo tensiéon de
aleaciones resistentes a la corrosiéon en servicio en pozos de crudo agrios”
para estudiar la resistencia a SSC de aceros inoxidables y aleaciones base
niquel.?25 Debido a que la técnica de SSRT es adecuada para evaluar la
resistencia a la fisuracién bajo tensién de grupos de materiales que poseen
una microestructura similar entre si, se seleccioné como método de ensayo

en este trabajo. A continuacién se describen las ventajas y limitaciones del
ensayo de SSRT.
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5.1.2.1. Ensayo de traccion a velocidad de deformacién lenta (SSRT):
Alcance y limitaciones

El principio de la técnica de SSRT es la deformacién a una velocidad
ingenieril lenta y constante de una probeta de traccion con una seccion
calibrada, expuesta a un medio agresivo y a cargas de tracciéon uniaxiales,
para lo que se utiliza una celda de corrosiéon y una maquina de traccion.
Segun el mecanismo que se desee estudiar y la severidad del ensayo, las
velocidades de deformacion utilizadas se encuentran en el rango de 105 a
10-7 s'1.26 K] ensayo de traccion a velocidad de deformaciéon lenta en el medio
agresivo se compara con un ensayo realizado en un medio inerte de control,
es decir donde no sufran degradacién por la interacciéon con el medio, tal
como aire o aceite. La técnica de SSRT permite realizar ensayos de menor
duracién en comparaciéon a los métodos que se presentan en la Tabla 5.1,
que normalmente se llevan a cabo durante treinta dias (Método A, By C) o
catorce dias en el caso del Método D.

La deformacion dinamica permite mantener la superficie de la probeta en
un estado “activo”, a diferencia de los ensayos bajo cargas estaticas
constantes en los cuales dicha condiciéon se logra Unicamente durante la
miciaciéon de los fenémenos de corrosién localizada. En esos casos, la
concentraciéon de tensiones en el fondo de una picadura puede conllevar a la
activaciéon de los sistemas de deslizamiento del metal dando lugar a que
escalones de metal desnudo emerjan hacia la superficie quedando expuestos
a la solucién agresiva.2” A su vez, en un ensayo de carga constante si bien es
posible la formaciéon de un escalon de metal desnudo por deslizamiento,
resulta mas dificil mantenerlo en un estado de corrosién localizada activa a
diferencia de un ensayo de SSRT. Esto ocurre porque por un lado, de
acuerdo a las condiciones electroquimicas variara la velocidad de
repasivacion de la superficie expuesta, y por el otro lado en un ensayo
dinamico como SSRT, la velocidad a la cual se crean nuevas superficies por
deformacion plastica puede ser mayor que en uno de carga constante. 27

Por lo tanto, la elecciéon adecuada de la velocidad de deformacién resulta un
factor muy importante en un ensayo de SSRT. Por un lado, velocidades muy
altas causan que las tensiones requeridas para deformacién plastica,
nucleaciéon y coalescencia de microhoyuelos se alcancen prematuramente.
En consecuencia, la muestra se rompe por fractura ductil debido a que una
velocidad de deformacién muy alta impide que las reacciones anddicas y
catédicas necesarias para promover fenomenos de fisuracion bajo tensién
afecten el comportamiento mecanico.2’” A su vez, a velocidades de ensayo
altas podrian iniciarse los fenémenos de SSC o SCC (Stress Corrosion
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Cracking), pero la deformacién plastica podria provocar el redondeo de la
punta de las fisuras inclusive antes de que pueda desarrollarse la corrosion
localizada en ellas.2” Por otro lado, velocidades muy bajas favorecerian la
formacion de las capas protectoras incluso sobre el metal desnudo expuesto
en la superficie originado por deslizamiento, inhibiendo la iniciacién de
procesos de corrosion localizada en la muestra a ensayar y por lo tanto, la
ocurrencia de mecanismos de corrosiéon bajo tensiéon (curva 1, Figura 5.3).27
Contario a esto, las velocidades de deformacion muy bajas favorecen la
ocurrencia de los fenomenos de fisuraciéon inducida por hidrégeno debido a
que estos requieren que tengan lugar las reacciones catédicas de generacién
de hidrégeno como asi también, la absorcion de hidrégeno a través de la
superficie del metal y la difusién de este elemento hacia el interior de la
probeta. Todos estos procesos requieren de tiempo, por lo que como se
aprecia en la curva 2 de la Figura 5.3, a velocidades muy lentas aumenta la
susceptibilidad del material a sufrir fendémenos de fragilizacion por
hidrégeno.27
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Figura 5.3. Influencia de la velocidad de deformacién en un ensayo de
SSRT en el grado de fragilizacion para fendmenos controlados por SCC (1) y
por fragilizacién por hidrégeno (2).27

Dado que los fenémenos de fisuracion bajo tensién poseen una primera
etapa extensa de incubacién seguida por otra de propagacién, esta técnica
fue desarrollada en la década de 1960 con el propdsito de minimizar el
tiempo requerido para la ocurrencia de la etapa de incubacién sin la
necesidad de introducir modificaciones en la superficie de los especimenes a
ensayar (entallas, prefisuras, etc.).28 La principal caracteristica de la técnica
de SSRT es asegurar la falla del espécimen en tiempos relativamente cortos,
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lo que representa una ventaja respecto a los métodos propuestos por la
norma NACE TMO0177, en los cuales la finalizacién de un ensayo puede
ocurrir arbitrariamente si una muestra no presenta fisuracion al cabo de 30
dias (720 horas).28 Adicionalmente, con este ensayo se prescinde del uso de
probetas con prefisuras o entallas, en las que se ha verificado una influencia
del método de mecanizado en los resultados obtenidos y la variacion de los
mismos de acuerdo al laboratorio donde fueron realizados.28:29

Una vez finalizado el ensayo de SSRT, la evaluacién de la superficie de
fractura permite determinar si corresponde a una fractura ductil por la
presencia de microhoyuelos, o a una fractura fragil por efecto del medio. Los
ensayos se realizan en forma comparativa con un medio inerte. Se evalua el
grado de deformacién plastica a nivel macroscopico y se determina si la
fisuracién es transgranular, intergranular y/o mixta bajo la observacién en
un microscopio. Adicionalmente, la observacion de la superficie de la
muestra en la zona calibrada también aporta informacién, debido a que la
presencia de fisuras secundarias, perpendiculares a la direccién de la carga
uniaxial aplicada evidencia la ocurrencia de fenémenos de fisuraciéon bajo
tension.

La comparaciéon de las curvas tension-deformacién en el medio corrosivo y
en el de control, y en particular la comparacion de los valores de elongacion
a la rotura y tension maxima alcanzada, permite cuantificar el
comportamiento en el medio agresivo.2® Dicha cuantificaciéon se realiza
calculando la pérdida de ductilidad en el medio respecto a probetas
ensayadas en el medio de control. Estos parametros pueden obtenerse tanto
de las curvas de tensién—deformaciéon, como asi también de las dimensiones
iniciales y finales de las probetas ensayadas, para obtener la relacién de
reduccion de area y del alargamiento a la rotura. Sin embargo, la
interpretacion de estos valores puede representar dificultad, en casos en que
el material sufra corrosiéon generalizada durante el ensayo de SSRT, debido
a que en este escenario disminuiria el diametro de la seccidon resistente
afectando los valores medidos sin que esto se relacione con la susceptibilidad
a la fisuracién. Frente a esto, otro factor de error posible es la presencia de
una alta densidad de fisuras secundarias que puede contribuir al
alargamiento de la probeta, el cual no necesariamente se encuentra asociado
a un aumento de la ductilidad.

Si se reporta el tiempo a la falla, el mismo debe acompanar a los parametros
de pérdida de ductilidad, porque en si no se trata de un valor determinante,
excepto en el caso en que los ensayos en el medio corrosivo y en el de control
hayan sido realizados a la misma velocidad de deformacién, pudiéndose
informar la razén entre ambos.26 Algunos autores sugieren que a partir de
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SSRT es posible calcular la velocidad de propagacion de las fisuras con la
misma precision que con métodos mas sofisticados.?® Dicho valor puede
obtenerse midiendo la indicaciéon de mayor penetracién en un corte
transversal de la probeta en el plano diametral y realizando el cociente con
el tiempo de falla.28 Sin embargo, es importante destacar que la velocidad
calculada sera una velocidad promedio a lo largo de todo el tiempo de
ensayo, durante el cual variaron factores de gran influencia en la velocidad
de propagacion de fisura, como por ejemplo la tension.

Dentro de las limitaciones que posee esta técnica, se encuentra que para
establecer un orden de mérito de los materiales a ensayar, los mismos deben
poseer microestructura y resistencia mecanica similares.2” A su vez, este
ensayo puede usarse para estudiar combinaciones de medio/material
susceptibles a fisuracién o a corrosiéon bajo tensién. Sin embargo, si un
material no presenta caracteristicas propias de los fendémenos de SSC o SCC
para una dada velocidad de deformacién, se deberan considerar ensayos
adicionales previo a considerar su inmunidad en un dado medio. A su vez,
podria ocurrir que mediante SSRT, un material se considere susceptible a
fisuraciéon bajo tensiéon, aun habiendo operado satisfactoriamente en
servicio, lo cual podria deberse al alto nivel de tensiones y deformaciéon
plastica aplicados durante el ensayo. Finalmente, cabe destacar que la
utilizacién de los ensayos de SSRT, a diferencia de los métodos englobados
en la norma NACE TM 0177, en principio no permite obtener parametros
cuantitativos para el dimensionamiento y diseno de componentes, como en el
caso de la tensién umbral para la ocurrencia de fisuraciéon bajo tensién, ot
(Métodos A y C), y el factor critico para propagaciéon de fisuras por SSC,
Kisce, (Método D).28 Un resumen de los métodos de ensayo disponibles en la
norma NACE TM 0177 y de los parametros que permiten obtener se incluye
en la Tabla 5.1.
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Tabla 5.1. Ensayos estandarizados en NACE TM 0177 para la determinacién de la resistencia a la fisuracion por SSC de

aceros al carbono y LAS.22

NACE

0177

Tipo de ensayo y probeta

Condiciones
Experimentales

Resultado

Método A: NACE Standard Tensile Test

Ensayo de traccidén a carga constante o sostenida por debajo de la
tensién de fluencia.

Carga aplicada mediante “anillo” (proof-ring ) o peso muerto. El
anillo es una seccién de cafo que se ovaliza en el régimen
elastico, generando cargas normales en la probeta, que se sitian
en la direccién del didmetro del anillo. El fabricante del anillo
provee una curva de calibracién de deflexién del anillo vs. la
carga aplicada sobre la probeta, mediante la cual es posible
controlar la tensién a la que se encuentra sometida la probeta.

Probeta de traccién sin entallas con una rugosidad media, Ra <
0.25 pym. Permite el uso de probetas subsize.

Solucién AY, B2, C?
y D9, Medio
saturado con HsS,
previamente
desaireado.

Temperatura
ambiente y presion
atmosférica.

Se requiere un
volumen entre 20 y
40 ml de solucién
por cada cm?2 de
superficie de mues-
tra expuesta al
medio.

Se reporta el tiempo a la falla en funcién
de la tensién aplicada, expresada como
porcentaje de YS (%YS). Se indica la
tension umbral, owm, es decir la tensién
uniaxial maxima para la que no ocurren
fallas durante 720 horas.

Indicadores de susceptibilidad a SSC:
tiempo de falla a un dado nivel de
tensioén y oth.

222




Tabla 5.1 (cont.). Ensayos estandarizados en NACE TM 0177 para la determinacion de la resistencia a la fisuraciéon por SSC
de aceros al carbono y LAS.22

Método B: NACE Standard Bent-Beam Test

Ensayo de flexién en tres puntos en el rango elastico de 12 a 16
probetas. Se utiliza un dispositivo en el que el ajuste de un
tornillo central permite la flexiéon de la probeta, apoyada sobre
dos rodillos. Se utiliza la ecuacién de deflexién de una viga
simplemente apoyada, con la que se puede conocer el %YS al cual
esta sometida la probeta.

Probeta rectangular con dos orificios equidistantes mecanizados
en el centro (¢ = 0,71 mm) y en el sentido transversal de la
misma. La superficie debe poseer una Ra < 0,81 pm.

El valor de tensién calculado es una pseudo-tension que
corresponde al valor de tensién en la fibra externa de la viga,
suponiendo que no existiesen concentradores de tensiones. Por
efecto de los concentradores de tensién, las fisuras nuclean
asistidas por deformacion plastica.

Solucién de 0,5%
p/p HAc (sin
adicion de NaCl),
saturada con HsS,
previamente
desaireada.

Temperatura
ambiente y presién
atmosférica.

Se requiere un
volumen entre 20 y
40 ml de solucién

por cada cm?
superficie de
muestra expuesta
al medio.

Ensayo falla/no falla. Se debe reportar el
valor de tension para la deflexion
utilizada y el tiempo a la falla (opcional).

Criterio de falla: fisuracién de la

probeta. Debido a la presencia de
productos de corrosidon, suele ser
necesario realizar ensayos
metalograficos para determinar la

presencia de fisuras.

Para cada material ensayado a un dado
valor de su tensién de fluencia, se
calcula un factor de tensién critica (Sc).
Este se obtiene estadisticamente vy
representa el valor de tensién (psi x 10%)
para el cual existe una probabilidad de
falla de 50% durante 720 horas de
ensayo.
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Tabla 5.1 (cont.). Ensayos estandarizados en NACE TM 0177 para la determinacion de la resistencia a la fisuracion por SSC
de aceros al carbono y LAS.22

Método C: NACE Standard C-Ring Test

Ensayo de solicitacién circunferencial para probetas extraidas en
el sentido de la direccién transversal de los componentes, las
cuales tienen forma de “C”. La carga se aplica a partir de un
tornillo pasante de paso calibrado a través de dos orificios
mecanizados en cada extremo de la probeta. Se utiliza una
formula para calcular el valor de la deflexion a la cual se debe
someter la probeta en funcién de la tensién deseada en la fibra
externa, factores geométricos y el médulo elastico del material.
Las tensiones aplicadas deben encontrarse por debajo del limite
elastico durante todo el tiempo del ensayo.

La terminacién superficial de la probeta no debe exceder una Ra
de 0,81 um.

Soluciéon A, B, C y
D.

Medio saturado con
H:S, previamente
desaireado.

Temperatura
ambiente y presién
atmosférica.

Se requiere un
volumen entre 20 y
40 ml de solucién
por cada cm? de

superficie de
muestra expuesta
al medio.

Similar al método A, ya que solo cambia
la forma de solicitacibn mecéanica,
optimizada para productos tubulares.
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Tabla 5.1 (cont.). Ensayos estandarizados en NACE TM 0177 para la determinacion de la resistencia a la fisuracién por SSC
de aceros al carbono y LAS.22

Método D: NACE Standard Double Cantilever Beam Test

Ensayo de mecanica de fractura basado en el arresto de una
fisura que se propaga en el material. Se utilizan probetas con
una prefisura existente, originada por fatiga, por lo que no
depende del tiempo de iniciacién de fisuras. Esto permite
tiempos de ensayo mas cortos en el caso de aceros al carbono y de
baja aleacién (336 horas 6 14 dias). Se utilizan cunas (fabricadas
con el mismo material que la probeta) para solicitar la fisura
mediante un desplazamiento constante. La probeta solicitada con
la cufna se coloca en el medio, en el cual absorbe hidrégeno que
causa la propagacién de fisuras. La fuerza impulsora para la
propagacién de fisuras disminuye a medida que propaga la
fisura, y luego de 14 dias, se extrae la probeta del medio. Con
una maquina de traccidon, se registra carga vs. desplazamiento, lo
cual permite retirar la cuiia y obtener el valor de carga para el
cual la misma se suelta del conjunto. Dicha carga representa el
nivel de carga aplicado por la cufia en el momento del arresto y
se utiliza para estimar Kissc.

Se pueden ensayar probetas obtenidas de componentes que
posean cierta curvatura. La elecciéon de una cufia del espesor
adecuado es fundamental, como asi también el control del
desplazamiento de los brazos de la probeta. Este debe calcularse
a partir de la tensién de fluencia del material.

Soluciéon A, B, C y
D.

Temperatura
ambiente y presién
atmosférica.

Se requiere un
volumen entre 10 a
12 ml de solucién
por cada cm? de

superficie de
muestra expuesta
al medio.

Permite caracterizar la resistencia a la
propagaciéon de fisuras a partir de un
valor numérico (MPaym), por lo que los
resultados no dependen de un criterio
falla/no falla. Dicho valor corresponde al
factor de intensidad de tensiones critico
promedio (Kissc) para arresto de fisuras.

Permite utilizar los resultados para el
diseno de componentes.

Se puede medir la velocidad de
propagacion de fisuras, con cierta
instrumentacién adicional.

Se debe validar el ensayo para asegurar
que la propagacion de la fisura se deba a
la accion de un mecanismo de SSC y no
a causas espurias.

Notas:

D Solucién A: 5% NaCl, 0,50% HAc (% en peso), pH = 2,6 — 2,8, saturada en HsS.
2) Solucién B, tampén: 5% NaCl, 2,5% HAc, 0,41% NaAc (% en peso), pH = 3.4 — 3.6, saturada en HsS.
3 Solucién C: 0,4 g/L. NaAc, la concentracién de cloruros se agrega como NaCl de acuerdo al medio a simular, se agrega HCI o NaOH para regular el pH, se burbujea una

mezcla de H2S y COz que permita tener la presion parcial de gas deseada.
9 Solucién D: 5% NaCl, 0,40% NaAc (% en peso), se agrega HCl o NaOH para regular el pH, se burbujea una mezcla de 7 mol.% Hs2S en balance con Na.
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5.2. Objetivos

El objetivo de este capitulo es evaluar el efecto del niquel en la formaciéon y
el crecimiento de trincheras superficiales y de fisuras de aceros de baja
aleacion con hasta 5% Ni sometidos a tensiones de traccion en medios con
presencia de sulfuros, independientemente del de otros aleantes que se
encuentran en aceros comerciales. Para ello se realizaron ensayos de SSRT
en salmueras acidificadas con 10-3 M de S203% a OCP y bajo polarizacion
potenciostatica a potenciales catédicos y anddicos respecto del OCP. Ademas
del efecto del niquel, la matriz experimental utilizada también permiti6
evaluar el efecto del potencial y de las tensiones en el régimen elastico y
plastico sobre la fisuracion bajo tension de aceros de baja aleacién en medios
agrios.

5.3. Procedimiento Experimental

5.3.1. Preparacion de probetas de traccion para SSRT

Las muestras utilizadas en los ensayos de SSRT se fabricaron a partir de las
cinco aleaciones descriptas en el Capitulo 3 tratadas térmicamente para
obtener martensita revenida. Las mismas se denominaron de acuerdo a su
concentraciéon de niquel: 0%, 0,5%, 1%, 3% y 5%. Para la preparacién de las
probetas de traccion se siguieron los lineamientos de la norma NACE TM
0198.25

Las probetas de traccion se mecanizaron a partir de barras normalizadas,
templadas y revenidas cuyo eje de simetria axial era paralelo a la direccion
longitudinal de laminacién de las placas de cada aleacién. Todas las barras
fueron maquinadas con un sobreespesor de 2 mm respecto de las
dimensiones de las probetas finales con el fin de evitar inhomogeneidades en
la composicion y/o en la microestructura debido a la descarburizacion
sufrida durante los tratamientos térmicos sin atmédsfera protectora. Dicho
sobreespesor se eligid en base del espesor de descarburizaciéon medido
mediante analisis metalografico, el cual correspondié a 100 um para el acero
con 5% Ni normalizado, templado y revenido a 575°C (la mayor temperatura
de revenido de todas las aleaciones evaluadas). Las dimensiones de las
probetas finales se observan en la Figura 5.4 y se alcanzaron mediante un
mecanizado final que se realizé luego de los tratamientos térmicos.
Adicionalmente, en ambos extremos se mecanizaron roscas para sujecion de
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las muestras a portaprobetas de acero AISI 4140 templado y revenido, los
que a su vez fueron mecanizados y recubiertos con pintura epoxi.

Las marcas de mecanizado se removieron mediante desbaste realizado en
sentido longitudinal con papel esmeril de carburo de silicio (SiC) desde
granulometrias 220 hasta 600. En todos los casos, la rugosidad media menor
a 0,25 pm especificada en la norma para la zona calibrada se alcanzé a
través de un pulido mecanico longitudinal con papeles esmeriles de
granulometrias 1000, 1200, 2500 y 4000 mientras se rotaba la probeta sobre
su eje axial con la ayuda de un torno mecanico. En todos los casos se midid
la rugosidad media en tres sectores de la zona calibrada utilizando un
rugosimetro previamente calibrado, y cuando se obtuvieron valores
superiores a 0,25 um se repitié el pulido. Cabe destacar que durante todas
las etapas de mecanizado, desbaste y pulido se mantuvieron los cuidados
correspondientes para evitar el sobrecalentamiento de las probetas.
Particularmente, durante el desbaste y el pulido se utilizé alcohol como
refrigerante para evitar sobrecalentar la muestra y dichas operaciones se
realizaron de forma manual para asegurar la obtencion de una superficie sin
marcas ni entallas.

r
R

et |_2 -

L3 b
f

Referencias:
D1=3,81mMm+0,05mm - D=6,35mm = 0,05 mm
L1=254mmz0,1mm - L,=10,3mm £ 0,1 mm
R=6,35mm- T=14 mm — Rosca: BSW %" x 20

Figura 5.4. Probeta de traccién utilizada para ensayos de SSRT de
acuerdo a la norma NACE TM 0198.25
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Las dimensiones de cada probeta fueron medidas con calibre y luego fueron
desengrasadas, limpiadas con alcohol y secadas. Seguido a esto, se acoplaron
a los portaprobetas roscados en cada extremo y se aplicé un recubrimiento
epoxi con pincel dejando Unicamente la zona calibrada sin recubrir. Una vez
aplicado el recubrimiento, se dejé curar durante 24 a 72 horas a
temperatura ambiente. Finalmente, se realizé una ultima inspeccién visual
de las probetas para asegurar ausencia de marcas y se limpiaron con alcohol
y se secaron antes de colocarlas en la celda de SSRT.

5.3.2. Ensayos de traccion a velocidad de deformacion lenta (SSRT)

Los ensayos de SSRT se llevaron a cabo en la instalacién que se muestra en
la Figura 5.5, cuya configuraciéon experimental incluyé una maquina de
traccion, un potenciostato, un sistema de adquisicién de datos y una celda de
corrosion.

Todos los ensayos se realizaron a temperatura ambiente y en presencia de
una soluciéon base NACE TM 0177 A desaireada, con un pH entre 2,7 y 2,9,
en la que se sustituyd el burbujeo de H2S por adiciones de tiosulfato de
sodio. En todos los casos, se agregaron 5 ml de una soluciéon 0,2 M de
Na2S203 por cada litro de soluciéon base para alcanzar una concentracion de
10-3 M de S2032-en el medio. Debido a la duracién prolongada de los ensayos
de SSRT y la utilizacién de adiciones de tiosulfato de sodio como reemplazo
del burbujeo de H2S, se construyé una celda de corrosién con una capacidad
de 3,5 litros. La relacion entre el volumen de solucién y el area expuesta de
la probeta fue de 0,54 l/cm2. Esta relaciéon garantizé que a lo largo de todo el
ensayo, cuya duraciéon pudo ser de hasta tres dias, la concentracion de
tiosulfato haya sido la suficiente.?0 Como se detall6 en el Capitulo 2, el
tiosulfato reacciona con el acero por reacciones de corrosion, generando
H2S.30 Dichas reacciones son la base de su uso como simulador de H2S.30 Al
ser el ensayo desaireado por burbujeo constante de nitrégeno (N2), el HaS se
barre constantemente fuera de la celda de ensayo. Cabe destacar que por
esta razon los ensayos en soluciones de tiosulfato requieren relaciones de
volumen de soluciéon y area expuesta mucho mayor que los ensayos
convencionales con Hz2S, debido a que el tiosulfato se agrega por tnica vez al
comienzo del ensayo mientras que en los ensayos convencionales se burbujea
H2S constantemente. El pH de la solucion se midié al término de cada
ensayo y no se observaron variaciones apreciables que invaliden los mismos
dado a que el maximo valor medido alcanzé 3,2.
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La celda de corrosién se instrumentdé con una entrada para burbujeo de N,
salida de gases y dos puertos, uno para un electrodo de referencia (RE) y
otro para un contraelectrodo (CE) en caso de realizar los ensayos bajo
polarizacion electroquimica. Por razones de seguridad la salida de gases se
conecté por medio de una manguera a una trampa de NaOH 0,1 M para
neutralizar trazas de H2S. Cabe destacar que para evitar contaminacion del
electrolito se desaire6 la solucion base mediante burbujeo con Nb
previamente a inyectar el volumen requerido de la soluciéon de Na2S203. En
los ensayos que requerian de polarizaciéon electroquimica, para evitar la
contaminacion de la solucién de la celda con los productos de las reacciones
que ocurrian en la superficie de la varilla de grafito utilizada como CE, este
se montd en el interior de un tubo de vidrio con una punta de vidrio fritado
que permitié conduccién idnica.

Cada composicion de acero se evalud bajo tres condiciones electroquimicas:

1. A potencial de circuito abierto (OCP)
1. A+ 50 mVgcs vs. OCP (polarizacién anddica potenciostatica)
11. A - 200 mVgcs vs. OCP (polarizacion catddica potenciostatica)

Para cada condicién, se realizaron ensayos por duplicado para cada
composicion de acero evaluado. Excepto para los ensayos bajo polarizacion
anoddica, en el resto de las condiciones electroquimicas se implementé una
etapa de acondicionamiento previo a comenzar con la tracciéon de las
probetas. En el caso de los ensayos a OCP, una vez que se trasvasoé la
solucién a la celda, se esperaron 24 horas con la probeta presentada sin
aplicar cargas mecanicas con el objetivo de formar la capa de sulfuros de
hierro y de niquel (descripta en el Capitulo 3) en toda el area expuesta de la
probeta y para permitir la saturacion de hidréogeno en esta,
independientemente del contenido de niquel. De acuerdo a Crank, para una
muestra de geometria cilindrica el tiempo requerido para obtener una
distribucién de hidrogeno homogénea a lo largo de su radio puede
aproximarse mediante la solucion de la ley de Fick expresada en
coordenadas cilindricas.3! Se encuentra que para que la concentracion de
hidrégeno en el centro de la muestra sea mayor a 95% de la concentracion
en la superficie se debe verificar la siguiente condicién: 4Dt/d? > 0,6 , donde
D es el coeficiente de difusidn, t es el tiempo de precarga y d es el diametro
del cilindro.3! Se estim6 el minimo tiempo de precarga de 2,7 horas de
acuerdo al diametro de las probetas utilizadas (d = 3,81 mm) y el menor
coeficiente de difusion aparente de hidrégeno obtenido en el Capitulo 4,
correspondiente al acero con 5% Ni a 30°C Dap = 2,30 x 106 cm? s'1. Si se
consideran las probetas de acero sin niquel para las que Dap = 6,01 x 106
cm? s'1, el tiempo necesario para alcanzar la saturaciéon de hidrégeno se
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reduce a 1 hora. Por lo tanto, se considera que luego de 24 horas de precarga
de H se deberia obtener un perfil de concentraciéon de H constante en toda la
seccion de la probeta. Asimismo en los ensayos realizados bajo polarizacion
catédica, también se adopté un tiempo de precarga de 24 horas
independientemente del contenido de niquel.

Figura 5.5. Instalacion para llevar a cabo ensayos de SSRT.

Los ensayos de SSRT se realizaron a una velocidad de deformaciéon de
106 s1, implicando una velocidad de desplazamiento del cabezal de
2,64 x 10> mm s!. Los ensayos de traccion en el medio de control se
realizaron al aire en muestras con las mismas dimensiones a una velocidad
de desplazamiento del cabezal de 8,33 x 104 mm s'! e instrumentadas con
un extensémetro hasta alcanzar la tensién de fluencia. Una vez que se
extrajo el extensémetro se continuaron los ensayos a 00,0167 mm s'1. Las
curvas de tension-deformacion resultantes fueron corregidas para eliminar
la contribucién de la compliancia de la maquina de tracciéon durante el
régimen de deformacién elastica.

Una vez alcanzada la rotura de las probetas de traccién, las mismas fueron
removidas, limpiadas con alcohol y luego colocadas en un bafio ultrasénico
con acetona durante diez minutos. Para evitar la oxidacién de las superficies
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de fractura durante la exposicion al aire se utiliz6 nitrégeno gaseoso durante
el secado y se preservaron en un desecador. Las mismas se analizaron
mediante microscopia Optica y electronica de barrido (MEB), como asi
también lo fue la seccion calibrada para lo cual se hicieron cortes
transversales de las muestras en busqueda de indicaciones secundarias. De
acuerdo a su morfologia, en esta tesis se consideraron tres tipos de
indicaciones secundarias:

1. Trincheras superficiales: picaduras alargadas formadas en la
superficie exterior de las probetas con una profundidad minima de
30 pm y una relaciéon de aspecto entre la profundidad promedio (d)
y el ancho promedio (a) de 1 < d/a < 3, cuya punta puede ser
redondeada o triangular, y/o de la cual pueden emerger grietas y
fisuras agudas o con ramificaciones (Figura 5.1).

11. Microfisuras: fisuras muy finas con d >> a y una profundidad
maxima de 50 pm, normalmente nucleadas en la superficie de las
probetas polarizadas a potenciales mas catdédicos respecto del
OCP, y para el resto de los potenciales también se observaron en
la zona de la estriccion proxima a la fisura principal de las
muestras sin niquel.

111. Fisuras: fisuras agudas y alargadas nucleadas en el fondo de las
trincheras, de caracter transgranular o intergranular.

5.3.2.1. Metodologia empleada para la evaluaciéon de ductilidad

A partir de las curvas se obtuvieron los valores de elongacion plastica a la
rotura (Ep) que fueron utilizados para calcular la susceptibilidad a la
fisuracién segun la relacién de elongaciéon plastica a la rotura (ER) entre el
medio agresivo (Ep ) v el de control (Ep), de acuerdo a la Ecuaciéon 5.1:26

ER (%) = (Epe/Epc) X 100 (Ecuacion 5.1)

La ecuacion anterior permite medir un parametro de pérdida de ductilidad
directamente de las respectivas curvas tensién-deformacién corregidas por
compliancia. Se considera que una vez alcanzada la fluencia, el
desplazamiento del cabezal estd dado por la deformacién de la zona
calibrada de la probeta, despreciando la deformacién elastica que puede
sufrir el resto de la probeta y el tren de carga de la maquina de traccion.25
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Alternativamente, la fragilizacién en el medio se puede cuantificar a partir
de dimensiones de la probeta luego del ensayo SSRT. Luego de la inspeccién
visual de las probetas se midieron la longitud final de la zona calibrada, Ly,
y el didmetro final, d;. A partir de los valores iniciales medidos previo al
ensayo, fue posible obtener los parametros de elongacién plastica, e, y de
reducciéon de area, RA, correspondientemente. La elongacién plastica (e) se
obtuvo a través del cambio de la longitud de la zona calibrada de cada
muestra al término de cada ensayo al aire (Lf — Ly) en relacién a su valor
inicial (Ly) (Ecuacién 5.2).32

_Lf=Lo

n (Ecuacion 5.2)

La reducciéon de area (RA) se calculé a partir de la Ecuacién 5.3 para
superficies de fractura circulares, y con la Ecuacién 5.4 cuando contenian
cierto grado de excentricidad.2>

dg-d?

RA (seccion circular) = = (Ecuacion 5.3)
0

[a3—(dfaxdsp)]

7z (Ecuacion 5.4)
0

RA (seccion con excentricidad) =

donde d, es el diametro inicial y df el final medido con calibre en la
superficie de fractura, y en el caso de la Ecuacién 5.4, d¢y es el didmetro

mayor y dsp es el diametro menor.

Los valores de elongacion plastica y reduccion de area obtenidos a partir de
la medicién de la probeta se utilizaron para calcular la pérdida de ductilidad
en comparacion con el medio de control mediante la relacion de elongacion
plastica (Re) y la relaciéon de reduccién de area (RRA) segtun las Ecuaciones
5.5y 5.6, respectivamente.

Re (%) = (e./eg) X 100 (Ecuacion 5.5)

RRA (%) = (RA,/RA,) X 100 (Ecuacion 5.6)

donde e, y e, representan la elongacion plastica en el medio corrosivo y en el
de control, correspondientemente, mientras que RA, y RA, indican la
reduccion de area en el medio corrosivo y el de control, respectivamente.

Cabe destacar que Re y RRA suelen utilizarse para determinar la
susceptibilidad al SCC de CRAs, en las que no se esperan procesos de
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disolucion anddica severos que influyan en las mediciones de los
parametros. En consecuencia, para aplicar esta metodologia en aceros al
carbono y de baja aleacién deben contemplarse ciertas consideraciones. Por
ejemplo, la apertura de fisuras secundarias puede contribuir a la longitud
final. Adicionalmente, a OCP y a potenciales anddicos el diametro final de
las superficies de fractura podria ser menor debido a la disoluciéon anddica
sufrida durante la exposiciéon prolongada al medio corrosivo. Por lo tanto,
para cada caso se indicaron cuales fueron las correcciones tenidas en cuenta
para asegurar la consistencia de los indices de pérdida de ductilidad
obtenidos.
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5.4. Resultados

5.4.1. Ensayos de traccion en el medio de control

A partir de las curvas tension-deformacion de los ensayos realizados por
triplicado en el medio de control se obtuvo la tensién de fluencia (Rpo2%).
Rpo,2% es la tension para la cual se obtiene un 0,002 de deformaciéon plastica.
La resistencia a la traccién (outs) corresponde al maximo valor de tensién
alcanzado. La elongacion plastica y la reduccion de area fueron calculadas a
partir de las Ecuaciones 5.2 a 5.4 luego de medir la longitud y el diametro
final de las probetas, respectivamente. Los resultados se encuentran en la
Tabla 5.2, donde también se incluyeron los valores de dureza en escala
Rockwell C y el limite proporcional medido como la tensién a partir de la
cual la curva tensién-deformacién se aparta del comportamiento lineal para
cada acero evaluado.

Los ensayos al aire indicaron que la tensién de fluencia y la ductilidad del
acero al carbono sin niquel, son similares a las de los aceros aleados con
niquel. Independientemente del contenido de niquel, la tension de fluencia
se encontrdé entre 604 y 614 MPa, excepto para el acero con 3% Ni que
presenté un valor promedio de 630 MPa. Se observo que la dureza de todos
los aceros se encontr6 por debajo de 22 HRC, en acuerdo con el requisito de
la norma ISO 15156-2.23 Adicionalmente se observé que un mayor contenido
de niquel se tradujo en una disminuciéon del limite proporcional de los
aceros, aunque también aument6 la dispersion de los valores medidos. El
efecto del niquel fue mas notorio en el aumento observado en la resistencia a
la traccién, debido a que para los aceros con 3% y 5% Ni la misma se
encontré alrededor de 740 MPa, mientras que para el resto de las aleaciones
se mantuvo entre 696 y 708 MPa.

Las curvas tensién-deformacion obtenidas al aire se pueden observar junto a
las curvas de los ensayos de SSRT en las secciones 5.4.2, 5.4.3 y 5.4.4.
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Tabla 5.2. Propiedades mecanicas de los aceros utilizados medidas por triplicado en el medio de control.

Aleacion,
% Ni

0,5% Ni
1% N1

3% Ni

5% Ni

Propiedades Mecanicas

Elongacion

Limite .. Elongacion | Reduccion
. Plastica L .
Proporcional (o = 20 mm) Plastica a la de Area,
[MPa, (ksi)] 0 ’ | Rotura, Epe | RAc[%]
€c [%]
604 (88) 597 (87) 696 (101)
<20 23,1+0,4 0,227 £ 0,009 86,0+ 2,1
+12 (1,7) + 3,5 (0,5) +12 (1,8) T ’ ’ T
614 (89) 606 (88) 708 (103)
<20 23,9+0,3 0,242 £ 0,011 86,4+ 1,0
+2.3(0,3) +5(0,71) +2.1(0,3) TS ’ ’ T
609 (88)
603 (87) 708 (103)
21 +0,6 24,3+ 1,5 0,227 £ 0,006 83,0+ 0,6
’ +13 (1,8 +0,6 (0,01) 0T ’ ’ T
(0,01)
630 (91) 528 (77) 743 (108)
21 24,2+ 0,8 0,240 + 0,002 78,9 £5,8
+ 16 (2,3) + 104 (15) + 4 (0,6) e
608 (88) 538 (78) 739 (107)
20 22,1+2,3 0,259 + 0,002 84,8+ 0,9
+ 26 (3,8) +103 (13) + 7,8 (1,1) T ’ ’ A
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5.4.2. Ensayos de SSRT a OCP

A partir de los ensayos de traccion a velocidad de deformaciéon lenta
realizados a potencial de circuito abierto en la solucion NACE A sustituida
con 10-3M S2032- y en el medio de control (aire) para los aceros al carbono
con y sin niquel, se obtuvieron las curvas de tension-deformaciéon de la
Figura 5.6, corregidas por la compliancia de la maquina de traccion.

Para las curvas de traccion de las probetas ensayadas a OCP luego de 24
horas de exposicion, se observé una disminucién en la ductilidad
independientemente del contenido de niquel en los aceros. Si bien para la
muestra sin niquel a OCP se evidenciaron los mayores valores de elongacion
plastica a la rotura, Eye, y de reduccion de area, RA¢, no se observé una
correlacion entre el nivel de fragilizacion y el contenido de dicho aleante
para el resto de las aleaciones. Adicionalmente, las curvas de las aleaciones
con 0,5% y 5% Ni mostraron un comportamiento similar entre si, como asi
también las de los aceros con 1% y 3% Ni. Cabe destacar que para estas dos
aleaciones se obtuvieron los minimos valores de elongacién plastica a la
rotura a OCP, aunque para la muestra con 3%Ni se evidencié un mayor
nivel de resistencia mecanica, al igual que la muestra ensayada al aire.

La relaciéon de elongacién plastica a la rotura promedio (ER) obtenida a
partir de las curvas de traccion al aire y a OCP se indica en la Tabla 5.3. La
relacion ER disminuy6 con la presencia de niquel en los aceros hasta
alcanzar un valor limite entre 12 y 15% independientemente del %Ni a
partir de un contenido de 0,5%. El mayor valor de ER a OCP se obtuvo para
la muestra sin niquel. Sin embargo, la misma corresponde
aproximadamente a un cuarto de la ductilidad medida al aire (E,.) para el
acero al carbono sin niquel.

La evolucion del OCP se registré para todos los aceros ensayados y las
curvas potencial-tiempo se encuentran en el grafico de la Figura 5.7. Alli se
observa que para las probetas con bajo contenido de niquel y el acero al
carbono sin niquel, el potencial aument6 lentamente durante las primeras
24 horas hasta que se formoé y se estabilizé la capa descripta en el Capitulo
3. En las muestras con 3% y 5% Ni la estabilizaciéon del potencial
electroquimico ocurri6 en las primeras 10 horas de exposiciéon a la soluciéon
NACE A con tiosulfato, de acuerdo a los resultados obtenidos en el Capitulo
3 de esta tesis. Pasadas las 24 horas de la etapa de preacondicionamiento y
a partir de la aplicacion de la carga de traccion uniaxial se observa un leve
aumento del potencial seguido de una posterior estabilizacién del mismo
hasta alcanzar la tensiéon de fluencia alrededor de transcurridas las
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primeras 42 a 48 horas del ensayo. Una vez alcanzado el régimen de
deformacion plastica, el potencial disminuyé gradualmente en las probetas
con 0,5%, 1% y 3% Ni hasta llegar a la rotura del espécimen. En cambio,
para la muestra con mayor contenido de niquel al alcanzar la fluencia se
observé que el potencial aumentd y luego decreci6 mientras que no se
evidenciaron alteraciones en dicho parametro para el acero al carbono base.

COA%N se
500_ 5%Ni

i oot 5%Ni
4004 | 0%Ni o 3%N
: 0.5%Ni
4 1%Ni
i 0%Ni
3004 | al aire

Tension, MPa

0 | " T Y T T T
0.00 0.05 0.10 0.15 0.20 0.25 0.30

Deformacion

Figura 5.6. Curvas de tension-deformaciéon obtenidas a partir de los
ensayos de traccion a velocidad de deformacion lenta a OCP (lineas sélidas)
y en el medio de control (lineas de trazos) para las aleaciones evaluadas.
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Tabla 5.3. Elongacion plastica a la rotura (Epe) v reduccion de area (RAe)

para cada composiciéon y las relaciones de elongacion plastica (ER) y de

reduccion de area (RRA) obtenida respecto del medio de control. Todos los

valores corresponden a promedios y se incluye la desviacion estandar

correspondiente a los ensayos por duplicado.

Aire (0107
%Ni
e RA. [%] Epse ER [%] | RAe[%] | RRA [%]
0,227+ 0,009 | 86,0+ 2,1 | 0.061+£0.009 | 26,8+3,9 | 19,6+1,2 | 22,7+ 1,4
0,242+ 0,011 | 86,4+1,0 | 0.037+0.002 | 15,1+0,8 | 10,0+1,0 | 11,6+ 1,1
0,227+ 0,006 | 83,0+0,6 | 0.031+0.004 | 13,7+2,0 | 9,8+1,4 | 11,8+ 1,7
0,240+ 0,002 | 78,9+5,8 | 0.031£0.007 | 12,8+ 2,9 7,0+ 1,4 8,8+ 1,7
0,269+ 0,002 | 84,8+0,9 | 0.044+0.009 | 16,8+3,3 | 146+1,3 | 17,2+ 1,6
crecimiento aplicacion de la rotura del
del film carga mecéanica especimen
a) -525 - !
WS%M
5504 Y 3%Ni
-575
| 1%Ni
;% L “M“Nu,
E A
S 625 0.5%Ni
(@]
-650 —
0%Ni
-675
| | . | | L I | y I |
0 10 20 30 40 50 60 70
tiempo (h)

Figura 5.7. a) Evolucién del potencial de circuito abierto durante las 24

horas de la etapa de preacondicionamiento de las muestras y luego de

aplicar la carga mecanica uniaxial en los ensayos de SSRT hasta alcanzar

la rotura de las mismas.
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Figura 5.7. b) Evolucion temporal del OCP en ausencia de tensiones y
durante el ensayo de SSRT.
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5.4.3. Ensayos de SSRT a potenciales anddicos

Los ensayos de SSRT realizados bajo polarizacién potenciostatica anddica a
+ 50 mVEgcs vs. OCP dieron lugar a las curvas tension-deformacion de la
Figura 5.8. Debido a la polarizaciéon anddica, en estos ensayos la velocidad
de disoluciéon metalica es superior a los ensayos realizados a circuito abierto.
De acuerdo al analisis de las curvas de polarizacién del Capitulo 3, es
esperable un aumento en la velocidad de disolucién en un factor de 30 como
minimo y alrededor de 130 veces, en promedio, comparando la densidad de
corriente de corrosion obtenida a OCP y la densidad de corriente medida
luego de 24 horas de transcurrido el ensayo de SSRT bajo polarizacion
anoddica. La mayor velocidad de disolucién causa una reduccion de la secciéon
resistente, por lo que la capacidad del acero de resistir cargas es menor en
tanto que la fluencia ocurre para valores de cargas apreciablemente
menores. A fin de compensar parcialmente este efecto, la tensiéon en las
curvas de la Figura 5.8 se obtuvo a partir del cociente entre la carga
mecanica y la secciéon de cada probeta corregida debido a la disminucién del
diametro por la corrosion sufrida durante el ensayo de SSRT hasta alcanzar
la tension de fluencia.

Dicha correccion se realizé considerando que el volumen perdido por
corrosion correspondia a un tubo con la altura de la zona calibrada y cuyo
radio exterior equivalia al radio inicial de la probeta (ro) y el interior, al
correspondiente al momento del inicio de la fluencia (r¢). Para ello se calculd
dicho volumen de acuerdo al cociente entre la masa de hierro perdida y su
densidad (7,85 g/cm3), considerando que la disolucién anddica del hierro fue
faradaica. Se asumi6 que la contribucion de trincheras superficiales en la
superficie de la probeta, en caso de formarse durante el régimen elastico, fue
despreciable frente al proceso de la disolucion anddica sufrida por la
probeta. Por lo tanto, la velocidad de disoluciéon hasta la fluencia se estimd
de acuerdo con la Ley de Faraday (Ecuaciéon 5.7):33

p= é (Ecuacion 5.7)

donde p es la velocidad de disolucion de la probeta (moles/s), I es la corriente
que circulé durante la reaccion (A 6 C/s), F es la constante de Faraday
(96.485 Clequivalentes) v z es el nimero de electrones intercambiados
durante la reaccién (2 equivalentes/mol, en este caso). Integrando la
corriente medida potenciostaticamente segun el tiempo transcurrido hasta
la fluencia se obtiene la carga eléctrica circulada por la probeta Q, por lo que
m=Q PM/F z, donde m es la masa perdida por corrosién y PM la masa

240



atomica del hierro. La correccion de la seccion resistente de la probeta no se
extendié luego de la fluencia debido a que el aumento del area expuesta
total debido a la formacién y crecimiento de trincheras no fue posible de
estimar.

Al igual que en los ensayos de SSRT a OCP, a potencial anddico e
independientemente del contenido de niquel, se observé una disminucién
considerable de la ductilidad (ER y RRA) medida respecto del medio de
control. No obstante, la pérdida de ductilidad fue levemente menor respecto
de los ensayos de SSRT a OCP. A partir de las curvas de traccion se
obtuvieron las deformaciones plasticas a la rotura para calcular ER (Tabla
5.4) donde se observa que bajo polarizaciéon anddica, ocurrié una leve
recuperacion de la ductilidad de los aceros cuando el contenido de niquel
alcanzo 5%, para el que se obtuvo un valor similar de ER al acero al carbono
sin niquel. Estas muestras presentaron los niveles mas altos de elongacién a
la rotura, y dicho parametro disminuy6 hasta alcanzar el valor minimo a 1%
Ni (ER = 22,1%). Al igual que a OCP, bajo polarizaciéon potenciostatica
anoddica la muestra con 3% Ni present6 el mayor nivel de tension de fluencia
y un valor de elongacion a la rotura comparable al del acero con 0,5% Ni.

La variacion temporal de la densidad de corriente se registr6 durante cada
ensayo potenciostatico y las curvas obtenidas se encuentran en la Figura 5.9
a). Excepto para la muestra sin niquel y la de 5% Ni, la densidad de
corriente se mantuvo relativamente constante durante las primeras 10 a 15
horas de ensayo, y luego se registré un cambio brusco en la pendiente de la
curva correspondiente a niveles de tensiones entre 52 y 75% de la tensién de
fluencia. A partir de dicho cambio de pendiente en la curva, se observd un
aumento de 1 a 2 mA/cm? al cabo de las primeras 24 horas de ensayo, que
fue el tiempo requerido para alcanzar la fluencia en todos los casos.
Mediante un ajuste lineal se calcul6 la nueva pendiente de la curva i vs. t a
partir de las 15 horas hasta la rotura de las probetas, y se obtuvieron
valores similares para 0,5%, 1% y 3% Ni, correspondientes a 5,9 x 102,
6,8 x 102y 5,8 x 102 mA/cm2.h con un parametro de determinacion (R) entre
0,98 y 0,99. A las 15 horas de ensayo, la curva del acero con 5% Ni también
mostré un aumento de la pendiente, menos abrupto que para los otros
aceros con niquel, desde valores de densidad de corriente alrededor de 1,65
mA/cm2, y que al cabo de 5 horas se atenu6 hasta volver los valores iniciales.
El ajuste lineal del comportamiento de la densidad de corriente en ese rango
de 5 horas arroj6 una pendiente de 2,4 x 10-2 mA/cmZ2.h con un parametro de
ajuste R = 0,975.

Cabe destacar que el area expuesta para el calculo de la densidad de
corriente no se corrigié por el alargamiento sufrido por las probetas durante
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el ensayo de SSRT, y tampoco se tuvo en cuenta el aumento de area de
metal desnudo expuesta a la solucién como resultado de la presencia de
trincheras superficiales a lo largo de la zona calibrada. Como se vera en la
seccion 5.4.6, la muestra sin niquel no evidencié fisuras secundarias y a su
vez, el comportamiento de la densidad de corriente fue distinto al resto de
los aceros. Durante las primeras 5 horas de ensayo se midi6 un aumento
sostenido de la misma hasta 2,0 mA/cm?2. Luego se registr6 una disminucién
hasta alcanzar una 1= 1,5 mA/cm? al cabo de 10 horas de ensayo equivalente
a alcanzar una tension de 60%YS para ese acero. A partir de ese momento
se observé un aumento de la pendiente de la densidad de corriente en
funcién del tiempo correspondiente a 1,7 x 10-2 mA/cm2.h (R = 0,96) hasta
alcanzar la rotura de la probeta. En la Figura 5.9 b) se superpusieron las
curvas de polarizacién potenciostaticas y las correspondientes a los ensayos
de SSRT. Alli se observa que el cambio de pendiente considerable que
mostraron los aceros con 0,5%, 1% y 3% Ni ocurrié previo a alcanzar la zona
de fluencia. Se calcul6 la carga eléctrica circulada en la zona calibrada de las
probetas a partir de la integracion del area bajo la curva 1 vs. t y se
obtuvieron 937, 623, 461, 825 y 708 C para los aceros con 0, 0,5, 1, 3y 5%
Ni, respectivamente.
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Figura 5.8. Curvas de tensidén-deformaciéon obtenidas a partir de los

ensayos de tracciéon a velocidad de deformacion lenta a potencial anddico

(lineas solidas) y en el medio de control (lineas de trazos) para las aleaciones

evaluadas.

Tabla 5.4. Elongacion plastica a la rotura (Epe) v reduccion de area (RAc) y
las respectivas relaciones ER y RRA bajo polarizacion anddica. Todos los
valores corresponden a promedios y sus correspondientes desvios estandar
calculados a partir de los ensayos por duplicado.

Aire Potencial Anédico
Epe | RAc[%] Epse ER [%] | RA. [%] Iif/:f
Oé?gggi 83’2* 0,069+ 0,018 | 30,5+9,1 |41,8+6,1|48,6=7,0
Oé?gfli 8?:‘;)* 0,056+ 0,009 | 23,3+4,8 |20,2+0,3]23,3+0,3
o(fggg 8?(’)’,(2;i 0,050+ 0,001 | 22,1+1,1 |16,3+4,0|19,7+4,8
06?3(()); 785’,?; 0,059+ 0,023 | 24,7+9,4 |19,3+5,0 | 24,5+6,3
Oé?gg; 8‘3%* 0,093+0.002 | 358+1,1 |382+25 |450%30
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Figura 5.9. a) Curvas de densidad de corriente (i) en funcién del tiempo
para los ensayos de SSRT realizados bajo polarizacion anddica

potenciostatica. El potencial anddico utilizado se indic6 en las curvas

correspondientes a cada composiciéon de acero.
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Figura 5.9. b) Evolucién temporal de la densidad de corriente en funcién
del ensayo de SSRT.
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5.4.4. Ensayos de SSRT a potenciales catodicos

Las curvas de traccion obtenidas a partir de los ensayos de SSRT bajo
polarizacién catdodica potenciostatica a - 200 mVEcs vs. OCP se agruparon en
el grafico de la Figura 5.10. Alli se observa que en todos los casos, e inclusive
para el acero al carbono sin niquel, se obtuvieron los mayores niveles de
fragilizacion en comparaciéon con el medio de control y con el resto de las
condiciones electroquimicas ensayadas (RRA < 20 %). Adicionalmente, no se
observé una correlacion entre el grado de fragilizaciéon y el contenido de
niquel, y como se vera en la Figura 5.11, tampoco se verifico una
correspondencia clara con la densidad de corriente medida para cada
muestra.

A partir de las curvas de tension-deformaciéon también se observd que las
muestras con niquel ensayadas a velocidad de deformacion lenta luego de
24 h de precarga de hidrégeno, presentaron un nivel de tensiéon de fluencia
superior al de las muestras traccionadas al aire. Sin embargo, este desvio de
las propiedades mecanicas no fue observado para el acero al carbono libre de
niquel. El acero con 5% Ni presenté la menor elongacion a la rotura y a su
vez, mediante la relaciéon ER de 7% obtenida respecto al medio de control se
constaté que alcanzoé el mayor grado de fragilizacién en comparacién con los
otros aceros (Tabla 5.5).

La variacion de la densidad de corriente catédica se midié durante las 24
horas correspondientes a la etapa de saturacion de hidrégeno, como asi
también a lo largo del ensayo de SSRT (Figura 5.11). Cabe senalar que el
area expuesta utilizada para el calculo de densidad de corriente no se
modificé por la deformaciéon sufrida por la probeta durante el ensayo de
SSRT. La maxima densidad de corriente catdédica se midié para las
muestras con menor contenido de niquel (0,5 y 1% Ni), mientras que los
valores mas bajos se obtuvieron para los aceros con 5% y 3% Ni. La muestra
sin niquel present6 un nivel de densidad de corriente catddica intermedio
entre dichos grupos de muestras.
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Figura 5.10. Curvas de tension-deformacién obtenidas bajo polarizacion
OCP. Se

incluyeron las curvas obtenidas en el medio de control para comparacién.

potenciostatica catodica a un potencial de -200 mVgcs wvs.

Tabla 5.5. Elongacion plastica promedio a la rotura obtenida a partir de las
curvas de traccion al aire (Epc) y de SSRT bajo polarizacion catédica (Epe)
utilizadas para calcular la relaciéon de elongacion plastica (ER) expresada en
porcentaje, y reducciéon de area medida (RA¢) utilizada para calcular la
relaciéon de reduccién de area (RRA) Los valores representan promedios de
los ensayos por duplicados y en todos los casos se indica el desvio estandar

correspondiente.

Aire Potencial Catodico
Ep.c RA. [%] Epe ER [%] RAe [%] | RRA [%]
Oé?gggi Sgﬁi 0,054 + 0,002 %"l(’)%; 14508 | 16,9+ 0,9
Oé?gfli 8%* 0,046+ 0,011 | 19,1431 | 9,0£0,9 | 10,4+1,1
Oé?gg; 8%:%* 0,039+ 0,010 | 17,3+50 | 10,1£27 | 12,1+3,3
06?(4)1(()); 78;;* 0,066+ 0,006 | 27,5+23 | 14504 | 184+05
Oé?gg; 8‘32* 0,017+0,003 | 67+12 | 96+24 | 11,4+28
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Figura 5.11. Evolucion de la densidad de corriente catddica medida (en
valor absoluto) luego de polarizar potenciostaticamente las muestras a 200
mV por debajo del OCP durante la etapa inicial de preacondicionamiento
(24 h) y posterior ensayo de SSRT. El potencial correspondiente a cada
ensayo se encuentra indicado en cada curva.
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5.4.5. Caracterizacion de superficies de fractura

El analisis de los ensayos de SSRT se complementé con la caracterizacion de
las superficies de fractura obtenidas en el medio de control y en las tres
condiciones electroquimicas utilizadas. En la Figuras 5.12 a), b), ¢) y d) se
encuentran las macrografias de las superficies de fractura observadas bajo
MEB luego de los ensayos de tracciéon al aire y los de SSRT a OCP, a
potenciales anddicos y catddicos, respectivamente.

5.4.5.1. Ensayos al aire

A nivel macroscopico, todas las probetas ensayadas al aire evidenciaron la
estriccion por deformacion plastica localizada en la zona donde finalmente
ocurrié la fractura. El aspecto de copa y cono de ambos fragmentos de
probeta luego de la rotura, en adicién a la presencia de microhoyuelos en las
superficies de fractura ensayadas al aire (Figura 5.12 a)) corresponden a
fracturas de tipo ductil. Alrededor de la zona rugosa central producto de la
coalescencia de las microcavidades (microvoid coalescence, MVC), se observd
un labio fino a 45° respecto del eje longitudinal y del esfuerzo de traccion
uniaxial aplicado, caracteristico de la morfologia de “copa” y correspondiente
a la direccion para la cual la tension de corte es maxima.32 Este
comportamiento ductil es compatible con la microestructura de martensita
revenida obtenida para estos aceros independientemente del contenido de
niquel y de acuerdo a los valores de elongacién a la rotura reportados en la
Tabla 5.2.

5.4.5.2. Ensayos a OCP

Las caracteristicas de las superficies de fractura obtenidas a OCP variaron
con el contenido de niquel en los aceros (Figura 5.12 b)). El acero libre de
niquel presenté un modo mixto de fractura ductil-fragil, dado que se
observaron cavidades en la zona central extendidas hacia la derecha de la
macrografia hasta un plano a 45° respecto de la direccion de la carga
aplicada. Sin embargo a la izquierda de dichos hoyuelos se evidencié una
superficie plana y perpendicular respecto al eje longitudinal de la probeta,
con presencia de caracteristicas de fractura fragil intergranular cuyo
aspecto facetado se encontré suavizado por el efecto de la corrosiéon sufrida
durante la exposicién al medio. Esta region plana podria haber originado la
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fisura principal a partir de la nucleacién de pequefias microfisuras
superficiales y perpendiculares a la direccion de aplicacion de la carga
uniaxial en la zona de la localizacion de la deformaciéon plastica de la
probeta (estado triaxial de tensiones).

Una adicién de tan solo 0,5% Ni a los aceros, dio lugar a una superficie de
fractura compuesta por dos escalones generados por prefisuras planas
ubicados a distintas alturas de la zona calibrada de la probeta unidos por
una superficie con una inclinacién a 45°. En dichos escalones se observa la
presencia de trincheras coplanares nucleadas desde la superficie exterior y
que poseen una profundidad entre 35 y 100 pm, mientras que la extension
de los escalones se encuentra entre 350 y 1300 pm. Cabe destacar que se
observo un aspecto rugoso de la superficie caracteristica de las trincheras y
que la profundidad medida a partir de la Figura 5.12 b) fue consistente con
los valores obtenidos luego del analisis de la seccién transversal de la
probeta con 0,5% Ni. Los escalones planos y perpendiculares a la direccion
del esfuerzo principal que contenian las trincheras presentaron
caracteristicas de fisuracién intergranular, como asi también el plano
central a 45° que unia a ambos. Sin embargo, hacia ambos bordes del plano
central se observan caracteristicas compatibles con desgarro ductil en la
superficie de fractura.

En el acero con 1% Ni se observ6 una zona rugosa central correspondiente a
una fractura ductil debido la presencia de MVC a nivel microscopico y
desgarro a nivel macroscopico, rodeada de regiones planas intergranulares,
que también contenian trincheras con forma semieliptica, originadas en la
superficie y con profundidades entre 60 y 130 pm. Estas zonas podrian ser
producto de la nucleaciéon y el crecimiento de trincheras distribuidas a lo
largo de todo el perimetro de la probeta.

El acero con 3% Ni presentd una superficie de fractura escalonada aunque
no tan abrupta como la de la muestra con 0,5% Ni. Por un lado, se observo la
presencia de dos superficies planas (escalones) que poseian caracteristicas
intergranulares en toda su extension en las que podia distinguirse el
crecimiento y coalescencia de trincheras superficiales. Es posible que dichas
trincheras hayan nucleado a partir de picaduras como se discutira mas
adelante. Entre ambos escalones se evidencié una superficie a 45° respecto
de la direccion de la carga aplicada en cuya zona mas externa se
encontraron indicaciones semielipticas, que al igual que en la muestra de
1% Ni, pudieron deberse a trincheras o picaduras profundas que no
pudieron continuar creciendo. Por otro lado, en la zona central de la probeta
y a lo largo del plano a 45° se observaron microhoyuelos rodeados de
regiones de fractura por cuasi-clivaje (transgranular) de tamano irregular.
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Una superficie de fractura similar se obtuvo para el acero con 5% Ni, en
donde las zonas con aspecto intergranular caracteristicas de la presencia de
trincheras superficiales mostraron mayor definiciéon de las facetas entre
granos que las muestras con menor niquel. Adicionalmente, se observaron
microcavidades dispersas en las zonas de fractura fragil intergranular. La
zona central de la superficie presenté coalescencia de microhoyuelos rodeada
de regiones de fractura transgranular.

5.4.5.3. Ensayos a potenciales anédicos

En las superficies de fractura de los ensayos de SSRT a potenciales anddicos
(Figura 5.12 c)) se observaron las microcavidades caracteristicas de la
fractura ductil en la zona central de las probetas, como asi también cierto
afinamiento de la seccion transversal de las probetas como producto de la
deformaciéon plastica sufrida y la pérdida de espesor por la disolucién
anddica. Debido a la corrosién sufrida durante los ensayos, la superficie de
fractura de todas las muestras presenté una rugosidad considerable,
especialmente en las muestras con bajo contenido de niquel. En las
muestras con niquel se identificaron trincheras semielipticas distribuidas a
lo largo del borde de la superficie, cuya profundidad disminuy6 con el
contenido de niquel en los aceros.

5.4.5.4. Ensayos a potenciales catodicos

Luego de los ensayos de SSRT bajo polarizacién catddica, las superficies de
fractura (Figura 5.12 d)) presentaron bajos niveles de deformacién plastica y
un aspecto brillante a nivel macroscopico. La observacion bajo MEB
confirmé un aumento de la predominancia de superficies de fractura
intergranular y transgranular por cuasiclivaje respecto de las otras
condiciones electroquimicas evaluadas. En los bordes de las probetas se
observaron multiples zonas donde pudo ocurrir la iniciacién de fisuras,
posiblemente a partir de microfisuras secundarias nucleadas en la superficie
de la zona calibrada. Cabe destacar que si bien la superficie de cada muestra
fue pulida hasta alcanzar una rugosidad media menor a 0,25 pm, no se
descartdé la presencia de defectos superficiales de tamano inferior que
pudieron haber actuado como concentradores de tensiones para la iniciacion
de dichas microfisuras.
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A partir de la observacién anterior es posible suponer que la fractura
principal ocurrié por el avance estable del frente de dichas fisuras hacia el
centro de las muestras hasta alcanzar el colapso final de las mismas a
medida que aumenté el esfuerzo aplicado. Se observdé que la superficie
correspondiente al avance de dichas fisuras ocurrié a lo largo de superficies
planas con caracteristicas de fractura mixta intergranular y transgranular,
practicamente perpendiculares a la direccion de la tensiéon principal de
traccion. Sin embargo, a medida que el frente de fisura se acercé hacia el
centro de la muestra se aprecié un cambio en su pendiente, manifestando
cierta inclinacién, en especial para las muestras con 0% y 0,5% Ni. La
extensiéon de dichos frente de fisura mixta se incrementé con el mayor
contenido de niquel en los aceros y en esos casos, también fueron
perpendiculares a la direccién del esfuerzo de traccion.

Todos los aceros presentaron caracteristicas intergranulares en las regiones
donde se inici6 y avanz6 la fisura principal. La extension de la zona
intergranular aumento con el incremento de niquel en los aceros. Alrededor
de dichas =zonas se observaron -caracteristicas transgranulares
correspondientes a cuasiclivaje, como asi también en las regiones donde se
evidenci6 desgarro.
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3% Ni 1% Ni 0,5% Ni 0% Ni

5% Ni

Figura 5.12. Superficies de fractura obtenidas luego de ensayos de
a) traccion al aire; y de SSRT a b) OCP, c¢) potenciales anddicos, y
d) potenciales catddicos para los aceros al carbono con 0% a 5% Ni.
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3% Ni 1% Ni 0,5% Ni 0% Ni

5% Ni

Figura 5.12 (cont). Superficies de fractura obtenidas luego de ensayos de
a) traccion al aire; y de SSRT a b) OCP, ¢) potenciales anddicos, y
d) potenciales catddicos para los aceros al carbono con 0% a 5% Ni.
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5.4.5.5. Consideraciones adicionales

Independientemente del contenido de niquel en los aceros, todas las
muestras presentaron caracteristicas similares en las superficies de fractura
luego de los ensayos de traccién al aire, como pueden observarse en las
micrografias a mayor magnificaciéon en la Figura 5.13 a) y b), para las
muestras con 0% y 5% Ni, respectivamente. En la primera se observa la
superficie rugosa originada por MVC y desgarro de ligamentos
caracteristicos de la fractura ductil. En la segunda micrografia se aprecian
los microhoyuelos a mayor magnificaciéon y la ausencia de inclusiones no
metalicas en el interior de los mismos.

En las micrografias c) y d) de la Figura 5.13 se presenta un detalle de la
zona donde se pudo originar la fractura para los aceros con 0% y 0,5% Ni,
respectivamente, durante los ensayos de SSRT a OCP. Las microfisuras
nucleadas en la zona de mayor localizaciéon de deformacién plastica en la
muestra con 0% Ni avanzaron sobre un frente plano (perpendicular a la
direccién de traccién) e intergranular (Figura 5.13 c)), mientras que en la
Figura 5.13 d) se observa que el escalon plano creci6 a partir de la presencia
de las trincheras superficiales nucleadas en la superficie del acero con 0,5%
y en este caso, la extension de dicho escaléon fue menor que el frente de
fisura en el acero sin niquel.

Cabe destacar que luego de los ensayos de SSRT a OCP, todas las muestras
presentaron una regién intergranular en la superficie de fractura,
correspondiente a la zona donde se inici6 la falla. Sin embargo, en los aceros
con niquel estas se originaron por la presencia de trincheras superficiales.
Adicionalmente, con el incremento del %Ni en los aceros también aumenté
la definicion del aspecto facetado de la fractura intergranular en los aceros,
tal como puede observarse en las micrografias e) y f) de la Figura 5.13 para
1% y 5% Ni, correspondientemente. Adicionalmente, para el acero con 5% Ni
se aprecia la presencia de microcavidades en la superficie de fractura.

En las micrografias de la Figura 5.14 se aprecian las superficies de fractura
de los aceros con 0,5% y 3% Ni, luego de los ensayos de SSRT a OCP (ayc)y
a potenciales anddicos (b y d), respectivamente. En ellas se observa que las
caracteristicas de fractura intergranular poseen menor definiciéon a
potenciales anddicos, posiblemente a causa de la mayor velocidad de
corrosion sufrida a esos potenciales. Cabe destacar que para el acero con 3%
Ni, tanto a OCP como a potenciales anddicos, es posible distinguir
microcavidades en la zona de fractura intergranular.
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El detalle de las superficies de fractura obtenidas a potenciales catédicos se
observa en las micrografias de la Figura 5.15 para O Ni (a y b), 0,5 N1 (b y ¢)
y 1% Ni (d). En la micrografia a) se observa la zona de inicio de la fisura
(marcada con una flecha) correspondiente a una regiéon de caracteristicas
intergranulares rodeada de una zona cuasiclivaje de aspecto transgranular.
Adicionalmente, la zona intergranular presenté microcavidades nucleadas
en la superficie de los granos, Figura 5.15 b). Un aspecto similar en la zona
de iniciacion de la fisuracion fue observado para el acero con 0,5% Ni, Figura
5.15 ¢), es decir: un patréon intergranular en el inicio de la fisura rodeado por
zonas transgranulares. Inclusive, se puede apreciar una zona de desgarro
aledana a la zona de iniciacién de la fisura. Un detalle de las zonas
transgranulares se observa en la Figura 5.15 d) donde se aprecian zonas
relativamente planas con caracteristicas de cuasiclivaje a lo largo de bordes
de listones martensiticos rodeadas de regiones de menor extension con
pendiente irregular en las que se evidenci6 coalescencia de microhoyuelos.

La superficie de fractura del acero con 1% Ni, Figura 5.15 e), presentd un
patron intergranular en la zona donde se inici6 la fisura y una transicion a
fisuracién transgranular. Adicionalmente, en una zona cercana a la de la
iniciacion de la fisura se observan patrones caracteristicos de cuasiclivaje,
proxima a una fisura transversal a la superficie de fractura.

En la Figura 5.16 se observa en detalle la superficie del acero con 5% Ni
luego de los ensayos de SSRT a potencial catédico, en la que se detallan tres
zonas en particular: 1) zona intergranular de inicio de la fisura rodeada de
regiones con caracteristicas transgranulares, 2) zona de avance de la fisura
predominantemente intergranular, y 3) zona de cuasiclivaje transgranular
proxima al desgarro “ductil” en cuyo detalle se visualizaron microcavidades
distribuidas a lo largo de la superficie de fractura. Adicionalmente, en esta
ultima zona se observd una fisura nucleada transversalmente a la superficie
de fractura.
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Figura 5.13. Detalles de las superficies de fractura obtenidas luego de
ensayos de traccion al aire para a) 0% Niy b) 5% Ni y de SSRT a OCP para
c) 0% Ni, d) 0,5% Ni, e) 1% Niy f) 5% Ni.
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Figura 5.14. Comparacion de las superficies de fractura obtenidas luego de
SSRT a OCP (izquierda) y a potencial anddico (derecha) para a) - b) 0,5% Ni
y ¢) - d) 3 % Ni, en zonas correspondiente a trincheras superficiales.
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Figura 5.15. Superficies de fractura correspondientes a los ensayos de
SSRT a potenciales catddicos de los aceros con: a) y b) 0% Ni; ¢) y d)
0,5%N1i; y, €) 1% Ni. Las flechas indican la zona donde inicié el proceso de
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Figura 5.16. Superficie de fractura del acero con 5% Ni luego del ensayo
SSRT a potencial catddico.

5.4.6. Caracterizacion de fisuras secundarias

La presencia de fisuras secundarias en las muestras ensayadas con SSRT se
estudi6 mediante la observacién de la zona calibrada en el MEB (Figura
5.17) y se caracterizaron las indicaciones halladas por microscopia dptica
utilizando cortes transversales de las probetas (Figura 5.18). A partir de las
micrografias obtenidas se realiz6 un analisis de la densidad de indicaciones
presentes, se calculd su profundidad promedio (d), su ancho promedio (a) y
se obtuvo la relacion de aspecto o factor de forma (d/a). El resultado de estos
analisis se obtuvo mediante el tratamiento de las micrografias a 10X con el
software Image J y se encuentra en las Figuras 5.19 a 5.22. Los resultados
obtenidos se resumieron en la Tabla 5.6, en la que se indica la densidad,
profundidad y ancho promedio, como asi también el factor de forma de las
indicaciones y una descripcion del tipo de morfologia observada de acuerdo
al potencial electroquimico de cada ensayo de SSRT. Las indicaciones
secundarias se clasificaron segin trincheras o microfisuras, y en el primer
caso se senald si el fondo de las mismas era redondeado (picado profundo) o
si contenia fisuras nucleadas alli. Para ayudar a la visualizacién de los
resultados en funcién del contenido de Ni y la condicién electroquimica se
utilizé un cédigo de colores de semaforo, en el que verde hace referencia a
ausencia de indicaciones secundarias, el amarillo representa trincheras de
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fondo redondeado que no presentaron fisuras, y el rojo corresponde a la
presencia de microfisuras o de trincheras con fisuras en sus puntas.

Si1 bien en todos los casos se utilizo Nital 2% como reactivo para el ataque
metalografico, el analisis mencionado se hizo en las superficies pulidas con
pasta de diamante para evitar distorsionar la forma de las indicaciones por
el ataque quimico. Adicionalmente, se compararon dichos resultados con los
obtenidos por Yamane et al. para aceros de laboratorio con un contenido de
niquel de hasta 2,5% ensayados por flexion en cuatro puntos a temperatura
ambiente en una soluciéon con 100 ppm H2S durante 1000 horas a OCP
(Figuras 5.19 a 5.22).14

5.4.6.1. Ensayos a OCP

Uno de los resultados mas importantes de este trabajo es que en ausencia de
niquel en los aceros evaluados, tanto a OCP y a potenciales anddicos, no se
encontraron trincheras ni fisuras secundarias sino algunas microfisuras
superficiales proximas a la fisura principal. La muestra sin niquel evidencié
un ataque uniforme a lo largo de la zona calibrada como se observa en las
macrografias de la Figura 5.17 y secciones transversales de la Figura 5.18,
aunque también se observaron algunas picaduras aisladas. En contraste,
todas las aleaciones con niquel presentaron trincheras y fisuras secundarias
a lo largo de la zona calibrada luego de los ensayos a OCP y a potenciales
anodicos, con morfologia y distribucién dependiente del potencial y del
contenido de niquel.

A OCP se encontraron trincheras a lo largo de toda la zona calibrada de los
aceros con 0,5 y 1% Ni. Las mismas fueron consistentes con la definicién de
trincheras superficiales o picaduras profundas, debido a que se midié una
profundidad entre 15 y 120 um para la muestra con 0,5% Ni, y entre 13 y
150 pm para la probeta con 1%Ni y un ancho promedio de 33 y 25 pm,
respectivamente. A medida que aumenté el contenido de niquel en los
aceros, disminuy6 la cantidad de trincheras como asi también su ancho
promedio, aunque la profundidad de las mismas aument6 en algunos casos,
como en el acero con 3% Ni, hasta llegar a 250 pm (micrografia inferior,
Figura 5.23). Adicionalmente, mediante la observaciéon de los cortes
transversales se determiné que para estas muestras el aspecto de las
trincheras correspondia a la morfologia de una fisura transgranular
nucleada en el fondo de las mismas. En el caso del acero con 3% Ni se pudo
apreciar que las mismas poseian ramificaciones, mientras que las del
material con 5% Ni podrian haber propagado de manera discontinua como
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se observa en la micrografia MEB de la Figura 524 a) e
intergranularmente, a lo largo de bordes de grano austeniticos previos. La
muestra con 5% Ni también evidencié presencia de picaduras en la zona
calibrada, Figura 5.24 b) a partir de las cuales podrian haber crecido las
trincheras superficiales.

5.4.6.2. Ensayos a potenciales anoédicos

A diferencia de los ensayos a OCP que mostraron una disminucién
significativa de la cantidad de trincheras con el aumento del contenido de
niquel en los aceros, a potenciales anddicos se encontraron dichas
indicaciones a lo largo de toda la zona calibrada para los aceros con 0,5% a
5% Ni. Independientemente del contenido de niquel, todas las trincheras
presentaron una punta redondeada. Sin embargo, a medida que aumento el
contenido de dicho aleante en los aceros, disminuy6 la densidad y
profundidad de dichas trincheras superficiales. En comparaciéon con las
indicaciones obtenidas a OCP, las formadas durante SSRT a polarizacién
anddica fueron, en promedio, de 2 a 5 veces mas anchas, aunque no se
descarta que durante el ensayo dos 6 mas indicaciones hayan coalescido por
la disoluciéon del material adyacente entre las mismas. En particular, las
muestras con bajo contenido de niquel (0,5% y 1% Ni) presentaron una
profundidad promedio de aproximadamente el triple de la obtenida a OCP.

Con el objetivo de verificar el efecto del nivel de tensiones en la formacién de
trincheras superficiales, se dej6 una zona de 15 mm de altura sin recubrir
con epoxi en la zona de transicion del diametro de la zona calibrada hacia
los hombros de la probeta. La tensiéon maxima alcanzada en dicha zona se
calculé a partir del cociente entre la carga aplicada y la seccién circular
(corregida por corrosion), y correspondi6 a 227 MPa, 245 MPa, 218 MPa, 242
MPa y 244 MPa para los aceros con 0, 0,5, 1, 3 y 5% Ni, respectivamente. En
la Figura 5.25 se observan las micrografias MEB correspondientes.

Al igual que en la zona calibrada, el acero sin niquel sélo evidenci6é un
patrén de corrosiéon uniforme en la zona del hombro de la probeta sin
recubrir, Figura 5.25 a), en cuyo detalle correspondiente a la micrografia b)
de la Figura 5.25 se apreciaron algunas cavidades anidadas con diametros
del orden del micrometro. El resto de las muestras evaluadas evidenciaron
un pasaje desde la “saturacién” de trincheras a lo largo de la zona calibrada
hacia una region completamente libre de indicaciones correspondiente a la
zona de la transicién de didmetro, como se observa en las micrografias c), e),
g) e 1) de la Figura 5.25. Excepto para la probeta con 5% Ni, se verificaron
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indicaciones secundarias en la zona de mayor diametro de la probeta cuya
morfologia se asemejé al de una trinchera incipiente cada vez mas aguda a
medida que aumento el contenido de Ni en los aceros.

La muestra con 0,5% Ni evidencié la presencia de picaduras discontinuas,
alargadas y superficiales distribuidas a lo largo de todo el perimetro de la
muestra, Figura 5.25 d), y las mismas crecieron en profundidad e inclusive
algunas coalescieron entre si en el acero con 1% Ni, Figura 5.25 f). Cabe
destacar que en ambos casos se observo un patrén de corrosion generalizada
de lineas verticales que consistian de pequenas cavidades alineadas y que
atravesaban perpendicularmente a las indicaciones secundarias en la zona
de mayor diametro. Este patron se atenud para el acero con 3% Ni aunque
las indicaciones secundarias presentaron una similitud con la del acero con
1% Ni, con un aspecto mas parecido al de una fisura “corta”. La dependencia
de la formacién de trincheras superficiales con el nivel de las tensiones se
verifico mediante la modelizacion del ensayo de tracciéon uniaxial mediante
elementos finitos para un desplazamiento correspondiente a tensiones
elasticas cercanas a la de fluencia. El mapa de tensiones principales
obtenidas y el perfil de tensiones principales y equivalentes de Von Mises
alcanzadas en la superficie de la probeta se encuentran en la Figura 5.26.
El mapa muestra que en la zona del hombro de la probeta existe una zona
con muy bajo nivel de tensiones, lo cual explica la ausencia de trincheras
superficiales en las muestras con contenido de niquel intermedio mostrado
en las Figuras 5.25 c¢)-h). Las tensiones en la zona calibrada y en los agarres
de la probeta son razonables con estimaciones simples basadas en
resistencia de materiales.

5.4.6.3. Ensayos a potenciales catodicos

Bajo polarizacion catddica si bien se minimizaron los procesos de corrosion
anddica, no se suprimié la presencia de indicaciones secundarias. Sin
embargo, estas variaron no s6lo en cantidad sino también en su morfologia y
ubicacion respecto de las trincheras superficiales obtenidas a OCP vy
potenciales anddicos. En las Figuras 5.17 y 5.18 se observa la zona calibrada
de las probetas ensayadas y sus secciones transversales, respectivamente, y
en ellas practicamente no se distinguen fisuras secundarias excepto en la
zona aledana a la fractura principal. En la Figura 5.27 se incluyen
micrografias de esas zonas, obtenidas con MEB, y cortes transversales
donde se observa que en la zona calibrada las indicaciones encontradas
tenian un ancho y profundidad de 5 a 30 um y un ancho promedio de tan
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s6lo un par de micrémetros. Por esta razon se obtuvieron las relaciones de
aspecto d/a mas altas para esta condicién electroquimica. No obstante, en la
inspeccion de los cortes transversales se encontraron fisuras paralelas a la
direccién de aplicaciéon del esfuerzo uniaxial cuya profundidad aumentd con
el contenido de niquel hasta alcanzar aproximadamente 500 um en el acero
con 5% Ni. Se encontr6 que estas fisuras eran finas y discontinuas a lo largo
del borde de grano austenitico previo. Adicionalmente, se determiné que
estas fisuras paralelas nuclearon en las regiones denominadas “planas”
correspondientes a las superficies de fractura de la Figura 5.15 donde se
evidenci6 presencia de un proceso de fractura con caracteristicas

intergranulares y transgranulares (Figura 5.28).
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0% Ni
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Figura 5.17. Aspecto de la zona calibrada luego de los ensayos de SSRT a
potenciales catdédicos (1zq.), a OCP (centro) y potenciales anddicos (der.).
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Figura 5.18. Cortes transversales de las probetas luego de los ensayos de
SSRT a potenciales catédicos (izquierda), a OCP (centro) y potenciales
anodicos (derecha).

266



Densidad de indicaciones

Ancho (um)

—O— Potenciales Anodicos
@ Potenciales Catodicos

30

o\
25 -

£ 9

E 20+ /

5 |

@ /

c |

3 15 “

2 | |

g o | /E\ . .

© L1\

c IS \

© 104 | / ;

o ¥ \

° f b =0
g i Eemas = o

s 5 ‘;’/ *

/
—a —a—=
0. r:d”’}—
T T

T v : . . . : . v
0 1 2 3 4 5
% Niquel

Figura 5.19. Densidad de
indicaciones secundarias por

milimetro de probeta evaluado en
funciéon del contenido de niquel.

125 B
//
100 HF
/
/
754 7
/
/
/
50 A
/
,/"o ) e
25 ,'/ o—
-
// .
ol & o *
T T T T T
0 1 2 3 4
% Niquel

Figura 5.21. Ancho promedio de las

indicaciones secundarias (a).

—O— Potencial de Circuito Abierto
—&— OCP, Yamane et al.

Profundidad (um)

250
P
200 // \\\‘\
b ‘E‘\\
/ ~
150 - d -
i)/ \ﬂ
{ 0
100 /
r/ °
504 //5—
/ L 4
pih L 2
of & ¢ *
T T T T T T
0 1 2 3 4 5

% Niquel

Figura 5.20. Profundidad promedio
de las indicaciones secundarias (d).

profundidad/ancho

*

s
d /:\&—‘—m.__uf

o——— 0

T T T T

0 1 2 3 4 5
% Niquel

Figura 5.22. Factor de forma (d/a)
de las indicaciones secundarias

evaluadas.

267



Tabla 5.6. Resumen de los

parametros

obtenidos a partir de la

caracterizacion de las indicaciones secundarias en la zona calibrada de las

probetas: nimero de indicaciones por mm evaluado (#/mm), profundidad (d) y
ancho (a) promedio, y relacién de aspecto (d/a). Se incluye una descripcion del
dafio observado junto a un cédigo de colores para corrosiéon generalizada

(verde), trincheras sin fisuras en su fondo (amarrillo), microfisuras y fisuras

nucleadas a partir de las trincheras (rojo).

Potencial Catodico ocCp Potencial Andodico
%
Ni
#/
#mm | d a | dla | #/mm | 4 a | da n‘:‘ d a | da
13.9 70 | 1.2 | 6.0 0 0 0 0 0 0 0 0
0
microfisuras corrosion uniforme corrosioén uniforme
33.
11.3 94 | 56 | 1.7 22.1 46.1 . 1.4 | 15.0 | 1496 | 52.3 | 2.9
0.5
. . picado profundo/ picado profundo/
microfisuras
trenches trenches
27.7 167 | 23 | 7.3 27.7 609 | 259 | 2.3 8.3 | 216.9 |105.2| 2.1
1
. ' picado profundo/ picado profundo/
microfisuras
trenches trenches
13.2 64 | 1.3 | 5.1 13.0 83.3 | 36.4 | 2.3 6.9 | 184.6 [124.8] 1.5
3
. ' picado profundo/ picado profundo/
microfisuras .
trenches y fisuras trenches
4.5 334 | 32 | 106 8.2 114.3 | 163 | 7.0 83 | 1313 | 858 | 15
5

microfisuras

picado profundo/
trenches y fisuras

picado profundo/
trenches
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Figura 5.23. Detalle de las morfologias de las indicaciones encontradas en
los aceros con 0,5%Ni1 (arriba) y 3%Ni (abajo). Ataque con Nital 2%. Se
indica la orientacién de la probeta respecto del de las micrografias.
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Figura 5.24. a) Fisura nucleada en una trinchera en el acero con 5% Ni
donde se observa que la misma es intergranular respecto de los bordes de
grano austeniticos previos y la propagacién es discontinua a medida que
avanza hacia el interior de la muestra. b) Picaduras nucleadas en la zona
calibrada que a mayor magnificaciéon mostraron un aspecto alargado que
pudo dar lugar a las trincheras.

270



Figura 5.25. Aspecto de la zonas calibrada y la de transicién hacia el
hombro de la probeta observadas bajo MEB para a) y b) 0% Ni, ¢) y d) 0,5%
Ni, e) y ) 1% Ni, g) y h) 3% Ni, y i) y k) 5% Ni.

271



Figura 5.25 (cont). Aspecto de la zonas calibrada y la de transicién hacia
el hombro de la probeta observadas bajo MEB para a) y b) 0% Ni, ¢) y d)
0,5% Ni, e) y ) 1% Ni, g) y h) 3% Ni, y i) y k) 5% Ni.

272



0,000 5,000 10,000 (mm)
]

2,500 7,500

——— Tension Principal
b) —— Tension Equivalente de Von Mises

800
700 —
600 -
500

400

Tension, MPa

300

200

100

e e e e e e

Distancia, mm

|

Figura 5.26. Modelizacion mediante elementos finitos del estado de
tensiones de una probeta de las dimensiones establecidas en la Figura 5.4
durante un ensayo de traccion uniaxial a la tensién de fluencia donde se
observa a) Mapa de distribucién de tensiones y b) Perfil de tensiones en la
superficie.
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3% Ni 1% Ni 0,5% Ni 0% Ni

5% Ni

Figura 5.27. Microfisuras nucleadas durante los ensayos de SSRT bajo
polarizacién catédica observadas en la zona calibrada con SEM (izquierda) y
sus respectivos cortes transversales (derecha).
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Figura 5.28. Fisuras paralelas a la direccién del esfuerzo de traccién
aplicado para los aceros sin niquel (arriba), 3% Ni (centro) y 5% Ni (abajo).
Se detalla la ubicaciéon de las mismas en las superficies de fractura.
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5.4.7. Pérdida de ductilidad

En la Figura 5.29 se incluyen los valores promedio de la reduccion de area
calculada segin la Ecuacién 5.4 y el desvio estandar para los ensayos por
duplicado para las tres condiciones electroquimicas a las que se realizaron
los ensayos de SSRT. Los menores niveles de reducciéon de area se
obtuvieron para los aceros expuestos a potenciales catédicos y se
encontraron, independientemente de su contenido de niquel, por debajo de
un 15%. Tanto a OCP como a potenciales anddicos, se obtuvieron mayores
niveles de reduccién de area para el acero sin niquel seguidos por una caida
en dicho valor para los aceros con 0,5, 1 y 3% Ni. Finalmente, para el acero
con 5% Ni se observé un aumento relativo en la reduccién de area para
ambas condiciones.

A modo de resumen, se incluyen los graficos correspondientes a la pérdida
de ductilidad obtenida como la relacién de elongacién plastica a rotura (ER),
(Figura 5.30) y la relacion de reduccion de area (RRA) entre el medio
agresivo y el medio de control (Figura 5.31) para los aceros ensayados bajo
potenciales de circuito abierto, anddicos y catdédicos. Ambos parametros
corresponden a los promedios obtenidos luego de los ensayos realizados por
duplicado y se reportan junto a su correspondiente desviacién estandar. No
se considero la relacién de elongacién plastica calculada con la Ecuacion 5.5
debido a la dificultad que representa mantener las marcas que delimitan la
longitud de la zona calibrada durante la exposiciéon prolongada de las
probetas a un medio acuoso agresivo. Adicionalmente, la presencia de
trincheras superficiales a lo largo de la zona calibrada puede considerarse
como otra fuente de inexactitud en la medicién de la longitud final de dicha
zona, especialmente para los casos en los que se obtuvo una alta densidad de
indicaciones.

Por otro lado, debe tenerse en cuenta que la reduccién de area calculada con
las Ecuaciones 5.3 6 5.4 no contempla el efecto del adelgazamiento del
diametro como resultado de la corrosiéon uniforme sufrida durante los
ensayos de SSRT, particularmente en los ensayos a potenciales anddicos
donde se obtuvo una alta velocidad de corrosion respecto del OCP. Por este
motivo, para la condicién de ensayo a potencial anddico, se incluyeron en el
grafico de las Figuras 5.29 y 5.31 los valores corregidos de RRA
considerando que el anillo del espesor calculado de acuerdo a la seccién 5.3.3
fue perdido por corrosién y no por deformacién plastica. De esta manera, en
los valores corregidos de RRA, el espesor de dicho anillo no fue tenido en
cuenta en el calculo de la reduccion de area de acuerdo a la Ecuaciéon 5.4. En
la Figura 5.31 se incluyen los valores correspondientes a la reduccion de
area obtenida para cada condicién electroquimica, y se incluyen los valores
corregidos para los potenciales anddicos. Cabe destacar que los valores de
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reduccién de area y RRA a OCP no fueron corregidos, por ser mucho menor
la velocidad de disolucién anddica.

A partir de los resultados obtenidos para la ER se observa que
independientemente del contenido de niquel todas las muestras sufrieron
una considerable reduccién en la ductilidad cuando fueron ensayadas en el
medio con sulfuros para las tres condiciones electroquimicas utilizadas. De
acuerdo a la Figura 5.30, las mayores pérdidas de ductilidad se observaron a
OCP, seguida por la condiciéon a polarizaciéon catédica y finalmente por la
condicién a polarizacion anddica. A OCP la muestra con 0% Ni presenté una
ER promedio de 27% respecto de las muestras ensayadas al aire, mientras
que respecto del acero sin niquel a OCP las muestras de 0,5, 1 y 3% Ni los
valores de ER cayeron alrededor de un 50% en comparaciéon con la muestra
sin niquel (ER ~ 14%). El acero con 5% Ni evidencié una recuperacion
relativa de la ductilidad respecto de las muestras con menor Ni, aunque su
ER se mantuvo por debajo del 20%. Un comportamiento similar se observé a
potenciales anddicos, aunque la pérdida de ductilidad medida a través de ER
fue menor. A nivel general en esta condicién electroquimica se obtuvieron
los mayores valores de ER en funcién del %Ni. Por ejemplo, para 3 y 5% Ni
se calcul6 una ER de 25% y 36%, respectivamente, mientras que para 0% Ni
fue de 31%.

Los aceros con 0, 0,5 y 1% Ni ensayados a potenciales catédicos demostraron
una caida desde 24% a 17% en la ER, alcanzando un valor minimo de 7%
para el acero con 5% Ni. Sin embargo esta disminucion de la ductilidad con
el incremento del contenido de niquel de los aceros a potenciales catddicos
no fue lineal, ya que para la muestra con 3% Ni se observé el maximo valor
de ER de la serie (27,5%).

Una tendencia similar en funcién del contenido de niquel y para cada una de
las tres condiciones electroquimicas se verifico a partir del grafico de la
Figura 5.31 considerando la relaciéon de reducciéon de area (RRA) promedio.
Sin embargo, mediante la utilizacién de la RRA como parametro de analisis
de la pérdida de ductilidad se observdé que a nivel general los mayores
niveles de fragilizacién se obtuvieron a potencial catédico en lugar de a OCP
como con ER. A potenciales catddicos, se encontré que el acero sin niquel
presentaba la maxima pérdida de ductilidad, RRA alrededor de 17%,
respecto de la obtenida para esa composicion a los otros potenciales
estudiados. Un valor de RRA similar se obtuvo para el acero con 3% Ni
(18,4%), mientras que para el resto de los aceros con Ni, se calcularon
valores promedio entre 9% y 14% de reducciéon de area con respecto a la
obtenida en los ensayos de traccion al aire e independientemente del %Ni.

A OCP y a potenciales anddicos se observ) la misma caida en la ductilidad,
medida como RRA, a partir de la adiciéon de niquel, como asi también una
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leve recuperaciéon para el acero con 5% Ni a OCP, la cual fue mas marcada a
potenciales anddicos alcanzando una RRA similar a la del acero sin niquel.

70
65 - 4 -200mVvs. OCP
60 g © OCP
o 55 . » +50mV vs. OCP
? 50 . £ +50 mV vs. OCP (corregida)
o 45— T
g 40 Ié b
<C -
20l ] g
je] 30 =
S i
'S 25 -
3 ]
3 201 o * 7 I[
> - %
® 54 4 b é 4£ Q
10 £ 4
- J" -L
] O
0. 1
o | . 1 L | 1 I L . . :
0 1 2 s %

Contenido de Niquel, % Ni

Figura 5.29. Reduccién de area medida, RA, segin la Ecuacién 5.4 en
funcion del contenido de niquel para potenciales catédicos, OCP vy
potenciales anddicos. Para este tltimo se incluye una correccién teniendo en
cuenta la pérdida de material por corrosion durante el rango elastico.
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composiciéon para mejorar su visualizacion.
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5.5. Discusion

La observacion mas importante que resulta de esta investigacion es el efecto
de la presencia del niquel y su contenido en los aceros en la variaciéon de la
morfologia de las trincheras y fisuras obtenidas a OCP y potenciales
anddicos en salmueras acidas con adiciones de tiosulfato de sodio. En
particular, se verifica que la transicion de trincheras superficiales a fisuras
con el aumento del contenido de niquel a OCP observada en este trabajo se
encuentra en linea con lo reportado por Yamane y Craig para aceros
templados y revenidos hasta 785 MPa en soluciones con HAc con 100 ppm
HsS, y con 5% NaCl y 3000 ppm de H2S, respectivamente.?14 En este trabajo
también se encontré consistencia entre las trincheras obtenidas por Dunlop
para aceros A 203 Gr. E y con las trincheras observadas en las superficies de
fractura del acero con 3% Ni ensayado a OCP las cuales presentan una
morfologia semieliptica como las descriptas por Payer luego de ensayar
aceros AISI 4130 con 0,11% Ni (YS = 552 MPa) bajo carga constante en una
soluciéon NACE saturada con H2S a OCP.11 Cabe destacar que a diferencia
de los resultados reportados por Craig y Payer, en este trabajo no se
encontraron trincheras ni fisuras luego de ensayar mediante SSRT el acero
sin niquel.

5.5.1. Ensayos de traccion en el medio de control

La tension de fluencia y la ductilidad del acero al carbono medidas al aire,
fueron similares con las de los aceros aleados con niquel.
Independientemente del contenido de niquel, la dureza de todos los aceros se
encontrd por debajo de 22 HRC de acuerdo a lo indicado por la norma ISO
15156-2.23 Adicionalmente, la tensién de fluencia se encontré entre 604 y
614 MPa y la reduccion de area, RA., entre 83,0 y 86,4%. El1 acero con 3% Ni
presentd una excepcion a este comportamiento, debido a que la tensiéon de
fluencia fue en promedio de 630 MPa y el calculo de la reducciéon de area
arrojo los valores minimos (RA:~79%). De acuerdo al disefio del tratamiento
térmico para asegurar una microestructura y propiedades similares en los
aceros se seleccion6 una temperatura de revenido para las muestras entre
0% y 3% Ni de 550°C y de 575°C para la de 5% Ni.34 El leve aumento de la
tension de fluencia del acero con 3% Ni podria explicarse a partir del
endurecimiento por solucién sélida en la martensita impartido por la adicién
de dicho aleante. Por lo que a partir de 3% Ni, resulta mas dificil alcanzar el
balance entre el endurecimiento por solucién sélida y el ablandamiento del
acero durante el revenido. Adicionalmente, se observé que a partir de un
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contenido de niquel de 3% Ni se produjo un apartamiento del limite
proporcional elastico respecto de la tensién de fluencia medida como Rpo,2%.
En particular para los aceros con 3% y 5% Ni se obtuvo una disminucion en
el limite proporcional elastico respecto de la tension de fluencia del 16% y
11%, respectivamente, aunque debe tenerse en cuenta que también aumento
la dispersion de los valores medidos. Para aceros de baja aleacion de
composicion quimica y microestructura similar a los de este trabajo, Craig
reporta una disminucién del limite proporcional respecto de la fluencia del
25% y 28% al anadirles 3,26% y 4,44% Ni, respectivamente.3> Mientras que
el desvio del limite proporcional elastico para un acero AISI 4130, sin
modificar y sin adiciones de niquel, templado y revenido hasta alcanzar una
tension de fluencia de 676 MPa, fue menor al 1% respecto de esta.535 El
significado practico que tiene este hallazgo es que un componente de acero
de baja aleacion con un contenido mayor a 3% N1 es mas propenso a sufrir
un mayor grado de deformacion plastica que uno sin niquel durante
operacién a tensiones menores y cercanas al 85% de su tension de fluencia.
Sumado al efecto del endurecimiento por solucién sélida, el niquel también
actua como un refinador de la microestructura, generando un aumento en el
endurecimiento debido a la reduccion del tamano de grano austenitico
previo, de acuerdo a lo reportado en el Capitulo 4 de esta tesis.

Otro efecto notable del niquel fue el incremento en la resistencia a la
traccion, en especial para los aceros con 3% y 5% Ni, que presentaron
valores alrededor de 740 MPa, mientras que para el resto de las aleaciones
dicho parametro se mantuvo entre 696 y 708 MPa. Algunos autores reportan
que la presencia de niquel favorece el deslizamiento cruzado, por lo que
aumenta la presencia de arreglos celulares de dislocaciones, que pueden
resultar en un aumento del endurecimiento por deformacién del
material.353¢6 Por otro lado, debido a que los tratamientos de revenido se
realizaron por debajo de la temperatura Acl y que durante el disefio de los
mismos se verifico la ausencia de austenita retenida34, no seria esperable
encontrar esta fase en la microestructura de los aceros utilizados. El peligro
que representa la presencia de austenita retenida es su disponibilidad para
transformar a martensita fresca durante el régimen de deformaciéon plastica
y de esa forma contribuir al aumento de la ours observado.

5.5.2. Ensayos de SSRT a OCP

La presencia de trincheras superficiales o fisuras secundarias en la
superficie de las probetas ensayadas no guardo correlaciéon con la pérdida de
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ductilidad calculada a partir de la ER y RRA a partir de los ensayos de
SSRT respecto del medio de control. Independientemente del contenido de
Ni en los aceros, la ER se mantuvo entre 27% y 13% y la RRA entre 23% y
9%, respecto de sus correspondientes valores medidos al aire. Cabe destacar
que aunque no presentd indicaciones consistentes con trincheras o fisuras
secundarias en la zona calibrada, el acero sin niquel también sufri6 una
pérdida de ductilidad considerable en la solucion NACE A con adiciones de
tiosulfato alcanzando un valor promedio de ER de 27% y una RRA promedio
de 23%. Adicionalmente, la superficie de la zona calibrada de este acero
luego de los ensayos de SSRT presenté una morfologia de dafio compatible
con la corrosion uniforme observada en el Capitulo 3 de este trabajo, luego
de 72 horas de exposiciéon a OCP en ausencia de tensiones. Yamane et al.
tampoco reportan trincheras ni fisuras secundarias para los aceros sin
niquel ensayados en una solucién 0,5% HAc con 100 ppm de HaS a presion
atmosférica (ppH2S = 3,04 kPa).14 Sin embargo en los trabajos de Yoshino,
Payer, Colwell, Craig, Mendibide y Samusawa si se registra la presencia de
trincheras en aceros al carbono de baja aleaciéon sin niquel con
composiciones quimicas entre los de un AISI 4130 y API X65, templados y
revenidos, con una tensiéon de fluencia entre 600 y 800 MPa, sometidos a
esfuerzos de traccién en una solucion NACE A saturada con H2S (101,3
kPa).5.6.10-12,18 Cabe destacar que a pesar de la discrepancia respecto a la
presencia de trincheras en funciéon de la composicion de los aceros, estos
autores coinciden en que uno de los requisitos para que ocurra la formacién
de trincheras superficiales es la aplicacion de esfuerzos de traccion en el
componente.6:11.12.18 Adicionalmente, Payer observé que las trincheras se
encontraban presentes Unicamente a partir de un cierto nivel umbral de
tensiones (Otrench).!! Para aceros AISI 4130 y AISI 4340 templados y
revenidos con una resistencia mecanica similar a la de los estudiados en
esta tesis, el valor de Otrench encontrado por Payer dependié del contenido de
Ni en los aceros, debido a que el autor reportd valores de 428 MPa (66% YS)
y 365 MPa (48,5% YS), respectivamente.11

En términos de la ductilidad, un aumento de niquel de 0,5% a 3% no
impacté considerablemente en la degradacion de dicha propiedad. En
cambio, para el acero con 5% Ni se aprecié mayor deformacion plastica en el
cuello proximo a la fractura de la probeta, registrado por el valor de RA.
Cabe destacar que para las composiciones intermedias entre 0,5% y 3% Ni
se alcanzé un limite inferior en la elongacion a la rotura medida respecto del
medio de control. Adicionalmente, las relaciones de ductilidad calculadas
respecto al medio de control tampoco revelaron de manera directa la
transicién de trincheras a fisuras agudas observada con el contenido de
niquel a OCP. No obstante, en el grafico de la Figura 5.32 se observa una
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“pérdida de ductilidad limite” cuando las trincheras superficiales alcanzan
un mayor grado de cobertura o de “saturacion” a lo largo de la zona
calibrada, especialmente para los aceros con 0,5% y 1% Ni a OCP para los
cuales se encontraron la mayor cantidad de indicaciones por mm evaluado
de la zona calibrada. La saturacién puede considerarse como el caso en que
la distancia entre trincheras equivale, o es menor, al ancho promedio de las
mismas. Las muestras con 3% y 5% Ni presentaron una baja densidad de
trincheras superficiales, con fisuras ramificadas e intergranulares en el
fondo de las mismas, respectivamente, y no fue posible establecer una
relacion clara entre el proceso de fragilizacion y fisuracién asistidas por el
medio con la pérdida de ductilidad obtenida. Esto pudo deberse a que para
esos contenidos de niquel, pudo haber existido una competencia entre la
fragilizacion provocada por el medio y el aumento de ductilidad como
consecuencia del aumento del %Ni. Esto podria explicar la recuperacién
observada en la ductilidad para el acero con 5% Ni a pesar de contener
menor cantidad de indicaciones pero que una de cada seis
aproximadamente, alojaba en su punta fisuras secundarias de 100 a 400 pm
de profundidad.
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Figura 5.32. RRA (corregida por corrosién en el caso de los potenciales
anoddicos) en funcién de la cobertura de las trincheras superficiales en la
zona calibrada.
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Durante las primeras 24 horas correspondientes a la etapa de
preacondicionamiento de los ensayos a OCP, se observé un aumento
sostenido del potencial hacia valores mas nobles como se observa en la
Figura 5.7 a). Dicho aumento fue mas rapido y hacia valores cada vez mas
nobles a medida que se incrementd el contenido de Ni en el acero y se
encontr6 acompanado por la formaciéon de una capa de productos de
corrosion color negro adherida en toda la superficie metalica expuesta a la
solucién, en acuerdo con lo evaluado para la formacion de la capa de sulfuros
descripta en el Capitulo 3 de este trabajo. De acuerdo a Shoesmith, la
formacién de capas parcialmente pasivantes en muestras de hierro sin
tensionar en medios con H2S da lugar a un aumento del potencial de
corrosion al disminuir la cinética de la rama anddica.37

Al dar inicio al ensayo de SSRT, se observaron saltos de +10 a +15 mV en el
potencial seguidos por una disminucién del mismo, lo que podria deberse a
que aun bajo deformaciones elasticas la capa de sulfuro se agriet6 y debid
continuar reformandose, dando lugar a un proceso incipiente de disolucién
localizada en la superficie del acero. Esto se encuentra en acuerdo con lo
observado por Shoesmith durante el agrietamiento de wuna capa
parcialmente pasivante, en ausencia de tensiones aplicadas, caracterizado
por un pico anddico seguido por una disminucién del OCP hacia valores mas
negativos y una posterior estabilizacién a este nuevo potencial, que resulta
cuando la superficie metalica se torna mas activa debido a la exposicién del
metal desnudo a la solucién.3”7 Shoesmith establece que la amplitud del pico
anoddico y el valor del nuevo potencial alcanzado dependen de la corriente
circulada en el componente, el pH, la agitaciéon de la solucién y por lo tanto,
de los sulfuros que se forman en la superficie.3”7 Adicionalmente, durante
dichos saltos pudo haber ocurrido una competencia entre los procesos
mencionados dando lugar a un aumento del potencial al formarse la capa
parcialmente pasivante y un corrimiento hacia valores mas activos al
prevalecer los procesos de disolucion del metal. Sin embargo, el salto
abrupto hacia potenciales mas nobles al dar inicio el ensayo de SSRT no
pudo racionalizarse bajo estos términos y podria deberse a interferencias en
el sistema de medicién al momento de comenzar a aplicar la carga mecanica.

Los aceros con niquel presentaron una disminucién del potencial notoria a
partir de tensiones cercanas a un 50% de la de fluencia en comparaciéon con
las muestras sin tensionar, cuyo OCP se mantuvo relativamente constante
durante 72 horas (Figura 5.7 b). Esta disminucién gradual y sostenida del
potencial observada en los aceros con niquel se acentudé al alcanzar la
tension de fluencia por lo que pudo deberse a un aumento de la cinética
anoddica por la presencia de superficies de metal nuevo resultantes de la
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formacién y el crecimiento de trincheras superficiales que se apreciaron en
los aceros con niquel.

Por otro lado, la evolucion temporal del OCP medida para el acero al
carbono sin niquel durante el ensayo de SSRT fue similar a la obtenida
durante 72 horas para dicho acero sin tensiones aplicadas. No obstante, a
partir de tensiones cercanas a la resistencia maxima se observd una
disminuciéon del OCP medido, posiblemente por el aumento de deformacion
plastica localizada sufrida por la probeta, lo que incrementdé el area
expuesta de metal desnudo, como asi también por el crecimiento de las
microfisuras halladas en la zona cercana a la fractura principal.

5.5.2.1. Transicion de picaduras a trincheras

La formacién de trincheras puede explicarse a partir de la presencia de
picaduras hemiesféricas en la superficie de la probeta sometida a traccién en
la solucién simulada con tiosulfato de sodio (Figura 5.24 b). Estas picaduras
pueden actuar como concentradores de la tensiéon uniaxial nominal elastica
generando una distribucién no homogénea de la misma que hasta puede
triplicarse en la superficie proxima al defecto, como se observa en la Figura
5.33 a).38% Si en esta zona se alcanzan valores de tension cercanos a los de la
tension de fluencia puede ocurrir deformacién plastica que genera un estado
triaxial (o al menos, biaxial) de tensiones en la zona préxima al
concentrador de tensiones.3?2 Este comportamiento se puede racionalizar en
funcion del moédulo de Poisson (v), el cual indica que frente a un
alargamiento & en la direcciéon longitudinal, ocurrird una contraccion
proporcional en la direccién transversal de acuerdo al valor de dicho médulo,
& = —v.&. En el caso de aceros, v oscila entre 0,3 en el régimen elastico y
un valor maximo de 0,5 para deformacion plastica, la cual ocurre a volumen
constante. La contraccion transversal ocurrira de manera libre en la zona de
la superficie del concentrador de tensiones. Dicha contraccién se encontrara
limitada en cuanto se aparte de la zona proxima al concentrador de
tensiones debido a que la pieza es un sélido continuo y que la tension
longitudinal adquiere valores cercanos al nominal una vez que la
concentracion de tensiones se atentia. Este comportamiento dara lugar a un
gradiente de tensiones de tracciéon en la direcciéon transversal a la del
esfuerzo uniaxial aplicado para mantener la cohesiéon del sélido.
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Este comportamiento se puede visualizar en términos de elementos de
volumen que conforman el sélido en la zona préxima al concentrador de
tensiones.32 A tensiones nominales por debajo de la de fluencia, el elemento
préoximo a la superficie del concentrador experimenta un nivel de tensiones
correspondiente al triple de la tensién nominal, por lo que puede alcanzar la
fluencia facilmente y deformar plasticamente a volumen constante (v = 0,5).
La contracciéon transversal experimentada por este elemento sera mayor que
durante el régimen elastico (v =0,3) y por lo tanto se requieren mayores
niveles de tensiones transversales para evitar que exista descohesion entre
las interfaces de los elementos.32 La zona plastica alrededor del
concentrador comenzara a crecer, por lo que las tensiones transversales
también se incrementaran facilitando la nucleacion de una fisura desde la
superficie del defecto dando lugar a la transiciéon de picadura a trinchera
(Figura 5.33 b).
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Figura 5.33. a) Esquema de las lineas de tensiones en presencia de una
picadura hemisférica en la superficie de una probeta sometida a traccién
uniaxial y de la distribucion de los campos de tensiones en la zona aledana
al concentrador de tensiones; b) Transicién de picadura a trinchera en la
zona de mayor concentracion de tensiones.

Por otro lado, en la Figura 5.24 b) también se observa que a partir de las
picaduras presentes en la superficie del acero también nuclean pequenas
fisuras paralelas a la direccién del esfuerzo de traccién uniaxial. Estas
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fisuras nuclean en la cara de las picaduras a 90° respecto de las trincheras,
es decir en zonas donde se espera que las tensiones de tracciéon sean bajas o
practicamente nulas (Figura 5.33 a). Un razonamiento similar al utilizado
anteriormente puede utilizarse para explicar este efecto, en donde los
elementos de volumen préximos al defecto se encuentran sometidos a un
gradiente de tensiones longitudinales produciendo su alargamiento y que a
su vez se contraen de acuerdo al moédulo de Poisson en la direccion
transversal. Proximo al defecto, se verifica una distribucion no homogénea
de tensiones longitudinales que produce una respuesta en la direccién
transversal para mantener la cohesién del sélido. Este campo de tensiones
permite la nucleacién de fisuras en las zonas de concentraciéon de tensiones
y la propagacion de las mismas hasta alcanzar la superficie libre del defecto.

5.5.2.2. Transicion de trincheras a fisuras

Como se menciond, la relaciéon de ductilidad no permitié distinguir con
claridad los procesos de formacién de trincheras de los de nucleaciéon y
propagacion de fisuras a partir de las mismas. Tampoco se pudo establecer
una diferenciaciéon en base de la ductilidad, medida como RA, para el
comportamiento de los aceros con 0% (sin indicaciones secundarias
asociadas) y 5% (con trincheras y fisuras). Sin embargo, la caracterizaciéon
de las secciones transversales resulté mas sensible al fenémeno de
formacion y/o crecimiento de fisuras a partir de trincheras superficiales.

A partir de la caracterizacion de las dimensiones de las indicaciones
obtenidas en la seccion transversal de los aceros con niquel se comparo6 el
ancho de las trincheras superficiales con las obtenidas por Yamane en
aceros con hasta 2,18% Ni en una soluciéon 0,5% HAc con 100 ppm H2S. Se
observd que estas poseian un ancho aproximado correspondiente a la mitad
de las obtenidas en este trabajo en una solucion NACE A con 103 M de
S2032-,14 Cabe destacar que las profundidades de las trincheras superficiales
medidas en este trabajo coincidieron satisfactoriamente con las reportadas
por Yamane et al. para los aceros con 0,5% y 1% Ni.14 De este modo, el factor
de forma (d/a) varié en un factor de 2 entre los resultados de este trabajo y
los reportados por Yamane, pero en ambos se verificOo una tendencia
creciente de dicho parametro con el contenido de niquel en los aceros en
ambos medios a OCP. Adicionalmente, Yamane reporta que a una
concentracion de 3000 ppm H2S las indicaciones encontradas en los aceros
con niquel disminuyen en profundidad pero presentan la misma tendencia
creciente para el factor de forma.l4 Este parametro se puede interpretar
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como una medida de qué tan agudas (sharpness) fueron las indicaciones, por
lo que un mayor valor de d/a representa trincheras con caras mas afiladas o
bien, fisuras.!4 De acuerdo al aspecto de las secciones transversales y a los
valores de d/a obtenidos y reportados en la literatura se podria sugerir que a
medida que aumenta el contenido de niquel es posible la transiciéon de
trinchera a fisura en los aceros expuestos a medios con HaS, especialmente,
si la concentraciéon de esta especie es baja o se encuentra a presiones
parciales entre 0,56 kPa a 3,04 kPa (Figura 5.18). Este resultado también se
encuentra en acuerdo con lo reportado por Craig, luego de observar una
transicion de trincheras a fisuras entre aceros AISI 4140 templados y
revenidos con un contenido de niquel de 2% y 4% ensayados bajo carga
constante a 80% YS a OCP en una soluciéon NACE A TM 0177 saturada con
Hs2S a una presion parcial de 101 kPa.5 Sin embargo, las dimensiones de las
indicaciones reportadas por Craig no fueron cuantificadas.?

Cabe destacar que aun para contenidos de niquel menores a 1%, ocurre
nucleacién y crecimiento de trincheras superficiales, que eventualmente, en
funciéon del nivel de tensiones y el tiempo de exposiciéon, también podrian
evolucionar a fisuras. Por lo tanto, establecer un limite maximo en el
contenido de niquel a partir de ensayos acelerados de laboratorio podria
tener un alcance acotado a nivel practico.

5.5.2.3. Mecanismos propuestos

Yamane et al. proponen que en medios con H2S ocurre un mecanismo de
falla en el que la nucleacion de los defectos superficiales ocurre por
“corrosion por camino preferencial (o activo)” (APC, active path corrosion)
mientras que en el fondo de los mismos nuclean fisuras que propagan por un
proceso de fragilizaciéon de hidrégeno, tal como se indica en el esquema de la
Figura 5.34.14 El fundamento de este mecanismo consiste en la morfologia
de las indicaciones secundarias observadas en funcién del contenido de
niquel y en que mediante ensayos de fractotenacidad segun el Método D los
autores concluyeron que el niquel no poseia un efecto notable en la
propagaciéon de las fisuras. De acuerdo al mecanismo propuesto por Yamane,
el niquel tendria un rol preferencial en la primera etapa, de disolucién
anoddica, con influencia secundaria en la etapa de propagaciéon de fisuras.
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i. Corrosion por camino preferencial

Efecto de la deformacion

En el Capitulo 3 del presente trabajo se determind, mediante curvas de
polarizacién potenciodinamicas en probetas sin cargas mecanicas aplicadas,
que la cinética anddica disminuyé con el contenido de niquel y a su vez,
increment6 la de las reacciones catddicas en estos aceros. A partir de la
observacion de las probetas expuestas durante 72 horas a OCP se verifico
una reduccién de la velocidad de corrosion a nivel generalizado y también se
observo que un aumento en el nivel de niquel favoreci6 la generaciéon de una
capa de sulfuros de hierro y niquel cada vez mas compacta y mejor adherida
a la superficie junto a la apariciéon de picaduras en los aceros. De acuerdo a
Parkins, la deformaciéon sufrida por el metal puede dar lugar a la ruptura de
dicha capa dejando algunas zonas de la superficie metalica en estado activo,
como por ejemplo los escalones de metal desnudo que emergen por el
deslizamiento de los planos de la estructura ferritica BCC durante la
deformaciéon plastica, y que se encuentran en contacto directo con la
solucién, resultando en un camino preferencial (o activo) de corrosion
asistido por deformacién.3® La ocurrencia de este fendmeno resulta en una
disolucién localizada del escalén metalico expuesto, seguida por la posterior
formacion de una grieta y su crecimiento en profundidad y ancho como
resultado del ciclo de deformacién plastica y restitucién constante de la capa
protectora, tal como se observa en la Figura 5.35.33.3940 Inclusive, las
paredes de las grietas pueden ser protegidas cuando la cinética de formacién
de la capa protectora es lo suficientemente alta dejando la punta de la
misma activa dando lugar a fisuracién.3® En estos casos, la fisuracion se
encuentra controlada por la velocidad de formaciéon de la capa protectora
pero para que el proceso se inicie se requieren de tensiones cuyo nivel sea
suficiente para producir la rotura de dicha capa.39

De este modo se podria explicar la presencia de trincheras superficiales en
los aceros con bajo contenido de niquel (0,5% y 1% Ni) dado que requirieron
mayor tiempo para que la capa recubra la totalidad de la superficie
expuesta, lo que podria haber dado lugar a un frente de avance de trinchera
mas redondeado capaz de frenar el avance de una fisura debido al menor
factor de concentracion de tensiones en un fondo de trinchera redondeado en
contraste con una geometria mas puntiaguda. Adicionalmente, este retardo
en la cinética de formacién de capa de sulfuros en los aceros con bajo
contenido de niquel pudo haber favorecido, en algunos casos, la coalescencia
entre trincheras adyacentes. Basandose en esta explicacién, los aceros con
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3% y 5% Ni presentaron una mayor cinética de formaciéon de la capa
protectora, lo que pudo haber no sélo disminuido la densidad de trincheras
formadas en la zona calibrada sino también permitido la proteccién de las
caras interiores de las trincheras superficiales inicialmente formadas pero
no asi la punta de las mismas a medida que aumentaba la tensiéon durante
el ensayo y en el fondo de las mismas, favoreciendo la formacién de fisuras
agudas y que en vez de coalescer entre ellas, pudieron propagarse y en
algunos casos, también ramificarse.

Solucion
de H,S

Fragilizacion
por Fragilizacion
Hidrégeno por

Hidrégeno

Acero falla

contenido de niquel 5%Ni

Figura 5.34. Esquema del mecanismo de nucleacién por APC y
propagacion por fragilizaciéon por hidrégeno propuesto por Yamane.14
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Figura 5.35. Esquema secuencial de la nucleacién de una trinchera y su
posterior crecimiento por disolucién anddica asistida por deformacién
durante el régimen elastico luego de la rotura de la capa y la formacién de
un pit, o debido a la creacién de un escalén de deslizamiento en el régimen
de deformacién plastica. Se incluyen ambos régimenes en el mismo grafico
por practicidad.
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ii. Fisuracion por fragilizaciéon por hidrogeno

Aunque en la seccion anterior se pretende explicar la transiciéon de
trincheras a fisuras con el aumento del contenido de niquel en los aceros, no
alcanza para racionalizar la presencia de caracteristicas intergranulares en
las superficies de fractura obtenidas luego de los ensayos de SSRT a OCP.
En base de esto, dado que el pH en la punta de las trincheras puede ser mas
bajo que el de la solucién con HaS por la reaccion de hidrélisis de las especies
metalicas y el consecuente aumento de la concentraciéon de protones, no sélo
podria ocurrir la propagacion de trincheras debido a disolucién localizada
del material, sino que se favorecen las reacciones de reduccion de H* a
hidrégeno adsorbido en la superficie del metal activo como asi también la
absorcion del mismo frente a la recombinacién a Hz debido a que el HaS
actia como un veneno de dicha reaccién.3? Adicionalmente, el hidrégeno
absorbido en la etapa de preacondicionamiento puede difundir desde el seno
del material metalico hacia la punta de las trincheras y acumularse alli por
tratarse de zonas que poseen un estado triaxial de tensiones. A continuaciéon
se discute el efecto del potencial en la fisuracién observada en la punta de
las trincheras superficiales.

Efecto del potencial

En los aceros con niquel estudiados en esta tesis, se considera que el fondo
de las trincheras superficiales se encuentra en estado activo debido a los
procesos de deformacion plastica que ocurren en la punta de las mismas, por
lo que alli podria aumentar la cinética anddica respecto de la superficie de
las paredes de las trincheras que se encuentra recubierta por la capa de
sulfuros. Las paredes laterales de las trincheras pueden actuar como
catodos donde se lleva a cabo la reaccion de reduccion del proton, al igual
que la superficie de la probeta recubierta por la capa de sulfuros.

El aumento de la cinética anddica en la punta de las trincheras también
conlleva por un lado, a la migracién de aniones (Cl~, HS™ y S?7) desde el seno
de la solucion hacia la punta de la fisura para mantener la
electroneutralidad del sistema a nivel local, y por otro lado, a la ocurrencia
de las reacciones de hidroélisis de los cationes metalicos dando lugar a un
aumento de la acidez a nivel local, como se observa en la Ecuacion 5.8 para
el caso del hierro. Este proceso, al igual que lo que ocurre en la punta de una
picadura, es de naturaleza autocatalitica.4! Debe tenerse en cuenta que en
un medio acido con especies de azufre, las capas que se forman sobre la
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superficie metalica se componen preferencialmente de sulfuros de Fe y Ni
que son mas insolubles a bajos pH, de acuerdo a lo desarrollado en el
Capitulo 3 de la presente tesis.

Fe?* + 2H,0 -» Fe(OH), + 2H* (Ecuacion 5.8)

La formacion de estas celdas ocluidas en la punta de una trinchera da lugar
a una disminucién de potencial, por caida 6hmica, respecto del OCP general
medido en la superficie. A estos potenciales mas bajos es posible la
ocurrencia de la reducciéon del hidréogeno y la posterior absorciéon hacia el
interior del acero en presencia de H2S, que junto al hidrégeno ya
incorporado en el material pudo difundir hacia la punta de la trinchera, que
se encuentra bajo un estado triaxial de tensiones, pudiendo asistir asi al
proceso de fisuracion asistida por hidrégeno. A su vez, un mayor contenido
de niquel promueve la cinética de las reacciones catdédicas a potenciales
cercanos al OCP, aun en presencia de la capa de sulfuros, como se demostro
en el Capitulo 3 de esta tesis. Esta explicacion satisface la presencia de
fisuras intergranulares observada en los aceros con 5% Ni como se observa
en el esquema de la Figura 5.36. Otros autores simularon este modelo para
niquel puro y obtuvieron un ajuste satisfactorio mediante ensayos
experimentales.2

El efecto del potencial en la fisuracion bajo tensiéon también fue reportado
por Hehemann como un corrimiento del OCP hacia valores mas negativos en
aceros inoxidables ferriticos (26% Cr), que presentan una proteccién por la
formaciéon de una pelicula pasiva de 6xido de cromo, en soluciones con
cloruros a 140°C al aumentar las tensiones de traccion desde 50% al 90% de
la tensiéon de fluencia.43 Adicionalmente, este autor propuso la existencia de
un potencial de proteccion, Eprot, equivalente a un potencial minimo para la
iniciaciéon de la fisuracién por debajo del cual la superficie expuesta de la
probeta se deberia repasivar completamente inhibiendo la ocurrencia de
celdas ocluidas que conllevan a la formacion de trincheras en el acero
inoxidable que pueden crecer en profundidad si son asistidas por
deformacién plastica.43 Sin embargo a tensiones por encima de 75% de la
tension de fluencia, el descenso de potencial observado como efecto de las
tensiones no necesariamente representa el que ocurre en el fondo de las
trincheras debido a que resulta mas dificil mantener pasivada la superficie
de sus paredes, por lo que el potencial alli disminuye lo suficiente como para
permitir la reduccidon de hidrégeno y la posterior absorciéon hacia el interior
de la superficie metalica, atin si la muestra se encuentra polarizada a
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potenciales muy por encima de los valores de potencial reversible para la
reacciéon de evolucion de hidrégeno.43 A su vez, este autor reporté que los
aceros inoxidables ferriticos también poseen un potencial critico de
propagaciéon de fisuras, que es mas catddico respecto al potencial de
iniciacion, por debajo del cual no crecen las fisuras y que demuestra que este
proceso se encuentra asistido por hidrégeno.43

—

Trinchera
Disolucién anddica
(d

trmchera)

Zona Activa

Fisura
Fragilizacidn por
Hidrogeno
(dfisura)

Referencias:
Fe,S, + Ni;S,

Acero

Zona plastificada

5.36. Esquema de la punta de una trinchera en la que nuclea y propaga una
fisura asistida por hidrégeno.

Por otro lado, Hehemann observd que si se polarizaba un acero inoxidable
austenitico levemente por debajo del potencial Eprot, €l mismo no presentaba
propagacién de fisuras debido a que aumentaba el pH a nivel local en la
punta de las mismas.43 Sin embargo, para los aceros ferriticos, el
crecimiento de las fisuras nucleadas a OCP continu6 aun luego de polarizar
cerca de -200 mV vs. OCP.43 En linea con el modelo propuesto anteriormente
en esta seccion, este autor establece que la iniciacién de las fisuras se debe a
la formaciéon de una celda de corrosion ocluida cuya propagacién ocurre por
la absorcion y difusiéon de hidréogeno, previamente reducido desde el protéon y
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adsorbido en el metal, y la posterior activacion de mecanismos de
fragilizacion asociados en zonas de alta concentracion de tensiones como las
puntas de las trincheras.43

Una confirmaciéon del mecanismo de propagacién de fisuras propuesto en
esta tesis consiste en la similitud de los patrones de fisuracion intergranular
con presencia de microcavidades encontrados en las superficies de fractura
del acero con 5% Ni ensayados a OCP en comparaciéon con las caracteristicas
obtenidas a potenciales catédicos para esa misma muestra (Figura 5.37).

Figura 5.37. Superficies de fractura del acero con 5% Ni ensayado por
SSRT a a) OCP y b) -200 mVEgcs vs. OCP.

5.5.3. Ensayos de SSRT a potenciales anédicos

A partir de las curvas tension-deformacion obtenidas de los ensayos de
SSRT realizados bajo polarizacion anddica potenciostatica se observd una
"recuperaciéon" de la ductilidad a nivel generalizado respecto de los
realizados a OCP. Esto se encontr6 en acuerdo con lo determinado por
Poulson y Parkins para aceros de baja aleacién con hasta 6% Ni.44
Adicionalmente se observé que el grado de fragilizacion para el acero al
carbono sin niquel y el de mayor contenido de niquel fue similar. Sin
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embargo, el acero sin niquel evaluado a potenciales anddicos al igual que a
OCP, unicamente evidencié corrosiéon uniforme a lo largo de su zona
calibrada. Cabe destacar que el acero sin niquel present6 el maximo valor de
carga eléctrica circulada en la zona calibrada, aunque esto pudo deberse a
que fue la muestra cuyo ensayo de SSRT tuvo la mayor duraciéon previo a la
falla (65 horas) (Figura 5.9). Por el contrario, todos los aceros con niquel
presentaron trincheras superficiales cuya profundidad y ancho
disminuyeron con el contenido de dicho aleante.

Por un lado, cabe senalar que no se encontraron morfologias
correspondientes con fisuras agudas o ramificadas a los potenciales anddicos
ensayados. Esto también se verifico mediante el analisis del factor de forma
obtenido para potenciales anddicos, para el que se alcanzo6 un limite superior
a partir de un contenido de niquel mayor a 1% Ni. Las trincheras formadas
bajo potenciales anddicos presentaron profundidades mayores a 100 pm en
todos los casos cuyo ancho alcanzé valores cercanos a la mitad de los
medidos para la profundidad. Adicionalmente se observa a partir de la
Figura 5.32 que todos los aceros con Ni se encontraron saturados de
trincheras superficiales en su zona calibrada. Por otro lado, no se encontré
una correlacion entre la extension del ataque por trincheras superficiales y
la carga eléctrica circulada. Por ejemplo, para el acero 5% Ni se esperarian
menores valores de carga circulada en funcién de que presenté la misma
densidad de trincheras (por mm evaluado) que el acero con 1% Ni y que su
profundidad y ancho promedio fueron del 60% y 81% respecto de esta
muestra, correspondiente. A pesar de haber obtenido un buen ajuste entre la
pérdida de espesor por corrosion calculado con la Ecuaciéon 5.7 y la medida
en la cabeza de la probeta, que no sufri6 deformacion plastica, entre la zona
expuesta a la solucién y la recubierta con la pintura epoxi, este tema
corresponde a un punto sin resolver en esta tesis debido a que la carga
eléctrica circulada en la probeta con 5% Ni fue de 708 C para un tiempo de
falla de 42,6 horas, mientras que en la de 1% Ni, se obtuvo un valor de 461
C luego de 34 horas hasta la falla. Al considerar el mismo tiempo de falla
para ambas muestras (34 horas), esta diferencia en la carga circulada
persistidé obteniéndose 586 C para el acero con 5% Ni y 438 C para el que
tenia 1% Ni.

La presencia de trincheras superficiales podria vincularse a la forma de la
curva de densidad de corriente medida durante los ensayos de SSRT a partir
del cambio de la pendiente de la misma, pero no se encontr6 una correlaciéon
entre el inicio de ataque y dicho cambio de pendiente, como asi tampoco con
la morfologia de las trincheras y la carga eléctrica circulada por la probeta a
potenciales anddicos. Por un lado, se observé que la densidad de corriente
medida para el acero sin niquel aument6 con el nivel de tensiones alcanzado
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durante el ensayo sostenidamente sin presentar cambios abruptos desde
valores entre 1,5 mA/cm? y 2,0 mA/cm2. Por otro lado, las muestras con
niquel presentaron un aumento de la pendiente de dicha curva a partir de
tensiones de alrededor de % a % de la tensién de fluencia seguido por un
crecimiento lineal y sostenido de dicho parametro de hasta 1,0 y 2,0 mA/cm2,
que manifestd la ocurrencia de un proceso de disolucion anddica adicional al
de corrosion generalizada. Una excepcién a este comportamiento fue la
muestra con 5%Ni, que previo a alcanzar la fluencia mostré un leve cambio
de pendiente que se atenud durante el régimen plastico del ensayo sin
evidenciar cambios significativos en la densidad de corriente medida.

5.5.3.1. Mecanismos propuestos

Una explicacién posible al aumento de pendiente de la curva de la densidad
de corriente en los aceros que evidenciaron trincheras superficiales podria
racionalizarse a partir del mecanismo de disolucién anddica por escalones de
deslizamiento, como se mencioné en el apartado 1 de la seccion 5.5.2.3. Este
mecanismo contempla que la ruptura de la capa protectora se produce por el
arribo de un escaléon de metal desnudo como resultado del deslizamiento
durante la deformacién plastica que a su vez da lugar a un transitorio de
disolucion del metal.40 La duracién de dicho transitorio se encuentra
relacionada con la nucleacién y capacidad de propagacién de una fisura de
corrosion bajo tension, o trinchera superficial en este caso (Figura 5.38). Por
un lado, si el transitorio de disolucién es pequeno porque la capa protectora
puede volver a formarse con facilidad, la propagaciéon de fisuras o
crecimiento de trincheras se ve impedida. Por el otro lado, cuando la capa
protectora demora en formarse da lugar a transitorios mas largos que
permiten el crecimiento de las indicaciones, favoreciendo que la punta de los
defectos adquiera una forma redondeada, o que promueven la corrosién
uniforme en toda la superficie. En este caso, una velocidad de repasivacion
muy lenta podria dar lugar a la disoluciéon generalizada de la superficie,
mientras que velocidades intermedias se asociarian con la formaciéon de
fisuras de acuerdo al “criterio de disolucién lateral restringida” propuesto
por Staehle y Latanision.4© Sin embargo, el avance de la trinchera
dependera del proceso que la gobierne y de la duracién de los transitorios.40
Es decir, si el transitorio esta controlado por un proceso de disolucién
anoddica, sera mas favorable el crecimiento de una picadura que transforme
a una trinchera o a una fisura. La transicion de picado a trinchera o
fisuracién, podria ocurrir cuando el avance por disolucién anddica ocurre a
lo largo de distancias muy cortas hasta que ocurre un evento de
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agrietamiento de la capa protectora que posibilita la propagacion de la
misma.

Por lo tanto, el aumento de densidad de corriente observado a partir de la
tension de fluencia, podria asociarse a un aumento en la disolucion anddica
correspondiente a las trincheras superficiales asistida por la deformacién
plastica. Algunos autores verificaron un leve aumento de la penetraciéon de
las trincheras superficiales con el nivel de deformacién plastica cuando se
aumentaba la carga desde 90% a 120% respecto de la tension de fluencia en
ensayos de flexion en cuatro puntos.18

Reaction Current,: lamps)

Figura 5.38. Esquematizacion de la evoluciéon temporal de la corriente
durante mecanismo de disolucion anddica por escalén de deslizamiento a
una velocidad de repasivacién i) alta, ii) intermedia y iii) baja.40

Sin embargo, en las Figuras 5.25 se observa que la presencia de trincheras
superficiales en la cabeza de la probeta la cual estuvo sometida a tensiones
por debajo de la de fluencia durante todo el ensayo de SSRT. Por lo tanto, en
el sistema estudiado se verifica la nucleacion de trincheras a tensiones
correspondientes al régimen elastico, las cuales podrian ser lo
suficientemente altas para agrietar la capa de sulfuros y de esa forma, dejar
expuesta superficie de metal desnudo a nivel localizado sin que se requiera
la formacién de un escaléon por deslizamiento. En este caso, por ejemplo,
podrian nuclearse picaduras que transformen a trincheras debido a la
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concentraciéon de tensiones en el fondo de las mismas de acuerdo a lo
descripto en 5.5.2.1.

A continuacién se hara una breve descripcion de todos los efectos observados
y una posible explicaciéon en funcién del mecanismo propuesto.

5.5.3.2. Efecto del niquel

Los resultados obtenidos a potenciales anddicos y a OCP demuestran que la
adici6on de niquel a los aceros de baja aleacidén, inclusive en un contenido
inferior a 1% Ni de acuerdo al limite establecido por la norma ISO 15156,
promueve la formacion de trincheras por disoluciéon anddica asistida por
deformaciéon plastica. Considerando que la microestructura y que las
propiedades mecanicas de los aceros ensayados fueron similares
independientemente del contenido de niquel, el llamado “efecto del niquel”
puede asociarse por un lado al tipo de capa protectora y su cinética de
formacién sobre la superficie metalica en medios que contienen HaS, y por el
otro lado, al efecto que puede producir dicho aleante en los mecanismos de
deformacion plastica.

Otros autores también reportan trincheras y/o fisuras secundarias en aceros
al carbono y de baja aleaciéon sin niquel luego de analizar la resistencia al
SSC mediante ensayos como los indicados en la Tabla 5.1 en medios
agrios.>6.1218 Debe tenerse en cuenta que la comparacién de resultados que
se indica a continuacién debe considerar que la severidad del medio también
puede afectar la resistencia observada al SSC, como asi también la
formacién de trincheras. Por ejemplo, Yoshino no verifica la presencia de
trincheras en los aceros con o sin niquel en soluciones con 5% NaCl sin
acidificar a un pH cercano a 5.6 Sin embargo, para niveles de pH mayor a 5,
tanto Snape como Treseder verifican una disminucién de la susceptibilidad
al SSC de los aceros con y sin niquel.4546 En funcién de estos hallazgos, y en
particular para la misma severidad del medio utilizada, se podria sugerir
que la ausencia de trincheras en el acero sin niquel analizado en este
trabajo se debi6 a las caracteristicas de la capa de sulfuros descripta en el
Capitulo 3, la cual no sélo se form6 mas lentamente que para los aceros con
niquel sino que también presenté menor adhesion, por lo que no es esperable
que posea un caracter protector de la superficie metalica.

La baja protectividad de la capa del acero sin niquel se evidenci6 a partir de
que el mismo presentd la maxima carga eléctrica circulada y un patrén de
corrosion generalizada tanto a OCP como a potenciales anddicos promovido
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posiblemente por la baja velocidad de repasivacion de dicha capa. En el
Capitulo 3 se observo que el incremento de niquel en los aceros dio lugar a
una reducciéon de la cinética de las reacciones anddicas y a un aumento en la
de las catoddicas, y que para cupones libres de tensiones expuestos a la
soluciéon de ensayo durante 72 horas, los aceros con niquel presentaron
picaduras en la superficie mientras que el acero al carbono se corroyd
uniformemente. Yoshino sugiere que este comportamiento se encuentra
relacionado a que la presencia de niquel favorece la formaciéon de una capa
de sulfuros mas protectora capaz de promover la corrosién localizada.®¢ Este
comportamiento puede evidenciarse en la curva de polarizaciéon
potenciostatica a +50 mVgcs vs. OCP del acero con 5% Ni (Figura 5.9) cuya
densidad de corriente descendi6 levemente durante las primeras 5 a 10
horas del ensayo y hacia el final del mismo. Esto podria asociarse a que el
niquel promueve la formaciéon de una capa protectora que aun a potenciales
mas nobles que el OCP actu6é como una “barrera” frente a los procesos de
disoluciéon anoddica que puede reformarse mas rapidamente en caso de
ruptura. Por el contrario, el acero sin niquel presenté una densidad de
corriente que crecié mondétonamente hasta 2 mA/cm? durante las primeras
horas del ensayo de SSRT, lo que podria asociarse a un proceso de disolucién
anodica generalizada que ocurre a una mayor velocidad que la observada
para los otros aceros, correspondiente al modo III de la Figura 5.38.
Adicionalmente, la menor pérdida de ductilidad sufrida por el acero sin
niquel a OCP y a potenciales anddicos puede racionalizarse en funciéon de la
ausencia de trincheras que pudieron causar concentraciéon de tensiones y
conllevar a una falla prematura como en el caso de los aceros con niquel.

Cabe destacar que la ausencia de trincheras superficiales en el acero sin
niquel pone de manifiesto que lo observado a OCP y a potenciales anddicos
no corresponde a un artificio de los ensayos relacionado a detalles sobre la
preparacién de la muestra sino a una respuesta del material en este medio.
Si bien algunos autores reportan que la presencia de trincheras en los aceros
podria relacionarse con la presencia de defectos originados luego de la
preparaciéon superficial de las probetas, en especial, marcas por deformacién
plastica dejadas luego de los procesos de desbaste mecanico con papel de
S1C,20 en los aceros evaluados en este trabajo, se utilizaron probetas pulidas
mecanicamente con una rugosidad superficial media inferior a 0,25 um y se
controlé que no contuvieran marcas ni entallas por el uso del papel abrasivo
utilizado.2> El efecto de la preparacion superficial de las probetas en la
resistencia al SSC de un acero C110 (1Cr-0,8Mo) fue evaluada por Smanio
bajo carga constante a 90%YS a OCP en una soluciéon tampén con 50 mg/l
NaCl y 4 mg/l NaAc (acetato de sodio) burbujeada con H2S a 1 bar (pH
3,5).20 Entre una muestra pulida electroquimicamente y una desbastada
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mecanicamente con una rugosidad final de 0,81 um, la autora observé que la
primera no presentaba fisuras a lo largo de todo el ensayo (exposicién
durante 800 horas) mientras que la segunda present6 indicios de fallas a
partir de los dos dias y medio de exposicion a la solucién.20 El analisis de la
seccion calibrada realizado por Smanio evidencia la presencia de fisuras
secundarias y bajo MEB se aprecia una superficie de fractura con
microhoyuelos en su centro y zonas planas con fractura transgranular con
forma semieliptica originada en los bordes de las probetas, como las
observadas en las superficies de fractura de esta tesis que contenian
trincheras superficiales. Aunque Smanio observé una fuerte dependencia de
la deformaciéon en frio debido al tipo de preparacion superficial en la
susceptibilidad al SSC, debe tenerse en cuenta que durante los procesos de
pulido electroquimico se podria favorecer el ingreso de hidrégeno al metal
que suele requerir un desgasado previo a realizar los ensayos. Si bien una
superficie irregular de las muestras puede asociarse a la formaciéon de
trincheras, en esta tesis fue posible desestimar un efecto adicional debido a
la adecuada preparacién superficial de las probetas de SSRT, controlada y
reproducible para todos los contenidos de niquel.

El efecto del niquel como iniciador de la corrosiéon bajo tensiones (SCC)
también fue observado por Staehle y Latanision al anadir pequenas
cantidades de Ni a un acero con cromo y lo denominaron como
“enriquecimiento de niquel”.40 Por un lado, estos autores sostienen que para
bajos contenidos, el niquel promueve la iniciacién de la fisuracién por
corrosion bajo tensiéon de los aceros pero a altos contenidos, no sélo la tasa
de disolucion anddica es mas moderada, sino que también la cinética de
repasivacion es mas alta por lo que se logra inhibir la fisuracion al alcanzar
un régimen de corrosion uniforme en el acero (modo I de la Figura 5.38). No
obstante, la iniciaciéon y propagacion de SCC también depende de la
naturaleza del proceso de formacién de la capa protectora, su integridad y la
duraciéon del transitorio de disolucion en funcién de la composiciéon del
acero.40 Por ejemplo, el efecto del cromo en los aceros estudiados por estos
investigadores sobre la pasividad a nivel general de los aceros y la cinética
de repasivacion es lo que permite reducir la susceptibilidad a la SCC
mediante su adicion como aleante, mientras que el niquel actia como un
estabilizante de la capa protectora en medios con cloruros.40

Por dltimo, el efecto del niquel en los mecanismos de deformaciéon plastica
por deslizamiento y/o por maclado sélo fue explorado mediante EBSD en el
Capitulo 4 aunque los resultados no fueron concluyentes. Sin embargo,
algunos autores reportan que el niquel favorece la deformacion plastica
debido a que promueve el deslizamiento cruzado en los aceros con estructura
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cristalina ferritica y alteran la morfologia de los arreglos de dislocaciones
respecto de un acero sin niquel.3¢

5.5.3.3. Efecto del potencial

Los ensayos realizados en los aceros con niquel permitieron confirmar que la
naturaleza de la formaciéon y crecimiento de trincheras superficiales fue
anddica, debido a que sbélo se observaron estos defectos a potenciales de
circuito abierto y a potenciales anddicos respecto de este, Figuras 5.17 y
5.18. De acuerdo a los resultados obtenidos en este trabajo, la polarizacién a
potenciales catddicos respecto del OCP suprimié la formacién de trincheras,
mientras que la polarizacién anddica intensificé la formacién y crecimiento
de trincheras como se observa en las secciones transversales de las probetas
de las Figuras 5.17 y 5.18. Estos hallazgos se encuentran en linea con los
reportados por otros autores.?6.10 Adicionalmente, para un mismo contenido
de niquel se encontr6 que tanto la pérdida de ductilidad obtenida a OCP y a
potenciales catédicos como RRA fue cercana al 80% respecto al medio de
control (Figura 5.31). Excepto para el acero con 3% Ni, la maxima pérdida
de ductilidad medida como RRA, se obtuvo bajo polarizaciéon catdédica. La
norma NACE TM 0198 de SSRT establece que una pérdida de ductilidad
mayor al 20% respecto del medio de control debe ser considerada
“sustancial”.?> Por lo tanto, frente a esta denominacién, a potenciales
anoddicos la pérdida de ductilidad medida como RRA fue cercana al 60% para
los aceros sin niquel y con 5% Ni, y de mas del 80% para el resto de las
composiciones, ubicandose en la categoria de sustancial de acuerdo a la
norma NACE TM 0198.

En particular, Mendibide et al. reportan que bajo potenciales anddicos, el
acero C-110 templado y revenido, ensayado bajo carga constante a 90% YS
(YS = 760 MPa), en una solucion NACE A saturada con H2S a +40 mV vs.
OCP presenté densidades de corriente que tendieron progresivamente a
niveles despreciables a lo largo de las 720 horas de ensayo desde valores
iniciales cercanos a 1 mA/cmZ2.10 Los autores sugieren que dicha disminucién
se debe a la formacién de un sulfuro de hierro pseudopasivante en la
superficie del acero C-110.10 A diferencia de lo obtenido en esta tesis en
soluciones simuladas con tiosulfato, la profundidad de las trincheras
obtenidas por estos autores disminuyoé respecto de las encontradas a OCP en
medios agrios con H2S. Sin embargo, a nivel morfolégico se verificd
consistencia con lo obtenido en este Capitulo, debido a que a potenciales
anoddicos las trincheras reportadas por esos autores tenian una relacion de
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aspecto d/a entre 1 y 2 y no evidenciaron fisuras nucleadas en el fondo de las
mismas.10

Por el contrario, para aceros con niquel hasta 5% Ni ensayados a SSRT bajo
polarizaciones galvanostaticas a +1,8 mA/cm? en soluciones con cloruros
saturadas con H2S, otros autores si reportan la presencia de fisuras en el
fondo de las trincheras superficiales (Figura 5.1 n).6 Sin embargo, para esas
condiciones los autores obtuvieron los mayores valores de ER (~31%) en
comparacion a los ensayos bajo polarizaciéon catddica (~9%) y a OCP
(~18%).¢ Una posible explicacion de la nucleacion y propagaciéon de fisuras a
potenciales anddicos podria deberse a que los efectos de la deformacion
plastica sumados al de concentraciéon de tensiones en el fondo de las
trincheras se ven mas acentuados en un ensayo de SSRT que en uno de
carga constante como el realizado por Mendibide!%, dado que en el primero
se alcanzan niveles de tensiones mas altos que podrian haber favorecido el
proceso de formacién y crecimiento de trincheras seguido por la fisuracién
asistida por hidrégeno ain a potenciales anddicos. Adicionalmente, de
acuerdo a lo observado por Mendibide se debe tener en cuenta que en medios
con H2S, la naturaleza del transitorio de disolucién anddica y tanto la
cinética de la formacion de la capa como su estructura pueden variar
respecto de las soluciones simuladas con tiosulfato.

5.5.3.4. Efecto del nivel de tensiones

En los aceros con niquel, la formaciéon de trincheras superficiales dependid
del nivel de tensiones al cual se encontr6é sometido el material. En la Figura
5.25 se observa que para potenciales anddicos, en la zona aledana a la
transicion de la zona calibrada a la cabeza de las probetas, correspondiente
a un anillo entre 0,9 y 1,1 mm de altura, no se observaron indicaciones
secundarias. Mientras que tanto en la zona calibrada como en la regiéon no
recubierta de la cabeza de la probeta si se verificé saturacion de trincheras
superficiales y formacién de trincheras incipientes, respectivamente. El
acero con 5% Ni fue una excepcién a estas observaciones, debido a que
Unicamente presenté trincheras superficiales en la zona calibrada de las
probetas ensayadas. Por otro lado, el acero sin niquel no presenté trincheras
en la zona calibrada como asi tampoco en la regiéon no recubierta de la
cabeza de la probeta.

Cabe destacar que la relacion de diametros entre la cabeza y la zona
calibrada fue de 1,66 (Figura 5.4), por lo que en la zona de mayor diametro
es de esperar menores valores de tensiones que en la zona de didmetro mas
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fino. Considerando la fuerza aplicada y la seccién de cada zona se obtuvieron
las tensiones correspondientes y en todos los casos, se observé que la cabeza
de la probeta experimentd valores inferiores a 40% de la tension de fluencia
durante todo el ensayo de SSRT. Es decir que las trincheras debieron de
nuclear durante el régimen de traccién a tensiones elasticas. Si bien esto se
encuentra en contraposiciéon con el modelo de disoluciéon anddica asistido por
deformacién plastica, podria ocurrir que las tensiones experimentadas por la
cabeza de la probeta sean suficientes para agrietar la capa de sulfuros y
permitir el transitorio de disolucion local por ejemplo, mediante la formacion
de picaduras en cuyo fondo pueden intensificarse las tensiones localmente
hasta alcanzar el triple de la tensiéon nominal38 (Figura 5.35). Inclusive a
bajas tensiones, la reconstitucién de capa podria verse favorecida frente a
tensiones mayores que rapidamente afectarian su integridad.

Mediante analisis por elementos finitos en los que se simuld el estado de
tensiones del material correspondiente al alcanzar la fluencia se verificé que
en la zona del anillo proximo a la transicién de la probeta, las tensiones
fueron practicamente despreciables (0 MPa de acuerdo al analisis de
tensiones normales y < 100 MPa considerando la tensiéon equivalente de Von
Mises). Esto se encuentra en linea con lo reportado en los ensayos realizados
en el Capitulo 3, para los que no se encontraron trincheras ni fisuras en las
probetas a OCP en ausencia de cargas. El andalisis de tensiones por
elementos finitos indic6 que en la zona de la cabeza de la probeta se
alcanzaron tensiones cercanas a 250 MPa durante la fluencia lo cual fue
consistente con lo calculado a partir de la seccidén resistente de las probetas
en dicha zona. Adicionalmente, del analisis de elementos finitos se obtuvo
que la transiciéon de diametros de las probetas actué como un concentrador
de tensiones, pero en la practica todas las probetas se fracturaron en la zona
media de la zona calibrada.

Los resultados anteriores indican que existié una tension umbral para la
formaciéon de trincheras, que en todos los casos fue menor a la de fluencia.
Asimismo, se pudo establecer una relacién entre el contenido de niquel en
los aceros y la tensiéon umbral para la formacién de trincheras, Otrench, COMO
se observa en la Figura 5.39. Para esto se superpusieron las macrografias de
la Figura 5.25 con el analisis de tensiones en la superficie de la probeta, se
midié la altura del anillo sin trincheras y luego se verificé a qué valor de
tension correspondia. Cabe destacar que para el acero con 3%Ni se considerd
una tension de fluencia de 630 MPa para obtener la proporcién respecto de
la misma indicada en el grafico, mientras que para los de 0,5 y 1%Ni se
considerd 612 MPa. En el caso del acero con 5% Ni s6lo fue posible indicar
que la tensiéon umbral fue superior a 250 MPa debido a que en la zona de la
cabeza de la probeta no se encontraron indicaciones.
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Figura 5.39. Tension umbral para la formaciéon de trincheras, Otrench, €n
funcién del contenido de Ni, la linea corresponde a una ayuda visual.

Los valores de tensién umbral para la formacién de trincheras, Otrench, fueron
menores que los de la tensién correspondiente al cambio de pendiente de la
curva de densidad de corriente potenciostatica. Mientras que para 0,5, 1 y
3% Ni los valores de Otrench se encontraron entre 150 y 190 MPa, los
correspondientes al cambio de pendiente fueron de 451, 360 y 501 MPa para
cada uno de esos aceros, respectivamente. Esta diferencia podria
representar el crecimiento de las trincheras y su coalescencia, como se
observa en la tercera columna de la Figura 5.18.

Debido a que los ensayos de esta tesis que permitieron evaluar la formacién
de trincheras en funcién del nivel de tensiones se realizaron uUnicamente
para potenciales anddicos, no se pudo realizar una comparacién consistente
con resultados de la literatura debido a que no s6lo no hay valores de
tensiones umbrales abundantes, sino que la mayoria de los ensayos fueron
realizados a OCP. Adicionalmente, como se mencioné al comienzo de este
capitulo, las trincheras superficiales reciben diferentes denominaciones y
muchas veces la informacion reportada es insuficiente. Payer vy
colaboradores encuentran un efecto similar al de la tensién umbral para la
formacién de trincheras para aceros templados y revenidos AISI 4130 (YS =
649 MPa) y AISI 4330 (YS = 752/718 MPa) luego de ensayos de traccion bajo
carga constante a tensiones desde 50% a 85% respecto de la YS expuestos a
una solucion NACE A saturada con HsS a OCP.1! Este autor reporta que
hasta una tensiéon umbral de 66%YS, el acero AISI 4130 no presentd
trincheras mientras que para ese nivel de tensiones respecto de su tensién
de fluencia, el acero AISI 4330 contenia fisuras nucleadas en las
trincheras.!! La tension Owench para el acero AISI 4330 se encontrd entre un
nivel de tensiones de 51%YS, para el que los autores no observaron
trincheras, y 56%YS, valor a partir del cual se apreciaron las mismas.!! Las
diferencias observadas en Ouench €ntre los valores obtenidos por Payer y los
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de este trabajo radican en el potencial utilizado y la severidad del medio de
los ensayos, como asi también en la composicidon quimica de los aceros
utilizados por ese autor (contenidos de C, Cr, Niy Mo).

5.5.4. Ensayos de SSRT a potenciales catoédicos

A pesar de no presentar trincheras superficiales debido a la supresion de los
procesos de disolucion anddica, bajo esta condicién e independientemente de
la presencia de niquel en los aceros, se obtuvo el mayor grado de
fragilizacion (RRA) en comparacion con el resto de las condiciones
electroquimicas utilizadas. A potenciales catédicos la muestra sin niquel
presenté una RRA respecto al aire de 16,9% en el medio con tiosulfato. Un
valor de RRA similar se obtuvo para la muestra con 3% Ni. El acero con
mayor nivel de niquel, como asi también los que contenian 0,5 y 1%
presentaron una RRA entre 10% y 12% respecto del material homodlogo
ensayado en aire. En ninglin caso se observé una disminucion en el valor de
tension de fluencia, inclusive las curvas tensién-deformacién respecto de las
obtenidas en aire presentan un leve corrimiento hacia mayores niveles de
tensiones lo que puede deberse a un aumento del endurecimiento por
soluciéon sélida como resultado del anclaje de las dislocaciones asistido por la
interacciéon del hidrégeno con el carbono en el nicleo de las mismas segin
Hirth.47 Si bien esto no se comprobé mediante otros ensayos, este
comportamiento sb6lo se observé a potenciales catédicos y también fue
reportado por otros autores en aceros ferritico-perliticos con la misma
composicion que los usados en este trabajo luego de ensayos de SSRT en
agua de mar artificial a -1,05 Vagagc1 y -2,00 Vagagct.4®

Una vez alcanzada la fluencia, al cabo de 24 horas de comenzado el ensayo
de SSRT, las muestras fallaron a tensiones menores pero cercanas a la de
traccion (ours) medida en el medio de control. El acero con 5% Ni fue el inico
que fall6 al menor tiempo luego de alcanzar la tensién de fluencia, aunque
presentd valores de pérdida de ductilidad similar a los aceros con 0,5y 1%
Ni. Por lo tanto, a potenciales catédicos se observa que incorporar tan solo
0,5% Ni a estos aceros, si bien corresponde a un contenido de niquel
permitido por la norma ISO 15156-2, podria resultar perjudicial en medios
que contienen HsS. Excepto para el acero que contenia 3% Ni, se observd
que el resto de las aleaciones evaluadas a potenciales catédicos presentaron
una pérdida de ductilidad entre el 38% y el 33% respecto del acero sin niquel
ensayado bajo esa condicion electroquimica. Cabe destacar que si bien el
acero sin niquel sufrié una pérdida de ductilidad sustancial a potenciales
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catddicos en el medio con tiosulfato, no es posible asegurar que una adicién
de niquel aun por debajo de lo establecido por la norma ISO 15156 asegure
un desempeno superior frente al SSC.

En particular la muestra con 3% Ni presentd el mejor comportamiento bajo
polarizaciéon a -200 mV vs. OCP respecto de los aceros con niquel debido a
que su RRA fue comparable con la del acero sin niquel. Esto pudo deberse a
que la densidad de corriente catddica, en valor absoluto, medida durante la
etapa inicial de carga de hidrogeno de esta muestra fue muy pequena, entre
1,4 mA/cm? y 0,075 mA/cm?2, en comparacién con la medida para los aceros
con menor contenido de niquel, los que presentaron densidades de corriente
entre 1,2 mA/cm? y 0,5 mA/cm? durante la etapa de precarga (Figura 5.11).
Esto podria indicar que las condiciones del medio para el acero con 3%Ni
fueron menos severas que para el resto de los aceros con niquel. Por este
motivo, resulta dificil establecer un limite del %Ni a partir del cual, si lo
hubiere, podria aumentar la susceptibilidad a la fisuracién bajo tensiéon en
medios agrios sumado a que las muestras con 0,5, 1 y 5% presentan el
maximo grado de fragilizaciéon. En especial, el acero con mayor contenido de
niquel presenté una densidad de corriente catdédica baja en comparacion con
los aceros de menor %Ni, debido a que la misma se encontr6 entre 1 mA/cm?2
al comienzo de la etapa de preacondicionamiento y 0,2 mA/cm?2 al momento
de iniciar el ensayo de SSRT. Noétese que las densidades de corriente
catddica se indicaron en valor absoluto.

Independientemente del contenido de niquel, se verific6é mediante la
inspeccion de los cortes transversales de las zonas calibradas que las fisuras
secundarias se encontraron cercanas a la fisura principal, es decir, en las
zonas de mayor deformacién plastica (y de endurecimiento localizado como
producto de la mayor deformacién plastica sufrida en la zona préxima a la
fisura principal previo a la falla). De acuerdo a la clasificacién establecida en
5.3.2 y en funcion de las dimensiones medidas de las indicaciones
secundarias presentes en los cortes transversales de las probetas ensayadas
a potenciales catddicos, estas corresponden a “microfisuras’. Las
microfisuras inspeccionadas no excedieron los 30 um de profundidad y su
ancho, independientemente del contenido de niquel del acero, fue tan solo de
un par de micrones. El acero con 5% Ni presenté la menor densidad de
indicaciones secundarias aunque estas fueron mas profundas que las del
resto de los aceros evaluados, lo que a su vez dio lugar a la maxima relacion
de aspecto d/a para estas indicaciones. En todos los casos se observéd que las
microfisuras nuclearon desde la superficie de las probetas expuesta a la
solucién con sulfuros y propagaron hacia el interior de la misma, dando
lugar a una superficie principal de fractura mixta con caracteristicas
intergranulares y transgranulares, seguida por una zona de desgarro ductil
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correspondiente a la desestabilizacion del proceso de propagaciéon subcritica
de la fisura.

No obstante, se observdo una leve predominancia de la fisuracién
intergranular a medida que aumenté el contenido de niquel en los aceros.
Yoshino reporta un aumento del caracter intergranular de la fisuracién de
aceros en medios agrios con el aumento del contenido de niquel en aceros
templados y revenidos de hasta 9% Ni luego de ensayos de fractotenacidad
segun el Método D.6 Este autor sugiere que si bien son los aceros con YS
mayor a 900 MPa los que demuestran una fractura netamente
intergranular, dicho comportamiento podria deberse a que por un lado, un
elevado contenido de niquel podria dar lugar a un mayor nivel de martensita
sin revenir como consecuencia de la segregacion del mismo, y por otro lado,
podria ocurrir la segregacion de impurezas hacia el borde de grano por la
fragilizacion del revenido (temper embrittlement).6 En el primer caso, las
placas duras de martensita sin revenir podrian restringir la deformacién en
el interior de los granos austeniticos previos y de esta forma intensificar el
endurecimiento por deformacion en el borde de grano.® En el segundo caso,
la presencia de impurezas en los bordes de granos disminuye la energia
necesaria para producir la separacion a lo largo de los mismos.¢ Sin
embargo, en los aceros de este trabajo la susceptibilidad a la fragilizacién
del revenido fue muy baja de acuerdo a los factores J (Watanabe) y X
(Bruscato) de los aceros estudiados y dado que los tratamientos térmicos se
disenaron especialmente para evitar la presencia de martensita sin revenir.
Otros autores sugieren que en aceros como los utilizados en esta tesis que
ademas poseen una tension de fluencia menor a 900 MPa, podria ser el
caracter del borde de grano respecto de su comportamiento frente al
atrapamiento de hidrégeno el factor responsable de que la fractura ocurra
preferencialmente de un modo intergranular o transgranular.6.49.50

En comparacion con aceros ferritico-perliticos con hasta 3% Ni con una
tension de fluencia entre 250 y 350 MPa y de la misma composiciéon base que
los usados en este trabajo, Husby et al. encuentran que el grado de
fragilizacion aumenta con el contenido de niquel luego de ensayos de SSRT
bajo polarizacién potenciostatica y galvanostatica en salmueras sin sulfuros
(3,56% NaCl) a un pH = 5,4.48 Sin embargo, al igual que en este trabajo, no
verifican una dependencia del modo de fractura fragil observado con el
contenido de niquel en los aceros a pesar de que los autores también
reportan la presencia de micro-hoyuelos caracteristicos de un modo de falla
ductil y de zonas con caracteristicas de clivaje transgranular.48 Ademas de
mayor densidad de fisuras secundarias nucleadas en la zona calibrada
comparadas con las halladas en este trabajo, Husby también detecta fisuras
internas en los aceros polarizados catédicamente.4® Sin embargo, las mismas
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son perpendiculares a la direccion de traccion y transgranulares, sumado a
que un 70% a 80% de ellas se encuentran nucleadas en la perlita o en la
interfase de esta con la ferrita proeutectoide.48

Mediante ensayos de fractotenacidad, diferentes autores concluyeron que
para un dado nivel de resistencia mecanica, el niquel no tiene un efecto
perjudicial significativo en la propagaciéon de las fisuras en medios
agrios.6:11,1314 Esto se verifica siempre que el tratamiento térmico de
revenido se realice por debajo de la temperatura critica Acl contemplando el
descenso de la misma con un aumento del contenido de niquel.

5.5.4.1. Influencia del hidrogeno en la deformacion plastica

La presencia de caracteristicas mixtas como las observadas en las Figuras
5.12, 5.15 y 5.16 en las superficies de fractura de las muestras ensayadas a
potenciales catddicos se puede explicar en funcién del modelo propuesto por
Beachem para aceros templados y revenidos. En este modelo se propone que
el hidréogeno puede asistir el movimiento y/o la generaciéon de
dislocaciones.’! Adicionalmente, en ¢él se demuestra que el grado de
plasticidad asociada a cada superficie de fractura depende del factor de
intensificaciéon de tensiones, K, y la concentracién de hidrégeno en la punta
de la fisura como se observa en la Figura 5.40.51

En un ensayo de tracciéon uniaxial de una probeta que contiene un defecto de
tamano caracteristico d y que se encuentra sometido a una carga aplicada
Oap, €l factor de intensificaciéon de tensiones maximo, en el plano donde
puede propagar una fisura a partir del defecto que a su vez es perpendicular
a la direccién de aplicacién de la tensiéon uniaxial, se obtiene segun la
Ecuacién 5.9:52

K = Y 04, Vrd (Ecuacion 5.9)

donde Y es una constante adimensional que depende de la geometria y de la
forma en que se aplica la carga sobre la probeta. En particular para un
defecto semieliptico superficial que posee dos dimensiones caracteristicas
(Figura 5.41), donde 2c¢ equivale al eje de mayor longitud y a al de menor, el
factor de intensificaciéon de tensiones para un modo de solicitacién uniaxial,
K;, puede expresarse como:>2
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K, = A aap\/% (Ecuacion 5.10)

donde A representa un factor de correcciéon de superficie y Q es un factor de
forma debido a la geometria del defecto.52

g kfc_(ﬂa% _____________________________
=
e K
N
L)
5 \
g \ \\ Kml\cado
g AN ‘
= \\ N
g NN
£ NoNao>
g NN ~
S - NG \ MvC
S Bajo riesgo de ~ ~
@ fisuracién N DN ~
w ~ ~ ~
0 ~ ~
0 Hig Hee  Huve

Hidrégeno disuelto en la punta de la fisura

Figura 5.40. Relacion entre el factor critico de intensificacién de tensiones
afectado por hidrégeno (Ku) afectado por hidréogeno con la concentracién de
hidrégeno disuelto en la punta de la fisura, mostrando los distintos modos
de fisuraciéon asistidos por hidrégeno. La flecha gris indica el camino de
Kaplicado ¥ concentraciéon de hidrégeno en la punta de una fisura crecientes
durante un ensayo de traccién uniaxial. Referencias: IG: intergranular, QC:
cuasiclivaje y MVC: coalescencia de microhoyuelos.

2c

Figura 5.41. Dimensiones de un defecto semieliptico superficial.52
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Durante un ensayo de SSRT como los realizados en este trabajo, Kaplicado
aumenta durante el mismo debido a que la tensiéon remota aumenta
monétonamente hasta alcanzar un valor maximo a la resistencia de
tracciéon, como asi también puede aumentar el tamano de un defecto
preexistente. A su vez, la concentracion de hidrogeno también aumenta en el
frente de avance del defecto debido a que el hidréogeno difunde
preferencialmente hacia esa zona debido a la mayor concentracion de
tensiones en la punta del defecto que generan un gradiente de tensiones
respecto de la tension remota en el material.?® La curva gris de la Figura
5.40 representa esta situaciéon. El modelo de Beachem explica que para
concentraciones de hidrégeno menores a Hic y a bajos niveles de tensiones
aplicadas para los que Kapiicado €8 bajo, el riesgo de que ocurra fisuracién es
practicamente despreciable.5! Asimismo, en ausencia de hidrégeno (H = 0),
se esperaria que una fisura presente en el material propague
inestablemente cuando el factor de intensificaciéon de tensiones alcance el
valor critico, K., verificandose una superficie de fractura con caracteristicas
intergranulares, transgranulares y microhoyuelos, dependiendo del acero.5!
En presencia de hidréogeno y a una H > Hic puede iniciarse una fisura de
tipo intergranular (IG), que requiere menor energia para propagar en
comparacion con los otros modos. A medida que dicha fisura va creciendo, se
verifica la transiciéon del modo de fractura a transgranular por cuasiclivaje
(CC) y finalmente a coalescencia de microhoyuelos (MVC) durante la
propagaciéon inestable de la misma.5! Esta transicién de caracteristicas de
fractura efectivamente fue observada en las superficies de las probetas
ensayadas por SSRT a potenciales catdodicos.

5.5.5. Severidad del medio

Un aspecto importante observado en este trabajo es que la adicién de 103 M
de S203% para simular una solucion NACE A con H2S asegura una buena
repetibilidad de los ensayos y posee la ventaja de que su manejo es inocuo y
puede utilizarse en un laboratorio de corrosion estandar. En comparacién
con los resultados reportados por otros autores en la seccion 5.1.1. en
diversas soluciones con H3S, se observa que el método de sustitucion
propuesto por Tsujikawa permite establecer un orden de mérito en aceros
que contengan el mismo tipo de microestructura y propiedades mecanicas
similares. En la Figura 5.42 se encuentra una comparacion del medio
utilizados por Yamane, Craig y el de este trabajo teniendo en cuenta la
presion parcial de HsS y el pH de la soluciéon reportado.>14 Para la
determinacién de la presién parcial de H2S a nivel local en la superficie del
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acero en la solucion NACE A con 103 M de S2032- se utilizé la reportada por
Kappes et al.54

Cabe senalar que el medio utilizado por Yamane no contenia NaCl.14 A
pesar de que la presencia de acido acético puede aumentar la severidad del
medio, representa una condicion realista para la simulacién de medios con
Hs2S que pueden contener otros acidos como CO2 y HCL.46 A su vez, algunos
autores sostienen que la adicion de cloruros puede aumentar la
susceptibilidad a la fisuracion debido a la promocién de corrosiéon y un
aumento del nivel de hidrégeno absorbido por los aceros, mientras que otros
como Poulson y Parkins sugieren que dicho ion podria inhibir los procesos
anddicos en aceros con niquel.17.4446 Sin embargo, Craig verificé la presencia
de grietas y la transicién de las mismas con el contenido de niquel a fisuras
en la solucién 0,5% de acido acético saturada con HaS con y sin adiciones de
NaCl.5 No obstante, Craig verifica que en presencia de NaCl en el medio, el
ataque es mas severo que el obtenido en ausencia de dicha especie.?

2
6_
Zona 0
5_
"
o
4
/7
_____ Al s
pH 2,7-3,2
0.56 kPa Yamane, 1986 Craig, 1990
3 [ pH 2,9 -3 kPa pH 2,7 -101,3 kPa
e °
L S S R | Y AR PR RS | LN S SR AR | L R PR A | LSRN S FR LR LA
107 10™ 10° 10’ 10° 10°
p H,S (kPa)

Figura 5.42. Severidad del medio utilizado por Yamane, Craig y en este
trabajo en funcién del pH y la presiéon parcial de HaS de acuerdo a la
clasificacién de la norma NACE MR0175/ISO 15156.5.14,23
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5.6. Conclusiones

Luego de ensayar aceros con niquel entre 0 y 5% mediante tracciéon a
velocidad de deformacién lenta a OCP, bajo polarizacién anddica y catddica,
utilizando una solucion NACE A en la que el burbujeo de HsaS se sustituyé
por adiciones de 103 M de S2032- para la que se asumid una presion parcial
de H2S de 0,56 kPa, es posible concluir que:

1.

A OCP se encontr6 que el principal efecto de la presencia y el
contenido de niquel en aceros templados y revenidos hasta una
resistencia de 620 MPa fue el de variar el tipo de morfologia de las
trincheras secundarias observadas en la secciéon calibrada, como asi
también las superficies de fractura. El acero sin niquel tnicamente
presenté una morfologia de ataque correspondiente a corrosion
generalizada mientras que a medida que el contenido de dicho
elemento aumenté en los aceros, se verificé la transicién de trincheras
superficiales de puntas redondeadas a fisuras agudas y ramificadas.

Se propone un mecanismo de fisuracion en el que la iniciacion se debe
a un fenémeno de corrosién preferencial por disolucion anddica (APC)
asistido por deformacién plastica y la propagacién ocurre por
fragilizacion por hidréogeno. En este trabajo se sugiere que el avance
de la fisura se encuentra controlado por la velocidad de formacién de
la capa de sulfuros de hierro y de niquel en presencia de deformacion
elastica y plastica. La presencia de estas capas de sulfuros pueden
conllevar a diferencias de potencial entre las paredes que se
encuentran protegidas por dichas capas y la punta activa de la
trinchera en la que puede ocurrir evolucién de hidrégeno por caida
6hmica.

A potenciales anédicos (50 mVEcs vs. OCP) se verificé la ausencia de
picaduras o trincheras en el acero sin niquel y se observaron
trincheras de puntas redondeadas y triangulares, que en ningin caso
presentaron fisuras nucleadas alli, y cuyo ancho y profundidad
disminuyd con el contenido de niquel.

Los ensayos realizados a potenciales anddicos permitieron verificar la
naturaleza anddica de la formacién de trincheras superficiales y su
dependencia con el nivel de tensiones aplicadas, a partir de la tension
umbral para su formacion Otrench.

A OCP y a potenciales anddicos el efecto del niquel en la formacién de
trincheras no se pudo apreciar con claridad a partir de la pérdida de
ductilidad. Sin embargo, la medicién de la evoluciéon temporal del
potencial a OCP y de densidad de corriente a potenciales anddicos,
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permitieron inferir indirectamente la ocurrencia de la formacién y
crecimiento de trincheras. A su vez, la utilizaciéon del factor de forma
resulté un buen indicador del proceso de fisuracion de los aceros.

. Mediante los ensayos de SSRT bajo polarizaciéon catdédica a -200
mVEgcs vs. OCP se suprimieron los fendmenos anddicos causantes de
las trincheras superficiales. Estos ensayos dieron lugar a un nivel de
fragilizacion comparable entre los aceros independiente del contenido
de niquel, inclusive cuando el contenido de niquel se encontrd por
debajo del limite del 1% Ni establecido por la norma ISO 15156-2. En
todos los casos, mediante el analisis metalografico de la zona
calibrada se determind la presencia de microfisuras cercanas a la
fisura principal. La inspecciéon de las superficies de fractura mostré
una dependencia del modo de fractura con el nivel del factor de
intensificacion de tensiones y la concentracién de hidrégeno en la
punta de la fisura.

. La utilizacién de tiosulfato de sodio como reemplazo del burbujeo de
HsS segun Tsujikawa y posteriormente revisado por Kappes, resultd
un método confiable y seguro. Ademas se obtuvo una buena
correlacion de los resultados con los reportados por otros autores en
soluciones saturadas con HzS.
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5.8. Apéndice

A continuaciéon se encuentran las curvas de SSRT realizadas por duplicado

para cada composiciéon de acero para cada condicion electroquimica.

5.8.1. SSRT a OCP
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5.8.2. SSRT bajo potenciales
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5.8.3. SSRT bajo potenciales catodicos
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Conclusiones

En este trabajo se evalud el efecto del Ni en la fisuracion bajo tensiéon en
medios agrios de aceros de baja aleacién que contenian 0, 0,5, 1, 3y 5% Niy
que fueron templados y revenidos por debajo de Acl para obtener una
microestructura final cercana a 100% de martensita revenida.

El problema se abordé mediante el estudio de:

1. El comportamiento electroquimico en ausencia de cargas aplicadas,

2. La cinética de transporte y atrapamiento de hidrégeno en la
microestructura, y

3. La resistencia a la fisuracion bajo tensién en medios agrios a OCP y a
potenciales mas catdédicos y anddicos respecto de él.

En la Figura 6.1 se observa un resumen grafico de la metodologia
experimental utilizada.

+ Ensayos de SSRT (Probetas 1)

Efecto de » OCP
las *  +50 MV vs. OCP

Tensiones « -200 mVggg vs. OCP

+ Caracterizacion de indicaciones secundarias
y superficies de fractura

Material de Partida y
Extraccion de Probetas

Capa de + Medicién de OCP (Probetas 2)
Sulfuro de Ensayos de Polarizacion Potenciodinamica

Fey Ni « Caracterizacion de la capa de sulfuros
MEDIO CON H,S SIMULADO: @
solucion A (NACE TM 0177) + ———
103 M Na,S,04 Composicién quimica:
0,16 %C-1,22 %Mn-
0,25 %Si:

+ 0,051, 3y5%Ni
Templado y Revenido,
« Ensayos de permeacion bajo carga gaseosa HRC = 22
(Devanathan-Stachurski) (Probetas 3)
« Anidlisis de resultados considerando la teoria
de “Baja fraccion de ocupacion de trampas y
Equilibrio Local” (Oriani, 1970)

Cinética,
Transporte y
Atrapamiento
de Hidrégeno

Figura 6.1. Resumen grafico de la metodologia experimental utilizada en
esta tesis.
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Luego de los ensayos electroquimicos en la solucion A (NACE TM 0177) en la
que el burbujeo de HaS se simul6 con adiciones de tiosulfato se concluyé que:

1. En ausencia de tensiones mecanicas la adicion de niquel en los aceros
disminuy¢ la cinética anddica y promovié la de las reacciones catodicas
a potenciales cercanos al OCP, dando lugar a un aumento del OCP en
la solucién de HaS simulada. Lo primero se atribuy6 a la formacién de
la capa de sulfuros metalicos formada sobre la superficie metalica y lo
segundo a que el niquel y sus sulfuros promueven la reaccién de
evolucion de hidrégeno.

2. En ausencia de tensiones mecanicas aplicadas e independientemente
del contenido de niquel y luego de 72 horas a OCP se verifico la
formacién de una capa de productos de corrosiéon formada sobre la
superficie expuesta de los aceros compuesta por FeS ctubico y pirrotita,
Fe@uxS. El aumento del contenido de niquel en los aceros favorecié la
formacién de una capa mas compacta y con mejor adherencia a la
superficie metalica. En la aleacién con mayor niquel también se verifico
la presencia de NisSo.

3. La superficie metalica cubierta por la capa mostré signos de corrosion
uniforme cuya intensidad disminuy6 con el contenido de niquel. Por
otro lado, los aceros con 3 y 5% p/p Ni revelaron indicaciones de
corrosion localizada. Por lo tanto, la capa formada podria tener cierto
caracter protector de la superficie metalica influenciado de acuerdo al
contenido de niquel en la aleacién.

4. En presencia de tensiones mecanicas aplicadas y a OCP en la soluciéon
con HsS simulada, el principal efecto de la presencia y el contenido de
niquel fue sobre el tipo de morfologia de las trincheras secundarias
observadas en la secciéon calibrada, considerando que la
microestructura de los aceros y sus propiedades mecanicas fueron
similares. El acero sin niquel present6 corrosién generalizada. En los
aceros con niquel, inclusive por debajo de 1% Ni, se formaron
trincheras superficiales cuya relaciéon de aspecto aumentdé con el
aumento del %Ni. Este comportamiento depende de maultiples
variables, como la severidad del medio, tiempo de exposicion y el nivel
de tensiones, pero no es posible establecer un umbral con el contenido
de niquel tal como lo determina la norma ISO 15156-2. Por lo tanto,
aumentar la resistencia a la formacion de trincheras seria fundamental
a la hora de desarrollar aceros que contengan niquel para servicio en
medios con sulfuros.
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5. A OCP se observo la formacion de trincheras con punta redondeada en
los aceros con 0,5 y 1% Ni a OCP, y la nucleacién y propagacion de
fisuras a partir de las trincheras en los aceros con 3 y 5% Ni. A
potenciales anddicos (+50 mVEgcs vs. OCP) se verificé la ausencia de
picaduras o trincheras en el acero sin niquel y se observaron trincheras
de puntas redondeadas y triangulares, que en ninglin caso presentaron
fisuras nucleadas alli, y cuyo ancho y profundidad disminuy6 con el
contenido de niquel. A potenciales catédicos no se observo la presencia
de trincheras sino de microfisuras. La evaluacién del efecto del
potencial en los aceros con Ni permitié atribuir la formacion de
trincheras a un proceso de disoluciéon anddica asistida por deformacion
plastica.

6. La formacién de trincheras ocurrié a una tension umbral, Otrench, por
debajo de la tension de fluencia que varié con el contenido de niquel
segun: 26%YS, 28%YS y 29%YS para los aceros con 0,5, 1y 3% Ni. Para
el acero con 5% no pudo determinarse Oiench , aUunque se concluye que
es superior a 41%YS.

7. Las mediciones electroquimicas de potencial a OCP y de evolucién de
corriente durante la polarizacion potenciostatica anddica fueron mas
sensibles a la presencia de trincheras redondeadas o mas agudas (con
fisuras) que los indices de pérdida de ductilidad utilizados (relaciéon de
elongacion a la rotura, relacién de reduccién de area).

8. A potenciales catddicos se observd un nivel de fragilizacién comparable
entre los aceros independiente del contenido de niquel, inclusive
cuando el contenido de niquel se encontré por debajo del limite del 1%
Ni establecido por la norma ISO 15156-2. La inspecciéon de las
superficies de fractura mostré una dependencia del modo de fractura
con el nivel del factor de intensificacién de tensiones y la concentraciéon
de hidrégeno en la punta de la fisura.

9. Se propuso un mecanismo de fisuracién bajo tensiéon en medios agrios
en el que la iniciacién ocurre por la formacién de trincheras debido a
un fenémeno de corrosion preferencial por disolucién anddica (APC)
asistido por deformaciéon plastica y la propagacion de fisuras ocurre por
fragilizacion por hidrégeno.

10. El avance de las fisura pudo haber estado controlado por la velocidad
de formacién de la capa de sulfuros de hierro y de niquel en presencia
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de deformacion elastica y plastica. La presencia de estas capas de
sulfuros pueden conllevar a diferencias de potencial entre las paredes
y la punta de una trinchera. Las paredes se encuentran protegidas por
las capas de sulfuro mientras que en la punta activa de la trinchera
puede ocurrir la reducciéon de hidrégeno por caida 6hmica, y su
posterior absorciéon en la superficie del metal activo. Adicionalmente,
el hidrégeno ya absorbido en el metal puede difundir hacia zonas de
alta triaxialidad de tensiones, como lo es la punta de una fisura.

11. Tanto en ausencia como en presencia de tensiones, y luego de 72 horas,
los potenciales medidos en la solucion sustituida se encontraron dentro
del campo de estabilidad de H2S del diagrama de Pourbaix del sistema
S2032--H20 a temperatura ambiente, como asi también por debajo del
potencial para la reacciéon de evolucion de hidrégeno, por lo que se
valida el reemplazo del burbujeo del H2S por las adiciones de tiosulfato
propuesto por Tsujikawa para el caso de los aceros estudiados.

Respecto a la cinética de transporte y atrapamiento de hidrégeno en estos
aceros fue posible concluir que:

12. E1 aumento del contenido de Ni en los aceros dio lugar a una
disminucién de la permeabilidad de H en un factor de 1,5 cuando se
aument6 de 0 a 5% Ni en los aceros. La solubilidad de H en la red de
hierro, Cy, disminuy6 con el contenido de Ni.

13. La difusividad aparente disminuy6 a la mitad con una adiciéon de 5%
Ni al acero al carbono originalmente sin niquel calculado con el ajuste
de los transitorios de carga y de desorciéon de H validando la hipétesis
de baja fraccion de ocupacién de trampas reversibles y de equilibrio
local.

14. La concentraciéon subsuperficial de hidrégeno disuelto en sitios
intersticiales de red y atrapado en trampas reversibles, C;,, sélo tuvo
una ligera correlacién con el contenido de Ni en comparacion con la
solubilidad de H en la red y el coeficiente de difusiéon aparente. La
cuantificacién de Cj, se realizé a partir de los transitorios crecientes
como el cociente entre el flujo de permeacién hidrégeno normalizada
por el espesor y también se estimé a partir de los transitorios de
descarga de H. Se obtuvieron diferencias menores al 10% entre ambos
métodos.

15. La energia de atrapamiento y la densidad de trampas reversibles
presentaron una dependencia débil con el contenido de Ni. La energia
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de atrapamiento se encontr6 levemente por debajo del valor absoluto
de la energia de disolucién de H en la red. Por lo tanto, la concentracion
de H reversiblemente atrapado, C,, presenté una dependencia mucho
mas leve con la temperatura que C,, por lo que la contribucion de C, a
la concentracion total aumento6 con la temperatura.

16. Excepto para el acero con 0,5% Ni, el atrapamiento irreversible fue
practicamente indetectable. La concentracién de hidrégeno atrapado
1rreversiblemente se estim6 para dicho acero y resulté menor a 10% de
Co.r-

17. Se intent6 correlacionar el retardo en la difusiéon de H observado
mediante la estimacion de la densidad de trampas debida a la
presencia de Ni en solucién sélida y a interfases sélido-sélido presentes
en los aceros ensayados. La correlaciéon obtenida no fue lineal con el
contenido de niquel de las aleaciones, por lo tanto se concluyé que otro
defecto microestructural, aparte de los atomos de niquel en soluciéon
so6lida, podria estar controlando el atrapamiento en estos aceros.
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Trabajos a futuro

A partir de los resultados obtenidos, se propone como trabajos a futuro:

1.

Caracterizar la estructura y las propiedades de la multicapa
conformada por los sulfuros de hierro no estequiométricos y el sulfuro
de niquel, en funcién del contenido de niquel del acero, dado que el
NisS2 conduce la electricidad y cataliza la reaccion de evolucién de
hidrégeno.

. Realizar ensayos de permeaciéon de hidréogeno a OCP para evaluar el

efecto del niquel en la capa de sulfuros en la absorcién de hidrégeno.

Complementar los ensayos de permeacién bajo carga gaseosa
utilizando la técnica de microimpresion de hidrégeno para revelar los
sitios preferenciales donde puede acumularse el hidrégeno en la
microestructura respecto del contenido de niquel del acero.

Realizar ensayos de SSRT luego de 24 horas de exposicion a OCP
utilizando probetas conicas (tapered test) para obtener la tension
umbral de formacién de trincheras superficiales a OCP.

Evaluar el efecto del niquel en la deformacién plastica utilizando EBSD
u otras técnicas complementarias.

Desarrollar un modelo fractomecanico para explicar la transicion de
fisuracion intergranular a transgranular en la fisuracién bajo tension
en medios agrios para los aceros estudiados en funcién del contenido
de hidrégeno en la punta de la fisura.

Analizar el efecto del niquel en el refinamiento de carburos de hierro y
su efecto en las propiedades mecanicas para el desarrollo de aceros
ultra resistentes para uso en la industria automotriz para disminuir el
peso de las estructuras y componentes para reducir las emisiones de

COa.
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