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EFECTO DE LAS VARIABLES DEL PROCEDIMIENTO
DE SOLDADURA SOBRE LAS PROPIEDADES
MECANICAS Y LA RESISTENCIA A LA CORROSION
DE DEPOSITOS DE SOLDADURA DE ACEROS
INOXIDABLES SUPERMARTENSITICOS

RESUMEN:

La soldadura de los aceros inoxidables martensiticos ha presentado ciertas dificultades y
el uso de tratamientos térmicos es normalmente obligatorio. Las razones son diferentes
para cada grado de acero, pero en general, es comun obtener alta dureza y baja
tenacidad en la zona afectada por el calor. Este hecho esta asociado con la estructura
martensitica en si misma y el contenido de carbono. Una posible solucion a este
problema y para alcanzar determinadas propiedades en condicion como soldado o
después de determinados tratamientos térmicos, el contenido de C se reduce a muy
bajos niveles mejorando la soldabilidad y disminuyendo la dureza y se agregan
elementos como Mo y Cu para mejorar la resistencia a la corrosion y Ni para encontrar
el equilibrio quimico entre elementos alfagenos y gammagenos, tratando de obtener una
estructura completamente martensitica. Estas aleaciones solidifican como ferrita delta.
La transformacion de ferrita delta en austenita comienza alrededor de los 1300 °C y
termina, en el caso de condiciones de equilibrio, alrededor de los 1200 °C. Con
velocidades de enfriamiento reales, durante el proceso de soldadura, pequenas
cantidades de ferrita delta son retenidas en la microestructura, como asi también
cantidades variables de austenita. Estos aceros ofrecen buena resistencia a la corrosion
en ambientes dulces o ligeramente 4cidos y han sido desarrollados para aplicaciones
OCTG (oil country tubular goods). Desde mediados de la década de los 90 es posible
soldarlos y su utilizacion se ha incrementado casi exclusivamente en la industria del gas
y del petroleo.

El objetivo de este trabajo fue establecer las relaciones existentes entre las variables del
proceso de soldadura, la microestructura resultante y las propiedades del metal de aporte
puro a partir de un estudio sistematico y contribuir al entendimiento de los fendmenos
microestructurales y mecanicos que controlan estas relaciones. A su vez, se busco

establecer los parametros de soldadura optimos para la obtencion de microestructuras
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que maximicen dichas propiedades, aportando informacion adicional sobre las
caracteristicas metalurgicas de estos depdsitos.

Se estudiaron las caracteristicas microestructurales, las propiedades mecénicas, la
resistencia a la corrosion y al dafio por hidrogeno del metal de aporte puro tipo acero
inoxidable supermartensitico. Las variables estudiadas fueron el calor aportado, el gas
de proteccion y el tratamiento térmico post soldadura. Este estudio se realizo sobre doce
cupones o probetas de metal de aporte puro soldadas de acuerdo con la norma
ANSI/AWS A5.22-95 con un alambre tubular del tipo metal cored de 1,2 mm de
diametro, bajo el proceso de soldadura semiautomatica MCAW con proteccion gaseosa.
Los diferentes gases protectores utilizados fueron: Ar+5%He, Ar+2%CO, vy
Ar+18%COs,.

Se realizd6 una caracterizacion quimica, metalurgica y mecdnica. La composicion
quimica se determin6 por espectrometria de emision Optica y los contenidos de C, O, N
y S de midieron por Leco. La caracterizacion microestructural se llevo a cabo por medio
de microscopias Optica y electronica de barrido y difraccion de rayos X determinandose,
en forma aproximada, los contenidos de ferrita delta y austenita retenida por medio de
metalografia cuantitativa y el método comparativo de picos, respectivamente. La
caracterizacion mecanica se realizo a través de ensayos de dureza, traccion e impacto
tipo Charpy-V, obteniéndose las curvas de transicion ductil-fragil para cada
configuracion de proceso.

Por otro lado, sobre algunas muestras se desarrollaron lineas complementarias:
tratamientos térmicos de corta duracion, maximizacion de la tenacidad, estabilidad de la
austenita, corrosion por picado, corrosion bajo tensiones y dafio por hidrogeno.

En forma general, los contenidos de Cr, Ni, Mo, Si, Cu y Mn disminuyeron levemente a
medida que aumentd el contenido de CO, en el gas de proteccion y los contenidos de C,
O y N aumentaron a medida que se incrementd el potencial de oxidacion en el gas de
proteccion. Esto se observo en los cupones soldados con alto y bajo calor aportado.

En todos los casos, la microestructura estuvo constituida por una matriz martensitica
con pequefas fracciones de ferrita delta, de austenita retenida y algunos precipitados
para la condicion como soldado.

El cupdn soldado con alto contenido de CO; en la atmoésfera gaseosa presentd, para una
misma velocidad de calentamiento (1 °C/min), mds altas temperaturas Ac; y Acs.

Por otro lado, se obtuvo un leve incremento en la dureza y la resistencia a la traccion y
disminucién de la tenacidad a medida que se aumentaron los contenidos de CO, en la

atmosfera gaseosa. El tratamiento térmico de 650 °C — 15 minutos, disminuyd
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levemente los valores de dureza y resistencia a la traccién y mejoro la tenacidad de los
cupones soldados, alcanzando los mejores valores, las probetas soldadas bajo Ar+He.
Los tratamientos térmicos de solubilizado + doble revenido (1000 °C — 60 minutos +
650 °C — 15 minutos + 600 °C — 15 minutos), brindaron los mas altos valores de
austenita retenida a temperatura ambiente. Estas condiciones microestructurales
generaron los mas altos valores de la tenacidad al impacto, incrementando un 250 y 310
% de energia, comparandolas en condiciones como soldado para los cupones soldados
con Ar+5% He y Ar+18% CO,, respectivamente.

En cuanto a los ensayos de corrosion por picado, se observo que la probeta en condicion
como soldado proveyd una microestructura menos susceptible a este mecanismo de
corrosion, que la probeta tratada térmicamente. A mayor concentracion de iones
agresivos, menor fue la resistencia a la corrosion por picado.

Fendmenos de precipitacion, asociados a los tratamientos térmicos, controlarian la
resistencia a la corrosion, ya que, se obtuvo corrosion bajo tensiones intergranular en los
ensayos realizados a 100 °C, 10 bares de CO; en una solucioén con altos contenidos de
CI.

La resistencia a la traccion disminuyd bajo condiciones de carga de hidrogeno y las

probetas con mas altos valores de dureza fueron las mas susceptibles a este tipo de dafio.
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EFFECT OF WELDING VARIABLES ON
MECHANICAL PROPERTIES AND CORROSION
RESISTANCE OF SUPERMARTENSITIC STAINLESS
STEEL WELD METALS

ABSTRACT:

Welding of martensitic stainless steels has presented some difficulties and the use of
post weld heat treatments is usually required. The reasons are different for each grade of
steel, but in general it is common to obtain high hardness and low toughness in the heat
affected zone. This fact is associated with both martensitic structure and the carbon
content. One possible solution to this problem and to achieve certain properties in as
welded condition or after certain heat treatments, is both to reduce C content to very low
levels which improves the weldability and decreases the hardness, and to add elements
such as Mo and Cu to improve corrosion resistance and Ni to find the chemical balance
between gamma and alpha phase stabilizer elements, trying to achieve a fully
martensitic structure. These alloys solidify as ferrite delta. The transformation of delta
ferrite to austenite begins at about 1300 °C and ends, in the case of equilibrium
conditions, at around 1200 °C. With actual cooling rates during the welding process,
small amounts of delta ferrite are retained in the microstructure, as well as varying
amounts of austenite. These steels offer good resistance to corrosion in sweet or slightly
acidic environments and applications have been developed for OCTG (oil country
tubular goods). Since the mid 90's it is possible to weld this steels and their use has been
increased almost exclusively in the gas and oil industry.

The aim of this thesis was to study and understand the relationships among the variables
of the welding process, the microstructure and the properties of all weld metal. In turn,
it was looked for the optimum welding parameters to obtain microstructures that
maximize these properties, providing additional information on the metallurgical
characteristics of these deposits.

The microstructural characteristics, mechanical properties, resistance to corrosion and
hydrogen damage of a supermartensitic stainless steel deposit, were studied. The
variables analyzed were the heat input, shielding gas and post weld heat treatment. This
study was conducted on twelve all weld metal coupons welded in accordance with

ANSI/AWS A5.22-95 with a metal cored wire of 1.2 mm diameter, deposited under
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semiautomatic metal cored arc welding process (MCAW). The different shielding gases
used were: Ar+5%He, Ar+2%CO; and Ar+18%CO,.

The chemical composition was determined by optical emission spectrometry and the
contents of C, O, N and S measured by Leco. The microstructural characterization was
carried out using optical microscopy, SEM and X-ray diffraction determining,
approximately, the content of delta ferrite and retained austenite in the deposits. The
mechanical characterization was performed by hardness measurements, tensile test and
Charpy-V impact test.

With some samples complementary lines were developed: short-time heat treatments,
maximizing the toughness, stability of austenite, pitting corrosion, stress corrosion
cracking and hydrogen damage.

In general, the contents of Cr, Ni, Mo, Si, Cu and Mn decreased slightly with increasing
CO; content in the shielding gas and contents of C, O and N increased. This was
observed on the coupons welded with both high and low heat input.

In all cases, the microstructure consisted of a martensitic matrix with small amounts of
delta ferrite, retained austenite and some precipitates in as welded condition.

The specimens welded with high CO, content in the atmosphere presented, for the same
heating rate (1 °C/min), higher temperatures Ac; and Acs.

It was found a slight increase in hardness and tensile strength and decrease in toughness
when increasing the content of CO; in the shielding gas. The post weld heat treatment
decreased slightly the hardness and tensile strength and improved toughness, reaching
the best values, the specimens welded under Ar+He.

The post weld heat treatment of solubilized + double tempering (1000 °C — 60 min +
650 °C — 15 minutes + 600 °C — 15 minutes) gave the highest values of retained
austenite at room temperature. These microstructural conditions generated the highest
values of impact toughness, increase 250 and 310 % toughness, compared with as weld
conditions for samples welded with Ar+5%He and Ar+18%CO,, respectively.

In the pitting corrosion tests, it was observed that the specimen in as welded condition
provided a microstructure less susceptible to this corrosion mechanism regarding to heat
treated specimen. A higher concentration of aggressive ions decreased the resistance to
pitting corrosion.

Precipitation phenomena associated with post weld heat treatments would control the
corrosion resistance, as it was found intergranular stress corrosion cracking performed

at 100 °C, 10 bars of CO; in a solution with high CI" content.
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The tensile strength decreased under hydrogen charging and the specimens with higher

hardness values were the most susceptible to this type of damage.
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1- Tema de Tesis:

1.1 Desarrollo y Conclusiones:
La metodologia de trabajo propuesta y aplicada se corresponde con el estado del arte
sobre el desarrollo, caracterizacion y evaluacion de aceros inoxidables
supermartensiticos obtenidos por soldadura. Las conclusiones alcanzadas estan muy
bien fundamentadas y resultan de alto valor cientifico y tecnolégico.

1.2. Presentacién formal (claridad y precision):

El informe del trabajo de tesis se presenta bien estructurado y es de facil lectura, Todo
lo presentado se encuentra bien fundamentado y referenciado.

2. Relevancia del trabajo realizado:
2.1. Cientifica:

La relevancia cientifica de esta tesis esta asociada con el estudio de las caracteristicas
microestructurales, las propiedades mecénicas, la resistencia a la corrosion y al dafio por
hidrégeno del metal de aporte puro/tipo acero inoxidable supermartensitico. Las
variables estudiadas --,/ alor aportado, el gas de proteccion y el tratamiento
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térmico post soldadura. Se realizaron caracterizaciones quimicas, metalirgicas y
mecdnicas. Contribuye al progreso del conocimiento sobre aspectos relevantes sobre la
soldabilidad de los aceros inoxidables supermartensiticos.

2.2. Tecnologica:

Este trabajo presenta una gran relevancia tecnolégica, ya que sus resultados permiten
contribuir a la mejor comprension del material de aporte (alambres tubulares del tipo
metal-cored) de soldaduras aceros inoxidables supermartensiticos, a fin de proveer,
tanto a los fabricantes como a los usuarios de estos consumibles, informacién fundada
cientificamente que permitiera elaborar criterios de disefio y seleccion de consumibles y
de procedimientos de soldadura més eficaces, frente a requerimientos y aplicaciones
concretas.

3. Aportes efectuados:

3.1. Al Conocimiento:
El aporte de esta tesis se centra en el avance en el conocimiento de las relaciones
existentes entre las variables del proceso de soldadura, la microestructura resultante y
las propiedades de uniones soldadas de aceros supermartensiticos, y en el desarrollo de
procedimientos de soldadura para diferentes aplicaciones industriales de estos aceros.

3.2. Publicaciones:
Los resultados de la tesis fueron presentados a varios congresos nacionales e
internacionales, también se destacan los siguientes proceedings de Congresos y/o
publicaciones:

1) S. Zappa, H.G. Svoboda, N.M. Ramini de Rissone, E. S. Surian, L.A. de Vedia,
“Effect of PWHT on supermartenssitic stainless steel al weld metal toughnee” Trends in
Welding Research, Proceedings of the 8th International Conference, Stan A. David,
Tarasankar DebRoy, John N. DuPont, Toshihiko Koseki, Herschel B. Smart, editors, p
617-625, 2009. Publicacion indexada en la base de datos Scopus, ISBN: 978-
161503002-6 — DOI: 10.1361/CP2008TWR617.

2) Sebastian Zappa, Herndn G. svoboda, Mabel Ramini de Rissone, Estela S Surian,
Luis A. de Vedia, “Efecto del tratamiento térmico post-soldadura en las propiedades de
un acero inoxidable supermartensitico depositado con un alambre tubular metal-cored
(The effect of post weld heat treatment on deposits obtained fron supeormartensitic
stainless steel metal cored wire properties)”. Revista Soldagem & Inspecao, ISSN 0104-
9224, vol. 12, N 2, paginas 115-123, abril-junio 2007.
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CAPITULO 1 INTRODUCCION

Los aceros inoxidables martensiticos cldsicos con un 13 % de cromo son ampliamente
utilizados por un gran nimero de industrias, en especial aquellas relacionadas con el gas

y el petréleo. Esto es asi, basicamente porque poseen:

.- Buena resistencia a la corrosion, comparados con los aceros al carbono
.- Bajo costo, comparados con otras aleaciones resistentes a la corrosion

.- Alta resistencia mecanica

Una de las principales limitaciones de estos aceros es su relativamente pobre
soldabilidad. Ademas, presentan una microestructura que los hace propensos a
mecanismos de degradacion asociados al hidrégeno como ser, fisuracion en frio y
fisuracion bajo tensiones por sulfuros.

Las condiciones de degradacion asociadas a las aplicaciones de estos aceros (presiones
parciales de CO; y H,S), aumentan a medida que aumenta la profundidad de extraccion
del pozo de petroleo y esto es algo inevitable que se acrecienta dia a dia.

La busqueda de materiales econémicos, soldables, con buenas propiedades mecanicas,
buenas resistencias a la corrosion y al dafio por hidrogeno, dio como resultado el
desarrollo de los aceros inoxidables supermartensiticos.

Para desarrollar estos aceros, se partidé de los aceros inoxidables martensiticos clasicos,
disminuyendo, a niveles extremadamente bajos, el contenido de carbono para reducir la
dureza y aumentar la soldabilidad y la tenacidad, incrementando los niveles de Ni, para
equilibrar la relacion elementos alfagenos/gammagenos, tratando de disminuir el
contenido de ferrita e incrementando el de Mo, para mejorar la resistencia a la corrosion
localizada y por sulfuros.

Los consumibles de ultima generacion desarrollados para los procesos de soldadura por
arco eléctrico, son alambres tubulares que pueden tener distintas formas constructivas.
Estos consumibles consisten en un fleje de acero conformado en forma de tubo, que
contiene en su interior un relleno. De acuerdo con las caracteristicas del relleno de los
alambres tubulares, éstos se clasifican en flux cored o metal cored. Si el relleno contiene
una cantidad significativa de elementos formadores de escoria, los alambres tubulares
son del tipo flux-cored. En el caso de los consumibles del tipo metal-cored, el relleno
consta fundamentalmente de elementos de aleacion en la forma de ferroaleaciones que
se incorporan al metal de soldadura, conteniendo cantidades muy pequefias o nulas de

elementos escorificantes. Este ultimo consumible es el que se utiliz6 para la tesis.
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disefio y seleccion de consumibles y de procedimientos de soldadura mas eficaces,

frente a requerimientos y aplicaciones concretas.
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2.1.- INTRODUCCION GENERAL EN CHAPA DE LOS ACEROS INOXIDABLES

SUPERMARTENSITICOS

Durante los ultimos diez afios, las industrias de petrdleo y produccion de gas han
alentado a los fabricantes de acero para desarrollar aleaciones resistentes a la corrosion
y econdmicamente viables para aplicaciones de tuberias costa afuera. Estas aleaciones

deben tener [1-2]:

.- Resistencia a la corrosion adecuada, dado que en los fluidos utilizados en la industria
del gas y del petroleo, se encuentra una amplia gama de especies quimicas, que contiene
altas concentraciones de cloruros disueltos (Cl'), de dioxido de carbono (CO;) y de
acido sulfhidrico (H,S), a temperaturas de hasta 150 'C y bajos valores de potencial de
hidrégeno (pH), tanto como 3

.- Buenas propiedades mecanicas (alrededor de 550 MPa) para permitir el uso de tubos
delgados con ahorro en peso y costo

.- Buena tenacidad de impacto a baja temperatura

.- Buena soldabilidad, con un corto tratamiento térmico post soldadura (PWHT — post

weld heat treatment)

Los aceros inoxidables supermartensiticos (AISM) corresponden a la familia de los
aceros inoxidables martensiticos, que se caracterizan por su contenido menor de
carbono (C) y mayores de niquel (Ni) y molibdeno (Mo) [3]. Los aceros inoxidables
martensiticos cldsicos 13 %Cr tienen una baja resistencia a la corrosion, si se comparan
con otros aceros inoxidables, debido a su bajo nivel de aleantes y sobre todo a la baja
cantidad de cromo (Cr) en solucidon solida, producto de la precipitacion de carburos
ricos en Cr. Este bajo nivel de aleantes explica su menor costo. Tienen buenas
propiedades mecénicas y en general se utilizan cuando se necesita alcanzar un equilibrio
entre resistencia a la corrosion y propiedades mecanicas. En cambio, los AISM poseen
una resistencia a la corrosion por picado (CpP — pitting corrosion) y a la corrosion bajo
tensiones (CBT — stress corrosion cracking) intermedia entre los martensiticos
convencionales y los aceros duplex y han sido propuestos como materiales tubulares
para la industria del petréleo (OCTG — o0il country tubular goods) [4]. Desde mediados

de los 90, se dispone de procedimientos de soldadura de los aceros AISM que casi
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exclusivamente, se han aplicado en la industria petrolera en cantidades cada vez
mayores [5].

La primera aplicacion a gran escala de los aceros 13 %Cr para tuberia fue en la década
de los 80 en Indonesia utilizando un acero AISI 410. Con el fin de alcanzar las
propiedades necesarias, incluso para las benignas condiciones ambientales de esa zona,
se tuvieron que realizar tratamientos térmicos de precalentamiento y post soldaduras.
Estas instalaciones siguen funcionando con éxito hoy en dia [5]. Sin embargo,
actualmente, tal grado de acero no se considera muy soldable, y ademas, la mayoria de
las aplicaciones actuales tiene requisitos de dureza que nunca se podrian alcanzar con
los clasicos 13Cr. La introduccion de los AISM comenzo6 alrededor del afio 1995,
cuando Statoil y NAM (empresas petroleras europeas) comenzaron a pre-calificar
materiales de tubos sin costura para proyectos de conduccion de fluidos. Statoil
selecciono aceros AISM de medio y alto grado por la presencia de H,S, mientras que
NAM optd por un menor contenido de aleacion, ya que las condiciones de servicio eran
dulces (sweet service). Poco tiempo después NAM comenz6 el trabajo de pre-
calificacion de soldaduras por arco sumergido (SAW) en tuberia de gran diametro. Se
trabajo e implementd lo necesario para tal fin, pero antes de la construccion e
instalaciéon se declard el cese de actividades como consecuencia de una politica
nacional. Sin embargo, este hecho fue considerado un éxito tecnoldgico [5]. A fines de
los 90 fue abordado el desarrollo de tubos de pared delgada y la soldadura de tubos con
costura, principalmente por proveedores japoneses [5].

Buena parte del desarrollo de los AISM fue impulsado por las necesidades de la
industria del petréleo y se hicieron buscando una aleacion que tuviese buen
comportamiento ante la corrosion y cuya aplicacion fuera economicamente viable.

La tabla 2.1 muestra, como ejemplo, diferentes grados de AISM junto con su

composicion quimica [6].

Tabla 2.1.- Diferentes grados de AISM y sus composiciones quimica [% peso] [6]

Grado de acero C Mn Cr Ni Mo N Cu W Ti+tNb

Supermartensitico 001 1,0 12 6 2,5 <0,01 - - -
Superduplex-Zeron100 003 0,7 25 7 35 025 0,7 07 -
Superaustenitico-654Mo  <0,02 3,0 24 22 7,5 050 0,5 - -
Superferritico-AL29-4 002 05 29 - 4 - - - 0,6

12 ZAPPA, SEBASTIAN
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Dentro de la familia de los aceros supermartensiticos de muy bajo C, se pueden
presentar tres grupos dependiendo del contenido de aleantes. Aumentando el contenido
de aleacion aumenta el rango de aplicacion del material, incrementando,
particularmente, la resistencia a la corrosion bajo tensiones con contenidos de
sulfhidrico (SSCC — sulfide stress corrosion cracking) [7]. En las tablas 2.2, 2.3 y 2.4
se presentan los grupos de los aceros AISM descriptos en la literatura: baja, media y alta

aleacion [7].

Tabla 2.2.- AISM de baja aleacion con 11%Cr-2%Ni, sin Mo [7]

Grado Composicion quimica [% en peso]
‘ Productor
Nombre comercial C Mn Si Cr Ni Mo Cu N Otro
Fafer X80 11Cr-2Ni 0,015 1,7 0,2 10,5 1,8 <0,1 0,5 <0,012 - CLI-Fafer
KI-12Cr-X80 0,010 1,2 02 11,0 1,5 - 0,5 <0,012 - Kawasaki
Tabla 2.3.- AISM de media aleacion con 12%Cr-4,5%Ni-1,5%Mo [7]
Grado Composicion quimica [% en peso]
Nombre Productor
) C Mn Si Cr Ni Mo Cu N Otro
comercial
Super 13Cr-M 0,010 04 02 13,0 50 0,7 - - Ti-0,1  Sumitomo
Fafer X80
0,015 1,7 02 11,5 45 14 0,5 <0,012 - CLI-Fafer
12Cr4,5Ni1,5Mo
Nippon
“Sweet” 1%Mo <0,015 0,5 02 11,0 35 1,0 - <0,010 Ti-0,03
Steel
F2NM 0,010 06 04 134 38 04 - 0,015 - Vallourec
HP13Cr <0,030 04 <03 13,0 40 1,0 - 0,050 - Kawasaki
D 13.5.2N 0,020 0,7 03 133 48 1,6 0,1 0,080 - Dalmine
‘ Nippon
Crs (>95ksi) 0,020 0,5 03 12,5 45 1,5 1,5 0,020 -
Steel
ZAPPA, SEBASTIAN 13
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Tabla 2.4.- AISM de media aleacion con 12%Cr-6,5%Ni-2,5%Mo [7]

Grado Composicion quimica [% en peso]
Productor
Nombre comercial C Mn Si Cr Ni Mo Cu N Otro
UNS S42416 Super
0,010 04 02 12,0 6,5 25 - - Ti-0,1  Sumitomo
13Cr-s
Fafer X80
0,010 1,7 04 12,0 6,5 25 - <0,012 - CLI-Fafer
12Cr6Ni2,5Mo
KL-HP-12Cr 0,010 0,5 03 123 55 21 - - - Kawasaki
) ) Nippom
“Mid Sour” 2%Mo  <0,015 0,5 0,2 11,0 52 2,0 0,6 <0,010 Ti-0,02
Steel
Nippon
“Sour” 3%Mo <0,015 0,5 0,2 11,0 6,0 2,5 0,7 <0,010 Ti-0,02
Steel
Super 13Cr (13-5-2) 0,020 04 0,2 12,5 50 2,0 - <0,080 - Sumitomo
Super 13Cr Ti-0,06
. <0,010 04 0,3 12,0 6,2 2,5 - <0,010 Sumitomo
(13-6-2,5-Ti) 00,3
British
Super 13Cr (12-5-2) 0,020 0,5 0,2 122 55 20 02 0,020 V-0,2 Stecl
tee

2.1.1.- DESARROLLO HISTORICO DE LOS AISM

Los aceros inoxidables comenzaron a desarrollarse a principios del siglo 20 y la

evolucion de los diferentes tipos todavia continta. En la etapa final del siglo pasado se

ha visto un desarrollo importante de estos materiales engendrando una nueva generacion

de aceros llamados “super”. Esta nueva especie de aceros surge en base a los aceros

inoxidables clasicos y fueron disefiados variando el contenido de aleantes, mejorando de

esta manera ciertas propiedades en comparacion con los grados estandar [8].

Los factores que influyen en el desarrollo de estos aceros se pueden resumir como

sigue:

.- La creciente demanda de la industria en busca de aceros de mayor rendimiento, en

particular resistencia a la corrosion y propiedades mecanicas

14
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.- La optimizacion del contenido de los elementos de aleacion, y la reduccion, en lo
posible, del uso de elementos de aleacion relativamente caros como el niquel y
molibdeno

.- La mejora de fabricacion de los aceros inoxidables que facilita el control de cerca del
contenido de aleacion, de las reducciones de los residuos no deseados y la reduccion de
elementos intersticiales, tales como el carbono y el nitrégeno, a niveles extremadamente
bajos

.- Una mayor comprension del comportamiento de estas aleaciones; en particular la
soldabilidad

La literatura describe la relacion entre los grupos de aleacion mas importantes, incluido
los diferentes tipos de aceros inoxidables [9]. La figura 2.1 muestra el arbol de las
aleaciones en lineas generales. De este esquema se desarrollard en detalle solamente el
grupo de los aceros inoxidables ferriticos y martensiticos, como se muestra en la figura

2.2[8].

Aleaciones baseniquel,
niquel-cobre y niquel
molibdeno

O

Aleaciones base niquel Aleaciones base niquel
resistentes a la corrosion resistentes al calor

I !

Aceros inoxidables Aceros inoxidables
austeniticos y superaustenitico resistentes al calor

Aceros inoxidables
austeniticos
Aceros inoxidables duplex
y superduplex T

\ Aceros inoxidables

martensiticos yferriticos
Aceros base niquel de baja Aceros de baja aleacion
aleacion, criogenia resistentes alcreep

\ /

Figura 2.1.- Mapa de ruta entre los diferentes grupos de aleacion [9]

Acero al carbono
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18-26Cr
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13Cr

A°I° supermartensitico

Cr, Mo, Ni, Ti/Nb

menos intersticiales

T~

A

+Ni+Mo -intersticiales
/

0.04C-13/15Cr-4/6Ni-1.5Mo
13Cr-4Ni

A°I° martensitico blando

+Cr +Cu

endurecidos porprecipitacion

A

+Cr
0.1C-17Cr
AISI430 17Cr
A°I° ferritico
N

+Ni +Mo -C

+Cr =>+Hferrita soft martensitico

N

0.1-0.2C-12Cr

AISI410,420

A°I° martensitico

0.04C-15Cr-5Ni+Mo +Cu +Nb
AISI630,450

A°I° endurecidos por
precipitacion

N

<0.03C-11-12 Cr

A°1° ferritico

N

+Cr acero inoxidable

N

Aceros al carbono

Figura 2.2.- Mapa de ruta que muestra la evolucion de los AISM [8§]

2.1.2.- COMPOSICION QUIMICA DE LOS AISM

La composicion quimica del metal soldado tiene gran

influencia sobre la

microestructura y, por ende, sobre las propiedades del deposito. Estos aceros son

esencialmente aleaciones en base hierro y los principales aleantes son Cr, Ni y Mo,

como muestran las tablas 2.2, 2.3 y 2.4. La caracteristica destacable de estos aceros es

que poseen bajo nivel de elementos intersticiales como el carbono y nitrégeno (C y N).

16
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Deben su nombre a su estructura martensitica a temperatura ambiente. Para entender la
metalurgia de esta familia de aceros, se mencionan los efectos que generan

determinados elementos claves respecto de la estabilidad de fases y propiedades.

2.1.2.1.- CROMO (ALFAGENO)

Este es el elemento que le confiere el caracter inoxidable a la aleacién ya que por
encima de un 12% en solucidn solida forma una capa de 6xido pasivante que protege al
acero de los procesos de corrosion. En estos aceros el nivel de Cr se encuentra entre el
12 y 14 %. A medida que aumenta el contenido de Cr en la aleacion el 6xido formado
aumenta su poder protector [10]. El Cr es un elemento alfageno, es decir estabiliza la
ferrita. La ferrita que proviene de la solidificacion se conoce como ferrita delta (6) o de
alta temperatura, mientras que la ferrita originaria de la transformacion en estado sélido
a partir de la austenita (y) se llama ferrita alfa (o). Ambas tienen una estructura ctbica
centrada en el cuerpo. Sus parametros de red son levemente diferentes. La figura 2.3

muestra el diagrama Fe-Cr para dos contenidos de C.

a) € <0,01% b) C=0,06%
1500 1500 T
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Figura 2.3.- Diagrama Fe-Cr. Se observa el efecto del C sobre el lazo y [11]

La composicion exacta de las peliculas de 6xido es dificil de determinar, pero todos
contienen Cr en proporciones variables en los estados de oxidacion III, IV y VI [12].
Paradojicamente, la pelicula de 6xido en si misma se forma por una rapida corrosion de

la superficie de acero. Sin embargo, una vez establecida sofoca drasticamente la tasa de
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oxidacion adicional, actuando como una barrera que genera una aislacion entre el metal
y el medio ambiente corrosivo. En esta condiciones, el acero se encuentra en estado de
pasividad [11].

Los diferentes tipos de ferrita conservan las morfologias caracteristicas provenientes de
las estructuras de solidificacion [13].

La microestructura de los aceros ferriticos y martensiticos, con bajos contenidos de C,

dependera de la composicion quimica:

.- Cuando el contenido de Cr esta por debajo del 12% en peso, es posible obtener una
microestructura martensitica ya que el acero es austenitico a elevada temperatura. Estos
aceros solidifican como ferrita delta y transforman completamente en austenita a alta
temperatura. Con un enfriamiento relativamente rapido, fuera de equilibrio, esta
austenita se transforma en martensita.

.- Un contenido de Cr superior a 14% en peso da un acero inoxidable completamente
ferritico en el rango de temperatura correspondiente al estado sélido, que no puede ser
endurecido por transformacién martensitica.

.- Entre los campos completamente austenitico y ferritico, hay un estrecho rango de
composiciones que define un campo bifasico: una parte de ferrita, que permanece sin

cambios y otra de austenita, que se puede transformar en martensita.

2.1.2.2.- CARBONO Y NITROGENO (GAMMAGENOS)

Ambos son elementos intersticiales gammagenos de campo extendido. Es decir que
desplazan el lazo de estabilidad de la austenita hacia contenidos mas altos de Cr pero
sin influir demasiado en la temperatura de transformacion de austenita en ferrita. Los
niveles de C y N se mantienen por debajo del 0,02% en peso. El objetivo es reducir la
dureza de la martensita y de esta manera disminuir la susceptibilidad a la fisuracion
ocasionada por la presencia de hidrogeno en solucion solida (fragilizacion por
hidrogeno), es decir, fisuracion bajo tensiones en medio sulthidrico (Sulfide stress
Cracking - SSC) y fisuracion en frio. Disminuyendo el contenido de C y N disminuye la
probabilidad de precipitacion de los carburos M,3Cs y MX asociados a la corrosion

intergranular en los aceros inoxidables martensiticos. En definitiva un descenso en el
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contenido de C mejora la soldabilidad y la resistencia a la corrosion [4, 14-15]. La

figura 2.4 muestra el diagrama seudo-binario Fe-Cr-C para 13 %Cr [11, 13].
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Figura 2.4.- Diagrama seudo-binario Fe-Cr-C para 13%Cr. L, C;, C; indican la fase
liquida, M»3Cs y M;C5 respectivamente [11]

2.1.2.3.- NIQUEL (GAMMAGENO)

Como los contenidos de C y N deben mantenerse lo mas bajos posible y el objetivo es
obtener una estructura martensitica, se agrega Ni (entre entre 2 y 6%) para compensar el
balance quimico y asegurar una alta cantidad de austenita que luego transformard a
martensita con el posterior enfriamiento. EI Ni es un elemento gammaégeno de campo
abierto, esto quiere decir que ademas de extender el campo de estabilidad de la austenita
hacia mayores contenidos de Cr, también tiene una fuerte influencia en las temperaturas
de transformacion, logrando asi que la austenita sea estable a menores temperaturas. La
particularidad de que el Ni sea un elemento gammadageno de campo abierto explica el
descenso de la temperatura de transformacién Ac; de 700 °C para los inoxidables
martensiticos convencionales a temperaturas por debajo de los 600 °C para los AISM
[11]. El Ni tiende a mejorar la tenacidad del material directamente por su presencia en
solucion e indirectamente porque disminuye la cantidad de ferrita que es una fase que
deteriora la tenacidad al impacto del material, favoreciendo la presencia de finas

particulas de austenita retenida a temperatura ambiente.
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Un exceso de Ni puede inducir a una elevada cantidad de austenita retenida en la

estructura [11]. La figura 2.5 muestra el efecto del Ni sobre el campo de estabilidad de

la austenita.
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Figura 2.5.- Parte rica en Fe del diagrama Fe-Cr. Influencia del Ni como elemento

gammageno de campo abierto [11]

2.1.2.4.- MOLIBDENO (ALFAGENO)

Dependiendo de la agresividad del medio ambiente la cantidad de molibdeno utilizado
oscila entre el 0-3% en peso.

El Mo es un elemento alfageno y como tal amplia el campo de estabilidad del Fe-o. Sin
embargo, al ser un fuerte elemento estabilizador de la ferrita, debe ser equilibrado
mediante la adicion de elementos que estabilicen la austenita, como el C o el Ni. La

figura 2.6 muestra el efecto del Mo en el diagrama Fe-Cr [11].
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estabilidad de y [11]

Los efectos del Mo y del Ni para un acero con bajo contenido de C y 12 %Cr se muestra

en la figura 2.7 [13].
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Figura 2.7.- Calculo del diagrama de fase pseudo-binario para 0,01C-12,2Cr-0,5Mn

(resto Fe) con diferente contenido de Mo [13]

Algunos grados de SMSS pueden contener ciertas cantidades de microaleantes como
vanadio (V), niobio (Nb) y/o titanio (Ti). El Ti es un fuerte formador de carbo-nitruros
Ti(C,N), los que al precipitar a alta temperatura evitan un endurecimiento secundario en

el revenido, ya que saca C de solucion sélida. El TiN ayuda a refinar la estructura del
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metal de soldadura y de la zona afectada por el calor. El V favorece el endurecimiento

secundario, incluso se notan diferencias para valores tan bajos como 0,1 %V y 0,01 %C

[4].

2.1.2.5.- OTROS ELEMENTOS

Ademas de los elementos anteriormente mencionados, suele afiadirse a los aceros AISM
otro tipo de elementos para facilitar su procesamiento y modificar sus propiedades en
algun sentido.

Los efectos se resumen a continuacion:

.- Elementos que estabilizan la austenita:

Manganeso (Mn): se anade en concentraciones de hasta 2% en peso para
sustituir algo de niquel que es mas caro. También se usa como desoxidante [13].

Cobre (Cu): se agrega para mejorar la resistencia a la corrosiéon bajo CO; o
CO,/H,S. Sin embargo, la literatura no estéa totalmente de acuerdo sobre el alcance de su
efecto en cuanto a la resistencia a la corrosion [14, 16]. Por otro lado, esta reportado que
el Cu aumenta la resistencia a la traccion y a la fluencia y reduce la tenacidad si se

agregan concentraciones entre un 1y 2 % en peso [14, 17].

.- Elementos que estabilizan la ferrita:

Silicio (Si): es un estabilizador fuerte de ferrita. Es esencial como desoxidante
durante la refinacion del acero. Sin embargo, para mantener una microestructura
plenamente austenitica a elevada temperatura, por lo general, su concentracién no
supera el 0,7% en peso [13].

Titanio (Ti): Mediante la formacion de carbonitruros de titanio, Ti(C, N), este
elemento tiene el efecto de disminuir el contenido de carbono y nitrégeno en solucion.
De esta manera, limita la precipitacion de carbonitruros de Cr, Mo y V, del tipo MX y
el MX, que pueden reducir la resistencia a la corrosion y generar endurecimiento
secundario durante el revenido [4]. El minimo contenido de titanio necesario, para evitar
los efectos anteriormente mencionados, es cuatro veces la concentracion de nitrégeno
mas la de carbono (en % en peso), debido a la estequiometria del Ti(C, N). Sin

embargo, el exceso puede conducir a la precipitacion de compuestos intermetalicos,
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como el TiN, en lugar de Ti(C, N) [4, 13]. El titanio, también es utilizado para lograr

una microestructura fina por precipitados estables de TiN [4].

2.1.3.- MICROESTRUCTURA DE LOS AISM

Los aceros inoxidables martensiticos con un 13 %Cr solidifican como Fe-3. Luego
siguen las transformaciones en estado s6lido 6 — y — o. La figura 2.8 muestra el
diagramas de fase para aceros inoxidables con diferentes relaciones de Cry Ni [11]. Los

aceros AISM tienen una relacidon de Cr:Ni cercana a 2:1.
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Figura 2.8.- Diagrama cuasi binario representativo de los aceros AISM [11]

De acuerdo con la figura anterior, es posible observar que la solidificacion comienza
con la formacién de cristales de ferrita delta mediante un modo de solidificacion
ferritico y con posteriores transformaciones en estado solido 6 — y — a.. A medida que
desciende la temperatura, la ferrita delta va desapareciendo y se pasa al campo
austenitico. Esta fase luego transformara a martensita si la velocidad de enfriamiento es
suficientemente alta. Como estos aceros poseen gran templabilidad, la velocidad de
enfriamiento necesaria para que esto ultimo suceda no es muy alta y la transformacion
se da con facilidad. Estos aceros se templan al aire.

Basandose en las observaciones microestructurales, Kondo et al. [4] elaboraron un
diagrama que representa los limites de las regiones de martensita, ferrita y austenita,

obtenido a temperatura ambiente, para el sistema Fe-Cr-Ni-Mo con un contenido de C
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de 0,01% en peso de acuerdo con la figura 2.9. Los autores, establecen que, cuando la
concentracion de Mo se incrementa de 0 a 2 % en peso, la estructura totalmente
martensitica se reduce considerablemente. De acuerdo con este diagrama, para un acero
13 %Cr, 2 %Mo, se debe incorporar una concentracion de Ni entre un 4 y 8 % para
obtener una estructura martensitica. Por encima de un 8 %, aumenta el volumen de
austenita que se retiene en la microestructura a temperatura ambiente. Esto se debe a la
temperatura de inicio de transformacién martensitica (Mg), de acuerdo con la ecuacién
que se muestra a continuacioén [18], que se encuentra por debajo de la temperatura
ambiente y en consecuencia, la transformacion difusional de austenita en martensita no

puede llevarse a cabo si no se emplean tratamientos criogénicos.

Mg[°C] = 540 — 497C — 6,3Mn — 36,3Ni — 10,8Cr — 46,6 Mo [% en peso]
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Figura 2.9.- Diagrama experimental que muestra los limites de las fases de austenita,

ferrita y martensita en funcion al contenido de Cr, Ni y Mo para la concentracion de

0,01 %C, después de un austenizado a 1050 °C, enfriado al aire [4]
2.1.3.1.- MARTENSITA
La martensita es la fase predominante en los aceros AISM. Su presencia se debe a la
transformacion adifusional de austenita en martensita durante el enfriamiento.

El C que se encontraba en solucion solida en los intersticios octaédricos en la austenita,

queda atrapado en la martensita que contiene tres veces mas intersticios octaédricos,
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dispuestos en tres subredes. Si los atomos de C se ordenan en estas subredes, entonces
la martensita adopta un sistema cristalino tetragonal centrado en el cuerpo [13].

La transformacion martensitica en los aceros AISM es atérmica; esto implica que la
cantidad de martensita formada obedece solamente al sub enfriamiento por debajo de la
temperatura Mg y no del tiempo a temperatura. Este comportamiento se expresa por la

ecuacion de Koistinen y Marbuger [19]:

Vm = expi{—0,011- (Ms —T;) )

Donde Vm es la fraccion de martensita y Tq es la temperatura por debajo de Ms.

El desplazamiento asociado a la formacion de martensita se genera sobre un plano de
deformacion, en el cual el corte va acompafiado de un cambio de volumen normal del
plano invariante (plano habito). La deformacidn por corte es de aproximadamente 0,22
y la dilatacion por deformacion de alrededor de 0,03 [20]. Estas deformaciones son
elevadas y fuerzan a la martensita a adoptar una forma de lamina delgada. En las
aleaciones que con un contenido de C inferior al 0,6 % en peso, la forma de la
martensita es de listones, que se alinean paralelamente entre si. Los listones se agrupan
en grandes entidades estructurales, llamados blocks y packets como se muestra en la
figura 2.10 [21]. La microestructura de los listones de la martensita generalmente es
demasiado fina como para ser observada mediante microscopia Optica y requiere el uso
de microscopia electronica [22]. La deformaciéon causada por el C atrapado en la
estructura dificulta el movimiento de las dislocaciones y, por lo tanto, la martensita
posee mayor dureza que la austenita. La dureza de la martensita estd fuertemente
controlada por el contenido de C [23], como se muestra en la tabla 2.5. Con sélo 0,01
% en peso de C, (contenido de carbono en los aceros AISM) la dureza de la martensita
es relativamente baja. Por otro lado, la dureza de la martensita también es afectada por
la presencia de nitrogeno. En este sentido, se ha encontrado que el nitrogeno es 2,5
veces menos eficaz que el carbono, pero este efecto no esta ampliamente reconocido

[13].
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Figura 2.10.- Esquema de las caracteristicas microestructurales de los listones de la

martensita [21]

Tabla 2.5.- Efecto del contenido de C sobre la dureza de la martensita [23]

Contenido de C [% en peso] 0,068 0,133 0206 0450 0,600
Dureza de la martensita [Hy o] 364 462 480 580 620

Los aceros inoxidables AISM altamente aleados poseen una baja temperatura Mg
(alrededor de los 200 °C) y, consecuentemente, durante el enfriamiento a temperatura
ambiente de la martensita el efecto del auto revenido es practicamente nulo. Los
tratamientos térmicos de templado y revenido ayudan a optimizar las propiedades
mecanicas y tenacidad. En la industria, el tratamiento de revenido es generalmente
llevado a cabo unos pocos grados por encima de la temperatura Ac; reviniendo la
martensita y generando alguna precipitacion de carbonitruros [24]. Debido al bajo

contenido de C y N, esta precipitacion esta limitada.

2.1.3.2.- FERRITA
En general, la presencia de ferrita delta en la microestructura de los aceros AISM no es
deseada.

La dureza de la ferrita en aceros inoxidables ferriticos—martensiticos de bajo contenido

de C oscila entre 150 y 200 Hv1 [25]. Estos valores son normalmente 100 - 150 Vickers
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menores que la dureza de la martensita con bajo contenido de C y, por lo tanto,
disminuyen la tension de fluencia y la resistencia a la traccion [26-27].

La ferrita a bajas temperaturas muestra un comportamiento fragil. En los AISM, la
presencia de mas de un 10 % de ferrita puede generar una disminucion de hasta un 50 %
en los valores de impacto [23, 28].

En los primeros grados de aceros inoxidables, de los tipos AISI 410 y 420, se encontrd
ferrita en la microestructura como consecuencia de variaciones del equilibrio entre los
elementos alfigenos y gammagenos. Los resultados de los ensayos de SSCC mostraron
que la fisura propaga por la martensita y no por la ferrita. La disminucion de los
contenidos de ferrita mediante la adicion de Ni al acero AISI 410 no condujo a ninguna
mejora en la resistencia al SSCC. Ademas, se reporta que la ferrita obstaculiza la
propagacion de las fisuras y falla en un modo ductil. Este comportamiento se debe a su
menor dureza [29]. Otros autores [30] reportan el efecto que tiene la ferrita delta en
chapas de acero AISM sobre el SSCC. Las fisuras nuclean en la interfaz
ferrita/martensita debido a la disminucion de Cr asociado a la precipitacion de

carbonitruros de Cr durante el revenido.

2.1.3.3.- AUSTENITA

Se pueden distinguir dos clases de austenita: la primaria y la secundaria. La austenita
primaria tiene origen en la solidificacion del metal y queda como remanente de la
transformacion incompleta y — a”. Esta fase es submicroscopica, del orden de 1 pum y
observable s6lo a muy altos aumentos. En general las particulas de austenita, tanto
primaria como secundaria, se observan con microscopia electrénica pero también
pueden aplicarse algunas técnicas de microscopia color. Se origina debido a las
segregaciones de Ni y otros elementos gammagenos en las zonas interdendriticas. Estas
zonas que poseen un enriquecimiento de elementos gammagenos, sobre todo de Ni, que
hacen que disminuya Mg y por lo tanto que las particulas de austenita queden retenidas
hasta temperatura ambiente [31-32]. La austenita secundaria es aquélla que se forma
durante los PWHT del metal soldado. No existen diferencias apreciables entre ambas
clases de austenita [33]. Esta austenita precipita en bordes de grano primario y entre las
agujas de la martensita [34]. Se presume que la transformacion oo — y se lleva a cabo

con las caracteristicas de una difusional dependiente del tiempo [33]. En este caso, la
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estabilidad de la austenita depende de la temperatura y el tiempo del tratamiento
térmico. Si la temperatura del tratamiento se excede en unos 40 °C respecto de Ac; se
forma solamente una pequena cantidad de austenita. Debido a que la transformacion es
difusional, la austenita se enriquece en Ni, C y N. Este enriquecimiento disminuye
fuertemente la temperatura Mg y consecuentemente la austenita permanecera estable
con el posterior enfriamiento. Ahora, si los tratamientos térmicos se efectlian a mayores
temperaturas, el enriquecimiento relativo se reduce y con un posterior enfriamiento a
temperatura ambiente, la austenita se transforma completamente en martensita [35].
Estas particulas de austenita son muy estables desde el punto de vista térmico [33], o
sea, se mantienen estables a bajas temperaturas. Otros autores [36] reportan que esta
estabilidad tiene dos origenes: uno quimico y otro estructural. Parte de la estabilidad de
las particulas de austenita retenida se explica por estar enriquecidas en elementos
gammagenos. Nose y Asahi [36] midieron el contenido de elementos de aleacion de las
particulas de austenita para un AISM con un 12Cr-6Ni-2Mo utilizando un microscopio
electronico de transmision de efecto de campo (FE-TEM) que posee una nanosonda de

20 nm de diametro. Sus resultados se muestran en la figura 2.11 y 2.12.
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Figura 2.11.- Variacion del Cr, Niy Mo en un acero AISM [36]
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Figura 2.12.- Variacion del Si y Mn en un acero AISM [36]

El otro motivo por el cual las particulas de austenita son tan estables es de indole
estructural, ya que tienen una alta densidad de dislocaciones [32] y una coherencia en la
interfaz austenita/matriz, con orientaciones del tipo Kurdjunov-Sachs [37] que dificultan

la transformacion y — o” estabilizando las particulas de austenita [38].

2.1.4.- TRATAMIENTOS TERMICOS DE LOS AISM

La formacion de austenita para un acero 12Cr-6Ni-1,5Mo comienza, aproximadamente,
a los 560°C, alcanza un maximo en los 630/650°C y luego desciende, dado que va
perdiendo estabilidad y puede entonces transformar a martensita “fresca” [1, 26]. Los
aumentos progresivos de temperatura de revenido generan una austenita cada vez menos
estable con temperaturas Ms cada vez mayores a causa de la precipitacion de carburos y
carbonitruros que sacan elementos de la solucidon solida. Las particulas de austenita
inestables que se generan transforman a martensita durante el enfriamiento. La
influencia de la temperatura del tratamiento post soldadura sobre la precipitacion de
austenita estable e inestable se esquematiza en la figura 2.13 [38-39]. Otros autores [1]
estudian este comportamiento por medio del pardmetro de Larson-Miler (P). La figura
2.14 muestra un diagrama para estimar de manera cuantitativa los contenidos de
austenita a temperatura ambiente para un acero martensitico con bajo C después de
varios tratamientos térmicos. Por lo general, la austenita comienza a ser estable cuando

el pardmetro de Larson-Miller (P), supera un valor de 16, alcanzando este valor con una
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combinaciones de temperatura y tiempo de 550 °C - 16 minutos o 600 °C - 75 segundos.
La mayor parte de la austenita formada entre un parametro de 16 a 17,5 queda retenida a
temperatura ambiente después del enfriamiento. Por encima de un pardmetro P de 18 la
austenita formada es cada vez mds inestable y transforma en martensita con el posterior
enfriamiento. El contenido maximo de austenita estable formada que permanece a
temperatura ambiente, por lo general no excede los 30 - 35 % [1, 36]. Los contenidos de
Ni y C influyen sobre la cantidad de austenita. Como se menciond anteriormente, mas
Ni implica mas austenita. Cuanto menos C haya en soluciéon mayor sera la proporcion
de austenita precipitada en el revenido. Esto se explica teniendo en cuenta que la
precipitacion de carburos quita de solucion solida elementos de aleacion
desestabilizando la austenita. Sin embargo hay que considerar que al haber poco C este
efecto pierde importancia en los AISM. Por otro lado, a mayores temperaturas se
activan procesos de recuperacion y aniquilacioén de dislocaciones que desestabilizan las
particulas de austenita, es decir, se pierde parte de la estabilizacion estructural, debido a

la sub-estructura de dislocaciones, que se menciond anteriormente.

Fraction (%)

AsQ 550 600 650 700 750 800
Temperature ('C)

Figura 2.13.- Esquema de la microestructura obtenida para diferentes temperaturas de

revenido en un AISM [39]
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Figura 2.14.-Efecto de varias condiciones de revenido sobre la formacion de austenita

estable a temperatura ambiente. P: parametro de Larson — Miller; T: temperatura [°K];

t: tiempo [horas] [40]

La figura 2.15 muestra la relacion entre la dureza y el parametro P. Por debajo de un

parametro P de 18, la presencia de austenita reduce la dureza, pero, al superar este valor

la aumenta considerablemente, producto de su transformacidon a martensita fresca [26,

40].
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Figura 2.15.- Efecto de varias condiciones de revenido sobre la dureza [40]
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La tenacidad de los AISM aumenta con la presencia de austenita finamente distribuida
[32]. La literatura [41] establece que cuando la austenita se encuentra cerca de la punta
de una fisura, el campo de tensiones en esta zona induce la transformacion de esta fase
en martensita. Este mecanismo de transformacion absorbe energia, aumentando de esta
manera la tenacidad. La expansion volumétrica asociada a la transformacion
martensitica tenderia a cerrar la fisura y aliviar tensiones en la punta de la misma [41].
En loas AISM con 0,02 % de carbono se encontré que la austenita retenida formada
durante el revenido intercritico aumenta la resistencia a la corrosion [39]. Esto se debe a
la disolucion de carbonitruros de Cr y Mo que difunden hacia la austenita.

De la misma manera, la literatura reporta un aumento de la resistencia al SSCC con el
aumento de los contenidos de austenita en los AISM. Este hecho esta relacionado con la
mayor capacidad de absorber hidrogeno de la austenita, respecto de la martensita (la
austenita tiene una mayor solubilidad de hidrégeno que la martensita), y de esta manera
reduce la concentracion en esta ultima fase [36, 39]. Otra explicacion a este fendmeno,
podria ser la reduccién de la dureza causada por el aumento de austenita retenida.
Finalmente, la austenita no tiene efectos nocivos sobre la resistencia a la corrosion en

estos aceros [13].
2.1.5.- PROPIEDADES MECANICAS DE LOS AISM
2.1.5.1.- DUREZA DE LOS AISM
La literatura [42] reporta que la dureza de estos materiales es baja, gracias a su bajo
contenido de C y esta en el orden de los 280 Hy. Estos valores pueden ser facilmente
modificados por medio de diferentes tratamientos térmicos, como se vera mas adelante.
2.1.5.2.- TRACCION DE LOS AISM
La figura 2.16 muestra el comportamiento de la tension de fluencia a distintas
temperaturas para un acero 13Cr/6,5Ni/3Mo y 13Cr/6Ni/1Mo [42]. En estas figuras se

puede apreciar que no existe una fuerte dependencia de esta propiedad respecto de la

temperatura hasta los 300 °C [42].
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Figura 2.16.- Tension de fluencia a distintas temperaturas para un acero

13C1/6,5Ni1/3Mo y 13Cr/6Ni/1Mo [42]

La figura 2.17 muestra los efectos del C y del V, (este ultimo es una impureza comin
en un acero de alto Cr), sobre la resistencia a la traccion después del revenido. Incluso
en los aceros martensiticos de bajo C se observa endurecimiento secundario y se obtiene

un mayor endurecimiento en el rango especifico de C alrededor del 0,01 % en peso [42].
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Figura 2.17.- Efectos del V y C sobre la resistencia a la traccion [42]

La adicion de pequenas cantidades de Ti reduce el endurecimiento secundario
marcadamente. Sin embargo se observa endurecimiento secundario nuevamente en

aleaciones con altos contenidos de Ti. En este caso, con alto contenido de Ti precipitan
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compuestos intermetalicos del tipo TiNi generando endurecimiento secundario,

nuevamente después del revenido [42].
2.1.5.3.- TENACIDAD AL IMPACTO DE LOS AISM
Las propiedades de impacto de estos aceros se muestran en la figura 2.18. Los AISM

muestran suficiente tenacidad a -46 °C, correspondiente a los requerimientos de impacto

para materiales de cafierias [42].
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Figura 2.18.- Propiedades de impacto para los aceros 13Cr/6,5Ni/3Mo y 13Cr/6Ni/1Mo

[42]

Los AISM tienen muy buenas propiedades mecanicas. En metales de soldadura, en
estado como soldado, los valores de resistencia a fluencia pueden alcanzar facilmente
los 800 — 900 MPa [24, 43-44], alcanzando facilmente los requerimientos especificados
para un acero API-X80 o API-X100, utilizados en la industria petrolera.

La tenacidad es fuertemente dependiente de los tratamientos térmicos, pero en general
es buena. Se considera que pueden alcanzar temperaturas de servicio de alrededor de los
—40 °C, siendo para productos laminados, temperaturas de transicion del orden de los —
100 °C [45]. La figura 2.19 muestra las curvas energia absorbida vs. temperatura para

distintas condiciones microestructurales de un AISM [13, 45].
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Figura 2.19.- Curvas de transicion ductil-fragil obtenidas de productos laminados. Se

puede observar el efecto no deseado de la ferrita en la microestructura

Ademas, estos aceros, pueden conservar buena resistencia mecanica hasta los 250 °C,
un aspecto ventajoso comparandolos con los aceros duplex. Vale considerar esto, ya que
existen conductos disefiados para transportar sustancias a temperaturas de operacion
similares [46]. Por otro lado, la literatura menciona que estos aceros poseen una

adecuada resistencia al desgaste [47].

2.1.5.3.1.- Incremento de tenacidad por medio de la austenita

En los materiales solidos existen numerosos mecanismos asociados a la interaccion
frente de fractura/fisura — microestructura [48] que aumentan la absorcion de energia
durante el proceso de fractura conduciendo a un incremento de tenacidad del material.
En este sentido, es importante el aporte que surge de la comparacion entre los AISM y
otros tipos de aceros no inoxidables que también presentan microestructuras compuestas
de martensita revenida con una precipitacion muy fina de austenita. Se han propuesto
tres principales mecanismos para explicar la manera en que los precipitados de austenita
pueden incrementar la tenacidad de estos materiales:

.- Scavenginj Model [48-49]: Postula que las particulas de austenita actian como un
sumidero para impurezas (P, S, etc.) e intersticiales (C, N, H, etc.). La tenacidad se ve

incrementada por eliminacion de la posibilidad de fractura intergranular.

ZAPPA, SEBASTIAN 35



REVISION BIBLIOGRAFICA CAPIiTULO 2

.- Crack TIP Blunting Model [50-51]. Esta hipdtesis asume que una fisura propagando
a través de un acero se frena cuando interactia con los precipitados ductiles de
austenita. En consecuencia, la fisura tiende a arrestarse y operan mecanismos de
nucleacion y coalescencia de micro huecos que requieren un importante aporte de
trabajo plastico o energia. Las fracturas son fibrosas/ductiles con caracteristicas de
dimples. Asi, la tenacidad del material se incrementa. La resistencia al clivaje se debe a
la inherente ductilidad de los precipitados de austenita de estructura cristalina cubica
centrada en las caras. La tenacidad a la fractura del material resulta mejorada en dos
sentidos, disminuye notablemente la temperatura de transicion ductil/fragil y se eleva la
energia absorbida en la region ductil.

.- Localized Trip [52-53]. Este modelo se concentra en la interaccion de las particulas
de austenita con un frente de fractura, lo cual provoca la transformacién inducida por
plasticidad (TRIP) de la austenita meta estable a martensita. Cuando una fisura propaga
a través de una region con particulas meta estables, el campo de tensiones y
deformaciones en el frente de fractura promueve la transformacion de austenita a
martensita, una fase mas estable pero menos densa. Esta transformacion mecanicamente
inducida, en la zona pléastica delante de una fisura, absorbe energia y aumenta

efectivamente la tenacidad de fractura del material [54].

2.1.6.- APLICACIONES DE LOS AISM

Aunque la principal aplicacion de los aceros supermartensiticos ha sido establecida para
el transporte de fluidos de la industria del petréleo, estos aceros ofrecen una atractiva
combinacion de buena resistencia a la corrosion, altas propiedades mecénicas y bajo
costo. El interés en estos aceros, por las caracteristicas anteriormente mencionadas, es
creciente, en una amplia gama de aplicaciones [55].

Estos aceros se desarrollaron en el ultimo cuarto del siglo 20 aplicando nuevas
tecnologias, lo que permiti6 producirlos con niveles extremadamente bajos de
elementos intersticiales como el C y el N. Los resultados de esta tecnologia dieron la
produccion de una gama de aceros martensiticos soldables de muy alta resistencia con
una excelente tenacidad [8].

Las principales aplicaciones son en plataformas submarinas de la industria del gas y del

petrdleo (offshore), como ser, cafierias para la conduccion de fluidos, tubos de fondo de
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pozo, etc. que requieren una combinacion de alta resistencia mecanica con buena
resistencia a la corrosion. Para este tipo de aplicaciones, los AISM ocupan un nicho
econdmico entre los aceros al carbono y de baja aleacion, los cuales tienen que
utilizarse con inhibidores de corrosion y las aceros mas aleados como los inoxidables
daplex pero mucho mdas caros. También se suelen encontrar en turbinas hidraulicas,
cuerpos de valvulas, cafierias de alta presion, componentes en industrias petroquimicas,
como recubrimientos de laminadores, etc. Si bien en un principio, y aun hoy, las
principales aplicaciones se encuentran en la industria petrolera y de explotacion de
hidrocarburos estos aceros no dejan de expandirse a las demas industrias y cada vez son
mas utilizados y con mayor frecuencia por sus muy buenas prestaciones y costo [56].

Los AISM son interesantes para un gran numero de aplicaciones en instalaciones
offshore por tener buenas propiedades mecdnicas, excelente soldabilidad y buena
tenacidad a -30 °C [57]. La soldadura de caferias en contacto con ambientes dulces o
levemente acidos (con una presion parcial de H,S menor a 0,01 bar) es la aplicacion
mas importantes de estos aceros. La superficie exterior de las cafierias en contacto con
el agua de mar es, generalmente, protegida bajo proteccion catddica de la corrosion por
picado y crevice ya que la estructura martensitica es susceptible a este mecanismo de

falla pero, debido a esta proteccion, pueden ocasionarse problemas de dafio por H [57].

2.1.7.- MECANISMOS DE CORROSION

La corrosion es una de las formas de degradacion natural de los materiales y estd muy
relacionada con la produccion y transporte de petroleo y gas [58]. La corrosion asociada
a una fase acuosa es fuertemente dependiente de sus contenidos de CO, y H,S. La
presencia de CO; y H»S con altos contenidos de CI” y agua condensada en la produccion
de hidrocarburos, no solamente produce un incremento en la velocidad de corrosion,
sino también conduce a problemas de fisuracion asistida por el medio. EI CO, esta
generalmente presente en los fluidos de produccion y, aunque no causa por si mismo las
roturas catastroficas que ocasiona el H,S, su presencia produce altas velocidades de
corrosion, donde el modo de ataque es altamente localizado. En efecto, la corrosion por
CO; es la forma de ataque mas frecuentemente encontrada en la produccion de petroleo
y gas. Los tipos de corrosion y CBT encontrados en estas industrias pueden ser

divididos en tres clases: corrosion por CO,, también llamada corrosion dulce (sweet
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corrosion), fisuraciéon en medios acidos que contienen H,S, también /lamado sulfide
stress cracking - SSC, asociados con CO; y cloruros y un régimen intermedio de
fisuracion semi acido, también llamado mildly sour.

Los limites de concentracion de H,S en los fluidos corrosivos atin deben ser estudiados
para un cuidadoso uso de los AISM, aunque presiones parciales de H,S de 0,1 bar
(comparados con 30 bar de CO,) conducen a una rapida falla. Los mas grandes
problemas relacionado con la corrosiéon por CO, se encuentran en pozos profundos,
mayores a los 500 m, donde el aumento de la presion y la temperatura hacen al
ambiente mucho mas agresivo. En este apartado se describen las causas y los

mecanismos de las formas mas comunes de corrosion encontradas en carfierias.

2.1.7.1.- CORROSION LOCALIZADA

El ataque localizado siempre aparece como resultado de una heterogeneidad del sistema.
Debido a ella, una zona del metal es atacada mdas rapidamente que las otras. Las
heterogeneidades pueden producirse en el metal o en el medio corrosivo [59]. Este tipo
de ataque es una de las formas mas peligrosas en que puede presentarse la corrosion. En
los casos de ataque localizado la cantidad de material no guarda relacion con la
magnitud de los inconvenientes que pueda causar. Durante el picado, el ataque se
localiza en puntos aislados de superficies metalicas pasivas y se propaga hacia el
interior del metal, en ocasiones, formando tuneles microscopicos [59]. En la practica
puede presentarse como perforacion de la cafieria o tanques [59].

El ataque por picado, pitting, es una forma de corrosion muy localizada; es un tipico
mecanismo de corrosion que a menudo no se detecta, pero con una muy poca pérdida de
material puede ocurrir la falla. Los pits, generalmente, se inician en determinadas zonas
dentro de la superficie, como zonas rayadas o en lugares con pequefas variaciones de
composicion quimica [22], que normalmente aparecen dentro de las caferias y penetran
hacia la superficie exterior. Para estimar la relativa resistencia a la corrosion localizada
se introdujo un niimero equivalente a la resistencia al picado (PRE) en términos de las
concentraciones de cromo, molibdeno y de nitrégeno [60]. Aunque, originalmente se
utilizaba la formula PRE para los aceros inoxidables austeniticos, su uso se extendié a
los aceros duplex y ocasionalmente a los aceros inoxidables martensiticos. Los AISM y

los duplex tienen un nimero PRE en el rango de 12 a 20 y de 20 a 40, respectivamente.
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PRE[%] = Cr + 3,3Mo[% en peso] + 16N |[% en peso]

El trazado de curvas de polarizacion en sistemas que sufren picado es una caracteristica
muy importante de este proceso. Se encuentra que el picado aparece por encima de

cierto potencial como se muestra en la figura 2.20 [59].
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Figura 2. 20.- Posible forma que puede tener una curva de polarizacion [59]

Se ha observado que el potencial de picado estd relacionado con la concentracion del

16n agresivo por una ecuacion del tipo [59]:

Ep=A-B-logC,

Donde A y b son constantes y logC es el logaritmo de la concentracion del i6n agresivo
[59].

En numerosos casos la picadura se propaga en forma de huecos semiesféricos de fondo
liso y aspecto brillante. Tal es lo que se observa en el hierro en contacto con cloruros y
sulfatos, en acero inoxidable en contacto con cloruros, en aluminio en contacto con
nitratos, etc [59]. Se sabe también que el picado puede tomar otras formar geométricas
siguiendo planos cristalinos. También puede presentar forma hexagonal con fondo
brillante. A esto debe agregarse la aparicion de ataque en forma de tineles [59].

Se ha observado que, en general, la solucion dentro de la picadura presenta una

concentracion salina mayor que fuera de ella. Ademas, el pH de la picadura suele ser
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inferior a la del exterior. Por ejemplo, se ha observado que, dentro de picaduras de
aluminio e hierro, el pH suele estar entre 3 y 4, en tanto que en aceros inoxidables se
observan valores de pH inferiores a 1. Estos valores de pH son independientes del pH
exterior, el cual puede llegar a ser mayor que 1 [59].

Los sitios de nucleacion de picaduras han sido frecuentemente relacionados con fallas
microscopicas de la superficie metalica. Por ejemplo, en aceros inoxidables, la
localizacion de picaduras estd generalmente asociada a la presencia de inclusiones.
Estas picaduras se inician en inclusiones no metalicas, siendo las de sulfuro de
manganeso las mas efectivas [61]. A temperatura ambiente, las picaduras sobre acero
inoxidable se nuclean sobre inclusiones de 6xidos mixtos que contienen, ademas de
oxigeno, elementos tales como silicio, calcio, aluminio o magnesio. Ni el titanio ni el
manganeso aparecen en dichas inclusiones. A su vez, a 95 °C, las picaduras se nuclean
sobre compuestos oxiazufrados, que ademas de oxigeno y azufre contienen manganeso
y/o titanio. En aceros de baja aleacidn, los sitios preferentes para la nucleacion de
picaduras se encuentran en particulas de sulfuro de manganeso. Para niquel, se observa
que las picaduras se inician sobre defectos en la superficie, sobre limites de grano o
sobre inclusiones de NiS [62].

La composicion del metal o aleacion afecta sensiblemente al potencial de picado. Este
efecto ha sido estudiado por varios autores [59, 62-64]. En general, se encuentra que el
cromo, vanadio, molibdeno, tungsteno, niquel y nitrdgeno son aleantes beneficiosos
puesto que su presencia aumenta el potencial de picado del acero inoxidable en
presencia de cloruros. Por otro lado, la presencia de azufre y manganeso tiene efectos
deletéreos. Estas conclusiones no pueden ser extrapoladas a cualquier ion agresivo
puesto que pueden encontrarse fuertes diferencias. Por ejemplo, el molibdeno tiene un
efecto benéfico para el acero inoxidable en soluciones de cloruros, mientras que
presenta un efecto opuesto en soluciones de bromuro. En aleaciones Fe-Cr, al variar el
contenido de cromo de 25 a 40 %, el picado en cloruros sube de 0,2 a 0,9 Vgng.
Teniendo en cuenta que el potencial al que se inicia la reaccion catodica de reduccion
del oxigeno en soluciones neutras es de 0,81 Vgng, resulta que la aleacion Fe-35 %Cr
no mostrara picado en soluciones neutras de cloruros (por ejemplo, agua de mar). Ya se
ha mencionado el efecto del molibdeno sobre el potencial de picado que presentan los

aceros inoxidables. Se encuentra también que el agregado de 5% de vanadio o silicio a
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un acero inoxidable, mejora sus propiedades frente al picado, desplazando el potencial

de picado por encima de 1,5 Veny [62].

2.1.7.2.- TEORIA DE LA ACIDIFICACION LOCALIZADA

En 1937 Hoar [65] observo que el picado estaba relacionado siempre con la presencia
de aniones de 4cidos fuertes. Segiin Hoar el mecanismo de picado seria el siguiente:

Al disolverse un metal, se producen cationes que se encuentran en la solucion con una
cantidad equivalente de aniones, a fin de mantener la electroneutralidad. De esta forma
se obtiene una solucidn de la sal metalica. Si los aniones corresponden a un acido débil,
la sal metalica precipitara o formard algun complejo y no se producird ninguna
variacion importante en el pH de la solucion. En cambio, si los aniones corresponden a
un acido fuerte, habra una hidrélisis de la sal metalica que llevara a un aumento
localizado de la concentracion de protones. Esta acidificacion localizada aumenta la
solubilidad del 6xido pasivante, y como resultado de ello, el 6xido deja de formarse en
contacto con el metal. Los iones metalicos difundirdn hacia el seno de la solucion hasta
encontrar zonas de mayor pH. Alli precipitara finalmente el 6xido o hidroxido metalico.
Este precipitado, al formarse lejos de la superficie metalica, no tendré ninguna accion de
freno sobre el proceso de disolucion del metal. Como la acumulacion de los productos
de corrosion aumenta la acidez y acelera el proceso de disolucion, a este mecanismo de
picado se lo denomind "autocatalitico". Durante muchos afios este mecanismo tuvo
aceptacion general. Sin embargo, al introducir el uso de técnicas potenciostaticas y al
conocerse la existencia del potencial de picado, los defensores del mecanismo de Hoar
se enfrentaron con el problema de no poder explicar la presencia de dicho potencial.
Esto indicaba que el mecanismo de Hoar explicaba como se propaga una picadura, pero
no podia explicar la iniciacion de la misma. Posteriormente se propusieron numerosos
mecanismos para explicar la iniciacion del picado.

Hoar [66-67] propuso otro posible mecanismo de iniciacion de picado, que daria una
explicacion de la existencia del potencial de picado. Segun este mecanismo "mecanico"
de picado, al aumentar el potencial los iones se irian adsorbiendo sobre la superficie del
oxido, desplazando a las moléculas de agua. Esta adsorcion iria disminuyendo la tension
superficial debido a repulsion mutua de los aniones, hasta llegar a un punto en el cual el

oxido se desintegraria por un proceso de peptizacion. Sin embargo este mecanismo no
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explica el comportamiento de ciertos aniones, como por ejemplo el nitrato, que inhibe el
picado de aluminio en cloruros, pero a su vez, a mayor potencial, provoca picado.
Cuando la velocidad de disolucion de la especie pasivante no alcanza para mantener
pasivado al metal se inicia el picado.

Varios autores volvieron al mecanismo propuesto inicialmente por Hoar [65], que se
habia presentado inicialmente como muy promisorio, ¢ intentaron buscar una
explicacion a la existencia de un potencial de picado. Las bases de este mecanismo se
muestran esquematicamente en la figura 2.21. Se postula que el pH de la solucion tiene
el valor a. Por encima del potencial a; comienza la disolucidon anddica del metal en base

a la siguiente reaccion:

Me +zH,O =Me(OH),+zH +z¢

conduciendo a una acidificacion localizada. Pero si el potencial de electrodo es menor
que a,, cualquier acidificacion llevara al sistema a la zona de inmunidad del diagrama
donde el metal es termodindmicamente estable. La corrosion se detendra y la
acidificacion localizada desaparecera como consecuencia de la difusién de los protones
hacia el seno de la solucion. Por otra parte, si el potencial de electrodo esta por encima
de a,, la acidificacion localizada alcanzara valores de pH del orden de b, y la siguiente

reaccion pasard a ser termodinamicamente posible:

Me=Me* +z¢

Esta reaccion da productos solubles por lo que la reaccion de disolucion no sera

detenida por ellos. De esa forma, la acidificacion se perpetua por el siguiente equilibrio:

Me”" + z H,0 = Me(OH), + zH"

El cual compensa la pérdida de protones por difusion o por reaccion.

42 ZAPPA, SEBASTIAN



CAPIiTULO 2 REVISION BIBLIOGRAFICA

Mé™ Me(OH,

Figura 2.21.- Diagrama Potencial-pH. a: pH del seno de la solucidn; a;- a,: zona pasiva;

ay: potencial de picado y b: pH de la zona acidificada localmente [68]

Este mecanismo termodindmico tuvo éxito al explicar el potencial de picado del cobre
en soluciones de cloruros, pero fallaba al no poder interpretar los potenciales de picado
de metales tales como el hierro, aluminio, cinc, etc., ni justificar el efecto de iones
reducibles - por ejemplo, nitrato - sobre el potencial de picado. En dichos casos, los
potenciales de picado encontrados experimentalmente son varios cientos de milivoltios
mas altos que los predichos por el mecanismo anterior [62]. Este mecanismo fue
modificado por Galvele y colaboradores para explicar el potencial de picado de metales
tales como cinc, cadmio, aluminio o hierro, asi como los potenciales de picado hallados
en presencia de iones reducibles (nitratos, nitritos, etc.) y la accion de inhibidores del
picado [68]. La propuesta de Galvele y col. [68] se visualiza mejor si se tienen en cuenta

las reacciones que ocurren dentro de una picadura, figura 2.22.
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Figura 2.22.- Reacciones electroquimicas dentro de una picadura. ja0q: densidad de
corriente de disolucion del metal; jeu0a: densidad de corriente de la reaccion catodica de

desprendimiento de hidrogeno [68]

Dentro de una picadura, en la mayoria de los metales, conviven las reacciones:

Me=Me* +ze¢e

2H +2e =H,

Ambas cambian de velocidad al variar el potencial, pero lo hacen en sentido opuesto. La
reaccion 1 se acelera cuando se aumenta el potencial. En cambio la reaccion 2 se frena
cuando se aumenta el potencial. Las reacciones dentro de una picadura se ven
esquematizadas en la figura 2.23. La reaccion anodica 1 seguida por la reaccion de

hidrolisis:

Me”" +z H,O = Me(OH), + zH"
da una medida de la velocidad de produccion de protones dentro de la picadura. En
cambio, la reaccion catddica siguiente es una medida de la velocidad de consumo de

protones.

2H +2e =H,
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El potencial del metal, que en principio tendra muy poca diferencia entre el interior y el
exterior de la picadura, debe ser tal que asegure la conservacion de la acidificacion

localizada dentro de la picadura [62].

1E+00 y
1E01 |
1£02 |
1£:03 |

1E-04 §

Corriente

1E-05 §

1E-05:"‘""""""----l----l-...l...
0 50 100 150 200 250 300 350

Potencial

—|j catod| ===j anod

Figura 2.23.- Representacion esquematica de las reacciones electroquimicas anddica y

catodica que se desarrollan dentro de una picadura. Se supone que la reaccion anodica
+ - (34 r 1 r + -

es: Me = Me” + ze”, en tanto que la reaccion catodica estara dada por: 2H™ + 2¢” = H..

Los valores de las escalas son arbitrarios [68]

Volviendo a la figura 2.23, si el potencial corresponde al punto 1 la reaccion catddica
predominara sobre la anddica. O sea que se consumiran mas protones por la reaccion:

2H +2e¢=H,

que los que se producen como resultado de la combinacién de las reacciones:

Me=Me* +ze

Me”" +z H,O = Me(OH), + zH"

En otras palabras, al consumirse los protones se producird una solucion alcalina dentro
de la picadura y la misma se pasivara. Si, en cambio, el potencial se encuentra en el
punto 3, la reaccion de produccion de protones superara a la de consumo de los mismos,
y se tendra una acidificacion dentro de la picadura. Finalmente, cuando el potencial esta

en el punto 2 la velocidad de produccion de protones serd igual a la de su consumo. Este
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potencial es el potencial de corrosion del metal en la solucion dentro de la picadura
(Ec*). Es el potencial minimo al que se puede mantener una solucion acida dentro de la
picadura [62].

A diferencia de lo planteado en la figura 2.21, se concluye que el potencial de picado
no esta relacionado con ningtn equilibrio termodindmico. El potencial de picado esta
determinado por las condiciones cinéticas dentro de la picadura, y es el potencial
minimo al que se puede mantener una solucion acida dentro de la misma. Recopilando,

tenemos que la reaccion anddica esta dada por:

Me=Me* +ze¢e

Esta reaccion anodica nos da una medida de la velocidad de produccion de protones por

la reaccion de hidrolisis:

Me”" +zH,0 =Me(OH)z +zH"

Simultdneamente habré una reaccion de consumo de protones:

2H ' +2¢ =H,

De modo que el potencial de picado serd igual o levemente superior al potencial de

corrosion del metal en la solucion dcida dentro de la picadura (Ec*):

Ep > Ec*

En general Ep sera levemente superior a Ec* entre otras cosas, para compensar la

pérdida de protones por difusion desde la picadura al seno de la solucion:

+ +
H (anodo) — H (seno de la solucion)

El mecanismo de acidificacion localizada presupone que el medio corrosivo puede

alcanzar facilmente al metal. Se considera actualmente [68] que el sistema metaloxido
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pasivante-solucion no es un sistema inerte, figura 2.24, sino que la pelicula pasivante se

esta rompiendo y reformando continuamente, figura 2.25.

1

tian

m

'//4

?7,-?// ;
Vi //“, /
// b

Figura 2.24.- A: la pelicula pasiva actua como una barrera inerte que separa al metal de
la solucion. B: la pelicula pasiva sufre un continuo proceso de ruptura y regeneracion

[68]

Sato describi¢ varios mecanismos por los cuales una pelicula pasivante se rompe
espontaneamente [68]. A potenciales inferiores al de picado, figura 2.25, al romperse la
pelicula pasivante, y entrar la solucion en contacto con el metal, éste se repasiva sin que
se produzcan cambios visibles. Por otra parte, cuando el potencial es superior al de
picado, al entrar en contacto la solucién con el metal, éste no se repasiva y comienza a

crecer una picadura[68].

Repassivation

Metal Solution
m

\Fu2 / S

71

N

Wi

Pitting

Figura 2.25.- Ruptura y regeneracion de la pelicula pasiva [68]
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2.1.7.3.- CORROSION LOCALIZADA EN AISM

Algunos autores reportan que determinados elementos quimicos mejoran el
comportamiento frente a la corrosion por picado [69]. El efecto beneficioso del Mo para

la resistencia a la corrosion de los aceros inoxidables también se muestra en la figura

2.26.
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Figura 2.26.- Curvas de polarizacion de tres aceros inoxidables en una soluciéon 0,1M
HCI + 0,4M NaCl. (1) Fe-20Cr-18Ni-6,1Mo-0,2N; (2) Fe-18Cr-13Ni-2,7Mo; (3) Fe-
18Cr-9Ni [69]

La resistencia a la corrosion por picado de un acero inoxidable supermartensitico se ve
afectada por la concentracion de cloro y la temperatura del agua de mar [70]. Anselmo y
colaboradores [70] encontraron una relacion logaritmica entre el potencial de picado y
la concentracion de cloruros, como se muestra en la figura 2.27. A su vez, el potencial
de picado disminuye linealmente con el aumento de la temperatura, como se muestra en
la figura 2.28. La composicion de la capa de oxido superficial depende de la
temperatura y de la presencia de CO,. El potencial de picadura depende de la estabilidad

de la capa pasiva, que depende de la composicion quimica de la pelicula [70].
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Figura 2.27.- Concentracion de cloruros vs. potencial de picado [70]
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Figura 2.28.- Temperatura vs. potencial de picado [70]

Mesa y colaboradores [71] realizaron estudios de polarizacion a 0, 25 y 70 °C en agua
de mar en aceros inoxidables martensiticos en una solucion 0,5 M H,SO4 + 3,5 % NaCl.
La figura 2.29 muestra las curvas de polarizacion de los aceros AISI 420, 410N y

410SN.
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Figura 2.29.- Curvas de polarizacion obtenidas a 0, 25 y 70 °C. a: AISI 420; b: 410N;
c: 410SN [71]

Los resultados del trabajo reportado por Mesa muestran que el potencial de corrosion no
se ve afectado por las variaciones en la temperatura de ensayo, mientras que el aumento
de la temperatura de ensayo conduce a una disminucion del potencial de picado en todas
las probetas estudiadas. En los ensayos realizados a 70 °C, el potencial de picado se
encontrd por debajo del potencial de corrosion [71]. La capa pasiva en la superficie no
es estable en las probetas ensayadas a 70 °C. Estos resultados ponen de manifiesto el
efecto nocivo de los ensayos a temperatura sobre la resistencia a la corrosion por picado
[71]. En la figura 2.30 se muestra una grafica con las curvas caracteristicas de

polarizacion de los diferentes materiales ensayados.
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Figura 2.30.- Curvas de polarizacion caracteristicas de los diferentes materiales

ensayados [71]

Otros autores [72] estudiaron el comportamiento frente a la corrosidon por picado de un
acero 13Cr a 90, 120 y 150 °C en una solucion con alto contenido de cloruros. La

figura 2.31 muestra las curvas obtenidas en estos ensayos.
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Figura 2.31.- Curvas de polarizacion a diferentes temperaturas [72]

La figura anterior muestra las curvas de polarizacion potencio dindmicas a temperaturas
diferentes. Se puede observar facilmente un régimen pasivo en la curva de polarizacion
a 90 °C que no se detecta a 120 y 150 °C. Esto significa que la pelicula de 6xido que se
forma a 90 °C tiene un mayor grado de pasividad que las que se forman a 120 y 150 °C.
Con estos resultados el autor concluye que el mecanismo de disolucion anddica de un

acero martensitico 13Cr depende fuertemente de la temperatura [72].
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Park [73] estudio la susceptibilidad a la corrosion por picado de un acero 14Cr-3Mo en
una solucién 0,6 M de NaCla 25 °C con un tratamiento térmico de austenizado a 1000 y
1050 °C bajo diferentes velocidades de enfriamiento generando de esta manera
diferentes microestructuras a temperatura ambiente. La figura 2.32 muestra los
potenciales de picado para las distintas temperaturas de austenizacion y de tasas de

enfriamiento.

—8— Austenitized at 1000°C
= 0= Austenitized at 1050°C

Pitting potentead (mV¥,, )

Cooling rate( K/s)

Figura 2.32.- Efecto de la velocidad de enfriamiento para distintas temperaturas de

austenizado sobre el potencial de picado [73]

El potencial de ruptura de la capa pasiva, que es el potencial de picado aumenta con la
temperatura de austenizacion y con mayores velocidades de enfriamiento hasta los 2
K/s. Los autores creen que los carburos no disueltos que han precipitado durante el
proceso de enfriamiento pueden deteriorar la resistencia a la corrosion al disminuir el
contenido de Cr y Mo en la matriz a 1000 °C. Sin embargo, la resistencia a la corrosion
no mejora con una mayor velocidad de enfriamiento (10 K/s). La razon es el balance de
resistencia a la corrosion entre la matriz y la austenita retenida que se forma durante la
etapa de enfriamiento [73].

Gonzalez Rodriguez [74] determind el potencial de picado a 95 °C en una solucion con
20 % de NaCl en muestras de acero inoxidable martensitico con diferentes tratamientos

térmicos. La figura 2.33 muestra las curvas caracteristicas de estos ensayos.
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Figura 2.33.- Efecto de tratamiento térmico sobre la resistencia a la corrosion por

picado [74]

En la figura anterior se puede observar que con excepcion de la muestra solubilizada y
revenida a 200 °C, la que tuvo un potencial de corrosion de 553 mV, todas las restantes
tuvieron un comportamiento muy similar, rondando el potencial de corrosion entre los
580 y los 590 mV. Ademas, la densidad de corriente para todas las muestras fue muy
similar, salvo para el caso de la muestra revenida a 200 °C que fue inferior en menos de
un orden de magnitud. Con lo cual concluye que los tratamientos térmicos tienen un

leve efecto sobre las curvas de polarizacion para estas condiciones [74].

2.1.7.4.- CORROSION BAJO TENSIONES

El andlisis de estas fallas imprevistas comenz6 a mediados del siglo XIX y después de
mas de 150 afios de estudio aun no se ha hallado una explicacidon que reciba aceptacion
general. Las fisuras aparecen cuando un material (metal, polimero o vidrio) es sometido
simultdneamente a tensiones de traccion y a la accion de un medio corrosivo
determinado, figura 2.34. En estas condiciones suelen aparecer fisuras que se propagan
a velocidades que varian desde unos pocos milimetros por afio hasta varios centimetros
por segundo. Este fendémeno se ha denominado corrosion bajo tension (CBT) [stress
corrosion cracking (SCC)] o mas recientemente, teniendo en cuenta la variedad de
sistemas involucrados, se lo suele llamar fisuracion inducida por el medio ambiente

(environment-induced cracking) [75].
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Figura 2.34.- Condiciones en la que suele aparecer la corrosion bajo tension [75]

2.1.7.5.- DEFINICIONES

A continuacion se reune una serie de definiciones, tomadas del libro de Galvele [68],
que son fundamentales para la comprension de este problema, pero que

lamentablemente son ignoradas con demasiada frecuencia en la literatura:

.- Fisuracion inducida por el medio ambiente: es un fendmeno por el cual materiales
ductiles, sometidos a traccion y expuestos a ciertos medios corrosivos, se comportan
como materiales fragiles, presentando fisuras a tensiones muy inferiores a las de
ruptura.

.~ Aspecto geométrico: debido a que la propagacion de fisuras se produce con muy
baja, casi nula, deformacion pléstica del material, el aspecto geométrico que presentan
las fisuras es de falla muy estrecha y profunda. Un cociente entre la profundidad de la
fisura y su ancho da generalmente valores superiores a 100 y, con mucha frecuencia,
superiores a 1000.

.- Distribucion heterogénea de tensiones mecanicas: cuando un material que esta
sufriendo corrosion bajo tension, es observado desde el medio corrosivo, figura 2.35, lo
que el medio corrosivo ve es muy particular. En tanto en las caras de la fisura en
contacto con el medio corrosivo, practicamente no hay tensiones mecanicas; en el fondo

de la fisura hay una alta concentracion de tensiones.
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Figura 2.35.- Distribucion de tensiones en una fisura tensionada, vista desde el medio
corrosivo. A: muy alta concentracion en la punta de la fisura; B: tensiones dentro del
metal, no detectables por el medio corrosivo; C: las caras de la fisura no presentan
tensiones [68]

.- Valor de las tensiones en la punta de la fisura: es importante conocer el valor que
pueden alcanzar las tensiones mecanicas en el fondo de la fisura. Si el material es fragil,
figura 2.36, las tensiones aumentaran rapidamente, pudiendo llegar a los valores
tedricos de resistencia mecanica del material, que en el caso de los metales se estima
estan entre 10 y 100 GPa. En el caso de los metales, al tratarse de materiales ductiles, en
la punta de una fisura tensionada aparecerd una zona con deformacién plastica, figura
2.37. En este caso las tensiones en el fondo de la fisura dependeran de la dureza del
metal y los valores alcanzables, que tedricamente son algo superiores al punto de
fluencia, podran estar entre 5 y 2000 MPa, dependiendo del punto de fluencia del

material considerado.

0,

<\ [Pa

Figura 2.36.- Tensiones de traccion en el fondo de una fisura en un material fragil [68]
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Figura 2.37.- Tensiones de traccion en el fondo de una fisura en un material ductil. El

valor de la tension en el fondo de la fisura aumentara en forma similar al de la figura

2.36, pero su valor méximo estara limitado por el punto de fluencia del metal [68]

.- Tiempo de induccion: en la practica, las fisuras por corrosion bajo tension no
aparecen en forma inmediata. En general transcurre un lapso entre la puesta en servicio
de un equipo o estructura y la aparicion de las primeras fisuras. Este lapso se denomina
tiempo de induccion. Las razones de su existencia son variadas. La CBT puede requerir
la presencia de un medio corrosivo acido, habitual en el interior de picaduras o de
rendijas. En este caso el tiempo de induccion esta dado por el tiempo que tardan en
aparecer las primeras picaduras o corrosion en rendijas. En otros casos hay una
concentracion minima de iones agresivos, por ejemplo cloruros, necesaria para iniciar la
CBT. En este caso el tiempo de induccion esta dado por la rapidez con la que se
acumulan estas especies agresivas.

.- Tiempo de fractura: éste era un dato muy frecuente en la literatura de CBT de hace
varias décadas; era resultado del tipo de ensayo utilizado en esa época. El tiempo de
fractura incluye la suma de los tiempos de induccion y de propagacion de las fisuras.
Aun se suelen mostrar graficos de tiempos de fractura, principalmente como criterio
comparativo, pero se ha comprobado que este parametro no sirve cuando se trata del
disefio de componentes o estructuras. La ausencia de fracturas después de un tiempo de
exposicion muy prolongado, no necesariamente indica que el material es inmune a la
CBT. Puede indicar que las condiciones experimentales no eran las adecuadas para
nuclear las primeras fisuras.

.- Etapa controlante: Siendo la CBT un proceso de interaccion entre un soélido
tensionado y un medio liquido o gaseoso, cualquiera sea el mecanismo por el cual se

propagan las fisuras, habra una serie de etapas claramente distinguibles en el proceso.

56 ZAPPA, SEBASTIAN



CAPIiTULO 2 REVISION BIBLIOGRAFICA

.- Factor de concentraciéon de tensiones: la resistencia mecéanica ideal de un sélido se
estima que esta entre 10 y 100 GPa. Las tensiones de ruptura medidas en materiales
fragiles, tales como el vidrio, son inferiores a un centésimo del valor ideal. Para explicar
esta diferencia Griffith supuso la existencia de pequefias fisuras que, al actuar como
concentradoras de tensiones provocaban la fractura prematura del material. De acuerdo
con QGriffith, la tension critica para la propagacion de la fisura, c., en presencia de esas

fisuras, seria:

2672
e
Siendo E el médulo elastico, y la energia libre de la superficie y a el tamafio de la fisura.
Esta ecuacion se desarrolld suponiendo que para que la fisura se propagara la energia
suministrada debia ser igual a la energia necesaria para crear las nuevas superficies
resultantes de la propagacion de la fisura. Esta ecuacion se aplica solamente a materiales
idealmente fragiles, por cuanto no se tiene en cuenta ninguna deformacion plastica. En
la mayoria de los solidos y, en particular en los metales, hay un importante consumo de
energia por deformacion plastica en la punta de la fisura. Esto fue tenido en cuenta por

Orowan quien propuso la siguiente ecuacion modificada:

o [ZE()/ +y, p)}

donde vyp es la energia debida a la deformacion pléstica. Las dos ultimas ecuaciones
presuponen que las fisuras son agudas. La condicion para que una fisura se propague es
que se supere el valor dado por: o, . (a. m)1/2 , que es caracteristico para cada material.
La expresion 6 . (a . w)1/2 , de gran importancia en el estudio de la mecanica de fractura,
se denomina factor de concentracion de tensiones y se lo identifica con la letra K. Se
refieren a la propagacion de fisuras agudas, en ausencia de medios corrosivos. En
corrosion bajo tension, también se estd en presencia de fisuras agudas, pero la tension
aplicada es muy inferior a o., y las fisuras no se propagan en ausencia del medio
COITOS1VO.

Tal como lo indica la ultima ecuacion, las fisuras se propagan en forma espontdnea

solamente cuando la tension aplicada es superior a 6.. Cuando se consideran los factores
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de concentracion de tensiones, el valor critico de la tension esta relacionado también
con un valor critico de K, que llamaremos Kjc. Si se aplica una concentracion de
tensiones inferior a la critica, no hay propagacion de fisuras. Sélo cuando la
concentracion de tensiones supera el valor de K¢ se observa propagacion de fisuras. En
presencia de un medio corrosivo, en cambio, las fisuras comienzan a propagarse a
valores de concentracion de tensiones muy inferiores. Existe también aqui un valor
minimo de concentracidon de tensiones por debajo del cual no se propagan las fisuras,
Kisce, pero el mismo es considerablemente inferior a Ky c.

- Reduccion de area: una caracteristica importante del fendmeno de corrosion bajo
tension es la apariencia de ruptura fragil que presenta la superficie de fractura. Un metal
ductil, sometido a traccion en aire, se rompe con una importante reduccion de area, tal
como se ve en la figura 2.38. En cambio, el mismo metal, sometido a tracciéon en un
medio en el que sufre corrosion bajo tension, se fisura con una pequeia reduccion de
area, figura 2.39. La superficie lateral del metal corroido suele presentar también
numerosas fisuras, las que no atraviesan el total del material, figura 2.40. Tal como
puede observarse, la apariencia de estas fisuras sugiere que se estd en presencia de un
material fragil, ya que la aparicion de dichas fisuras se produce sin una deformacion
plastica visible. La fragilidad es solo aparente, porque si se toma el metal corroido y se
lo deforma en ausencia del medio corrosivo, se observa que no es fragil, sino que
muestra apreciable deformacion plastica antes de romperse. Algunos autores usan el
cociente: area final dividido por area inicial, expresado porcentualmente, como un
parametro de medida de la CBT. Una reduccion de area de un 30% indica ruptura ductil,

en tanto que un 0% indica corrosion bajo tension (CBT).
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Figura 2.38.- Superficie de fractura ductil vista en un microscopio electrénico de
barrido. Alambre de laton roto al aire. (guion = 100pm). Obsérvese la importante

reduccion del diametro del alambre antes de la ruptura [68]

Figura 2.39.- Superficie de fractura fragil debida a CBT. Alambre de laton sometido a
traccion en una solucion acuosa de NaNO,. Notese la diferencia con la figura 2.38. Hay
una pequefia reduccion en el didmetro del alambre y se observan fisuras en los costados

del mismo [68]
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Figura 2.40.- Superficie lateral de la muestra de la figura 2.39. Nétese la presencia de
numerosas fisuras que dan la apariencia de un material fragil. Si la traccion se contintia
en ausencia del medio corrosivo, las fisuras dejan de propagarse y el metal atin no

fracturado se rompe en forma ductil [68]

Normalmente los materiales se seleccionan para su aplicacion de manera tal que la
accion corrosiva del medio ambiente sobre ellos sea moderada. Al mismo tiempo estos
materiales estan sometidos a tensiones mecéanicas cuyo signo y magnitud suelen
cambiar con el tiempo. Mediante una adecuada seleccion de materiales y un disefio
conveniente es posible conseguir que dichas acciones no tengan efectos sobre la vida
util del material. Sin embargo, se ha comprobado que en condiciones especiales, un
metal sometido simultdneamente a la accion de un medio corrosivo y a tensiones
mecanicas de traccion puede presentar el fendmeno llamado corrosion bajo tension. En
este caso, aparecen en el metal fisuras que pueden ser transgranulares o intergranulares
que se propagan hacia el interior del metal hasta que las tensiones se relajan o el
material se fractura [59].

La CBT es una de las formas mas insidiosas de ataque localizado conocidas. Se la
reconocié como forma particular de ataque a fines del siglo XIX. Desde entonces se han
hecho sobre ellas numerosas investigaciones, siendo el area de la corrosiéon que mas
publicaciones tuvo. Sin embargo es mucho lo que aun se desconoce y todavia no hay
medios seguros para su prediccion.

El primer ejemplo que se encuentra en la literatura sobre esta forma de corrosion es la

que afecta a los aceros de bajo contenido de C en presencia de medios corrosivos. El
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problema aparece con el uso de calderas de vapor y los primeros casos de falla debidos
a este fendbmeno no estdn bien documentados [59]. Al comienzo las rupturas y
explosiones de calderas se atribuian a fallas del material o defectos de diseno. Entre
1865 y 1870 se registraron en Inglaterra 288 casos de explosion de calderas, atribuibles
muchos de ellos a CBT. En 1865 ya se tenian pruebas de la indole metalurgica del
fendmeno y se encontrd que en todos los casos se producian fracturas intergranulares.
En 1912 se demostrd por primera vez que el fenomeno no se debia a deficiencia del
material o del disefio, sino que se relacionaba con el agua de alimentacion de las
calderas. Finalmente, en 1930, mediante tratamiento de agua, el uso de colectores de
vapor soldados y modificaciones en el disefio, el problema de corrosion de calderas
comenzo a ser técnicamente controlado. Los trabajos de laboratorio permitieron
determinar la indole del problema, asi como sus causas y, finalmente, el modo de
controlarlo. Sin embargo, el mecanismo del proceso de corrosion permaneciod
desconocido y s6lo en 1967 se pudo reproducir este tipo de fallas en el laboratorio [59].
En 1937 se registraron las primeras fallas por CBT en los aceros inoxidables. Estas se
presentaban como fallas trasngranulares. Desde entonces surgié una avalancha tal de
problemas de CBT que las fechas exactas pierden significado. Se sabe actualmente que
todo metal o aleacion puede, en ciertas condiciones presentar CBT [59].

La CBT es el resultado de la accion combinada de una tension de traccion aplicada y un
ambiente corrosivo. Las pequefias fisuras que se generan se propagan en una direccion
perpendicular a la tensidon aplicada y como resultado se puede obtener una fractura
fragil. Las fisuras pueden formarse a niveles de tension relativamente bajos,
significativamente por debajo de la resistencia a la traccion. Las tensiones que pueden
producir CBT no necesariamente son aplicadas externamente, sino que las tensiones
pueden ser residuales, derivadas del rapido cambio de temperaturas, generando
diferentes contracciones en el material o la diferencia en los coeficientes de expansion
en dos fases [22].

Diferentes aleaciones metalicas solicitadas mecanicamente y expuestas a ciertos medios
pueden desarrollar fisuras que no ocurririan en ausencia de tales medios o de tales
estados tensionales. Surge aqui otra definicion [76]:

“Se define corrosion bajo tensiones (CBT o SCC) al fenomeno que sufren los metales y

aleaciones expuestas en forma simultanea a la accion de tensiones mecanicas de
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traccion y a un medio corrosivo y por el cual sufren fisuras y roturas a niveles muy por
debajo de sus tensiones de ruptura’.

Vale aclarar que ademas de un determinado medio y tensiones, se necesita una
microestructura susceptible para que se genere la CBT. Las tensiones pueden tener
origen en el servicio, el caso de tensiones aplicadas o ser consecuencia del proceso de
fabricacion, tal el caso de tensiones residuales debidas a soldaduras, tratamientos

térmicos o deformaciones inhomogéneas.

2.1.7.6.- TIPOS DE CORROSION BAJO TENSIONES

Este fenomeno puede presentarse bajo dos formas:
.- Intergranular: las fisuras avanzan por los limites de grano. El aspecto de la superficie
de fractura de un material que sufrid corrosion bajo tension intergranular se observa en

la figura 2.41 [77].

Figura 2.41.- Superficie de fractura de corrosion bajo tension intergranular. Ag-15Pd

tensado en tolueno saturado con yodo. (400X) [77]
.- Transgranular: las fisuras avanzan atravesando los granos. El aspecto de la superficie

de fractura y el corte metalografico correspondiente se muestran en las figuras 2.42 y

2.43 [62].
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Figura 2.42.- Corrosion bajo tension transgranular de acero inoxidable austenitico en

cloruros. Corte metalografico. (300X) [62]

Figura 2.43.- Superficie de fractura transgranular. Corrosion bajo tension de laton en

nitritos. (400X) [62]

También se describen casos en los que se observan ambos fenémrnos, tal como se ve en

la figura 2.44 [62, 78].
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Figura 2.44.- Transicion de fractura intergranular a transgranular de circonio en iodo

disuelto en propanol. Superficie de fractura [62]

La fisuracion ocasionada en la CBT suele originarse en alguna forma de corrosion
localizada. En aceros inoxidables en medios con CI’, las fisuras pueden tener su origen
en la degradacion originada por corrosion intergranular, corrosion por rendijas o a partir
de picaduras producidas por corrosion por picado [79]. Dichas fisuras producen un

efecto concentrador de tensiones y un medio localmente acidificado.

2.1.7.7.- VARIABLES QUE AFECTAN LA CORROSION BAJO TENSIONES

Tensiones mecanicas:

La corrosion bajo tension se produce cuando existe una componente de traccion efectiva
actuando sobre la estructura. Por ejemplo, si un material posee tensiones residuales
debidas a tratamientos térmicos o deformaciones, sélo la componente de traccion es la
que produce efectos deletéreos [68].

Potencial del electrodo:

Frecuentemente los ensayos de CBT se llevan a cabo al potencial de corrosion del
material. Pero el potencial que presenta el material en el laboratorio no siempre es igual
al que se observa en planta. Las diferencias pueden deberse a variaciones en la
concentracion de oxigeno o de otros contaminantes. Por ello, es usual realizar los
ensayos a diferentes potenciales, a fin de determinar si existen zonas de alta

susceptibilidad o eventualmente zonas de inmunidad a la CBT [68].
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Medio corrosivo:
La diversidad de medios que provocan corrosion bajo tension en metales y aleaciones
ha aumentado considerablemente con el avance de la tecnologia. Se sabe que existe
cierta especificidad aleacion-medio corrosivo para que ocurra el fendémeno de corrosion
bajo tension. Asi, por ejemplo, el acero inoxidable AISI 304 es altamente susceptible a
la corrosion bajo tension en medios conteniendo cloruros, mientras que el ion amonio
no produce sobre ¢l ninglin efecto [68].
Propiedades metalurgicas:

Composicion de la aleacion:
Para algunos sistemas, la composicién quimica es de vital importancia en el problema
de CBT. Por ejemplo, para aceros inoxidables el contenido de niquel influye en la
susceptibilidad de CBT en medios con CI'. La curva de Compson [76] muestra este
hecho, de acuerdo con la figura 2.45. Los aceros inoxidables mas proclives al problema

son aquéllos que contienen entre 8 y 12% de Ni.
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Figura 2.45.- La curva de Compson muestra el efecto del Ni sobre la susceptibilidad a

la CBT, en aceros inoxidables

Inclusiones y precipitados:
La generacion de precipitados suele utilizarse en aceros de alta resistencia buscando un
endurecimiento de la matriz. Muchas veces ocurre que junto a estos precipitados existe
una zona de empobrecimiento en aleantes que quita, de solucion sélida, elementos que
pueden ser Utiles para la resistencia a la corrosion. Tal es el caso de los aceros

inoxidables en que precipitan fases ricas en Cr como ser carburos (Cr23Ce), o’ 0 la fase

ZAPPA, SEBASTIAN 65



REVISION BIBLIOGRAFICA CAPIiTULO 2

intermetalica o. Esta ultima fase, o, incrementa la susceptibilidad a la corrosion por
picado y, por lo tanto, serd mas probable que ocurra CBT [80]. En el caso de la
sensitizacion del acero, los carburos precipitan preferentemente en borde de grano; por
tal motivo, el empobrecimiento de Cr se da en esta zona, situacion que favorece la

corrosion.

Impurezas:

Ciertas aleaciones, como las de aluminio, presentan susceptibilidad a la CBT debido a la
segregacion de impurezas en borde de grano, aunque es importante resaltar que metales
puros también fisuran bajo ciertas condiciones. La segregacion de elementos en borde
de grano es muy localizada y no va mas alla de algunas distancias atomicas, como se

muestra en la figura 2.46 [81].
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Figura 2.46.- Cantidad de solutos localizados en borde de grano [81]

Microestructuras:

Las diferentes fases que conforman la microestructura del material que influiran, de
diferentes maneras, en la resistencia a la CBT. Por ejemplo, las estructuras duplex,
tienen un comportamiento mejor, comparados con aceros inoxidables ferriticos y
austeniticos, como se muestra en la figura 2.47. Este comportamiento puede estar

asociado al hecho de que las diferentes fases que constituyen la microestructura del
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acero duplex tienen diferentes composiciones quimicas y tendran diferentes condiciones
electroquimicas Optimas para que se dé¢ la CBT. El potencial, en la punta de la fisura
serd uno dado y a medida que la fisura avanza, atravesara diferentes fases, a o y. Las
condiciones seran mas favorables cuando atraviese alguna de las dos fases [82]. En los

aceros inoxidables duplex modernos la fase proclive es la ferrita, como se muestra en la

figura 2.48 [80].
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Figura 2.47.- Comparacion del comportamiento ante CBT de un acero inoxidable

daplex y sus microconstituyentes [82]
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Figura 2.48.- Micrografia de un acero inoxidable duplex. Obsérvese como la fisura se

detiene en la fase y [80]
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Tamaiio de grano:

Existe una relacion entre la susceptibilidad a la CBT y el tamafio de grano, que puede

ser cuantificada por la siguiente expresion:

of =0p+k-d1/?

donde k y o son constantes propias del material, d es el tamafio de grano y oy es la
tension de rotura. De esta manera resulta claro que a mayor tamafio de grano menor sera

la tension que producird la rotura de material [76].

Tratamientos térmicos:
La susceptibilidad a la corrosion bajo tension de un material puede ser alterada
mediante la realizacion de tratamientos térmicos. Ejemplo tipico es la sensibilizacion de
los aceros inoxidables austeniticos

Trabajado en frio:
En la mayoria de los casos, el trabajo en frio aumenta la susceptibilidad a la corrosion
bajo tension, ademas suele dejar tensiones residuales, las que luego causan la fisuracion
por CBT, tal como se mencionara previamente para los latones. En todos estos casos un
tratamiento térmico de relevamiento de tensiones es muy recomendable.
En cuanto a la corrosion bajo tension, pese a ser el fendmeno sobre el que mas
publicaciones se han efectuado, los investigadores ain no se han puesto de acuerdo
respecto al mecanismo por el cual se propaga la fisura y la forma de evitar la CBT. En
lo que sigue expondremos algunas de las teorias que tratan de explicar este mecanismo

de falla.

2.1.7.8.- TEORIAS DE LA PROPAGACION CONTINUA DE FISURAS

Estas teorias postulan que la disolucion anddica del fondo de la fisura es lo que permite
su propagacion. La primera teoria perteneciente a este grupo se denomind “Disolucion
acelerada por tensiones” [76]. En esta teoria se postulaba que la fisura avanza debido al
hecho de que al aplicarse tensiones de traccion, disminuye la energia de activacion para

la disolucion de los 4&tomos metalicos y se disuelven preferentemente los ubicados en la
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punta de la fisura. Esta idea falla porque no permite discriminar el efecto que tienen las
mas simples consideraciones metaliirgicas y ambientales [76].

A partir de entonces se han efectuado innumerables aportes a la teoria de propagacion
continua de fisuras.

La version mas elaborada de este mecanismo se denomina “Disolucion de escalones de
deslizamiento” [68]. En esta teoria, en el proceso unitario, se postula que el arribo del
escalon de deslizamiento a la superficie del material produce la ruptura de la pelicula
protectora, ya sea en el proceso de iniciacion de la fisuracion o de propagacion de la
misma, como se muestra en la figura 2.49. El resultado de este proceso es la presencia
de un transitorio de disolucion de determinada magnitud. El hecho de que ocurra o no
corrosion bajo tension dependera de las caracteristicas de este transitorio de disolucion.
La idea principal del mecanismo, es que la propagacion de las fisuras ocurre via un

proceso de disolucion.

C d

Figura 2.49.- Diagrama esquematico por el cual la aparicion de escalones de

deslizamiento en la superficie conduce a un proceso de disolucion local [68]

El proceso unitario de disolucion de los escalones de deslizamiento se concibe como la
ruptura de la pelicula protectora debido al arribo de planos de deslizamiento a la
superficie, seguido por un transitorio de disolucién que consume determinada cantidad
de metal. La magnitud de este transitorio de disolucion que dependera de la velocidad
de repasivacion (o sea de la reformacion de la pelicula protectora) sera funcion de varios
parametros tales como pH, contenido de aleantes, potencial aplicado, etc. como se
muestra en la figura 2.50 [68]. 1: Si la velocidad de repasivacion es rapida, la
disolucion sera insuficiente y no ocurrird propagacion de fisuras. 3: Si la velocidad de

repasivacion es lenta, la superficie se disolvera en forma generalizada. Se postula que se
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requiere una velocidad de repasivacion intermedia: 2, para que la fisuracion tenga lugar.
En este caso, el subsiguiente arribo de dislocaciones producird un nuevo escalon de
deslizamiento en el fondo de la fisura y el proceso continuara repetidamente como se

muestra en la figura 2.51 [68].

Ruptura
del oxido
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Figura 2.50.- Relacion entre la velocidad de repasivacion al aparecer un escalon de

deslizamiento. 1: Repasivacion rapida (pasividad); 2: intermedia (CBT); 3: lenta

(picado) [68]
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Figura 2.51.- Forma en la que supuestamente se propagaria la fisura segtn el

mecanismo de disolucion anddica [68]
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Se ha encontrado una buena correlacion entre las predicciones del mecanismo y
determinados resultados experimentales [68]. Pese a todas las correlaciones y
predicciones llevadas a cabo con este modelo, se encuentra que el mecanismo falla
cuando se trata de modelar el proceso de propagacion de fisuras a nivel microscopico.
La primera critica que se le puede formular esta relacionada con la velocidad de
repasivacion del metal desnudo expuesto a la solucion, luego del arribo de las
dislocaciones a la superficie. Segin el modelo de disolucion de escalones de
deslizamiento, es necesaria una velocidad de repasivacion intermedia para que se
produzca el avance de las fisuras. Sin embargo, Carranza y Galvele [68] determinaron
que una velocidad de repasivacion lenta es una condicidon necesaria, aunque no
suficiente, para producir la propagacion de las fisuras. Otra objecion se relaciona con el
aspecto fisico de las fisuras ya que, experimentalmente, se encuentra que el cociente
entre su profundidad y su ancho es mucho mayor que 100, mientras que un analisis
detallado del modelo de disolucion anddica conduce a valores muy bajos de dicho

cociente (cercanos a la unidad) como se ve en la figura 2.52 [68].
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Figura 2.52.- Morfologia que deberia presentar una fisura que se propaga por el
mecanismo de disolucion anddica. El cociente: Longitud / Apertura seria cercano a 1, en

tanto que en la practica los valores medidos son de 1000 o mas [68]
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2.1.7.9.- TEORIAS DE LA PROPAGACION DISCONTINUA DE FISURAS

Estas teorias se basan en que la disolucion anddica resulta insuficiente para justificar las
altas velocidades de propagacion de fisuras encontradas, y postulan el agregado de
etapas mecanicas en el mecanismo de propagacion. Se postula un mecanismo en el cual
el avance de las fisuras ocurre por un mecanismo de clivaje mecéanico asistido por el
medio corrosivo. El modelo general, denominado “fractura fragil” consiste en que las
fisuras se inician sobre una delgada pelicula fragil formada por reaccion anddica entre el
material y el medio, de acuerdo con la figura 2.53 [68, 76]. Por la presencia de
tensiones esta pelicula fragil se rompe vy, si la fisura en su avance llega a determinada
velocidad critica, puede penetrar algunos micrones en el metal, antes de detenerse.

Posteriormente se debe volver a formar la pelicula fragil y el proceso se repite.

pelicula ruptura propagacion
superficial de la de fisuraen el
fragil pelicula metal y mellado

<0> <0> Q.U}
dislocaciones
(a) (b) (c)

reformacion nueva nueva fisuracion
de la pelicula ruptura y mellado

<0>» <€0> o>

dislocaciones
(d) (e) (f)

Figura 2.53.- Esquema del mecanismo de ruptura de peliculas superficiales que

conduce a la propagacion discontinua de fisuras [68]

Las peliculas fragiles a las que hace referencia el modelo pueden ser una pelicula
dealeada, en el caso de aleaciones, o peliculas porosas u 6xidos para el caso de metales
puros. Asi, por ejemplo, se da explicacion a la corrosion bajo tension que sufre el a-
laton en soluciones amoniacales al disolverse selectivamente el cinc dejando una
pelicula dealeada de cobre con caracteristicas tales que permite que el proceso de clivaje
tenga lugar [76]. Sin embargo, la simple presencia de una pelicula dealeada no es

condicion suficiente para que exista corrosion bajo tension [76]. Por ejemplo, el mismo
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a-laton sufre dealeado en soluciones de cloruros pero no sufre corrosion bajo tension.
La velocidad a la cual se produce el dealeado es critica debido a su influencia sobre las
propiedades mecanicas de la pelicula fragil formada.

La critica a este modelo es que s6lo daria explicacion a la fisuracion transgranular, y se
necesita otro mecanismo para explicar la propagacion intergranular de fisuras.

Por lo expuesto, se concluye que este mecanismo no permite dar una explicacion
satisfactoria a todos los casos de corrosion bajo tension ni predecir bajo qué condiciones

experimentales se producira el fenémeno [68].

2.1.7.10.- TEORIA DE LA MOVILIDAD SUPERFICIAL

Este mecanismo, al que se lo denomino "de movilidad superficial", permite reunir en un
solo proceso la corrosion bajo tension, la fragilizacion por metal liquido y la
fragilizacion por hidrégeno de metales; ya que estos tres fendmenos tendrian un
mecanismo comun a nivel atomico en el fondo de la fisura [68].

El mecanismo se basa en los cuatro postulados siguientes:

1.- El medio actia modificando la movilidad superficial del metal. La presencia de
ciertos contaminantes modificaba sustancialmente la movilidad superficial del metal.
Mientras algunos contaminantes aceleraban la movilidad superficial, otros la frenaban.
Se comprob6 que aquellos contaminantes que aceleraban la movilidad superficial eran
precisamente los mismos que provocaban la fisuracion inducida por el medio ambiente.
2.- La temperatura a la que ocurre la corrosion bajo tension es inferior a 0,5 Tm,
siendo Tm la temperatura absoluta de fusion del metal. La importancia de este postulado
radica en que, tal como se sabe en metalurgia, por debajo de 0,5 Tm la difusién en
volumen es despreciable.

3.- Sdlo las tensiones elasticas son relevantes en corrosion bajo tension. Las fisuras
por corrosion bajo tension se producen practicamente sin deformacion plastica. Esto es
equivalente a decir que el movimiento de las dislocaciones no es relevante para la
propagacion de las fisuras.

4.- La propagacion de la corrosion bajo tension se produce por captura de
vacancias en la punta de la fisura. Los metales no cuentan con uniones quimicas que
puedan ser rotas por la accion del medio, tal como ocurre con los vidrios. Ademas, una

acumulacion bidimensional de vacancias es lo mas cercano que se tiene a una fisura.
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Finalmente, se demuestra en termodinamica que la concentracion de vacancias en
equilibrio en un metal varia aplicando fuerzas hidrostaticas sobre el mismo, tal como
ocurriria en el fondo de una fisura. A esto debe agregarse que los principales efectos de
movilidad superficial de metales estan relacionados con movimiento de vacancias.

La presencia de fisuras en una red tensada en traccion hace que la misma actiie como
concentrador de tensiones, cuyo principal efecto es el de crear localmente una zona

deficiente en vacancias como se observa en la figura 2.54 [68].

Zona deficiente en
vacancias

Figura 2.54.- Zona deficiente en vacancias provocada por la concentracion de tensiones

de traccion [68]

En base a los postulados anteriores, Galvele [68] desarroll6 un mecanismo que puede
ser explicado con la ayuda de las figuras 2.54 y 2.55. En las mismas se representa la
distribucion de atomos en el fondo de una fisura. Debido a que la concentracion de
vacancias en el fondo de la fisura (zona tensada) es inferior a la que corresponde al
equilibrio, es necesario que éstas difundan hacia la punta de la fisura para alcanzar el
valor de equilibrio. Ya que, como se dijo anteriormente, la corrosion bajo tension sélo
tiene lugar a temperaturas por debajo de 0,5.Tm, la difusion superficial es el tnico

mecanismo disponible para el transporte de vacancias.
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C-C2=C1-C°

Figura 2.55.- Relacion de concentracion de vacancias en el metal y en la superficie de

la fisura [68]

Si Uves la energia requerida para formar una vacancia, la concentracion de vacancias en

equilibrio térmico (C°) sera [68]:

0 — Uy
C°"=A-exp— (ﬁ)

donde A es una constante de proporcionalidad, k la constante de Boltzman y T la
temperatura absoluta.

En presencia de tensiones mecénicas, la energia de formacion de vacancias se vera
modificada por un factor que dependera de que las tensiones sean de traccién o de
compresion. Si el area expuesta por cada atomo a la tensién o es a, el trabajo efectuado
para remover el 4tomo y generar una vacancia estara dado por c.a’ y la energia de
formacion de vacancias en presencia de tensiones serd Uy- 0.a3, donde o tiene valor
positivo si las tensiones son de traccion. Luego, en equilibrio térmico, la concentracion

de vacancias en una zona tensada estara dada por la expresion [68]:

UV — O'Cl3>

Ct=A-exp—
exp ( T

Reagrupando se llega a:

3

oa
Cl=Cexp—(—=
exp (kT)
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Esta concentracion de vacancias se logra a través de la interaccion de la red cristalina
con las fuentes de defectos puntuales tales como superficies libres, dislocaciones,
limites de grano, etc., e implicara difusion superficial, en limites de grano y en volumen.
A las temperaturas de interés para la corrosion bajo tension (menor de 0,5.Tm), tanto la
difusion en limite de grano como la difusion en volumen son despreciables frente a la
difusion superficial. La diferencia de concentracion de vacancias entre la zona tensada y

La punta del metal, empobrecida en vacancias, captara vacancias de la superficie de la
fisura. De este modo se creara en la superficie de la fisura una diferencia de
concentracion de vacancias igual a la del metal, tal como se indicaba en la figura 2.55
[68].

Para conocer el gradiente de concentracion de vacancias es preciso conocer cudl es la
distancia L entre la zona tensionada y la libre de tensiones. Este valor estara dado en
primera aproximacion por la distancia que recorren los atomos, una distancia A-D en la
figura 2.56. En la mayoria de los casos de corrosion bajo tension, el camino de difusion
serda menor que L debido a la reaccion entre los atomos y el medio. Este puede actuar

disolviendo el exceso de atomos (C) o introduciendo nuevas vacancias superficiales

[68].

Medio corrosivo dentro de la fisura

L
- >

D c B A

Metal tensionado
en el fondo de la fisura

Figura 2.56.- Distancia que recorren los 4&tomos emitidos en el fondo de la fisura y que

corresponde al camino de difusion L de las ecuaciones [68]
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El gradiente de concentracion de vacancias estara dado por la expresion:

dac _ cO oa’ 1
dx L P\ &t

y el flujo de vacancias sera:

Por razones de conveniencia, en lugar del coeficiente de difusion de vacancias, se
empleara el coeficiente de autodifusion superficial, cuyos valores estan relacionados por

la expresion [68]:

Dg

DV:F

Por otra parte, la concentracion de vacancias obtenida da el numero de vacancias por
unidad de sitios de la red y, en la expresion que sigue, que surge de reemplazar dC/dx y

Dy en Jy, se empleara el niimero de vacancias por unidad de volumen (Co.a™) [68]:

_ Ds o-a’ 1
=13\’

. 2 , , . , .
Sim = a” es el nimero de atomos por unidad de area, cada vez que m vacancias se

muevan hacia el fondo de la fisura, ésta avanzara una distancia a. La velocidad de

propagacion de fisuras (Vp) estara dada por la expresion [68]:

Dg o-a’
=2 len () -

donde Vp estard dada en m.s”' cuando Dg (coeficiente de autodifusion superficial del

metal o la aleacion) esté en m”.s™, L (el camino de difusion) en m, o (la tensién en el
fondo de la fisura) en N.m?, a (el didmetro atémico) en m, k (la constante de Boltzman)
en JK 'y T (la temperatura de trabajo) en K.

La ultima ecuacion es la ecuacion fundamental del modelo de movilidad superficial. Da

una relacion cuantitativa entre la velocidad de propagacion de fisuras, Vp, las tensiones
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aplicadas, o, la temperatura, T, y las propiedades del metal y del medio, resumidas en el
valor de Ds, que también es funcion de la temperatura.
La figura 2.57 da una descripcion esquematica del funcionamiento del modelo de

corrosion bajo tension por movilidad superficial [68].

Generacion de Vacancias
Movilidad superficial

Contaminante @ Atomo metal. Propag' de la
D Vacancia O Ton metilico fisur‘d

Figura 2.57.- Descripcion esquematica del mecanismo de movilidad superficial [68]

Teniendo en cuenta todo lo mencionado hasta aqui, es posible concluir que si se
determina la naturaleza del compuesto superficial formado por la interaccion entre el
metal o aleacion con el medio que lo rodea y se conoce su correspondiente punto de
fusion (Tm), se puede calcular cudl sera el coeficiente de autodifusion superficial (Ds)
para cada temperatura (T). Con dicho valor de Ds y conocido el valor de la tension en el
fondo de la fisura (o), es posible conocer con la tltima ecuacion cual sera la velocidad a
la que se propagaran las fisuras (Vp) en tal medio. El valor de ¢ es dificil de determinar
exactamente, pero habida cuenta de la poca reduccion de area y la baja deformacion
encontrada en piezas que fallaron por corrosion bajo tension, es coherente reemplazar el

valor de la tension en el fondo de las fisuras por el limite de fluencia del material (o).
2.1.7.11.- CORROSION BAJO TENSIONES INDUCIDA POR CL

A medida que la fisura se propaga se forman nuevas superficies que estaran expuestas al

medio. En estos sistemas las puntas de las fisuras estan localmente acidificadas y en

ellas el material puede encontrarse activo o cercano a ello [80]. La reaccion que se da en

soluciones acuosas es:

M+n-H,0 =M(OH), +n-Ht"+n-e”
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En el caso particular de soluciones que contengan CI', puede darse la formacion de
complejos (solubles o insolubles), dependiendo de la afinidad que tenga M para con los

OH’ o con los CI'. La reaccion sera:

MA4+n-Clm =MClL,+n-e”

Estos compuestos son de gran importancia para explicar la CBT por medio de la teoria

de movilidad superficial [83].

2.1.7.12.- CORROSION BAJO TENSIONES EN AISM

En particular, para los aceros AISM, el potencial de picado (Ep) disminuye con el
contenido de CI'. La variacion de Ep con la concentracion de CI” y con la temperatura
para un AISM se muestra en la figura 2.58 [70]. El comportamiento es tipico para un
acero inoxidable. Es sabido que los CI* desestabilizan la capa pasiva [10]. Existe,
ademas, un efecto secundario de la cantidad de CI” en una solucidn saturada de CO, que
es la disminucion del pH [84], lo cual empeora las condiciones para evitar la
degradacion del metal.

La presencia de particulas de austenita en la microestructura afecta a la resistencia a la
fisuracion del metal soldado por varios motivos. Primero, particulas de austenita
retenida influyen en la precipitacion de carburos de Cr y Mo. La figura 2.59 muestra
como el aumento en la cantidad de austenita implica un descenso en la cantidad de
precipitados de Cr y de Mo. De esta manera sera mayor la cantidad de estos elementos

en solucion solida, claves para la resistencia a la corrosion [39].
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Figura 2.59.- Influencia de la cantidad de austenita sobre la precipitacion de carburos

de Mo y Cr. TM: martensita revenida; y: austenita; QM: martensita sin revenir [39]

En segundo lugar, se sabe que la austenita es menos susceptible al dafio por H cuando
éste se encuentra en solucion sélida. Esto es porque el coeficiente de difusion de H en y
es varios ordenes de magnitud menor que para o’ 0 o.. Ademas la solubilidad de H en y
es mayor que en o.. Una mayor cantidad de aqeulla fase en la microestructura del AISM
previene mecanismos de degradacion asociados con fendomenos de H en solucion, como
podrian ser los casos de SSC, fragilizacion por H o algin caso de CBT asistido por H
[36].

En cuanto a la corrosion localizada, como ser corrosion por picado, se espera que un
aumento en la cantidad de austenita favorezca la resistencia al picado [85]. Un aumento

de precipitados disminuye la resistencia al picado, ya que podrian estar asociados a
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sitios preferenciales de nucleacion de los pits. Algunos autores [86-88] reportan
problemas de CBT en AISM donde las fisuras son intergranulares. Hay indicios de que
el problema esta asociado a la precipitacion de carburos del tipo Cr23Ce en los antiguos
bordes de grano austeniticos y en las interfaces ferrita/martensita. Los carburos pueden
precipitar en soldaduras multipasadas. El problema existe aun en estos aceros de tan
bajo carbono. Soluciones a la sensitizacion en uniones soldadas de AISM son los
PWHT y el agregado de Ti (=0,15%) a los depdsitos de soldadura [89]. Los tratamientos
térmicos logran homogeneizar el contenido de Cr en las zonas empobrecidas. El
tratamiento térmico activa la difusion del Cr desde zonas ricas hacia las zonas
empobrecidas. Mientras que la presencia de Ti estabiliza al acero. Es decir, se forman
preferentemente carburos de Ti, mas precisamente el carburo MC, en lugar de los M»3Cg
tan ricos en Cr.

Para aumentar la resistencia a la corrosion en el transporte de fluidos del petrdleo y gas,
la adicion de Mo es esencial. El aumento de este elemento mejora la resistencia a la
corrosion, reduciendo la velocidad de corrosion tanto generalizada como localizada y
ademads, mejora el comportamiento ante el SSCC [90]. Si bien no existe una Unica
razon, se puede mencionar que el Mo disminuye la corriente de corrosion y actiia en los
procesos superficiales de adsorcion causantes de la desestabilizacion de la capa pasiva
en aceros inoxidables y promotores de la entrada de hidrogeno al metal [90]. En la
figura 2.60 se muestra el efecto del Mo sobre la resistencia a la corrosion generalizada
y SSCC [16]. El Mo estabiliza la capa pasiva ante la presencia de distintos agentes
corrosivos [91]. En la figura 2.61 se ve como la presencia de Mo en una de las
aleaciones disminuye la cantidad de azufre adsorbido en la superficie aumentando de
esta manera la estabilidad de la capa pasiva en medios 4cidos (medios acidos o agrios
son aquéllos formados por una fase acuosa que contiene H,S, comunes en la

explotacion de petroleo y gas).
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Figura 2.61.- Influencia del Mo sobre el S adsorbido en monocristales de aleaciones

Fe-Cr-Ni. El Mo remueve el S adsorbido en la superficie [92]

Felton y colaboradores [93] realizaron un estudio de SSC a diferentes grados de aceros

inoxidables martensiticos en diferentes medios. La figura 2.62 muestra los resultados

que obtuvieron los autores.
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Figura 2.62.- Resultados de SSC a diferentes grados de aceros martensiticos [93]

La resistencia a la SSC de estos materiales no esta relacionada directamente con la
dureza. Reduciendo los niveles de cloruros, se reduce el riesgo al SSC ya que disminuye
el riesgo al picado y confirma que en estos materiales la fisuracion ocurre generalmente
asociada al picado. El efecto del pH no puede ser evaluado correctamente pero no
parece tener un efecto negativo el aumento del pH [93]. El efecto de la reduccion de los
niveles de H,S fue significativo a un pH de 3,5, la cual mostré la menor cantidad de
materiales fisurados. El efecto de la temperatura fue leve de 20 a 80 °C ya que a esta
ultima temperatura se encontré una leve pérdida de susceptibilidad. Aumentar la

temperatura a 125 °C empeora las condiciones del medio y aumenta el riesgo a la SSC
[93].
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2.1.8.- MECANISMOS DE DANO POR H

Macroscopicamente, la fragilizacion por H es similar a la CBT cuando un material
ductil experimenta una fractura fragil si se lo expone a la combinacion de tensiones e H
en un medio corrosivo. Los modos de fractura del mecanismo de fragilizacion asistida
por H son, cominmente, transgranulares, aunque se observaron fracturas intergranulares
en alguna aleaciones. El H en su forma atomica difunde a través de la red cristalina a
sitios intersticiales, e inclusive bajas concentraciones, como unas pocas partes por
millon, pueden causar fisuras [22]. Se ha propuesto un gran numero de mecanismos
para explicar el efecto del H: la mayoria de ellos se basa en la interaccion de las
dislocaciones con H disuelto [13].

La fisuracién inducida por H puede ser microscopicamente considerada como una
interaccion local de la microestructura, una carga mecanica y una concentracion de H,

como se representa en la figura 2.63 [94].

Local microstructure

HASCC

Local mechanical Local hydrogen
load concentration

Figura 2.63.- Tres factores principales que influyen a la fisuracion asistida por H [94]

Recientemente, han sido dadas numerosas sugerencias contrarias en los mecanismos de
fisuracion inducida por H, basadas en diferentes puntos de vista, asociados con la
interaccion entre las cargas mecanicas y la concentraciéon de H. Como este fenomeno
ocurre en escala atomica, las teorias no son facilmente verificables. Hay un acuerdo en
la literatura general, que dice que el fendmeno no puede ser descripto por un solo
mecanismo. Por otro lado, la comprension de los mecanismos generales de fisuracion
inducida por H, como asi también, de los procesos de captura y difusion de H y la

determinacion de las cargas mecanicas deberian proveer una suficiente explicacion de
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este fenomeno. Por esta razon, los diferentes mecanismos reportados en la literatura se

presentan en esta seccion.

2.1.8.1.- TEORIA DE LA PRESION

La teoria de la presion representa el mecanismo mas viejo, propuesto para explicar la
fisuracion inducida por H. Segln esta teoria, las rupturas internas se producen mediante
la carga de probetas sin tension con H, el cual precipita y se recombina en moléculas en
defectos internos, tales como huecos e inclusiones no-metalicas y, subsecuentemente,
genera una alta presion interna dentro de los defectos. Segun lo propuesto por Zapffe et
al. [95], la porcion principal del H absorbido en Fe consiste en moléculas ionizadas
parcialmente ocluidas en defectos internos, tales como micro-huecos, inclusiones no-
metalicas, etc.

La presion de las moléculas de H, producto de la recombinacion de los atomos
absorbidos en tales defectos, se incrementa de acuerdo con la ley de solubilidad. Sin
embargo, si la precipitacion del H molecular es insuficiente o los lazos de la red son
débiles, puede ocurrir la nucleacion y el crecimiento de micro-fisuras en ausencia de
una tension aplicada externamente.

En general, la presion local es varios 6érdenes de magnitud mayor que 1 atm, es decir,
superior a la tension de fluencia del acero, que genera una extension de las microfisuras,
como se muestra en la figura 2.64 [96], donde los micro-huecos o micro-fisuras
finalmente se combinan para formar grietas, a escalas mas macroscopicas [97], que
desempefian un papel importante en la rotura del material.

El hecho de que las tensiones en la estructura del acero son de tipo triaxial, significa que
la tension impuesta, es decir, la tensiéon local combinada con la tension aplicada
externamente, puede conducir a la ruptura de los materiales [98]. Se puede quitar
facilmente el H de los microhuecos elevando la temperatura del material o mantener el
mismo a temperatura ambiente durante un cierto tiempo, si €s que no se recombina en
moléculas [99]. En cualquier caso, los micro-huecos con el H molecular, ain
permaneceran ahi, como parte de la subestructuras del material, tensionando la

estructura.
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fisuracion asistida por H [96]

Con respecto a las soldaduras, se debe tener en cuenta que, usualmente, las moléculas
de hidrogeno se forman a altas temperaturas y la consiguiente presion se produce

durante el enfriamiento.

2.1.8.2.- TEORIA DE LA DECOHESION

El efecto del H sobre la fuerza de cohesion de la red de Fe ha sido primeramente
mencionado por Troiano et al. [100-101]. Oriani [102-104], propone que el H disuelto
puede reducir la fuerza de cohesidon promedio entre los atomos de Fe, como se muestra
en la figura 2.65. Esta hipotesis se apoya en el hecho de que la fractura del acero en un
ambiente de H parece fragil y que es mas facil para el metal responder a la tension
aplicada por la separacion de Fe-Fe en enlaces atomicos, en lugar de la deformacion

pléastica.

86 ZAPPA, SEBASTIAN



CAPIiTULO 2 REVISION BIBLIOGRAFICA

'y - -
nF.,(C c .
= C
e S
nF, R ;
or (o, )=
a,
>
\S)‘I»
Hydrogen concentration,C "

a) Model representation b) Schematic illustration

igure 2-13: Decohesion theopy describing hydrogen assisted cracking phenomepa: a) Model .
FAAE R 2o o oLt B S DSORGB TGRS Horl BB e aer H. a:
:'mistrarfon of the eqw’ﬁbgt of hﬁdroge Cfnc nirafion af th(ei p %:'rfon of maxjmum tensile stress at heH
spaFeREGSEntasipa,del sugdsle de 1a, cohesion del Fe, causado por los atomos de

disuelto; b: esquema de equilibrio de la concentracion de H en la posicion de maxima
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Ademas, la concentracion local de H se incrementa por el componente positivo de la
tension elastica, dado que el H primero debe difundir hasta una region elésticamente
tensionada [103] y se acumula en las regiones de tension hidrostatica especifica, hasta el
equilibrio, a una pequefia distancia atomica de la punta de la fisura. Bajo estos
supuestos, el punto principal de este mecanismo es describir como el H afecta a la
propagacion de grietas y no a la nucleacion de las mismas, aunque los dos fendmenos
tienen mas probabilidades de depender de los mismos procesos fisicos.

Basado en el principio basico de este modelo, la propagacion de la fisura puede ocurrir
si la maxima tension ¢’ en un lugar determinado del plano normal de la punta de la
fisura es igual a la maxima fuerza de resistencia cohesiva del metal por unidad érea.

Esto puede ser formulado por [103]:

J’max = nF,[HD]

donde n es el numero de atomos de metal por unidad de superficie en el plano de la
fisura y Fm es la méaxima fuerza de resistencia de cohesion de los 4tomos de Fe.
Sin embargo, con respecto al efecto de la concentracion de H en el comportamiento de

la propagacion de las fisuras, una mayor presion hidrostatica y/o mayor tension de corte,
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daran lugar a una mayor acumulacion de H disuelto por delante de la punta de la fisura
hasta el estado de equilibrio, mientras que la fuerza maxima de arrastre de cohesion
disminuye mas de lo normal, representada en la figura 2.65a [96].

Como ventaja particular, la teoria de la decohesion se basa en que la difusion de H es
necesaria para el transporte del mismo hacia la region critica de tension delante de la

punta de la fisura.

2.1.8.3.-TEORIA DE LA ADSORCION

La teoria de adsorcion propuesta por Uhlig [105], se basa en el criterio de Griffith para
una fractura de un solido idealmente fragil. Se ha pensado en el H atomico para reducir
la energia de enlace de los atomos del metal, especialmente en la ubicacidon especifica
en el extremo de la raiz de la fisura, por debajo de un nivel critico de la tension cortante
que se requiere para crear nuevas superficies de fractura. Esto significa que la iniciacion
y propagacion de las fisuras se llevan a cabo sin la disolucion del metal, como se
representa en la figura 2.66 [97].

La aplicaciéon de la teoria de adsorcion a la fisuracion asistida por H permanece con
signos de interrogacion, ya que se supone que la iniciacion y propagacion de la fisura
tiene lugar gracias a la rotura de material en una distancia especifica delante de la punta
de la fisura, en la zona de maximas tensiones [97].

Ademas, la energia requerida para propagar la fisura en el material, estd asociada, casi
exclusivamente, con la deformacion plastica, por lo tanto, el cambio en la energia sobre
la superficie no debe ser significativo [98]. Otras discrepancias con este modelo han
sido reportadas por Hirth [106], que indica una subestimacion de la energia necesaria
para crear nuevas superficies de fractura y la no consideracion de los procesos de
propagacion continua de fisuras. Asi pues, la teoria de adsorcion es muy adecuada para

dar cuenta de la dindmica de propagacion de las fisuras.
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Figura 2.66.- Ilustracion esquemadtica del mecanismo de la fisuracion asistida por H en

base a la teoria de absorcion [97]

2.1.8.4.- TEORIA DE INTERACCION DE LAS DISLOCACIONES

El supuesto basico de esta teoria es que la presencia de H alrededor de una dislocacion
puede cambiar la movilidad de la misma. Esta reduccion de la movilidad, puede influir
en el comportamiento a la fractura de los materiales al cambiar las caracteristicas
plasticas. Nelson [99] observo que la influencia del H en la movilidad de la dislocacion
representa un efecto de endurecimiento o de ablandamiento, dependiendo del material y
de la composicion de la aleacion. En cuanto al efecto de endurecimiento, se supone que
el H interactiia en el campo de la alta tension junto con las dislocaciones formando una
atmosfera de Cottrell [40], es decir, una nube de hidrégeno, que puede dificultar
fuertemente el movimiento de las dislocaciones, de modo que es necesaria una mayor
fuerza para generar el movimiento de la dislocacion. La reduccion de la movilidad de la
dislocacion y el cambio en las caracteristicas de deslizamiento, hace que la deformacion
de la punta de la fisura sea mas dificil, y por tanto, la propagacion de la fisura tenga
lugar con bajos niveles de carga externa aplicada al componente.

Como contribucion a este mecanismo de fisuracion, Louthan et al. [107] informaron que
la asociacion y el movimiento del H con las dislocaciones, pueden causar la degradacion
de las propiedades del metal, debido a que la interaccion del H y la dislocacion
modifican los procesos de deformacion plastica mediante la estabilizacion de micro-

fisuras y cambia la tasa de endurecimiento. Sin embargo, como mecanismo de
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fragilizacion es mas aplicable a los materiales ductiles que a los fragiles, ya que la
deformacion de materiales fragiles esta limitada [99].

La idea detras del efecto de ablandamiento es la suposicion de que el H podria reducir la
resistencia a la fractura de los materiales. Como fue observado experimentalmente por
Beachem [108], la reduccion de la plasticidad microscopica y el cambio de los modos
de fractura, asociados con H, generan una mayor fractura fragil. Se han mencionado
observaciones en aceros de alta resistencia para apoyar esta idea. Esta deformacion esta
localizada, basicamente, en la zona donde se satura la concentracion de H. Se produce la
falla de la red de metal, cuando se alcanza la tension critica en la zona local especifica
delante de la punta de la fisura, como se representa esquematicamente en la figura 2.67.
Lynch [98] dio una expresion amplia para apoyar la observacion de Beachem, de que el
H disuelto en la superficie del extremo de la fisura facilita el movimiento de la
dislocacion en lugar de restringirle el movimiento. Como la quimisorcion de una
especie como el H, aumenta el nimero de vecinos alrededor de los atomos de la
superficie, la distorsion de la red se reduce y la nucleacion de las dislocaciones es mas

facil.

a) In the absence of hydrogen b) In the presence of hydrogen

Figura 2.67.- Demostracion esquematica de propagacion de fisuras en aceros de alta

resistencia [96]
Las mas amplias investigaciones sobre estos fenomenos han sido llevadas a cabo por

Sofronis et al. [109-110], mediante el desarrollo de la teoria del mecanismo “Hydrogen

Enhanced Localised Plasticity” (HELP). El principio bésico de su suposicion es que la
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presencia de H en solucion sélida reduce las barreras para el movimiento de la
dislocacion y aumenta la movilidad de las dislocaciones, creando asi, una alta capacidad
de deformacion local. El proceso de fractura es un proceso plastico de falla altamente
localizado por la disminucién de la resistencia del material en vez de la fragilidad, ya
que la zona localizada es suavizada por la presencia de H local. Basado en este
mecanismo, la caracteristica de propagacion de grietas en metales relativamente puros y
metales de aleacion puede ser diferente. Para metales puros, la fractura tiende a ser a lo
largo de planos de deslizamiento y en las aleaciones a lo largo del plano de maxima
tension normal, debido a la accion de los sistemas de deslizamiento multiples.

La contribucion de Tien et al. [111], que propone un modelo para la determinacion del
H transportado por la dislocacion, como asi también, la mejora que el H genera en la
movilidad de las dislocaciones, estd basada en el concepto de las atmdsferas de Cottrell
[111]. El efecto de la concentracion de hidrogeno en la dislocacion, puede ser descrita

por la ecuacion de Boltzmann [111] como:

[HD]4is = [DH]oeE8/KD)

Donde Eg es la energia de enlace de H en la dislocacion (0,1 a 0,5 eV), k es la constante
de Boltzmann, T es la temperatura absoluta, [HD]g4is es la concentracion de H en la
dislocacion y [DH]. es la concentracion de H en equilibrio.

La figura 2.68 muestra el modelo de atmosfera Cottrell, representando el
enriquecimiento de las particulas de H que pasan a través de la inclusion con una carga

externa aplicada en la dislocacion.
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Figura 2.68.- Esquema de la nube de H moviéndose sobre la dislocacion de la
izquierda. La difusion a lo largo de la dislocacion recupera la uniformidad de la nube,

como también la dislocacion se mueve a la derecha [96]

El H puede ser capturado en la inclusioén. Esto genera un aumento de las fuerzas de
arrastre para el movimiento de la dislocacion y reduce la cantidad de H en la dislocacion
en movimiento y, finalmente, el movimiento de la dislocacién es mas dificil. Asi, la
propagacion de la fisura puede ocurrir en una region sensible, en la cual, se encuentra
una punta de fisura mas nitida y fragil. La cinética de crecimiento de fisuras aumentara
de forma dréstica, si la carga global es adicionalmente agregada. La razén es que el
cambio del comportamiento de la fractura se ve afectado por una reduccion de la
movilidad de la dislocacion con cambios en las caracteristicas de desplazamiento [99].
La velocidad de desplazamiento con una nube de H Vpp, generalmente se expresa por la

relacion de Einstein-Stokes [111]:

Vo =M - Fyq

Donde M es la movilidad de la nube y Fyq es la fuerza que maneja la dislocacion.
Hasta la fecha las teorias sobre el efecto del H en la dislocacion y la capacidad de

deformacion de los materiales son muy diferentes.
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2.1.8.5.- TEORIA DE LOS HIDRUROS

La fragilidad de los materiales metalicos por la formaciéon de una segunda fase,
conocida como hidruro de metal, se ha categorizado dentro de la fisuracion asistida por
H. Nelson [99] explico que la formacion de hidruros en el material se puede clasificar
en cuatro grupos en funcion del potencial de hidruro, el cual causa diferentes formas de
metal-H; I) hidruros i6nicos; II) hidruros de transicion; III) hidruros intermedios y IV)
hidruros covalentes. Los hidruros de transiciébn son relativamente importantes, en
particular para las aleaciones estructurales, pero no todos los metales en la region de
transicion, por ejemplo, Fe, Ni, Cr, Cu y Mo, pueden interactuar con el H para formar
un enlace metalico con el H. Sin embargo, los metales de transicion del grupo V de la
tabla periddica de los elementos, incluyendo Nb, V, Ta, Zr, Ti y Mg, posiblemente
pueden hacerlo a través de otros mecanismos [112].

Extensas investigaciones sobre el tema relativo a la formacion de hidruros, en particular
para el grupo V, han sido reportadas por Birnbaum [112]. Los sistemas donde han
precipitado hidruros fragiles, como los de circonio, a relativamente bajos valores de
difusion de H exhiben clivaje, mientras son tensionados y fractura ductil, entre los
hidruros durante los ensayos de traccion a temperatura ambiente. Los hidruros metalicos
simplemente ayudan en la disminucion de la resistencia y ductilidad del material, por lo
tanto, el modo de fractura fragil puede ser observado en la superficie de la fisura, a muy
baja velocidad de deformacion y temperatura, en la cual, el H puede ser transportado
hasta la punta de la fisura. Sin embargo, para una serie de sistemas, por ejemplo, B-bcc
(Ti-fase), una importante fragilizacion es causada por el H, que no puede ser visualizado
por la alta solubilidad del H en el material. Por otro lado, para el sistema a-hcp (Nb-
fase), por ejemplo, donde se pueden formar los hidruros estables, la fractura es del tipo
de clivaje mostrando muy poca deformacion local y, la propagacion de la fisura se lleva
a cabo a lo largo del plano de clivaje del hidruro. Para un sistema donde la movilidad de
H es suficientemente alta, la cinética de la formacion de hidruro se rige por la difusion
del H intersticial en el rango de temperatura de fragilidad.

Ademas, Birnbaum también determind el mecanismo de fragilizacion del hidruro

representado en la figura 2.69.
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a) Flux of hydrogen to the crack tip due to

1-5 reduction of the hydrogen chemical potential
Ju in the tensile stress field.

b) Formation of the hydride due to reduction of

: the hydride chemical potential by the applied

stress.

c) Cleavage of the hydride along its cleavage
plane resulting in crack advance.

a) b) d) A repeat of the crack propagation process.

Figure 2-17: Schematic illustration of hydride theory showing crack gro agation in the metallic hydride
Figurar2:69:1lestracidty escpaemét code tartsoria & Tos hidruros mostrando Ia

propagacion de la fisura en la region del hidruro metalico delante de la punta de la fisura

[96]

El potencial quimico del soluto de H en la punta de la fisura, con una extrema
distribucion de tensiones y deformaciones, se puede reducir mediante la aplicacion de
una tension de traccidon que resulta en el transporte del H en la punta de la fisura. La
concentracion de hidrogeno local antes de la punta de la fisura, aumenta hasta que

alcanza un valor tal, como se indica en la siguiente ecuacion:

[DH]prS = [DH]abS . e(Uii'VH/RT)

Donde [DH].ps es la concentracion de hidrégeno en la ausencia de tension, R es la
constante universal de los gases, ciji es la tension esférica y Vg es el volumen molar
parcial de H en solucion.

La tension, ademas disminuye la energia libre del hidruro (a-B AG) en las areas de
concentracion de tensiones y la precipitacion de hidruros se producira si la energia libre
es igual a cero (a-p AG = 0). En general, se puede dar la fragilizacion de aleaciones por
la presencia de hidruros metalicos en la red. La cinética de este proceso es controlado
por el transporte de H hacia el campo de tensiones hidrostaticas.

La fragilizacion de los materiales influida por la presencia de hidruros metalicos en la

red matriz, puede ocurrir porque el volumen local de la red se incrementa por la
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formacion de hidruro, o porque la ductilidad del material se reduce por la presencia de
hidruros metalicos o ambos factores [99].

Sin embargo, no hay duda de que la formacion de hidruro metalico en la red puede ser
un factor principal de la fragilidad en las aleaciones, pero este mecanismo no puede
explicar la fragilidad de las aleaciones en base hierro, debido a las razones descritas

anteriormente.
2.1.8.6.- FRAGILIZACION POR H EN AISM

La resistencia a la corrosion de estos aceros es buena, sobre todo en ambientes con CO,,
incluso en presencia de grandes contenidos de cloruros. En ambientes moderadamente
acidos, es decir bajas presiones de H,S, también ofrecen una buena resistencia a la
corrosion. Los problemas que puedan llegar a tener son corrosion por picado y
fisuracion asistida por el medio, sobre todo cuando el medio posee altos contenidos de
H,S. La resistencia a este mecanismo de falla crece a medida que se aumenta el
contenido de aleacion en estos aceros [8]. En sistemas protegidos catddicamente el
problema principal es el dafio ocasionado por el hidrégeno que se encuentra en solucion
solida. Es decir, fragilizacion por hidrogeno (HE). La proteccion catédica en medios

acidos potencia la degradacion del material como se muestra en la figura 2.70 [113].
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Figura 2.70.- Efecto de la proteccion catddica y el contenido de H,S sobre la

ductilidad de un acero 12Cr 6Ni 2,5Mo; CP: Cathodic Protection [113]
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El interés en estos aceros nace a partir de la necesidad de obtener materiales con la
capacidad de resistir a la degradacién ocasionada por medios cada vez mas agresivos,
aumentando también, la eficiencia en los costos de las obras. Las condiciones del
transporte de gas y petroleo son cada vez mas exigentes. Las distancias para llevar
energia hacia los centros de distribucion son cada vez mayores y por lo tanto las
presiones también. Si a estos problemas se suma que los pozos tienden a ser mas
profundos y los ambientes mas agresivos, se puede entender el interés de la industria del
gas y el petroleo por los aceros inoxidables supermartensiticos.

Bollinghaus y colaboradores [114] estudiaron el comportamiento de dos grados de
AISM frente a distintas concentraciones de hidrégeno en traccion lenta, uno 13Cr, 4Ni y
1Mo y otro 13Cr, 6,5Ni y 2,5 Mo. Encontraron que en estado como recibido, no existe
significativa dependencia de la concentracion de H sobre las resistencias a la traccion y
a la fluencia, como se muestra en las figuras 2.71a y 2.71¢. En condicién de
solubilizado a 1000 °C durante 30 minutos el material de menor grado mostré una
significativa reduccion de las propiedades en traccion con baja concentraciones de H,
como se muestra en la figura 2.71b. Por el contrario, las propiedades de traccion no
sufrieron alteraciones para el acero mas aliado después del mismo tratamiento térmico,

como se indica en la figura 2.71d.

a) Steel A as delivered b) Steel A quenched 1000°C — 0.5 h/H.0
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Figura 2.71.- Efecto de la concentracion de H sobre las propiedades mecanicas [114]
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Para caracterizar la ductilidad de ambos materiales se calcul6 la deformacion verdadera
a la fractura. Esta mostré un comportamiento con una significativa dependencia de la
concentracion de H como se muestra en la figura 2.72 [114]. Para las condiciones de
tratamiento térmico y para ambos aceros la dependencia de la deformacion verdadera a
la fractura es del tipo bilineal. Para los aceros A y B (de bajo y alto grado) la
concentracion limite fue de alrededor de los 40 Nml/100g y alrededor de los 20
Nml/100g respectivamente, como se muestra en las figuras 2.72a y 2.72¢. En el caso de
los materiales en condicién como recibido este efecto puede estar relacionado con la
precipitacion de carburos. A bajas concentraciones el H es atraido por los carburos pero
también es ubicado en sitios intersticiales que provocan una rapida disminucién de la
capacidad de deformacion plastica de la microestructura martensitica. Por lo tanto, las
concentraciones de H por encima del limite especifico contribuyen menos a la reduccién
de la ductilidad y sélo esta atrapado en los carburos [114]. Este fenémeno y la baja
solubilidad del H en una matriz martensitica pueden ser las razones por las cuales los
rangos de concentracion de H son mucho menores, alrededor de 2 Nml/100g para

ambos aceros en condicion de tratamiento térmico.
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Figura 2.72.- Dependencia de la deformacion verdadera a la fractura sobre la

concentracion de H [114]
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De manera similar, la tension verdadera a la fractura mostré un comportamiento similar

como se muestra en la figura 2.73 [114].

a) Steel A as delivered b) Steel A quenched 1000°C — 0.5 h/H.0
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Figura 2.73.- Dependencia de la tension verdadera a la fractura sobre la concentracion

de H [114]

2.2.- INTRODUCCION GENERAL DE PROCESOS DE SOLDADURA DE LOS AISM

Los aceros AISM, con extra bajo C, fueron disefiados, entre otros objetivos, para tener
una buena soldabilidad. Sin embargo, la produccién de materiales con la composicion
exacta ha resultado dificil. La tenacidad de los depositos de soldadura, en condicion
como soldado, es uno de los principales objetivos y, en muchos casos, solo se pueden
lograr resultados satisfactorios después de un breve PWHT [115]. En base a que el
recurso principal del petroleo se encuentra en el mar, la fabricacion de materiales sin
PWHT es altamente deseable. Un método para alcanzar este objetivo es usar los
consumibles de soldadura que depositan aceros superdiplex y este enfoque ha tenido
gran ¢éxito en la produccién de muchos kilometros de lineas de flujo [116]. Las
soldaduras con consumibles superduplex poseen buena tenacidad en condiciéon como

soldado y una mayor resistencia a la corrosion que el metal base. La mayoria de los
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depositos de soldadura superduplex poseen una adecuada resistencia a temperatura
ambiente, pero gozan de una menor resistencia mecanica que el metal base y esto puede
dar lugar a problemas de fisuracion en condiciones de altas tensiones, caracteristicos de
estas aplicaciones [8]. Algunas lineas de transporte que se dan en la industria del gas y
del petréleo operan a altas temperaturas, cercanas a los 250 °C y, en estas instancias, la
soldadura con consumibles superduplex presenta una mayor reduccion de la resistencia
mecanica en comparacion con depositos de soldaduras AISM [8].

La martensita resistente con bajo contenido de carbono que se forma en la estructura de
los AISM, ha demostrado ser sensible al dafio por hidrégeno. El H, en si mismo, puede
surgir de los propios consumibles de soldadura o de los métodos de proteccion catodica
que se establecen a la hora de entrar el material en servicio [117]. Recientes
especificaciones ponen estrictos limites respecto del contenido de H y precauciones
especiales que deben adoptarse para garantizar que los consumibles superduplex sean
degasificados antes de ser utilizados.

El avance de la ciencia y la tecnologia demanda secciones soldadas de menores
espesores que se logran por medio de procedimientos de soldaduras modernos, como ser
el laser. En condiciones productivas se pueden aplicar facilmente determinados PWHT
con el fin de optimizar determinadas propiedades, pero en soldadura en campo, emplear

PWHT es un problema.

2.2.1.- SOLDADURA SEMIAUTOMATICA C/PROTECCION GASEOSA

Este es un proceso de soldadura por arco muy utilizado en la industria y se identifica
con las siglas en inglés GSFCAW o GSMCAW, provenientes de Gas Shielded Flux
Cored Arc Welding o Gas Shielded Metal Cored Arc Welding, respectivamente,
dependiendo del tipo de relleno dentro del alambre tubular. La figura 2.74 muestra un
esquema del proceso de soldadura semiautomatica con proteccion gaseosa utilizando un

consumible tubular [118].
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Figura 2. 74.- Proceso de soldadura con electrodo tubular y proteccion gaseosa [118]

En la figura 2.75 se muestra un esquema de la disposicion del equipo utilizado en este

proceso [119].

SHIELDING GAS
REGULATOR

ELECTRODE SUPFLY ﬁ\

ELECTRODE FEED UNIT ﬁh‘ SHIELDING
A GAS SUPPLY
WELDING GUN

) E— WATER
CIRCULATOR
A (OPTIONAL)

WORKPIECE

Figura 2.75.- Esquema del equipo para el proceso de soldadura semiautomatico con

proteccion gaseosa y alambre continuo tubular [119]

2.2.1.1.- VARIABLES DEL PROCESO

Tension

La tension del arco esté relacionada con la altura del arco. La apariencia, la calidad y las
propiedades de las soldaduras son afectadas por variaciones en la tension del arco [120].
Una tension de arco demasiada alta (arco largo) puede originar excesivas salpicaduras y

cordones anchos e irregulares. Una tension de arco demasiado baja (arco corto) puede
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dar origen a excesivas salpicaduras y cordones angostos y convexos con poca

penetracion.

Corriente

La corriente de soldadura es una de las variables mas importantes de los procesos de
soldadura ya que es la que, junto con la tension y velocidad de soldadura, fijan el calor
aportado (CA) a la pieza. Desde el punto de vista del proceso, la corriente y la velocidad
de avance de la torcha son las variables que determinan la eficiencia del CA [121] como

se muestra en la siguiente ecuacion:

tension[A] - corriente[V]

CALk] fmm] = velocidad de soldadura [mm/seg] - 1000

Variaciones en la corriente alteran la forma del perfil del metal depositado. Si se
considera el metal depositado como una fuente de calor, se puede decir que las
diferencias en la forma del perfil, representan cambios en la distribucion de calor. En el
caso de los procesos de soldadura semiautomaticos, la corriente es proporcional a la
velocidad de alimentacion del electrodo e inversamente proporcional a la longitud libre
del electrodo [118], siempre y cuando se mantenga constante la composicion y el
diametro del electrodo. Respecto del diametro del electrodo, la corriente aumenta con el
diametro, manteniendo constante la velocidad de alimentacion del consumible y las

demas variables, como se muestra en la figura 2.76 [118, 120, 122].
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Figura 2.76.- Relaciones entre la corriente, la velocidad de alimentacion y el diametro.
a: efecto del diametro del alambre sobre la corriente de soldadura; b: relacion entre la
velocidad de alimentacion del alambre y la corriente de soldadura para un electrodo tipo

E70-1 con proteccion de CO; con distintos diametro de electrodo [118]

Longitud libre del electrodo

La longitud libre del electrodo es la longitud del alambre medido desde la punta, donde
se produce el arco, hasta el tubo de contacto donde se produce la transferencia de la
corriente, como se muestra en la figura 2.78. La palabra en inglés stickout o electrical
stickout (ESO) se refiere a la longitud libre del electrodo [123]. Esta caracteristica del

electrodo es propia de los procesos de soldadura semi-automaticos y automaticos.

Longitud libre del electrodo

Tubo de contacto *

electrico Z‘_‘“\
N

Figura 2.77.- Esquema del extremo de la torcha que muestra la longitud libre del

electrodo [123]
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En general se puede decir que el extremo no fundido del electrodo actlia como un
resistor cuya resistencia sera proporcional a la longitud libre. De aqui surge que la
corriente estard afectada por la longitud libre. Una longitud libre de electrodo
demasiado larga implica un aumento de la resistencia y por ende un descenso en la
corriente. Lo contrario es un aumento de la corriente como consecuencia de una
disminucién de la longitud libre.

Mantener invariable la longitud libre, en un proceso semi-automatico, es importante

para conseguir una penetracion uniforme a lo largo del cordon.

Eficiencia de los electrodos

Este término se refiere al porcentaje de electrodo que al final de la soldadura forma
parte del metal depositado. La generacion de humos, salpicaduras y escorias afecta la
eficiencia de los electrodos que estard influida por el modo de transferencia del metal.
En general se puede decir que la eficiencia de electrodos tubulares varia entre 80 y 90%
[118]. Sin embargo en el caso especial de los alambres metal-cored, donde la
produccion de escoria es muy baja, se tienen eficiencias algo superiores (90 - 95%)
[124]. Las eficiencias de los electrodos siempre dependeran del modo de transferencia

utilizado y del tipo de gas protector.

Gases protectores

La funciéon principal del gas es mantener a la pileta liquida en contacto con una
atmosfera controlada, de manera tal que no se formen 6xidos y otros productos que
afecten las propiedades del depdsito, sobre todo de tenacidad y la resistencia a la
corrosion. Los gases mas utilizados son argéon (Ar), helio (He) y CO,. Algunas veces se
puede encontrar mezclas con algo de O,.

El Ar y He son gases inertes, muy utilizados en la soldadura de aceros inoxidables y
aleaciones de aluminio [125]. El argon es 1,4 veces mas denso que el aire mientras que
la densidad del helio es el 14 % menos que la del aire. Al ser mas pesado que el aire, el
argon es un buen protector, sobretodo en posicion bajo mano. Por el contrario, cuando
se utiliza He, al ser mas liviano, se necesita mayor caudal para proteger al material de la
misma manera.

El He cuenta con la ventaja de que tiene una mayor conductividad térmica y produce un

arco donde el plasma se encuentra uniformemente distribuido. El plasma en atmdsfera
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de Ar se caracteriza por concentrarse todo el calor en el centro y tener una periferia
“fria”. Estas caracteristicas en los arcos daran luego la forma de los perfiles del deposito

propios de cada gas, como se muestra en la figura 2.78 [119, 126].

ARGON ARGON - HELIUM HELIUM Co,

Figura 2.78.- Perfiles de los cordones soldados en funcion al gas utilizado en la

atmosfera del arco [119]

La energia de ionizacion del He es mayor que la del Ar, razén por la cual la tension del
arco de un proceso con atmosfera de He (a igualdad de condiciones) sera mayor. Por el
mismo motivo la re ignicion del arco en una atmoésfera de He costard mas si se compara
con una atmosfera de Ar.

El gas mas ampliamente utilizado en la soldadura con electrodo tubular es el CO». Tiene
dos ventajas fundamentales que justifican su amplio uso: es mucho mdés barato
comparado con los gases inertes (sobretodo He) y produce soldaduras con muy buena y
amplia penetracion [125]. El modo de transferencia en una atmdsfera de CO, es en
general en corto circuito o globular [126]. Es asi debido a la alta conductividad térmica
del gas a alta temperatura. Esto constrifie el arco origindndose un calentamiento
localizado debajo de la punta del electrodo favoreciendo el transporte globular.

Las normas europeas sobre gases de proteccion para soldaduras clasifican los gases de
proteccion segun el potencial de oxidacion (PO) que se calcula a partir de la siguiente

ecuacion [127]:

PO[%] = 02 [%] + O,SCOZ[%]

Las normas norteamericanas sobre gases de proteccion los clasifica segun la

composicion de las mezclas de gases [128].
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A medida que el PO de un gas aumenta, parte de algunos elementos de aleacion se
perderd a través del arco en un proceso de oxidacion. El C, Si y Mn son los elementos
mas sensibles en este proceso de oxidacion.

El CO, tiene una baja actividad quimica a temperatura ambiente pero en las condiciones

en que se halla en el arco, se disocia segln la siguiente reaccion:

2C0, - 2C0 + 0,

Ademas, a altas temperaturas parte del CO se disocia en C y O, segun la reaccion:

2C0 > 2C + 0,

El Oy, producto de la descomposiciéon del CO,, reacciona con elementos de la pileta
fundida modificando de esta manera las propiedades finales del material aportado. El
CO; produce una atmoésfera oxidante en la soldadura.

Dependiendo de la cantidad de C en el material a soldar y en el electrodo, la atmosfera
de CO;, puede dar origen a la descarburizacién o a la carburizacion del acero. Para
aceros con menos de 0,05 %C el resultado sera un incremento en el contenido de C,
mientras que para aceros con mas de 0,1 %C la pileta perdera el mismo.

Un aumento en el contenido de CO, en el gas de proteccion (GP) se suele asociar a una
pérdida de elementos de aleacién por oxidacion de los mismos. Los elementos mas
sensibles, ademas del carbono, suelen ser Mn y Si, pero también se pierde Cr, Al, V,

Nb, etc.

Alambres tubulares

Los alambres tubulares contienen en su interior una mezcla de diferentes polvos que se
denomina relleno. Este, tiene un papel muy importante en la proteccion de la pileta
liquida y lo hace de dos maneras: aislando la pileta de metal fundido de la atmosfera
cuando se forma el manto de escoria y generando gases que aportan a la atmosfera
protectora dada por el gas de proteccion. Otra funcion importante del relleno es actuar
como fuente de elementos de aleacidon que ajustan la composicién quimica del deposito.
De aqui surge la mayor ventaja respecto del proceso de soldadura que utiliza un
consumible macizo. Dentro de la familia de los consumibles tubulares se encuentran dos

grupos: los que se sueldan sin gas de proteccion, denominados auto-protegidos y los
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que se sueldan bajo GP. Dentro de este ultimo grupo se tienen los consumibles tubulares
con relleno de fundente (flux cored) y con relleno metalico (metal cored). Asi como
existen distintos tipos de electrodos para soldadura manual, dependiendo del
recubrimiento, también existen distintos tipos de electrodos tubulares que también
dependen del relleno: basicos (p.e. AWS-E71T5-G), acidos (p.e. AWS-E71T-1, AWS-
E81T1-Nil), etc. Este tipo de electrodos son los flux cored. En cuanto a los electrodos
tubulares metal cored, se puede ajustar la composicion quimica del material depositado
por medio del relleno del electrodo, sin la necesidad de tener un alambre con la
composicion quimica deseada. Ademas, dentro del relleno se introducen determinados
elementos como el potasio o sodio para estabilizar el arco eléctrico [118]. Con estos
electrodos, la cantidad de escoria es poca o nula. Los metal cored se fabrican a partir de
flejes de acero al C o aleado, portando los elementos de aleacion en su interior,
evitandose de esta manera la necesidad de grandes coladas de acero aleado como ocurre
en el caso de alambres macizos. Esto permite la obtencion econdmica de lotes de
produccion acordes a la demanda del mercado.

Una de las diferencias de los electrodos tubulares respecto de los macizos es que
generan perfiles de cordones diferentes, como se muestra en la figura 2.79 [129]. La
transferencia en electrodos macizos es mucho mas dirigida y concentrada en la parte
central del arco. Otra es la densidad de corriente que transportan a igual didmetro e igual
corriente. La densidad de corriente en un electrodo tubular serd mayor. La consecuencia
inmediata de esto es un aumento en la velocidad de deposicion de material debido a que
el electrodo se funde mas rdpidamente. Las velocidades de deposicion con alambres
tubulares, a igualdad de corriente, son entre 20 y 30% mayores que con alambres
macizos de didmetros equivalentes. Este aumento en el rendimiento puede ser utilizado
para incrementar la velocidad de avance en el caso de soldadura de filete o reducir el
tiempo de arco encendido en el caso de soldaduras multipasadas. Las velocidades de
deposicion para electrodos tubulares, incluidos los alambres metal cored, son de las mas
altas comparando con otros electrodos. Las velocidades de deposicion tipicas para
alambres tubulares rondan los 5,4 - 6,4 kg/h para diametros de 1,2 mm. La figura 2.80
muestra valores de velocidad de deposicion para un electrodo tubular E70T-1 [118].
Tanto la eficiencia, como la velocidad de deposicion de un electrodo son fundamentales

para evaluar el costo de produccion de soldadura.
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Figura 2.80.- Variacion de la velocidad de deposicion con la corriente de soldadura
para un electrodo E70T-1 con proteccion de CO,. En esta figura se ve tanto la influencia

del diametro del electrodo como la posicion de soldadura [118]

2.2.2.- SOLIDIFICACION DE LOS METALES DE SOLDADURA EN PROCESOS DE

FUSION

La solidificacién de una fase consiste en dos pasos: la nucleacion y el crecimiento del
cristal. Una caracteristica propia de los metales de soldadura es la continua fusion y
entrega de calor y posterior solidificacion de una pequefia masa de metal. Algunos
autores como Savage [130], creen que la nucleacion heterogénea asociada a inclusiones
e impurezas tiene un efecto menor comparado con los fendmenos de crecimiento. Es
decir, en soldadura el crecimiento es mas importante que la nucleacion; esto es asi,

debido a que el metal fundido crece directamente sobre una superficie que es el metal
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base. La solidificacion de una fundicion se produce por la nucleacién heterogénea que
se da basicamente sobre la superficie que contiene al metal liquido y el posterior
crecimiento, mientras que los metales de soldadura tienen un crecimiento epitaxial
desde el metal base que hace de sustrato. La solidificacion de los metales de soldadura
esta fuertemente controlada por la disipacion de calor en el metal base. Estos procesos
son determinantes en el tipo, forma, tamafio y orientacion de las sub-estructuras de los
granos del metal de soldadura.

Los diferentes modos de crecimiento de las sub-estructuras que se pueden encontrar en
un metal de soldadura son: planares, celulares, celular-dendritico, dendritico columnar y
dendritico equiaxial.

La solidificacion estara determinada por las condiciones de avance de la interfaz
solido/liquido durante la solidificacion. Gradientes de composicion quimica y de
temperatura en la interfaz afectaran la solidificacion del metal de soldadura. Estos
aspectos se pueden resumir con el concepto de sobre enfriamiento constitucional, propio
de la solidificacion de aleaciones, que tiene gran influencia en el tipo de solidificacion.
El concepto de sobreenfriamiento constitucional indica que el enfriamiento es causado
por un cambio de composicion, producto de segregaciones en el liquido y no de
temperatura. El sobreenfriamiento constitucional estd asociado al cambio de la
temperatura como consecuencia de variaciones en la composicion quimica. En la
solidificacion de aleaciones la temperatura del liquidus del metal fundido depende de la
composicion. La temperatura del liquido puede diferir de la temperatura liquidus de la
aleacion si la composicion del liquido en la interfaz se desvia de la composicion
promedio del seno del liquido.

En la figura 2.81 se muestra un esquema de la interfaz s6lido/liquido donde se ve la
variacion de la temperatura liquidus como consecuencia de segregaciones en el liquido.
Ademas, se representan tres gradientes de temperatura asociados a las velocidades de
enfriamiento del metal. Para los gradientes B y C, siendo mayor el sobreenfriamiento el
C, la interfase solido/liquido serad inestable. El gradiente A es el correspondiente al
equilibrio y donde no hay sobreenfriamiento constitucional [131].

En la figura 2.82 se muestra esquematicamente como varia el modo de solidificacion
con el sobreenfriamiento constitucional [132]. Se puede apreciar que mayores
sobreenfriamientos implican interfaces mas inestables y los modos pasan de planar a

celular y luego a dendriticos. En la figura 2.82 estan esquematizadas las distintas sub-
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estructuras mencionadas. Como se muestra en la figura 2.82a, para obtener un
crecimiento planar, no debe haber sobre enfriamiento constitucional. S6lo ocurrird
cuando el gradiente de temperatura sea lo suficientemente grande como lo es al
principio del crecimiento del grano donde se tiene una fuente de calor a muy alta
temperatura, como es el arco y una superficie relativamente fria. Las estructuras de
mayor segregacion y las menos deseadas son las sub-estructuras con crecimiento
dendritico columnar y equiaxial [133]. Ambas asociadas a bajos gradientes de
temperatura.

En la figura 2.82 también se puede ver el fendmeno de crecimiento epitaxial de los
granos del metal de soldadura donde éstos crecen con la misma orientacion cristalina

que los granos del metal base.

A B c

-u_.1| ;rli-u wsdus
2
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Figura 2.81.- Esquema de la temperatura en la interface solido/liquido. Xy es la
distancia desde la interface hacia el seno del liquido. La Tiiquiqus varia debido a la
segregacion de soluto en el liquido. A, B y C son diferentes gradientes de temperatura

[131]

La figura 2.83 muestra la relacion entre el contenido de soluto CO y el pardmetro de

solidificacion G/R"%. Donde G representa al gradiente térmico TL.
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crecimiento celular; c: celular-dendritico; d: dendritico celular; e: dendritico equiaxial;

f: relacion entre los esquemas anteriores y los gradientes de temperatura [132]
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Debido a la variacién de los parametros de solidificacion a lo largo del cordon,
diferentes estructuras se produciran en diferentes zonas del mismo. Dependiendo de la
velocidad de crecimiento del cristal R y del gradiente de temperatura TL se tendran
diferentes estructuras. A medida que TL/R disminuye, la superficie del solido en
contacto con el liquido se incrementa adoptando distintas formas: celular, celular-

dendritica, dendritica, etc. esto se esquematiza en la figura 2.84.

Zone

Figura 2. 84.- Diferentes sub-estructuras se forman en un mismo cordon de soldadura

debido a la variaciéon de Ry TL [132]

La direccion de crecimiento esta determinada por la direccion de extraccion de calor y
por el movimiento y forma de la pileta fundida. En definitiva el gradiente de
temperatura es lo que importa.

La forma de la pileta estd determinada por muchas variables, entre las cuales se
encuentra el calor aportado y la velocidad de avance de la misma. En la figura 2.85 se
esquematizan dos casos comunes, donde la pileta es eliptica (a) y donde la pileta tiene
geometria de gota (b). La primera estd asociada a bajas velocidades de avance de la
pileta: se puede observar el curvado de los granos para mantener una direccion de
crecimiento lo mas alineada posible con el gradiente de temperatura, cuya orientacion
va cambiando a medida que la pileta avanza, lo que da origen a un crecimiento
competitivo [134]. Por otro lado, en el caso (b) la velocidad de avance de la pileta es
mayor, de modo contrario a lo que ocurre en la figura anterior, aqui hay una ausencia de
curvado de los granos, lo cual origina un crecimiento no competitivo. Esto es asi debido
a que la forma de la pileta no produce un cambio en la direccion del gradiente de

temperatura en la parte posterior de aquélla cuando la misma avanza.
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Figura 2.85.- Esquema de la geometria de la pileta fundida y de los granos columnares

en el metal de soldadura [132]

2.2.2.1.- SOLIDIFICACION DE SOLDADURAS DE AISM

En condiciones de soldadura con enfriamientos reales, fuera del equilibrio, la
microestructura estd compuesta por martensita y algo de ferrita y austenita retenida. La
literatura reporta el modo de solidificacion bajo condiciones de soldaduras reales [43].
A una temperatura cercana a los 1470 °C comienzan a precipitar cristales de ferrita
delta. Esta ferrita transforma en austenita entre los 1380 y 1080 °C y finalmente, la
transformacion de austenita en martensita comienza entre 250 y 190 °C.

La ferrita queda como fase sobre enfriada con una estructura de solidificacion
remanente debido a la incompleta transformaciéon 6 — y que ocurre mediante el
mecanismo de crecimiento Widmanstatten [135-136]. En la figura 2.86 se muestra una
micrografia del patron de solidificacion de la ferrita Widmanstatten en una matriz

martensitica para un AISM [13].
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Como se menciond anteriormente, es frecuente encontrar ferrita en la microestructura
final de los aceros AISM soldados. Esto esta asociado a segregaciones, durante la
solidificacion de la ferrita de elementos alfdgenos, como ser el Cr durante el posterior
enfriamiento. Ademas, la literatura reporta la existencia de varias morfologias que se
encuentran en estos depdsitos de soldadura dependiendo del modo de solidificacion.
Estas ferritas pueden ser identificadas por su morfologia y ubicacién. El tipo de ferrita
mas comun es aquélla similar a la ferrita que se encuentran en los aceros inoxidables
duplex. Esta ferrita es consecuencia de la incompleta transformacion de ferrita a
austenita en metales de soldadura, solidificando como ferrita primaria y se encuentra en
AISM de alta aleacion [34, 46, 137]. Otro tipo de ferrita es aquélla que posee una
morfologia similar a la ferrita que se encuentra en los aceros inoxidables austeniticos
soldados solidificando como una mezcla de ferrita y austenita primaria y se ubica en las
regiones interdendriticas [34, 46, 137].

Es comun relacionar la manera de solidificacion de los aceros inoxidables con la
relacion de Creq/Nieq [11, 138] .La figura 2.87 muestra un esquema de los diferentes
modos de solidificacion que se encuentran en los diferentes tipos de aceros inoxidables

soldados [11].
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Figura 2.87.- Esquema de los diferentes modos de solidificacion [11]

Los modos de solidificaciéon A y AF se generan cuando ocurre la solidificacion primaria
de cristales de austenita. En el modo de solidificacion A, no existe posterior
transformacion de austenita a ferrita en estado so6lido durante el enfriamiento. En el
modo de solidificacion AF existe una zona de tres componentes: liquido, ferrita delta y
austenita (L + o + y). Durante este proceso, pequefias cantidades de ferrita secundaria
precipitan en el liquido remanente. El modo de solidificacion FA ilustra el proceso de
solidificacion primaria de ferrita delta. En esta instancia se forma austenita secundaria
del liquido remanente entre los precipitados dendriticos primarios de ferrita que
comienzan casi simultdneamente. La formacion de la austenita secundaria progresa
rapidamente desde los bordes hacia el nicleo de la dendrita ferritica y finalmente la
estructura queda compuesta por ferrita delta remanente entre los cristales de la austenita
secundaria. El modo de solidificacion F se establece cuando el metal de soldadura
liquido solidifica completamente como ferrita. El proceso de solidificacion de la ferrita
primaria no es interrumpido y las dendritas de ferrita delta pueden crecer hasta alcanzar
la linea de so6lido. Posteriormente, esta ferrita puede ser transformada en austenita en
estado solido [11].

En las figuras 2.88 y 2.89 se esquematizan dos maneras de solidificacién que pueden
darse en aceros inoxidables martensiticos [3]. En la figura 2.88 se sugiere una

transformacion que siga la siguiente secuencia:
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L>L+Fp->Fp->Fp+A->A->M

Seglin esta secuencia la estructura final serd completamente martensitica.

Otra secuencia de solidificacion propuesta es considerar un enriquecimiento en
elementos alfagenos, debido a segregaciones, por parte de la ferrita ultima en solidificar
la cual seria tan rica en Cr y Mo que no transformaria a austenita. Esta ferrita reside en
los granos y sub granos de solidificacion. La microestructura final serd una mezcla de
martensita con ferrita eutéctica, asi nombrada porque se cree que se forma segun una
reaccion eutéctica al final de la solidificacion [3]. La cantidad de ferrita dependera de
las condiciones de enfriamiento y del balance entre elementos alfagenos y gammagenos.

La secuencia de solidificacion seria:

L->L+Fp+(A+Fe)>Fp+A+Fe—>A+Fe—->M+Fe

La figura 2.89 esquematiza esta tltima secuencia propuesta por Lippold [3].
Dependiendo de la velocidad de enfriamiento y de la composicion quimica también se
podra tener particulas de austenita retenida en la microestructura final. Aunque los
componentes principales son martensita y ferrita, las particulas de austenita retenida
juegan un rol importante en las propiedades del metal soldado y en particular en las
propiedades de tenacidad como se vera mas adelante.

En el caso particular de la soldadura por arco eléctrico la transformacion de ferrita a
austenita se da en un periodo muy corto, del orden del segundo. La formacion de
austenita comienza en los bordes de grano de la ferrita primaria, los cuales se
encuentran enriquecidos en Ni y empobrecidos en Cr debido a la segregacion. En la
figura 2.90 se muestra un perfil de concentracion de Cr y Ni en una estructura
dendritica de solidificacién. En esta imagen se puede observar que el corazén de la
dendrita estd enriquecido en Cr, mientras que el Ni estd fuertemente segregado en

lugares interdendriticos [31].
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Ferrite A +Fp Austenite Martensita

M M
Austenite s F
solvus

Figura 2.88.- A: austenita, Fp : ferrita primaria [3]

- 3 >
Ferrite A+Fp+Fo| A+F, M+F,

Austenite Mg M
solvus

Figura 2.89.- F: ferrita eutéctica, M: martensita, A: austenita [3]

prary

§ B Dendrite

§ Core Boundary

©

S el Cr

z -~

el

c

E Ni .
-

5§ s

s L

i

o

Figura 2.90.- Esquema de la segregacion de Ni y Cr en las dendritas de un acero

inoxidable [31]
2.2.2.2.- DIAGRAMAS CONSTITUCIONALES

Los diagramas de fase describen el equilibrio termodinamico de las aleaciones. En la

practica las transformaciones no ocurren en equilibrio y es necesario conocer los
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cambios que se dan en las aleaciones en el caso de ser soldadas o tratadas térmicamente
luego de la soldadura.

Una herramienta util, de gran valor tecnologico, son los diagramas que predicen las
fases presentes en el metal de soldadura segun el nivel de elementos gammagenos y
alfagenos en el deposito. Estos diagramas predicen la microestructura final del deposito
a partir de la composicion quimica de los aceros inoxidables involucrados. El primero
en desarrollarse fue el diagrama de Schaeffler (1949), figura 2.91 [3]. Este es
ampliamente utilizado, pero no es adecuado para realizar un analisis cuantitativo de las
fases presentes en un acero inoxidable martensitico, como lo es el diagrama
recientemente desarrollado por Lippold y Balmforth (2000), figura 2.92 [3]. Sin
embargo, Karlsson alerta sobre los resultados del uso de estos diagramas en AISM y
propone construir uno propio para estas aleaciones a partir de las expresiones de Niy Cr
equivalentes desarrolladas por Kaltenhauser. El diagrama propuesto por Karlsson se

muestra en la figura 2.93 [139-141].

Nickel Equivalent=%Ni+30x % C+0.5x %Mn

[ o
28 I 01{{3/ _//
! T 1 ﬂg‘c / =
241 _ i - - S A
Austenite | i k)
20 . — l- / '@( |
N N .lﬁﬂluJ/ 1A
16 A+M // ,/.':@IJ r |
| +E o ]
12 e} \><7<;L/ [ }g ..1_
a Mm‘?ensi-T.e A‘t%/ /‘r 100%. _..-——-i
AAN L S e s
~ | miF s Ferrite
o E+M\ — 1 | [
] 4 8 12 16 20 24 28 32 36 40

Chromium Equivalent=2Cr+%Mo+1.5x % 5i+0.5x %Nb
Figura 2.91.- Diagrama de Schaeffler. Observar que el Nieq no contempla el contenido

de N [3]
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Figura 2.92.- Diagrama constitucional desarrollado por Belmforth y Lippold para

aceros inoxidables ferritico-martensiticos [3]
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Figura 2.93.- Diagrama constitucional propuesto por Karlsson para el uso de depositos
de aceros AISM. Ademas de las estructuras obtenidas, indica el modo de solidificacion
esperado para un deposito con 12Cr-6Ni-2,5Mo se espera una solidificacion austeno-

ferritica [139]
2.2.3- TRATAMIENTOS TERMICOS POST SOLDADURA
Generalmente se realizan PWHT con la finalidad de obtener una microestructura que

genere las propiedades requeridas del material. Estos PWHT revienen la estructura

martensitica transformandola en ferrita con una distribucion homogénea de carburos
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finos. Se recupera la ductilidad y la tenacidad y, ademas, disminuye la dureza. En
principio, los tratamientos post soldadura se utilizan para revenir la martensita pero
también pueden servir para relajar la union soldada de tensiones residuales. Interesa
conocer las temperaturas de transformacion ya que luego se utilizaran para elegir los
tratamientos térmicos que aseguren las propiedades finales deseadas del material. La
temperatura Ac; ronda los 600 °C, menor que la habitual en los aceros martensiticos
convencionales (650 - 750 °C) [43] debido al mayor contenido de Ni. Por ejemplo para
un acero con 12Cr - 6,5Ni - 2,5Mo la temperatura de transformacion Ac; se encuentra
en 570 = 10 °C. Para un proceso de soldadura por arco eléctrico con electrodo de
tungsteno (GTAW) la aleacion solidificard como Fe-6 a 1470 °C aproximadamente. El
paso de ferrita a austenita se da entre 1380 y 1180 °C y por ultimo la temperatura de
transformacion de y — o’ (Ms) se da entre los 230 y 190 °C [43, 46].

Por cuestiones practicas, en ciertas aplicaciones, como en soldaduras de conductos de
instalaciones off-shore, es necesario realizar tratamientos térmicos de corta duracion.
Asi se pueden encontrar procedimientos y recomendaciones de fabricantes donde los
tratamientos van desde los 5 a los 30 minutos [142]. En estos PWHT no sélo precipitan
carburos o carbonitruros sino que también habrd una precipitacion de particulas de
austenita.

Como se menciond anteriormente, se aplican PWHT para mejorar las propiedades y
reducir la dureza en depositos de AISM [116]. Los PWHT en estos aceros son cortos,
unos pocos minutos menores que media hora a una temperatura que oscila alrededor de
los 650 °C. Algunos autores [116] reportan que estos PWHT tienen un efecto benéfico
sobre la tenacidad.

En cuanto a las fases presentes en la microestructura, algunos autores [143] establecen
que la ferrita deteriora la tenacidad y que la austenita mejora esta propiedad, y que
disminuyendo el contenido de C de la martensita, como en estos aceros, la energia de
impacto se ve incrementada [143]. En este sentido, los PWHT se efecttian con el
proposito de eliminar los contenidos de ferrita delta, revenir la martensita y de aumentar
los de austenita retenida en la microestructura [143-145].

Los solubilizados efectuados a 1000 °C durante 60 minutos, son efectivos en disolver la
ferrita delta y la austenita retenida en soldaduras de AISM en condicion como soldado.
Con un simple revenido, después del solubilizado, el contenido de austenita aumenta y

con un doble revenido aumenta aun mas. Finalmente, en esta instancia, la estructura
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obtenida consta de martensita revenida con un alto contenido de austenita retenida sin
ferrita delta. El mecanismo por el cual el contenido de austenita aument6 con el doble
revenido, puede ser explicado a través de la inestabilidad térmica de la austenita
generada durante el primer revenido [41, 144]. La estabilidad de la fase austenitica a
temperatura ambiente esta asociada a dos fendmenos: por un lado a un factor quimico y
por otro a un factor estructural relacionado con una alta densidad de dislocaciones en la
sub-estructura. Esto significa que la estabilidad de las particulas de austenita influye no
solo en la segregacion de solutos, sino también en la densidad de dislocaciones.
Después del solubilizado, con el primer revenido intercritico el contenido de austenita
formada durante el calentamiento se incrementa en forma importante, pero no es
suficientemente estable desde el punto de vista térmico, es decir, esta austenita
transforma parcialmente en martensita con el posterior enfriamiento. A esta temperatura
la activacion térmica puede ser suficiente como para promover los mecanismos de
recuperacion que logran el aniquilamiento de dislocaciones, y por ende, disminuyen
substancialmente la densidad de las mismas dentro de las particulas de austenita. De
esta manera la austenita puede perder estabilidad y entonces transformar en martensita
durante el enfriamiento desde los 650 °C. En esta ultima instancia la microestructura
estd compuesta por martensita revenida, martensita fresca con la morfologia original de
la austenita retenida de la cual proviene y austenita retenida. Por lo tanto, este primer
revenido resulta en un incremento del area total entre fases dentro de la estructura [33].

Ahora bien, durante el segundo revenido levemente intercritico, una nueva austenita
nuclea a través de la mayor area interfacial recientemente creada y, por lo tanto, se
forma una mayor cantidad de agujas o particulas de austenita. Se asume que esta
austenita formada por corte presenta una alta densidad de dislocaciones que a esta
temperatura no sufren mayores alteraciones. Es decir, se asume que la formacioén de
austenita se produce por un mecanismo de corte (cizallamiento de la red cristalina por
un movimiento cooperativo de 4&tomos en cortas distancias) desde regiones de la matriz
martensitica segregada en elementos austenizantes. Por otro lado, la martensita fresca
descompone a martensita revenida. De esta manera, como resultado del doble revenido
se produce un incremento del contenido de austenita, con una distribucion mas uniforme
[33]. La figura 2.94 muestra el esquema del mecanismo de la estabilidad de la austenita

propuesto por Bilmes [33, 41, 144].
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M1

c Y Y Y Y
Mi Mr M Mr
Mr M1 r

Figura 2.94.- Esquema propuesto por Bilmes para la formacion y transformacion de

austenita durante un doble revenido [33, 144, 146]. a) solubilizado, b) solubilizado + un
revenido (durante el calentamiento), ¢) solubilizado + un revenido (después del
enfriamiento), d) solubilizado + doble revenido. M1: lath de martensita; Mr: martensita

revenida; y: austenita
2.2.4.- PROPIEDADES MECANICAS DE LAS SOLDADURAS DE AISM

La literatura hoy en dia discute respecto de las propiedades minimas y necesarias de las

soldaduras de los AISM. Estas se resumen en la tabla 2.6 [147].

Tabla 2.6.- Requerimientos de soldaduras de aceros 13 % Cr, atn en discusion [147].

Tension de fluencia 650 — 850 MPa
Resistencia a la traccion 800 — 1000 MPa
Valores de impacto (ISO — V) a 30 °C >40-6017J
CTOD a-10 °C >0,10 — 0,20 mm
Dureza <350 Hvqo
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2.2.4.1- DUREZA DE LAS SOLDADURAS DE AISM

La dureza de estos aceros se correlaciona con el contenido de C [137]. A mayor
contenido de C, mayor dureza. La dureza promedio de depdsitos de soldadura de AISM
es de aproximadamente 330 Hys para los AISM de bajo y medio grado [140]. Los
AISM mas cargados o de alto grado tienen una dureza promedio mas baja, de 290 a 320
Hys.

Después de tratamientos térmicos a temperaturas sub cero (-196 °C) la dureza de los
cupones soldados aumenta levemente. En soldadura GMAW la dureza en condicién
como soldado de 304 Hys puede pasar a 311 Hys. Este aumento de dureza podria estar
relacionado con una disminucion del contenido de austenita que transforma en
martensita [140].

La figura 2.95 muestra los perfiles de dureza de un cupon soldado por el proceso
semiautomatico. Tanto el material base como el consumible empleado en esta

investigacion fueron un AISM (13Cr — 6,5 Ni — 2,5 Mo) [147].

HAZ
BM HA¢Z Weld , BM
400 .
Topl\ayer

S
=
: 300 Lo
o
=
g 250 ,
- X80-12Cr 4,5Ni 1,5Mo

200

Toplayer (-1 mm)

14,5

-
(-1 mm)

Root

Figura 2.95.- Perfiles de dureza de un cupdn de soldadura de un AISM [147]

En la figura anterior se observa que la dureza en depdsitos de soldadura de AISM esta
en el orden de los 350 Hyo [147].
Por otro lado, los PWHT son efectivos en reducir la dureza de estos materiales soldados

[137]. Algunos autores reportan que PWHT de 650 °C durante 30 minutos genera los
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menores valores de dureza [116]. La figura 2.96 muestra el efecto de los diferentes

tiempos de revenido a 650 °C para un deposito de AISM.
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Hardness, HV(10)
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35

PWHT holding time at 650°C, min

Figura 2.96.- Efecto del tiempo para un PWHT a un AISM de 650 °C [116]

2.2.4.2.- TRACCION DE LAS SOLDADURAS DE AISM

Las propiedades en traccion de estos aceros son elevadas. Valores tipicos [147] de

resistencia a la traccion y fluencia son 1070 y 850 MPa respectivamente para depositos

de soldaduras de AISM.

Gilles y colaboradores [148] ensayaron juntas de chapa y consumibles de AISM con

probetas extraidas en forma transversal a temperatura ambiente y a alta temperatura

(150 °C). Todos los ensayos mostraron rotura en el material base. La figura 2.97

muestra la relacion de las propiedades mecanicas en funcion de la temperatura. En esta

figura se puede observar que la resistencia a la traccion disminuye con el aumento de la

temperatura. Los valores mas altos de esta propiedad se obtuvieron con probetas de

traccion de aporte puro, comparando los resultados con probetas de traccion

transversales [148].
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Figura 2.97.- Resistencia a la traccion y fluencia en funcion a la temperatura para

soldaduras de AISM [148]

La literatura [140] reporta resultados de ensayos de traccion para diferentes condiciones

de soldaduras de AISM a temperatura ambiente y a elevada temperatura. Los ensayos a

elevada temperatura mostraron que la resistencia a la fluencia permaneci6 practicamente

constante entre los 20 y los 150 °C para AISM de bajo grado, mientras que aumentd

unos 200 MPa para las aleaciones de alto grado, como se muestra en la figura 2.98.

600 4+ - - -

400 4 -

Yield strength (MPa) -

200 4

—O—GMAW/1.5Mo
=-{J-SAW/1.5Mo-H
—>—-SAW/1.5Mo-L
—— GMAW/2.5Mo
—O—SAW/2.5Mo

Figura 2.98.- Resultados de tension de fluencia para distintas condiciones de soldadura
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de AISM [140]
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La resistencia a la traccion disminuy¢ alrededor de 100 MPa para todas las condiciones,

figura 2.99, mientras que la elongacion fue mas alta para los 100 °C y menor a

temperatura ambiente, figura 2.100.
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Figura 2.99.- Resultados de resistencia a la traccion para distintas condiciones de

soldadura de AISM [140]
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Figura 2.100.- Resultados de elongacion para distintas condiciones de soldadura de

AISM [140]

De acuerdo con las imagenes anteriores, los autores [140] mencionan que la influencia

de los revenidos o solubilizados fue similar para todas las condiciones. La resistencia a

la traccion disminuye levemente con el aumento de la temperatura. La tension de
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fluencia aumenta comparada con la condicién como soldado para 600 y 620 °C y la
elongacion aumenta claramente con los diferentes PWHT [140].

Karlsson y colaboradores [137] muestran que los valores tipicos de propiedades
mecénicas pueden ser alcanzados en soldaduras con consumibles AISM a excepcion de
depositos de soldadura con grandes contenidos de austenita retenida (> 25%) dando una
tension de fluencia por debajo de lo establecido para los aceros de grado X80 (560
MPa). La relacion entre la resistencia a la fluencia y la resistencia a la traccion se
encuentra tipicamente en el rango 0,8 — 0,9 y es considerado como un margen

satisfactorio en casos de sobrecarga [137].

2.2.4.3.- TENACIDAD AL IMPACTO DE LAS SOLDADURAS DE AISM

La composicion quimica tiene un importante efecto sobre la tenacidad en estos
materiales. La figura 2.101 indica que existe un rango optimo de la composicién
quimica del consumible a utilizar para alcanzar los mayores valores de tenacidad en
soldaduras semiautomaticas. En condicion como soldado la mayor tenacidad se alcanza

con un valor de Creguivatente €ntre 22 'y 25 [116].
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Cr equivalent, Creq = %Cr + 4.2%Mo + 4.5%Nb + 7.2%Ti (ref. 19)

Figura 2.101.- Efecto de la composicion quimica sobre la tenacidad [116]
Todos los aceros con una estructura cubica centrada en el cuerpo, incluyendo los AISM,

muestran una marcada dependencia de la tenacidad a la fractura con la temperatura,

como se muestra en la figura 2.102 [149].
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Figura 2.102.-Efecto de la temperatura sobre la energia de impacto Charpy en aceros de
diferentes estructuras [149]

Para altas temperaturas, el modo de fractura es normalmente ductil, mientras que para
bajas temperaturas es por clivaje. El bajo contenido de carbono en aceros AISM vy el
adecuado tratamiento térmico aseguran la reduccion de la temperatura de transicion, lo

cual logra una adecuada tenacidad incluso a bajas temperaturas como se muestra en la

figura 2.103 [150-151].
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Figura 2.103.- Influencia del contenido de C sobre la energia de impacto Charpy [150]

En los metales de soldadura de aleaciones como los AISM o soft martensiticos la
austenita retenida es una fase importante, sobre todo desde el punto de vista de la

tenacidad. Una fina dispersion de particulas de austenita entre los listones y paquetes de
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martensita provoca un aumento considerable, tanto en la tenacidad al impacto como en
la tenacidad a la fractura. Bilmes [33] presume que bajo la accién de campos de
tensiones y deformaciones como los presentes delante de frentes de fractura de probetas
Charpy y CTOD, las particulas de austenita transforman mecdnicamente a martensita.
La transformacion demanda energia que se quita al proceso de propagacion de la fisura;
ademas la expansion asociada a la transformacion tiende a cerrar el paso a la fisura.
Cierto contenido de austenita retenida en la microestructura, es necesario para asegurar
bajas temperaturas de transicion ductil-fragil. Cuando los contenidos de austenita son
altos los valores de tenacidad corresponden al upper shelf de la curva de transicion y la
temperatura de transicion se encuentra bien por debajo de los -78 °C para metales de
soldadura y —100 °C para productos laminados [13].

En metales de soldadura de AISM de alta aleacion, como ser un deposito 12Cr-6Ni-
2,5Mo, se esperan cantidades de austenita retenida primaria del orden del 2 - 15 % en
volumen, aunque se reportan valores tan altos como 30 % en volumen [46, 70]. Para
depositos con menos elementos de aleacion, tal el caso de 13CrNiMo (soft
martensiticos) o AISM con 0-1,5 %Mo, los contenidos de austenita retenida son
menores, variando de 0 a 7% en volumen [46, 144-146, 152].

La composicion quimica del gas de proteccion en un proceso de soldadura
semiautomatica tiene efecto sobre la tenacidad en estos materiales [116]. La tabla 2.7
muestra los valores de tenacidad al impacto de depodsitos de soldadura producidos con

diferentes mezclas de gases de proteccion en condicion como soldado a -50 °C [116].

Tabla 2.7.- Efecto del gas de proteccion sobre la tenacidad de un deposito de AISM
Metal de aporte 100% Ar  Ar+2,5%CO,  Ar+38%He+2%0
12,5Cr-6,5Ni 23] 141] 8J
12,5Cr-6,5Ni-2,5Mo 42] 271] 227

La tendencia general es que el gas inerte genera valores mas altos de tenacidad al
impacto. Esto es atribuido a la menor actividad del gas de proteccion conduciendo a un
menor contenido de O en el metal de aporte. Por otro lado un alto contenido de CO, en
el gas de proteccion puede incrementar el contenido de C del deposito aumentando la

dureza y disminuyendo la tenacidad [116].
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Los PWHT generan una fuerte mejora respecto a la tenacidad. La figura 2.104 muestra
el efecto de diferentes temperaturas de PWHT respecto de la energia de impacto Charpy
a -30 °C. En esta imagen podemos ver que se encuentra una temperatura Optima que

maximiza esta propiedad [116].
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Figura 2.104.- Efecto de la temperatura de los PWHT sobre la tenacidad [116]

Bonnefois [153] y colaboradores muestran que las soldaduras en un gas protector sin
CO; ni He pero con una adicion de 1,5 %0 al Ar genera un depdsito con bajo contenido
de C, pero con un relativo alto contenido de O (315 ppm) para las propiedades de
impacto requeridas. El uso de mezclas de gases con bajos contenidos de CO; es la mejor
solucion para reducir el contenido de O sin aumentar demasiado el de C mejorando la
tenacidad significativamente. La curva de la figura 2.105 muestra la relacion entre el
contenido de O y la energia de impacto a 0 °C para diferentes procedimientos de
soldadura en condicion como soldado. En este estudio se observa que solamente las
soldaduras GTAW y GMAW con un maximo de 1 %CO; en el gas de proteccion dan un
contenido de O maximo de 200 ppm que puede ser satisfactorio para cumplir con los

requerimientos en esta propiedad [153].
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Figura 2.105.- Contenido de O vs energia de impacto para diferentes procedimientos de

soldadura [153]

En este sentido Karlsson y colaboradores [140] presentaron una curva de similares
caracteristicas a la anterior, del efecto del contenido de O respecto de la tenacidad de las
soldaduras de AISM, como se observa en la figura 2.106. Segin el autor los
consumibles solidos como los tubulares presentan la misma tendencia y esta curva
puede ser utilizada como un indicador del contenido de O permisible para obtener una
buena tenacidad. Los elementos como el C y el N contribuyen a la dispersion de los
resultados obtenidos. Ademads, una variable que afecta la tenacidad en aceros de alta
resistencia soldados es el nivel de S. Esto indica que no solamente el contenido de O
deteriora la tenacidad en los AISM y es necesario el control de los demas elementos. La

figura 2.107 muestra el efecto de la suma del contenido de O + S [140].
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2.2.5.- MECANISMOS DE CORROSION EN SOLDADURAS DE AISM
2.2.5.1.- CORROSION LOCALIZADA EN SOLDADURAS DE AISM
La resistencia a la corrosion localizada de aceros 13 Cr depende del proceso de
soldadura. La literatura [154] reporta que el potencial de picado en soldaduras laser es

mayor que el potencial de picado de soldaduras semiautomadticas y €sta mayor que

soldadura por resistencia eléctrica. La figura 2.108 muestra un grafica donde se vuelcan
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los resultados de corrosion por picado para los tres procesos de soldadura mencionados

anteriormente.
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Figura 2.108.- Efecto del proceso de soldadura y el potencial de picado [154]

En el caso de la soldadura laser el picado ocurre indistintamente en el material base o la
soldadura. Esto muestra que el material base y la soldadura poseen la misma resistencia
a la corrosion por picado. En el caso de las soldaduras semiautomatica o por resistencia
el picado ocurre preferentemente en la zona afectada por el calor [154].

Segun la literatura [155] la corrosion localizada y la generalizada a elevada temperatura
son problemas muy importantes en los AISM. Segun Ueda y colaboradores [155] la
figura 2.109 muestra el efecto del Cr y del Mo sobre la corrosién generalizada y
localizada. En esta figura se puede observar que la velocidad de corrosion disminuye
con el aumento del contenido de Cr y que la susceptibilidad a la corrosion localizada
desaparece para contenidos de Mo mayores de 0,3 %. Estos resultados muestran que el
aumento del contenido de Cr y de Mo en el acero es efectivo en prevenir la corrosion
generalizada y localizada en un AISM. Los resultados de inmersion de un acero 13 %Cr
de diferente contenido de aleacién se muestran en la figura 2.110 en una solucidon con
alto contenido de NaCl, 3 MPa de CO, y a 175 °C durante 336 h. El acero API 13Cr
sufrié corrosion localizada y elevada velocidad de corrosion. Por otro lado, los AISM de
medio y alto grado (M y S, respectivamente) mostraron una buena resistencia a la

corrosion localizada y una baja velocidad de corrosion.
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Figura 2.110.- Comparacion del comportamiento a la corrosion de tres aceros

martensiticos [155]

Siguiendo con este trabajo [155], las resistencias a la corrosion generalizada y

localizada en funcién a la temperatura se muestra en la figura 2.111. El acero 13 Cr de

alta aleacion mostr6 una buena corrosion generalizada (0,05 mm/afio) a temperaturas

por debajo de los 175 °C y no sufri6 corrosion localizada hasta los 150 °C.
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Figura 2.111.- Efecto de la temperatura sobre el comportamiento a la corrosion de un

AISM [155]

Hazarabedian y colaboradores [156] estudiaron el comportamiento a la corrosion por
picado de un acero inoxidable soft martensitico soldado por el proceso de soldadura
semiautomatica. Las curvas tipicas potencio dindmicas de polarizacion anoddica se
muestran en la figura 2.112, para diferentes PWHT aplicados. Los autores mencionan
que debido a la dispersion en los valores de medicion del potencial de picado, por lo

menos 20 ensayos fueron realizados para cada condicion.
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Figura 2.112.- Curvas caracteristicas de corrosion por picado: a PWHT 950°C — 1h +
600 °C—-2h; bPWHT 950 °C — 1h + 670 °C — 2h + 600 °C — 2h; c PWHT 950 °C — 1h
+ 670 °C — 2h + 600 °C — 8h [85]
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La figura 2.113 muestra una microfotografia SEM donde se observa una particula de
carburo rico en cromo y una regiéon de forma selectiva atacada circundante donde se

genera una disminucion de dicho elemento.

Figura 2.113.- Picado en borde de precipitado de carburo [85]

Estos autores muestran la relacion entre el contenido de austenita medido a temperatura
ambiente después de los respectivos PWHT, y el potencial de picado, como se muestra
en la figura 2.114. Se puede observar que a mayores contenidos de austenita, mayor es
el potencial de picado determinado. Estos resultados indican que, bajo las condiciones
de trabajo utilizadas por los autores, la resistencia a la corrosidbn por picado estd
fuertemente controlada por dos factores microestructurales, es decir, la cantidad y el

tamafo de los carburos y la cantidad de austenita retenida [85].
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Figura 2.114.- Contenido de austenita vs. potencial de picado para un acero inoxidable

soft martensitico [85]

La corrosion localizada en metales pasivos casi siempre inicia en heterogeneidades
locales como inclusiones y precipitados o segundas fases, como asi también, en los
bordes de grano, dislocaciones, fallas o sitios de dafios mecanicos. En el caso de
superficies de aceros inoxidables, la iniciacion del pit ocurre casi exclusivamente en
sitios de inclusiones de sulfuro de Mn (MnS) [157]. En este sentido, inclusiones no
metélicas pueden actuar como sitios potenciales de nucleacion del picado. En el caso de
los aceros inoxidables el proceso de iniciacion del picado por la activa disoluciéon del
oxido se da en inclusiones de MnS [157].

Con respecto al efecto del contenido de austenita sobre la resistencia al picado la
literatura tiene dos opiniones. Por un lado algunos autores [85] reportan que a mayores
contenidos de austenita mejora la resistencia a la corrosion por picado, como se
menciond anteriormente para aceros soft martensiticos. Sin embargo, en trabajos de
otros autores [39] se encontr6 que el contenido de austenita en la matriz no afecta el
comportamiento frente a la corrosion localizada.

Para los aceros inoxidables, la disolucion de Cr, es uno de los parametros que controlan
las propiedades de la pelicula pasiva y la resistencia al picado [158]. El Ep disminuye
con el aumento de la precipitacion de carburos ya que los contenidos de Cr y Mo de la

matriz disminuyen [39].
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2.2.5.2.- CORROSION BAJO TENSIONES EN SOLDADURAS DE AISM

Los AISM son aceros utilizados en aplicaciones OCTG por poseer buena resistencia en
servicio en ambientes acuosos con contenidos de CQO,. La soldadura de estos aceros
exhibe una considerable mas alta resistencia a la corrosion respecto de un acero API
13% Cr en soluciones acuosas con un 5% de NaCl y CO; a 30 bar [159]. La literatura
reporta que adiciones de Ni y Mo poseen un efecto benéfico sobre la resistencia a la
corrosion en estos medios a temperaturas superiores a los 120 °C [159].

Incluso cuando estan presentes en el medio pequenias cantidades de H,S, los AISM
sufren de una alta velocidad de corrosion con falla por CBT a pesar de que estos aceros
tienen excelente resistencia a la corrosion en ambientes que contienen CO, [159].

La CBT de los AISM depende del proceso de soldadura empleado. A temperatura
ambiente en una solucién de 0,1 MPa de CO,, 0,01 MPa de H,S y 5 % de NaCl al 100
% de la tension de fluencia no se encontraron fallas en probetas soldadas por laser. La
soldadura laser de estos materiales, bajo estas condiciones, mostrd suficiente resistencia
a este mecanismo de corrosion. La figura 2.115 muestra los resultados en este sentido

[154].
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Figura 2.115.- Soldadura laser y CBT [154]

La figura 2.116 muestra los resultados de unos ensayos de CBT de soldaduras de
AISM. Estos ensayos fueron llevados a cabo en soluciones con contenidos de NaCl

controlado en valor del pH. La tension aplicada fue de un 90 % de la tension de fluencia
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del material. No se encontraron fisuras después de las 720 horas en condiciones de pH 4

y presiones de 0,005 MPa de H,S [160].
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Figura 2.116.- CBT en soldaduras de AISM [160]

Es sabido [161] que la adicion de cromo produce una capa de 6xido sobre la superficie
del material que lo protege del ataque corrosivo y que a mayor contenido de cromo
mayor sera el efecto benéfico. Para una alta resistencia a la corrosién en ambientes con
CO; y con una pequeiia cantidad de H,S se puede obtener una velocidad de corrosion de
0,1 mm/afio en un acero con 13 %Cr con agregados de Cuy Mo [161]. Los ambientes
donde se desempefian estos materiales pueden contener pequefias cantidades de H,S y
conducir a SSC por tener estos aceros una microestructura susceptible; se ha encontrado
que el agregado de Mo facilita la formacion de la pelicula pasiva. La adicion de un 2 %
Mo genera un material que no sufre de SSC o corrosion localizada a temperaturas por
debajo de los 150 °C. Materiales con contenidos de Mo menores al 1 % se fisuran y
pican a temperaturas cercanas a los 120 °C. Un material con un contenido de 4 % Ni no
muestra rasgos de fisuras ni picaduras [161].

Coudreuse [162] estudio el comportamiento de soldaduras de AISM bajo SSC en dos
condiciones: condensacion de agua (600 ppm CI'; 20 bar CO»; 4 a 40 mbar H,S; pH 3,5
a 3,7) y formacion de agua (100000 ppm CI7; 20 bar CO3; 4 a 40 mbar H,S; pH 4,5 a 5)
tanto en ensayos de carga constante, como en flexion en cuatro puntos. Para el caso de
una acero 12Cr;6.5Ni;2,5Mo no se encontraron fallas ni en condensacién ni en

formacion de agua a 4 mbar de H,S, mientras que para 40 mbar de H,S se encontraron
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fisuras solamente en formacion de agua tanto para los ensayos de carga constante como

para flexioén en cuatro puntos. Las fisuras aparecen en la zona afectada por el calor y se

propagan a lo largo de la linea de fusion. La corrosion por picado estd claramente

asociada a la fisuracion [162].

Los resultados de estos estudios mostraron que la condicion mas severa fue la de

formacion de agua a 20 °C. La formacion de agua esta caracterizada por un alto nivel de

CI y un relativamente alto valor de pH, mientras que el medio de condensacion de agua

tiene un bajo valor de pH y ningtin o poco contenido de CI". Se espera que bajo valor de

pH es condicion mas severa para SSC. Este tipo de fisuracion en los AISM se genera
por el dafio por H. La formacion de H en la superficie del acero depende de las
reacciones de corrosion. Si la velocidad de corrosion es alta, la actividad del H puede
ser suficiente como para generar fisuras. La corrosion depende de la posibilidad o no de
que se forme una pelicula pasiva en la superficie del acero. La concentracion de
cloruros tiene una fuerte influencia sobre la estabilidad de la pelicula pasiva. Se
encontrd que altos contenidos de cloruros y altas tensiones mecanicas generan una

desestabilizacion de la pelicula pasiva y puede ocurrir corrosion con la generacion de H

[162].

Se encontrd [162] que la corrosion por picado estd asociada a las fisuras en los aceros
12Cr;6,5N1;2,5Mo solados, mientras que no hubo indicios de picado en
soldaduras de aceros 12Cr;6,5Ni;2,5Mo soldados que sufrieron fisuras. Esto
indica que no siempre la fisuracién es una consecuencia de la corrosion por
picado.

Hashizume y colaboradores [163] evaluaron la resistencia a la corrosion bajo tensiones

de varios grados de aceros inoxidables martensiticos mediante traccion uniaxial a carga

constante en una solucion al 50 % CaCl, durante 720 horas con una tension aplicada del

90 % de la tension de fluencia del material. Los resultados de estos ensayos mostraron

que ningun material fisur6é (incluyendo los AISM) bajo estas condiciones, aunque la

literatura diga que los aceros martensiticos aleados con Ni son susceptibles al SCC

[164].

Ueda y colaboradores [155] evaluaron la resistencia a SSC de una AISM a temperatura

ambiente y a 150 °C en una solucion con contenidos de NaCl y presiones parciales de

H,S y CO, durante 336 horas y no encontraron indicios de fisuras, de corrosion por

picado ni crevice mencionando que la razén por la cual estos aceros muestran buena
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resistencia a la corrosion a elevadas temperaturas en ambientes con CO; y pequenas
cantidades de H,S podria estar relacionada con la pelicula pasiva protectora del acero ya
que el mismo posee altos contenidos de Cr'y Mo [155].

Toussaint [165] menciona en uno de sus trabajos que se ha extendido la aplicacion de
los aceros inoxidables martensiticos clasicos en caferias de pozo. Las experiencias de
aplicacion en ambientes dulces (sweet corrosion , tipicamente alrededor de 1bar de CO,
y a 60 — 80 °C de temperatura) fueron muy buenas. Las aleaciones martensiticas de
ultima generacion, AISM, han sido sometidas a pruebas de corrosiéon en condiciones
similares y se encontr6 que se comportan de manera muy similar a los martensiticos
clasicos. La resistencia a la corrosion localizada de los AISM con el aumento de la
concentracion de Cl” es muy buena, aunque se puede encontrar corrosion localizada a
altas temperaturas y niveles de cloruros [165]. Los mismos autores [165] reportan que
en ensayos de soldaduras de AISM se observaron fisuras intergranulares cuando las
soldaduras fueron expuestas a ambientes con altos contenidos de cloruros a 110 °C. Este
fendmeno fue primeramente reportado en la literatura por Kawasaki [165] cuando varias
aleaciones de alto contenido de Cr fueron expuestas a una solucidon con altos contenidos
de cloruros a media y alta temperatura.

Al igual que otros autores, Karlsson [137] ensay6 soldaduras de AISM en dos
ambientes diferentes (20 °C; 20 bar CO2; 100000 ppm CI, 4mbar H2S; 4,5 <pH <5y
20 °C; 20 bar CO2; 60 ppm Cl; 4mbar H2S; 3,5 < pH < 3,7: formacién de agua y
condensacion de agua respectivamente) bajo flexion en 4 puntos. En ninguno de los
casos hubo indicios de SSC tanto en el material base como en el material de aporte
después de las 500 horas de ensayo. Estos resultados indican que las soldaduras
realizadas con consumibles AISM tienen la misma resistencia a la corrosion que las
chapas del mismo material. Estos ensayos fueron realizados en cupones de soldaduras
en condicion como soldado [137].

Hoerner [166] estudio los efectos del contenido de C y de los PWHT respecto de la
corrosion bajo tensiones en soldaduras de AISM. El ensayo utilizado en este trabajo fue
tension lenta en una solucion con 2000 ppm de Cl" a 65 °C. Encontrdé que la zona
afectada por el calor de la soldadura de aceros inoxidables supermartensiticos de medio
grado fue susceptible de SCC. El modo de falla fue intergranular, con una importante
pérdida de ductilidad. Las zonas afectadas por el calor en soldaduras multipasadas

pueden causar una sensibilidad a este tipo de SCC. La figura 2.117 muestra una imagen
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TEM donde se puede apreciar la precipitacion de carburos en borde de grano en la zona

recristalizada.

Figura 2.117.- Precipitacion de carburo en borde de grano: observacion en SEM de la

superficie de fractura y en TEM examen de la réplica de carbono [166]

Los PWHT permiten la difusion de Cr de la zona de mayor contenido a la zona de
menor contenido, mejorando asi la resistencia a la SCC. La resistencia a la SCC se
incremento significativamente después de un PWHT a 650 ° C durante 5 minutos[166].

La continua precipitacion en borde de grano de carburos de cromo genera una continua
disolucion preferencial donde las fisuras pueden propagar por disolucion asistida por
tensiones y deformacion pléstica. Con muy bajo contenido de C la ausencia de una
continua disolucion mejora la resistencia a la SCC. Se concluye que la relacion Cr/C
debe aumentar para crear una zona discontinua con menor contenido de Cr. La figura

2.118 muestra un esquema de este modelo.
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Figura 2. 118.- Modelo que relaciona el Cr/C vs la continuidad de los carburos

precipitados [166]

2.2.6.- DANO POR H EN SOLDADURAS DE AISM

2.2.6.1.- FRAGILIZACION POR H EN SOLDADURAS AISM

La fragilizacion por hidrogeno provoca, en la mayoria de los casos, una alteracion de las
propiedades mecanicas pudiendo conducir, en algunos casos, a roturas catastroficas.
Como se mencion6 anteriormente, para producirse necesita, ademas del hidrégeno, la
presencia de tensiones y un material susceptible. Este tipo de dafio es el que predomina
en los tubos utilizados en los pozos de petrdleo, ya que éstos estdn sometidos a la accion
conjunta de solicitaciones mecdnicas, como asi también a la accion agresiva del medio
(presencia de H,S, NaCl, etc.) [167].

La proteccion catddica es generalmente aplicada en cafierias y soldaduras offshore. EI H
se genera como resultado de la reaccion catodica en la superficie de la caferia. Este H
entra en el material y genera fragilizacion por hidrégeno (HE). Algunos autores [160]
estudian estos mecanismos de falla simulando las condiciones de proteccion catddica
del acero en agua de mar. Estos ensayos son a carga constante (630 MPa) en una
solucion 3,5 % de NaCl con una diferencia de potencial de -1600 mVgcg y una duracion
de 168 horas. Bajo estas condiciones no se encontraron fisuras incluso siendo estas

condiciones mas severas que las reales de aplicacion (-1000 mVSCE). Estos autores
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concluyen que la proteccion catoédica de las soldaduras de AISM en agua de mar no
causa HE [160].

Hazarabedian y colaboradores [156] estudiaron el efecto de los PWHT sobre el dafio
por hidrégeno de aceros soft martensiticos empleando un ensayo de baja velocidad de
imposicion de carga. Encontraron que no hay una clara relacion entre el contenido de
austenita medido a temperatura ambiente producto de diferentes PWHT vy el indice de

fragilizacion por hidrégeno (pérdida de ductilidad) como se muestra en la figura 2.119.

Indices de fragilizacion

100
= ¥ M M
_g 70 7Y
= 60 m -
s S & c-H2S
= ‘40 P4 RA-H2S
2 o & ccc
__g 20 M RA-cc
2 10 A
2. § l

0 5 10 15 20 25

Austenita (%)

Figura 2. 119.- Austenita vs. indice de fragilizacion por H [156]

Finalmente los autores reportan varios mecanismos de fractura como se muestra en la
figura 2.120. El inicio de la fisura fue siempre transgranular y la propagacion siguid
diferentes mecanismos dependiendo de la condicion del material. La rotura final es por
sobre carga ya que la elevada velocidad no da tiempo a que los mecanismos de dafio
por hidrogeno se manifiesten y por ello, el ultimo sector en romper lo hace en forma

ductil.
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Figura 2. 120.- Sector exterior de la superficie de fractura donde se observan varios

mecanismos de fractura [156]
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CAPITULO 3 -1 PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL

3-1.1.- INTRODUCCION

El objetivo del presente trabajo fue el de caracterizar sistematicamente el
comportamiento de un consumible de soldadura tubular del tipo metal cored, bajo
distintas condiciones de proceso, analizando los mecanismos responsables de las
variaciones observadas, ya que cada conjunto de parametros operativos, define cierto
desarrollo microestructural del metal depositado sin diluciéon o metal de aporte puro
(MAP), que tiene asociados determinado comportamiento mecanico, frente a la
corrosion y al dafio por H (DpH).

Se realizaron las uniones soldadas, bajo distintas condiciones de procesamiento y se
evalu6 la presencia de defectos, en cada una de ellas. Posteriormente se realizaron los
tratamientos térmicos post-soldadura.

Sobre los distintos MAP obtenidos se determiné la composiciéon quimica, se
caracterizaron microestructuralmente, se evaluaron mecanicamente y en determinadas
muestras, se analizd el comportamiento frente a diversos mecanismos de corrosion y
DpH.

En los siguientes capitulos, se analizaran las relaciones existentes entre las variables del
proceso de soldadura y la composicion quimica y la microestructura resultante que
controlan los comportamientos mecanico, frente a la corrosion y al DpH. También se
estudiaron la solidificacion y las transformaciones de fase en estado solido.

Ademés, para un mejor andlisis y conocimiento del consumible utilizado se realizaron

los siguientes estudios complementarios:

.- PWHT de corta duracion

.- Maximizacion de la tenacidad al impacto mediante PWHT de larga duracion

.- Estabilidad de la austenita a temperaturas sub-cero (-60 °C)

.- CpP en una solucion con diferentes concentraciones de NaCl y con saturacion de CO,
.- CBT por flexioén en tres puntos en una solucion de NaCl saturada de CO,

.- DpH por medio del ensayo de carga catodica
La figura 3 - 1.1 muestra un esquema del procedimiento experimental desarrollado en

esta tesis, indicando el cuerpo central de la misma o linea principal, como asi también

las lineas complementarias o auxiliares.
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Lineas
. PWHT de
complementarias .,
corta duracion
Maximizacion
Dariio por H de la

tenacidad

AISM:
Soldaduras
Caract. quimica
Caract. metalurgica
Caract. mecdnica

Linea
principal

Corrosion
bajo tensiones

Estabilidad de
la austenita

Corrosion por

picado

Figura 3 -1. 1.- Procedimiento experimental desarrollado

3-1.2.- LINEA PRINCIPAL

3-1.2.1.- SOLDADURAS

Con el fin de caracterizar los metales de soldadura para las distintas condiciones de
proceso se confeccionaron doce cupones de MAP segin la norma ANSI/AWS A5.22-95
[1]. Se soldé mediante el proceso de soldadura por arco eléctrico con electrodo continuo
tubular con relleno metalico bajo proteccion gaseosa.

Las variables de proceso modificadas en la presente tesis fueron: el gas de proteccion

(GP), el calor aportado (CA) y el PWHT.
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3-1.2.1.1.- CONSUMIBLE

El consumible utilizado fue un alambre tubular de 1,2 mm de didmetro del tipo metal
cored, con relleno fundamentalmente metalico y un muy pequefio contenido de
elementos estabilizadores del arco que son también formadores de escoria. En la tabla 3
- 1.1 se muestra la composicion quimica nominal del AISM provista por el fabricante
del consumible [2], para el MAP obtenido con Ar+30 %He como GP. Los valores se

expresan en % en peso.

Tabla 3 - 1.1.- Composicidén quimica del MAP dado por el fabricante [2]

C Mn Si P S Cr Ni Mo W Cu
0,028 1,85 0,51 0,013 0,01 12,83 6,71 2,64 0,02 0,68

3-1.2.1.2.- PROBETA DE MAP

Para las probetas de MAP se utilizaron chapas de acero al carbono (SAE 1010) de 500
x 250 x 19 mm con un bisel de 45° y un respaldo de 500 x 25 x 6 mm. Las mismas
fueron enmantecadas con tres capas del consumible a estudiar, segin lo indica la

mencionada norma [1]. La figura 3 - 1.2 presenta la geometria de la junta empleada.

Opcional
19,1

45° P’
12,7 25,4 min

6,4

= i ﬁ\
= Lr12,7*=—1 6,4
Enmantecado sobre

A~

la chana

Figura 3 - 1.2.- Esquema de la probeta AWS para MAP [1]
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3-1.2.1.3.- EQUIPO UTILIZADO

Para la realizacion de las soldaduras se emple6 una fuente para soldadura
semiautomatica, con tension pulsado, modelo ESAB LAI 400P. A su vez, se utilizd un

cabezal alimentador ESAB MEF 44N, ambos equipos se muestran en la figura 3 - 1.3.

Figura 3 - 1.3.- Fuente para soldadura semiautomatica y cabezal alimentador utilizados

3-1.2.1.4.- GASES DE PROTECCION

Los GP utilizados fueron tres:

- Art5%He
- Ar+2%C0O,
- Ar+18%CO,

El objetivo de la variacion de estos gases fue el de evaluar el comportamiento del
consumible en atmdsferas inertes y activas.

Es de esperar que al aumentar el contenido de CO; en el GP aumente la penetracion y el
calor irradiado en el arco eléctrico [3]. Ademads, el aumento de la presion parcial de
oxigeno en la atmosfera del arco, implica un mayor potencial de oxidacion (PO) con la

consiguiente disminucion del contenido de ciertos elementos en la aleacion, debido a la
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oxidacion de los mismos. El caudal del GP siempre se mantuvo entre 18 y 20 L/min, de

acuerdo con lo recomendado en la hoja técnica del electrodo.

3-1.2.1.5.- CALOR APORTADO

Los parametros de soldadura definidos para la realizacion de cada cupon fueron la
tension de arco, la corriente, la velocidad de soldadura. El calor aportado (CA) se
relaciona con la corriente, la tension y la velocidad de soldadura, segin 1o mencionado
en el capitulo 2. Para obtener alto CA, es necesario incrementar los valores de tension y
corriente y disminuir la velocidad de soldadura, mientras que para soldar con bajo CA,
se deben bajar los valores de tension y corriente y avanzar con mayor velocidad, por lo
que la cantidad de metal depositado por unidad de longitud de soldadura es menor. Por
ende, habitualmente al variar el calor aportado en la confeccion de probetas de metal de
aporte puro se modifica el numero de pasadas por capa y de capas para completar la
junta. En este caso, se realizaron tres pasadas por capa para las probetas con bajo aporte
térmico y dos para las de alto aporte térmico. Al variar el calor aportado se modifica el
ciclo térmico sufrido por el material, por lo que tanto el tiempo de solidificacion, la
distribucion de temperaturas y las velocidades de enfriamiento se ven modificadas. Esto
puede producir variaciones en el modo de solidificacion, las fases presentes, el tamafio
de la zona afectada por el calor, los tamafos de grano, los precipitados presentes, etc.

Los parametros se definieron de modo de lograr calores aportados nominales de 1 y 1,5

kJ/mm con buena operatividad.

3-1.2.1.6.- IDENTIFICACION DE LOS CUPONES

Para identificar las probetas, segun la combinacion de variables mencionadas
anteriormente, se utilizd un cddigo para cada condicion de soldadura que consta de tres

caracteres:

.- El primero indica el GP: H, C o A para Ar+5 %He, Ar+2 %CO; o Ar+18 %CO,,
respectivamente
.- El segundo indica el nimero de pasadas por cada capa: 2 6 3 para alto o bajo CA,

respectivamente
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.- El tercero representa la condicion: A para la condicion como soldado (as welded -

AW) y P para la condiciéon con PWHT

La tabla 3 - 1.2 muestra la aplicacion de esta identificacion.

Tabla 3 - 1.2.- Identificacion de las probetas utilizadas en este trabajo

Pasadas por

GP capa PWHT Identificacion
Ar+5 %He 3 No H3A
Ar+5 %He 3 Si H3P
Ar+2 %CO; 3 No C3A
Ar+2 %CO; 3 Si C3p
Ar+18 %CO; 3 No A3A
Ar+18 %CO, 3 Si A3P

Ar+5 %He 2 No H2A

Ar+5 %He 2 Si H2P
Ar+2 %CO, 2 No C2A
Ar+2 %CO, 2 Si C2pP
Ar+18 %CO, 2 No A2A
Ar+18 %CO, 2 Si A2P

3-1.2.1.7.- SOLDADURAS

En cada cupdn se depositaron cinco capas de material aportado. La primera capa (raiz)
siempre se sold6 con una sola pasada, la segunda capa con dos pasadas mientras que la
quinta (ultima) capa siempre fue de tres pasadas en todos los cupones. Las terceras y
cuartas capas fueron de tres o dos pasadas, segin sea el caso (bajo o alto CA,
respectivamente). En las figuras 3 - 1.4 y 3 - 1.5 se puede observar un esquema de la

secuencia de soldadura en cada caso.
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Cordon de cierre

Figura 3 - 1.4.- Bajo CA: 5 capas; 3 pasadas por capa y cordon de cierre

Cordoén de cierre

Figura 3 - 1.5.- Alto CA: 5 capas; 2 pasadas por capa y cordon de cierre

Se sold6 con corriente continua de tension pulsada y polaridad positiva (CC(+)). La
frecuencia de pulsado fue de 120 Hz para todas las condiciones de soldadura. Las
temperaturas de precalentamiento y entre pasadas fueron de 100 °C, medidas con lapiz
térmico en la mitad de la longitud de la probeta a 10 mm de la junta, segin lo
recomendado por el fabricante del electrodo [2]. Para alcanzar la temperatura
anteriormente mencionada, se utilizo un soplete oxiacetilénico. Los cupones se soldaron
en posicion plana y el stick out (SO) fue de 20 mm, aproximadamente. La velocidad de
alimentacion del alambre fue de 9 mm/s y 12 mm/s para bajo y alto CA,

aproximadamente. En la figura 3 - 1.6 se puede observar los cupones de soldadura.

......

Figura 3 - 1.6.- Cupones de MAP
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Una vez precalentada la probeta se realizo la soldadura de la misma. Se regularon los
parametros de soldadura de acuerdo con el CA requerido, ajustando la tension de arco y
la velocidad de alimentacion del alambre, que define la corriente de soldadura. Se
cronometrd la duraciéon de cada cordon soldado, para el célculo de la velocidad de
soldadura, definiéndola como el cociente entre la longitud del cordon y el tiempo de
duracién de la soldadura del mismo. La longitud del cordon fue, en todos los casos, de
500 mm. Con los valores registrados se calcul6 el CA promedio.

En la tabla 3 - 1.3 se muestran los parametros de soldadura empleados y los valores de
CA promedio para cada condicion soldada, asi como la identificacion empleada para las

distintas probetas.

Tabla 3 - 1.3.- Parametros de soldadura y calor aportado de cada cupén en estudio

Tension  Corriente  Tiempo Longitud Velocidad Calor aportado

Cupdn
[V] [A] [seg] [mm] [mm/s] [kJ/mm]
H3A 25 226 96 460 4,8 1,2
H3P 25 227 100 460 4,6 1,2
C3A 25 230 78 460 5,9 1,0
C3p 25 228 80 460 5,8 0,9
A3A 26 232 85 460 5,4 1,1
A3P 26 226 90 460 5,1 1,2
H2A 29 298 92 460 5,0 1,7
H2P 29 293 88 460 5,2 1,6
C2A 29 295 77 460 6,0 1,4
C2p 30 290 78 460 5,9 1,5
A2A 30 302 87 460 5,3 1,7
A2P 31 301 79 460 5,8 1,6

En la figura 3 - 1.7 se puede observar la variacion del CA para los distintos cupones,

respecto de lo estipulado.
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2,0 7
1,8 1
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. ]
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Figura 3 - 1.7.- Calor aportado en los cupones soldados

Para las probetas soldadas con 3 pasadas por capa, es decir, con bajo aporte térmico, el
CA vari6 entre 0,9 y 1,2 kJ/mm, siendo el promedio de 1,1 kJ/mm. Para los cupones
soldados con alto aporte térmico el CA oscil6 entre 1,4 y 1,7 kJ/mm, siendo el promedio

1,6 kJ/mm.

3-1.2.2.- RADIOGRAFIAS

Sobre cada una de las probetas soldadas se realizd el ensayo no destructivo de
radiografia industrial, a fin de evaluar la calidad de las mismas y la presencia de
defectos atribuibles al proceso de soldadura. Este ensayo se realizé conforme a la norma

ANSI B31.3-96 [4].

3-1.2.3.- EXTRACCION DE PROBETAS
De todas las probetas soldadas se extrajeron dos cortes transversales, para las
mediciones de composicion quimica, de dureza y la observacion metalografica, una

probeta de traccion de MAP del tipo Minitrac [5] y quince probetas de impacto Charpy-

V [6]. Ademas, para realizar las lineas complementarias, se mecanizaron probetas de
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corrosion segun norma NACE TM 0177 [7] y probetas de traccidon transversales segiin
la norma ASTM ES8 [8]. Estas probetas fueron mecanizadas para estudiar la
susceptibilidad del material bajo CBT en medios con altos contenidos de CI” saturados
con CO; y a la fragilizacion por H. Asimismo, de algunos cupones, se obtuvo una
probeta para el ensayo de dilatometria con el fin de determinar las temperaturas criticas.
Las figuras 3 - 1.8 y 3 - 1.9 muestran la ubicacion, dentro del cupén, de las probetas

mencionadas anteriormente.

Despunte

H

Probeta para dilatometria

Probetas de traccion segun norma ASTM E8

Probetas de corrosion seglin norma NACE TM 0177

\ [
\ \
\ \
\ \
\ \
\ \
\ ) \
} ; } Probetas de Charpy-V
\ \
\ \
\ \
\ \
\ \
\ \

Cortes transversales

Probeta de traccion del tipo Minitrac

Despunte

Figura 3 - 1.8.- Zonas de extraccion de las diferentes probetas, dentro del cupén de

soldadura
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Figura 3 - 1.9.- Zonas de extraccion de las diferentes probetas, dentro del cupén de

soldadura

3-1.2.4.- TRATAMIENTOS TERMICOS POST SOLDADURA

Los PWHT se llevaron a cabo sobre las distintas probetas ya mecanizadas extraidas del
cupon de soldadura correspondiente, en un horno de induccién eléctrico marca
Lindberg. El procedimiento consistié en llevar la temperatura del horno hasta la
deseada, luego introducir las probetas y dejarlas dentro del mismo durante el tiempo
previsto para el tratamiento. Cumplido el tiempo de tratamiento, las muestras fueron
retiradas del horno y enfriadas al aire hasta temperatura ambiente. E1 PWHT realizado a
los seis cupones fue de 650 °C durante 15 min. Estos pardmetros fueron seleccionados a
partir de lo recomendado por el fabricante del consumible [2] y de un estudio realizado

en el marco de la presente tesis [9], que se describird en el apartado 3 - 1.3.1.

3-1.2.5.- COMPOSICION QUIMICA

La composicidon quimica de cada uno de los depositos fue determinada sobre uno de los
cortes transversales, mediante espectrometria de emision Optica (EEO). La figura 3 -
1.10 muestra la zona del MAP donde se realiz6 la medicion de la composicion quimica.
Cada una de las muestras se prepard desbastando la superficie con lija al agua hasta una

granulometria de 300.
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Metal de aporte puro

Figura 3 - 1.10.- Zona del MAP puro donde se midid la composicion quimica

Los contenidos de C, O, N y S en el MAP se midieron con un equipo Leco™ en
probetas cilindricas de 5 mm de didmetro y 5 mm de longitud extraidas
longitudinalmente, provenientes de las probetas de traccion del tipo Minitrac ensayadas

anteriormente.

3-1.2.6.- ANALISIS MACROESTRUCTURAL

3-1.2.6.1.- INSPECCION VISUAL

Se observo el aspecto superficial de los cordones soldados, es decir, la terminacion y el

nivel de salpicaduras.
3-1.2.6.2.- CORTE TRANSVERSAL

La caracterizacion macroestructural se llevd a cabo con lupa estereoscopica (LE) y
microscopia Optica (MO). La preparacion de las muestras para observacion

macroestructural consistié en tres etapas:

.- Desbaste
.- Pulido

.- Ataque quimico

La etapa de desbaste se realizd con una desbastadora mecanica donde se utilizaron
papeles de lija al agua desde 120 hasta 1000. La etapa de pulido con una pulidora de
disco, utilizdndose como abrasivo una suspension acuosa de alimina (Al,O3) de 0,3 y

0,05 um. Una vez alcanzada la rugosidad superficial necesaria en la etapa de pulido, se
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realizo el ataque quimico para la observacion micrografica, utilizando el reactivo Vilella
[10] (1 g de acido picrico, C¢H30OH(NO;); + 5 mL de acido clorhidrico, HCI + 100 mL
de alcohol etilico, C,HcsOH). En el estudio macroestructural fue posible diferenciar tres

zonas:

.- Metal o chapa base
.- Enmantecado

.- Metal de soldadura

Ademéds, se pudo observar la geometria del cordon, sobre el corte transversal, en
funcioén de las variables de soldadura y, por ltimo, se pudo tener un detalle de las zonas
columnar y recristalizada en el cordon de soldadura.

Para la obtencion de las imagenes se anexd sobre el ocular del MO una camara digital
Kodak de 5 mega pixeles (Mpx). Las fotos microestructurales fueron luego procesadas

digitalmente y escaladas mediante el uso de patrones digitalizados.

3-1.2.6.3.- GEOMETRIA DEL CORDON
El GP y el CA repercuten fuertemente en la penetracion de los cordones soldados. Para
evaluar este efecto, se determiné la relacion entre el ancho y la penetracion del cordon,
para cada condicion de soldadura, por medio de una LE.

3-1.2.7.- ANALISIS MICROESTRUCTURAL

La caracterizacion microestructural se llevo a cabo por medio de MO, MEB vy difraccion

de rayos X (XRD) sobre el MAP de los cupones soldados.

3-1.2.7.1.- MICROSCOPIA OPTICA
El procedimiento efectuado para la preparacion de las muestras y el reactivo utilizado
para revelar la microestructura, fueron los mismos que se describieron anteriormente

para el analisis macroestructural. El reactivo Villela reveld la martensita y la ferrita

presentes en la microestructura. El procedimiento de ataque empleado consistié en
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sumergir las muestras ya pulidas con Al,O3, con un posterior lavado y enjuagado, en la
solucion de 60 a 90 segundos. El microscopio oOptico utilizado fue un banco

metalografico Reihardt Mef.

3-1.2.7.2.- MICROSCOPIA ELECTRONICA DE BARRIDO

El microscopio electronico de barrido utilizado fue el FIE modelo Quanta200 que
cuenta con un dispositivo EDAX™ para analisis de composicion quimica. La
preparacion previa de las muestras se realizd de acuerdo con las siguientes

caracteristicas:

.- Extraccion de una muestra de espesor menor a 10 mm

.- Limpieza de la muestra por medio de un equipo de ultrasonido con alcohol
isopropilico (CH3;CH(OH)CH3) durante 3 minutos

.- Secado de la muestra

.- Montaje de la muestra sobre portamuestra. En caso de que la muestra esté incluida en
polimero debe proveerse un camino que asegure la conductividad eléctrica de la
muestra.

.- Metalizado. Para confeccionar una muestra conductora se recubre la misma con una
capa de algun material conductor, como por ejemplo con C o Au. Este recubrimiento
debe ser suficientemente grueso, como para que circule la corriente eléctrica y
suficientemente delgado, como para que no enmascare las caracteristicas topograficas

de la superficie de interés.

3-1.2.7.3.- DIFRACCION DE RAYOS X

Como método complementario para la identificacion y cuantificaciéon de las fases
presentes en la microestructura se utilizo la técnica de Difraccion de Rayos X (DRX). El
equipo empleado fue un RIGAKU con radiacién Cu-K,. El angulo 2®, en la mayoria de
los casos, estuvo comprendido entre 30° y 90° y la velocidad de barrido fue de 0,5 © por
minuto, excepto para algunas condiciones donde se ajustd el angulo y se disminuyo la

velocidad de barrido para una mejor definicion del espectro.
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La ubicaciéon y dimensiones de las muestras extraidas para DRX se indican en la figura
3 - 1.11. Todos los cortes se obtuvieron del MAP de cada cupdn y se realizaron con una
cortadora metalografica refrigerada por agua. Una vez cortadas las muestras fueron
desbastadas y pulidas hasta obtener una superficie especular y se lavaron posteriormente
en un equipo de ultrasonido durante 10 min. Los cortes de las probetas se fijaron a una
ventana de aluminio de 20 x 20 mm de seccion interior utilizando una cinta de papel

como medio de sujecion.

Superficie a

analizar

Figura 3 - 1.11.- Ubicacion y dimensiones de la muestra para DRX

Los datos obtenidos de los espectros de DRX se procesaron en una planilla Excel. Se
identificaron los picos principales y luego se compararon con las cartas Joint Committee
of Powder Diffraction Files, provistas por el software PCPDFWIN, como muestra el

ejemplo de la figura 3 - 1.12, determinandose las fases presentes en el espectro.
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3-1.2.7.4.- CUANTIFICACION DE FERRITA DELTA

P N

a 3560 b c
[

SS/FOM: FR=80120, 5)
IAcor:

~—1 Rad: Feka

Lambda: 1.9373
Filter: Mn

43915
51191

ineral Name:
Awaruite

Nombre mineral

Figura 3 - 1.12.- Carta de identificacion de fases

2 it ok D

2 x angulo de difracccion de Bragg
Intensidad relativa
Intensidad relativa

it h k|
m 222

En estos depdsitos se encontraron varios tipos (morfologias) de ferrita reportados en la

literatura:

.- Ferrita Eutéctica

.- Ferrita Vermicular

.- Ferrita Widmanstétten

Estas morfologias se generan segiin el modo de solidificacion: austenitico - ferritico

(AF), ferritico - austenitico (FA) y ferritico (F) respectivamente.

Se determinaron las fracciones de ferrita presentes en el MAP por medio de

metalografia cuantitativa, segin norma ASTM E562-99 [11], cuantificandolas como

E+V a la suma de las ferritas Eutéctica y Vermicular y como W a la ferrita con

morfologia Widmanstdtten. Para ello, se tomd una grilla de 660 puntos en 20 campos en

el MAP.

3-1.2.7.5.- CUANTIFICACION DE AUSTENITA RETENIDA

La identificacion de la austenita se realiz6 con DRX y la cuantificacion con el método

de comparacion directa [12]. Se asumi6é que solamente hay dos fases: austenita y
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martensita (considerando de esta manera a la ferrita y la martensita como una Unica

fase). El contenido de austenita c, estara definido por medio de la siguiente ecuacion:

I_V:RV'CJ/
Iy Ry - Cq
Ca-l-Cy:l

I: Intensidad difractada que se mide en el espectro de difraccion para una dada familia
de planos; R: Intensidad teorica correspondiente; c: Fraccion en volumen; a: Ferrita +
martensita; y: Austenita.

I es la integral de pico de cada fase, la cual se calculdé con el software OriginLab; R
depende s6lo del angulo 6, de los indices hkl y la clase de material. Hay que remarcar
que para poder aplicar el método es necesario el conocimiento estructural de las celdas
en cuestion. Los parametros de red fueron ajustados segin el contenido de C y se
obtuvieron de la referencia utilizada [12]. El error relativo de la técnica se considera del

5% [12].

3-1.2.8.- TRANSFORMACIONES DE FASE

Para la caracterizacidén metalurgica de un cierto sistema, es esencial conocer las
temperaturas de transformacion tanto en el calentamiento como en el enfriamiento, por
lo que los puntos de interés determinados fueron: Ac; - Acs, correspondientes a las
temperaturas de comienzo y fin de la transformacion de ferrita a austenita en el
calentamiento y Ms - My, correspondientes a las temperaturas de comienzo y fin de la
transformacion de la austenita en martensita durante el enfriamiento.

A su vez, a través de dilatometria se puede obtener informacion acerca de la cinética de
las transformaciones fuera de equilibrio, siendo posible determinar las temperaturas de
comienzo y fin de dichas transformaciones en un rango de velocidades de calentamiento
y enfriamiento, que estard limitado por el equipo y la técnica utilizada. Actualmente son
pocos los equipos de estas caracteristicas que se encuentran en funcionamiento en el
pais. En la figura 3 - 1.13 se puede observar el equipo utilizado: un dilatometro

NETZSCH.
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Figura 3 - 1.13.- Dilatometro utilizado

El ciclo térmico utilizado fue: calentamiento hasta 1200 °C, a velocidades de
calentamiento de 1 y 10 °C/min, mantenimiento durante 5 minutos y ulterior
enfriamiento hasta temperatura ambiente a velocidad de enfriamiento de 20 °C/min y
con un vacio de 2x10* Torr dentro de la camara. Las probetas utilizadas fueron en
cilindros de MAP de 5 mm de didmetro y 20 mm de longitud. La figura 3 - 1.14
muestra la zona de extraccion y las dimensiones de las probetas para dilatometria,

siendo las unidades en mm.

DILATOMETRIA SO

20

R

Figura 3 - 1.14.- Ubicacion de extraccion y dimensiones de la probeta para dilatometria
Esta técnica se aplicd solamente para la determinacion de los puntos criticos Aci, Acs y

M; del MAP de los cupones H3A y A3A, ya que ¢éstos fueron los que tuvieron mayor

diferencia en composicion quimica.
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3-1.2.9.- PROPIEDADES MECANICAS

A fin de caracterizar el comportamiento mecanico de estos materiales se mecanizaron
probetas de traccion e impacto de cada uno de los cupones. Para el ensayo de traccion,
se extrajeron dos tipos de probetas de MAP: longitudinales del tipo Minitrac [5], y en
forma transversal, cuyas dimensiones obedecen la norma ASTM ES8 [8], ubicando la
longitud calibrada de las probetas en la zona de MAP. De cada cupon soldado se
mecanizaron una probeta de traccion Minitrac [5], quince probetas de impacto Charpy-
V ANSI - AWS AS5.22-95 [1] y 15 de traccion transversales [8].

Los resultados de traccion de los doce cupones fueron realizados con las probetas
Minitrac, mientras que en los diferentes estudios (lineas complementarias) se utilizaron

las probetas transversales.

3-1.2.9.1.- DUREZA VICKERS

Se midi6 la dureza Vickers con un microdurometro digital marca Shimadzu, modelo
HMV-2. Para la calibracion del mismo se utilizd un bloque patrén estandar. Sobre los
cortes transversales de MAP se tomaron 7 mediciones de dureza con una carga de 1 kg
(Hy1) con una separacion entre improntas de 2 a 5 mm y se promediaron los valores,
descartandose el maximo y el minimo. La figura 3 - 1.15 muestra la zona de medicion

de la dureza en cada probeta soldada.

Figura 3 - 1.15.- Zona de medicién de la dureza dentro del cupon de soldadura
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3-1.2.9.2.- ENSAYO DE TRACCION “MINITRAC”

La figura 3 - 1.16 muestra un esquema de la probeta del tipo Minitrac [5], la ubicacion

dentro del cupon y las dimensiones de la misma en mm.

MINITRAC

P Fﬁ:“?’“ gﬁ Z
. | vl <
9 3740,2 | 9
- o - | ‘ g /

Figura 3 - 1.16.- Ubicacion y dimensiones de la probeta Minitrac
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Los ensayos de traccion de las probetas Minitrac se realizaron en una maquina universal
de ensayos AMSLER de 15 Tn de capacidad. El procesamiento de los datos se realiz6
en forma manual, obteniéndose la curva carga vs. desplazamiento en formato papel.

De todos los ensayos se obtuvo la siguiente informacion:
.- Resistencia a la traccion (RT)

.- Limite de fluencia (RF)

.- Deformacion especifica (DE)

.- Reduccion de érea a rotura (RA)

3-1.2.9.3.- SUPERFICIE DE FRACTURA DE LAS PROBETAS DE TRACCION

MINITRAC

Se observo la superficie de fractura en algunas probetas de traccidon, previamente

ensayadas, con el fin de identificar los mecanismos de fractura, mediante un MEB.

3-1.2.9.4.- ENSAYO DE IMPACTO

Se midi6 la tenacidad al impacto Charpy-V, procediendo segin lo indica la norma

ASTM E 23-99 [6]. Estos ensayos se realizaron en un péndulo de impacto Tinius-Olsen
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de 360 J de capacidad. Las temperaturas de ensayo fueron: -60, -40, -20, 0 y 20 °C. Se
ensayaron tres probetas para cada temperatura, obteniéndose el valor final como el
promedio de las mediciones. Con estos valores se construyeron las curvas de transicion
ductil-fragil (energia absorbida vs. temperatura de ensayo) para cada condicion
estudiada. En la figura 3 - 1.17 se muestra un esquema de la forma de extraccion de las
probetas segiin la norma ANSI/AWS A5.22-95 [1]. La zona de entalla se ubica en la
zona MAP.

IMPACTO CHARPY-V

i
=]
A
i
=]
1

Figura 3 - 1.17.- Ubicacion y dimensiones en mm de las probetas del tipo Charpy-V

Antes de que las probetas fueran ensayadas, se verifico la geometria de la entalla por

medio de un proyector de perfiles, como se muestra en la figura 3 - 1.18.

Figura 3 - 1.18.- Verificacion de la geometria de la entalla de la probeta de Charpy-V

por medio de un proyector de perfiles
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Los valores obtenidos de los ensayos se ajustaron utilizando una curva sigmoidal del
tipo Boltzman que es representativa de la forma que adopta la curva. En la siguiente

ecuacion se muestra la expresion de dicha curva de ajuste.

A1 — A4

= 1 + e(x—xp)/dx +4;

y

Siendo:

A1, A;, Xp y dx constantes obtenidas del ajuste.
3-1.2.9.5.- SUPERFICIE DE FRACTURA DE LAS PROBETAS DE CHARPY-V
Se observd la superficie de fractura en algunas probetas de Charpy-V, previamente

ensayadas a diferentes temperaturas, con el fin de identificar los mecanismos de

fractura, mediante un MEB.
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3-2.1.- INTRODUCCION

En esta seccion se describird el procedimiento experimental efectuado en las lineas

complementarias.
3-2.2.- LINEAS COMPLEMENTARIAS
3-2.2.1.- ESTUDIO DE PWHT DE CORTA DURACION

El objetivo de esta linea auxiliar fue el de estudiar el efecto de diferentes PWHT sobre
la microestructura, obteniendo como consecuencia, diferentes propiedades de dureza,
traccion y energia de impacto Charpy-V. El estudio de los PWHT de corta duracion se
efectud sobre el MAP del cupon H3P solamente.

Se mecanizaron probetas de traccidon en las que la zona calibrada de 12,5 mm estuvo
constituida por MAP, segun la norma ASTM ES8 [1]. La figura 3 - 2.1 muestra un
esquema de las dimensiones de la probeta de traccion y de la zona de extraccion de la

misma.

TRANSVERSAL <

565

12,5

Figura 3 - 2.1.- Ubicacion y dimensiones en mm de la probeta de traccion

Estas probetas se trataron térmicamente a 580, 600, 620, 650 y 680 °C durante 3, 5, 10,
15 y 30 minutos. Este conjunto de pardmetros se defini6 a partir de recomendaciones
del fabricante y de trabajos previos [2-3]. Las probetas se identificaron usando la
temperatura de PWHT seguida por el tiempo de tratamiento; por ejemplo: 580 °C
durante 5 minutos: 580-5, etc. Sobre las probetas de traccion con PWHT y en condicion
AW, se midi6 dureza Vickers (Hv 1 kg), se determinaron las propiedades en traccion y
se caracterizo la microestructura con MO, MEB y DRX. A partir de los resultados de

dureza y traccidn, se seleccionaron tres condiciones de PWHT (580-5, 620-10 y 650-15)
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bajo las cuales se trataron térmicamente y ensayaron probetas de impacto tipo Charpy-
V a 20 °Cya-60 °C, junto con probetas en condicion AW, a fin de evaluar el efecto del
PWHT sobre la tenacidad del MAP. Las probetas para ensayo de impacto Charpy-V se
realizaron de acuerdo con lo indicado en la norma ASTM E23 [4], segln se observa en

la figura 3 - 1.17.

3-2.2.2.- MAXIMIZACION DE LA TENACIDAD
El estudio de maximizacion de la tenacidad, se efectu6 sobre el MAP de los cupones
H2P y A2P solamente. El objetivo del mismo fue maximizar la tenacidad a través de la
modificacion de la microestructura mediante PWHT. En la tabla 3 - 2.1 se muestran los

diferentes PWHT realizados a los MAP.

Tabla 3 - 2.1.- Tratamientos térmicos aplicados a los cupones H2P y A2P

Identiﬁcac'i 6n del PWHT Temperatura _ Tiempo Enfriamiento
material [°C] [min]

H2A AW e e
H2P(650) revenido 650 15 Aire
H2P(1000) solubilizado 1000 60 Aire
H2P(1000+650) sm;giﬁ? 10004650 60+ 15 Aire
AL A ST
A2A AW et e e
A2P(650) revenido 650 15 Aire
A2P(1000) solubilizado 1000 60 Aire
A2P(1000+650) S"lfebviglfgio T 1000+650  60+15 Aire
A2P(1000+650+600) ggg:ljfvﬁ? dz 1000 6*685 0+ 68’3 51 > Aire

De cada probeta soldada se extrajeron cortes transversales para metalografia y dureza.
La caracterizacion microestructural se realiz6 mediante MO y DRX. Por medio de
metalografia cuantitativa se establecid la fraccion de ferrita y austenita presente en cada

caso, segiin la norma ASTM E562-99 [5] y mediante el método comparativo de picos
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[6]. A su vez, de cada cupdn soldado se mecanizaron probetas de traccion de MAP del
tipo transversal segun norma ASTM E8-04 [1] y probetas para ensayo de impacto tipo
Charpy-V, segiin norma ASTM E23-05 [4]. En las figuras 3 - 1.16 y 3 - 1.18 se observa
un esquema de las probetas anteriormente mencionadas y la zona de extraccion de las
mismas. Se determinaron la dureza Vickers, las propiedades de traccion y la energia de

impacto Charpy-V a 20 °C para todas las condiciones en estudio.
3-2.2.3.- ESTABILIDAD DE LA AUSTENITA

El objetivo fue determinar la estabilidad de la austenita a temperaturas sub-cero. La
evaluacion se efectud sobre el MAP del cupon H3P solamente, ya que este cupon fue el
que mas austenita retenida presentdé con PWHT. Para ello, se cortaron las probetas de
Charpy-V (ya ensayadas a temperaturas de 20, 0, -20, -40 y -60 °C), en las
proximidades de la zona de fractura de las mismas, en sentido transversal, como indica
la figura 3 - 2.2 y se realizaron estudios de DRX con el propdsito de identificar la

presencia de dicha fase.

Superficie a
analizar por
% -

Figura 3 - 2.2.- Esquema de los cortes realizados a las probetas de Charpy-V

De los espectros de DRX obtenidos se cuantifico la fraccion de austerita remanente.

3-2.2.4.- CORROSION POR PICADO

Para estudiar la susceptibilidad del material a la corrosion por picado (CpP) se
seleccionaron las siguientes probetas: H2A y A2A. Asimismo se evalu6 la influencia de
la condicién microestructural a través de la realizacion de PWHT. En la tabla 3 - 2.2 se

presentan las probetas utilizadas y los PWHT empleados.
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Tabla 3 - 2.2.- Probetas utilizadas para los ensayos de CpP

Probeta PWHT

H2A e
H2P(650) 650 °C 15 minutos
H2P(1000) 1000 °C 60 minutos

H2P(1000+650+600) 1000 °C 60 minutos + 650 °C 15 minutos + 600 °C 15 minutos

A2 e
A2P(650) 650 °C 15 minutos
A2P(1000) 1000 °C 60 minutos

A2P(1000+650+600) 1000 °C 60 minutos + 650 °C 15 minutos + 600 °C 15 minutos

Se utilizaron muestras en forma de disco plano de 0,7 cm’ de superficie,
aproximadamente, extraidas de las probetas de Charpy-V previamente ensayadas. Los
electrodos de trabajo se confeccionaron con una resina epoxi y se desbast6 la superficie
de interés con lija al agua, hasta una graduacion de 600 enjuagados y secados. La figura

3 - 2.3 muestra la zona de extraccion de las probetas mencionadas.

Superﬁcie
:i de trabajo

Figura 3 - 2.3.- Esquema del mecanizado para la confeccion de las probetas para CpP

Para estudiar la resistencia a la CpP se realizaron curvas de polarizacion

potenciodindmicas con los siguientes parametros de ensayo:

.- Velocidad de barrido de 1 mV/s

.- Rango de tension de -0,6 a 0,4 V

.- Celda convencional de tres electrodos, como se muestra en la figura 3 - 2.4
.- Contra electrodo de gran area de Pt

.- Temperatura ambiente (23 £+ 2 °C)
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.- Solucion deaereada con N, antes de comenzar con los ensayos

A tal fin se emple6 un potenciostato-galvanostato EG & G Princeton Applied Research
modelo 273A. La figura 3 - 2.4 muestra una imagen del equipo y los dispositivos

utilizados.

Figura 3 - 2.4.- Equipo y dispositivos para los ensayos de CpP

El pH de la solucién antes de comenzar el ensayo fue de 6,2 y la temperatura de trabajo
fue la ambiente. Las mediciones electroquimicas se efectuaron a través de una celda con
tres electrodos. Un electrodo de calomel saturado (SCE) y uno de platino (Pt) fueron
utilizados como electrodo de referencia y contra electrodo respectivamente. La figura 3
- 2.4 muestra una foto de la celda utilizada.

Debido a la naturaleza estocastica de los ensayos de CpP [7-10], se realizaron 10
mediciones para cada condicion. Los criterios utilizados para determinar el potencial de
picado (Ep) se basaron en el promedio para cada grupo de valores. Luego de los
ensayos, algunos electrodos de trabajo fueron observados en el MEB.

Estos ensayos fueron realizaron en dos series:
3-2.24.1.- SERIE 1
La serie 1 corresponde a la determinacion del Ep sobre las muestras: H2A, H2P(1000),

H2P(1000+650+600), A2A, A2P(1000) y A2P(1000+650+600)) y en un medio acuoso

con una concentracion 2,7 M de NaCl a temperatura ambiente.
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3-2.2.4.2.- SERIE 2

En esta etapa se estudio el efecto de la concentracion de Cl™ sobre las probetas: H2A,
H2P(650), A2A, A2P(650). A este fin, las concentraciones variables de iones Cl™ fueron
0,1 M; 1 M y2,7M atemperatura ambiente.

3-2.2.5.- CORROSION BAJO TENSIONES

Se realizaron dos series de ensayos de CBT. Las diferencias entre ellas son las

condiciones establecidas:

.- lera serie de ensayos de CBT: se realiz6 a temperatura ambiente, en una solucion con
altos contenidos de CI’, con una leve sobre presion de CO, (burbujeo), siguiendo el
procedimiento establecido por el método B de la norma NACE TM 0177-05 [11]
cambiando el medio de ensayo y el gas corrosivo (GC) [12]. Buena parte del trabajo
consistio en el disefio y montaje de todos los elementos y dispositivos para la
realizacion de los ensayos de CBT.

.- 2da serie de ensayos de CBT: se generd una atmoésfera mas agresiva, aumentando la

temperatura a 100 °C y la presion de CO; a 10 bar en la misma solucion de la serie 1.

3-2.2.5.1.- DESCRIPCION DEL EQUIPO UTILIZADO EN LOS ENSAYOS DE CBT

En este apartado se describe el montaje para la realizacién de ensayos de resistencia a la
CBT en medios dulces. En general, los ensayos de degradacion que se describen en la
Norma NACE TM 01-77 [11], utilizan una soluciéon acuosa donde se encuentra
sumergida la probeta del material a caracterizar y en la cual se burbujea gas, con una
presion parcial de H,S, con el objeto de mantener el medio saturado. Si bien en la
mencionada norma se utiliza gas H,S también se pueden utilizar mezclas de gases
H,S/CO,. Este tipo de ensayos estd relacionado con materiales que se utilizan en la
industria del petrdleo, para los cuales el gas puede ser H,S o cualquier otro. En este
caso, en la primer y segunda serie de ensayos se utilizd CO,. La duracion de tales

ensayos, fue de 30 dias.
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En la primera serie, se utilizd un sistema que cuenta con dos recipientes de vidrio, del
tipo disecador, donde se sumergen las probetas con dos lineas de gases: una para el GC
y otra para N,. De acuerdo con este sistema, se pueden llevar a cabo los métodos B, C y
D de la mencionada norma NACE [11].

En esta serie de ensayos, el sistema trabajé con una presion levemente superior a la
presion atmosférica. Para trabajar con una presion mayor, se debe incorporar una
valvula reguladora de presion en la salida y un recipiente capaz de soportar la presion de

operacion. Por otro lado, el N, tiene tres funciones:

.- Purgar el O, de la solucion
.- Eliminar la humedad

.- Limpiar las tuberias

Las tuberias del circuito son de poliamida con sellos de Vitoén y las valvulas estdn
construidas en acero inoxidable AISI 316L. Los aceros inoxidables austeniticos tienen
una buena resistencia a la corrosion siempre y cuando se mantengan secos. En cuanto al
flotametro, elemento que se utiliza para medir el caudal del gas, estd construido también
en acero AISI 316L con cuerpo de acrilico. Si se quisiese cambiar de gas se tendria que
cambiar la escala, en el flotdmetro. La figura 3 - 2.5 muestra un esquema del sistema

empleado para la realizacion de estos ensayos.
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Flotametro
/ 100 mL/min
Valvula antirretorno [Wl
S AV
Valvula Valvulas
esférica Valvula esférica % esférica
/ — Ala
Valvula solenoide @ atmosfera
normal cerrada 4:|_®—
Regulador de \ |
presion de @ Valvula antirretorno
0a 10 bar \
L —

\ Recipientes

Regulador de
presion de
0a 10 bar

Cilindro de N,

Cilindro de GC

Figura 3 - 2.5.- Esquema del circuito utilizado en este trabajo donde el GC fue CO,

Al utilizar este método, una de las ventajas es que las probetas son lo suficientemente
pequefias como para estudiar la zona del MAP, que es lo que interesaba en este caso. En
principio, el ensayo realizado consiste en sumergir en la solucion a utilizar en el ensayo,
una pequefia probeta cargada en flexion simple, en tres puntos. En este caso, las
probetas, los dispositivos y los recipientes correspondieron a la Norma NACE TM 01-
77 [11]. Las diferencias surgieron del medio donde se ensayaron las muestras, es decir,
la solucién no fue saturada en H,S sino en CO, y concentrada en iones CI. En este
aspecto radic6 la diferencia en los mecanismos de degradacion en cuestion. Surge aqui
lo critico de la aplicacion de este ensayo, que fue disenado y desarrollado para un medio
saturado en H,S. El resultado del ensayo, en principio, es fisura o no fisura.

En resumen, este método involucra una serie de probetas flexionadas con diferentes
niveles de carga mediante flexion en tres puntos. Las probetas cargadas se exponen al
medio en cuestion con burbujeo o presion de un GC. Como resultado se tiene la

fisuracion o no del material con esas condiciones de ensayo dentro de las 720 horas (30
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dias). Este método constituye un ensayo con deflexion constante y la tension aplicada,

es realmente una pseudo-tension ya que no tiene en cuenta:

.- La distribucion de tensiones en la probeta
.- Las desviaciones por deformacion plastica

.- La relajacion de tensiones ante el crecimiento de las fisuras

3-2.2.5.2.- PROBETA PARA LOS ENSAYOS DE CBT

Un esquema de la probeta se muestra en la figura 3 - 2.6. En general se evaluan entre
12 a 16 especimenes por condicion para determinar la susceptibilidad a la fisuracion.
Las probetas fueron extraidas en forma longitudinal a lo largo del MAP. En la figura 3 -
2.6 se esquematiza la zona de extraccion de probetas y las dimensiones de la misma

expresadas en mm.

CORROSION BAJO TENSICNES

Dos agujeros de
diametro D

o
=

457

1
152

!

Figura 3 - 2.6.- Zona de extraccién y dimensiones de la probeta de CBT

Como puede verse la probeta presenta dos pequefios orificios en la zona central donde se
alcanza la maxima tension. El objeto de los mismos es actuar como concentradores de tension

para localizar el inicio de las fisuras en dicha zona.

3-2.2.5.3.- DISPOSITIVOS DE CARGA

Los dispositivos para la aplicacion de la carga corresponden a lo establecido por la

mencionada norma [11]. La figura 3 - 2.7 muestra el dispositivo utilizado de acero
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inoxidable AISI 316. La probeta, ya limpia, se introduce en el dispositivo de la figura 3

- 2.7, de manera tal, que apoye sus extremos en los cilindros de vidrio.

Juego detomnillo

Mancho x R escalén
x (1N X

2 agujeros de diametro P.

- A 5@-—

Agujero roscado F

1.7 3175 [ 158

853

Muesca pama
bolilla devidric

[}

Bolita de vidrio
de Gmm de &

¥

i : D= tomillos
] : I - : F de 55 Probeta
i i L MBEx 40
| 1P
= : % =

67.3
|

=

=

E E 1

Corte XX

Dos tubos de widrio

8rmm de Bex Tornilla
Brmde Six MG x 40
19 mm de long

Figura 3 - 2.7.- Dimensiones del dispositivo utilizado para cargas las probetas de CBT

Por otro lado, se utilizd el equipo auxiliar que se muestra en la figura 3 - 2.8,

confeccionado para este trabajo para medir las deflexiones introducidas en la muestra.
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Figura 3 - 2.8.- Dispositivo auxiliar desarrollado para cargar las probetas

Dicho equipo auxiliar cuenta con dos apoyos para el dispositivo y un elemento para
ubicar un reloj comparador. Se gira el tornillo superior del dispositivo de carga
generando una deflexion en la probeta ubicada en su interior, midiendo esta deflexion

por medio del reloj comparador.

3-2.2.5.4.- CALCULO DE LA DEFLEXION

La deflexion elegida, para cargar la probeta con una cierta pseudo-tension, se calculd

segun la siguiente ecuacion [11] provista por la norma, para las dos series de ensayos de

corrosion.

D: deflexion; S: pseudo-tension en la fibra exterior de la probeta; L: distancia entre

apoyos; E: modulo elastico del material; t: espesor de la probeta.

Esta formula asume un comportamiento eléastico e ignora tanto el efecto concentrador de

los dos agujeros en la probeta como pequefias zonas de deformacion plastica.
3-2.2.5.5.- MEDIO DE ENSAYO

Para ambas series de ensayos, la solucion elegida se basd en las sugerencias de la

European Federation of Corrosion — EFC a través de la Publicacion N° 17 [12]. Se opto

por un tipico caso que se da en la produccion de petréleo donde el agua de formacion

200 ZAPPA, SEBASTIAN



CAPITULO 3 -2 PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL

tiene gran cantidad de sélidos disueltos. La solucion se prepard disolviendo 165 g de
NaCl en 1 litro de solucion (2,7 M de NaCl). En ambos casos, la solucion estuvo

completamente deaereada.

3-2.2.5.6.- RECIPIENTE

En las figuras 3 - 2.9 y 3 - 2.10 se ven los recipientes utilizados donde se sumergieron
las probetas, el circuito, las valvulas, etc. La figura 3 - 2.10 muestra la imagen del
recipiente con probetas en su interior. Ambas fotos corresponden a la primera serie de

ensayos.

e 3
| T

Figura 3 - 2.9.- Imdgenes del circuito, recipientes, valvulas, etc
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Figura 3 - 2.10.- Recipiente con probetas en su interior

Para la segunda serie se disefi6 y fabricé un recipiente en acero inoxidable AISI 304L
capaz de soportar 25 bar de presion y 250 °C de temperatura. La figura 3 - 2.11 muestra
el recipiente utilizado en esta serie, cuya tapa presenta 4 agujeros para ser utilizados con
diferentes propositos: entrada y/o salida de gases, indicador de presion (manometro),

indicador de temperatura (termocupla PT100).

Figura 3 - 2. 11.- Recipiente disefiado para los ensayos de corrosion a altas presion y

temperatura
La calefaccion del recipiente se logrd por medio de un suncho calefactor y el control de

la temperatura por medio de un sensor PT 100 marca OHMICA. La figura 3 - 2.12

muestra una foto del suncho utilizado en estos ensayos.
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Figura 3 - 2.12.- Sunch os ensayos de corrosion

it

3-2.2.5.7.- CONDICIONES ENSAYADAS.

La tabla 3 - 2.3 muestra las condiciones de los ensayos de CBT para las dos series de

ensayos.

Tabla 3 - 2.3.- Medios y condiciones para los ensayos de las series 1 y 2

Temperatura de Presion de gas
Serie Solucién de GC ensayo COITOSiVO
ensayo °C] [Bar]
1 2,7 M de NaCl CO, ambiente Leve sobrepresion
2 2,7 M de NaCl CO; 100 10,0

En la primera serie de ensayos, se evaluaron cuatro niveles de tension para cada una de

las siguientes probetas: H3A, H3P, A3A y A3P. La tabla 3 - 2.4 muestra los parametros

del ensayo.

En la segunda, serie se evaluaron las mismas probetas H3A, H3P, A3A y A3P en
condicién AW y con diferentes PWHT:

.- Solubilizado a 1000 °C durante 1 h
.- Solubilizado con doble revenido a 1000 °C por 1 h + 650 °C por 15 min + 600 °C por

15 min

El objetivo de estos PWHT es obtener diferentes condiciones microestructurales. El

primer PWHT asegura las eliminaciones de la ferrita y de la austenita obtenidas en el
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MAP en condicion AW y el segundo PWHT asegura un mayor contenido de austenita

estable en la microestructura, sin ferrita delta presente.

Tabla 3 - 2.4.- Primera serie de ensayos, niveles de pseudo-tension aplicadas (Presion)

Temperatura Tiempo Pseudo

Probeta de ensayo de ensayo %02 tension S 81002 b
[*C] [h] [MPa]  [MPa] [%]  [mm]
H3A-1 20 720 710 380 0,53 0,80
H3A-2 20 720 710 480 0,68 1,01
H3A-3 20 720 710 580 0,82 1,22
H3A-4 20 720 710 680 096 1,43
H3P(650)-1 20 720 530 370 0,70 0,77
H3P(650)-2 20 720 530 470 0,89 0,98
H3P(650)-3 20 720 530 570 1,08 1,20
H3P(650)-4 20 720 530 670 1,27 1,41
A3A-1 20 720 685 450 0,66 0,94
A3A-2 20 720 685 550 0,80 1,15
A3A-3 20 720 685 650 095 1,36
A3A-4 20 720 685 750 1,10 1,57
A3P(650)-1 20 720 600 450 0,75 0,94
A3A(650)-2 20 720 600 550 0,92 1,15
A3A(650)-3 20 720 600 650 1,10 1,36
A3A(650)-4 20 720 600 750 1,25 1,57

La tabla 3 - 2.5 muestra los niveles de pseudo-tension aplicados, siendo estos valores

del 90 % de la tension de fluencia de cada material.
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Tabla 3 - 2.5.- Segunda serie de ensayos, niveles de pseudo-tension aplicadas (Presion)

Temperatura  Tiempo Pseudo

Probeta de ensayo de ensayo 902 tension S S/00, D
[*C] [h] [MPa] ~ [MPa]  [%] [mm]
H3A 100 720 611 550 90 1,14
H3P(1000) 100 720 555 500 90 1,06
H3P(1000+650-+600) 100 720 522 470 90 0,98
A3A 100 720 722 650 90 1,36
A3P(1000) 100 720 644 580 90 1,21
A3A(1000+650+600) 100 720 600 540 90 1,13

3-2.2.5.8.- SECUENCIA DE ENSAYO

Primeramente las probetas se limpiaron con ultrasonido durante 10 min y se cargaron
con los dispositivos mostrados en las figuras 3 - 2.7 y 3 - 2.8. Una vez cargadas, se las
introdujo en el recipiente y se agregé la solucion utilizada. Posteriormente, se procedio
a deaerear la solucidn, haciendo burbujear N, durante 10 h a un caudal de 100 mL/min.
Para la primera serie de ensayos, la solucion, una vez en el recipiente y deaereada, se
saturd con gas CO,, manteniendo la sobrepresion del gas durante las 720 h hasta la
conclusién del ensayo.

Para la segunda serie de ensayos, luego de deaereada la solucion se elevo la temperatura

hasta 100 °C y la presion de GC hasta 10 bar.

3-2.2.6.- DANO POR HIDROGENO

El objetivo de este apartado es el de evaluar la resistencia que ofrecen los MAP de
AISM al dafio por hidrégeno (DpH). Este fenomeno de degradacion se engloba dentro
de los procesos de falla asistida por el medio y es responsable de numerosas fallas en
servicio. Los problemas no so6lo se dan en servicio sino que también hay mecanismos de
degradacion asociados a la elaboracion del material y a la fabricacion del sistema
(estructura, recipiente, etc.).

Para evaluar la resistencia al DpH se realizaron ensayos de carga catodica. La tabla 3 -

2.6 muestra las probetas seleccionadas y los PWHT aplicados.
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Tabla 3 - 2.6.- Probetas seleccionadas y los tratamientos térmicos aplicados

Temperatura Tiempo
Material PWHT Enfriamiento
[°C] [min]

H3A e e e e
H3(1000) solubilizado 1000 60 aire
H3P(1000+650+600) gggzlrlézvaei‘: dt) 10006285 0+ Go+15+15 aire

A3A e e e e
A3P(1000) solubilizado 1000 60 aire
A3P(1000+650+600) gggglrl;zvii‘l’ dt) 1000 6&?5 0+ Go+15+15 aire

Para evaluar este tipo de dafio se emplearon probetas de traccion transversales, extraidas
de acuerdo a lo observado en la figura 3 - 2.1.

El ensayo consistid en someter las probetas bajo una carga uniaxial de traccion, a una
baja velocidad de desplazamiento, mientras se producia la carga catddica de H. Para
esto la longitud calibrada de la probeta se sumergié en una solucion acuosa de H,SO4
IN a 20 °C y se hizo circular una corriente constante sobre la misma, conectando la
probeta al terminal positivo y el contra-electrodo de platino al negativo. La figura 3 -
2.13 muestra un esquema de la celda de acrilico utilizada para los ensayos de carga

catodica.

Figura 3 - 2.13.- Celda utilizada para los ensayos de carga catddica

La maquina de traccioén utilizada para la realizacion de estos ensayos fue un equipo

Interactive Instruments, modelo 1000K.
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Para hacer circular la corriente, se utilizé una fuente de corriente constante, fabricado
para estos ensayos, marca ALTRON. La figura 3 - 2.14 muestra una imagen del equipo

de corriente constante utilizado. La densidad de corriente aplicada fue de 20 mA/cm®.

s onsiENgE
o

Figura 3 - 2.14.- Fuente de corriente constante ALTRON empleada para los ensayos

El contra-electrodo de platino se colocé en forma de espiral rodeando la probeta de
trabajo de manera tal de exponer todas las caras de la longitud calibrada como se

muestra en la figura 3 - 2.15.

'\

Contra-electrodo

de platino

Figura 3 - 2.15.- Modo de conexién de los ensayos de carga catodica
La curva carga-alargamiento de estos ensayos se registré en una PC por medio de un

software y fueron procesados en Excel. Se determind la deformacion a rotura. Las

superficies de fractura fueron observadas por MO y MEB.
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4 -1.1.- INTRODUCCION

El objetivo del presente capitulo es mostrar los resultados obtenidos de los diferentes
ensayos y estudios realizados al metal de aporte puro de un acero inoxidable

supermartensitico de la linea general.

4 -1.2.- LINEA GENERAL

4-1.2.1- SOLDADURAS

4-1.2.1.1.- OPERATIVIDAD, SALPICADURAS

A fin de evaluar la operatividad del consumible con los distintos gases de proteccion
estudiados, se realiz6 un relevamiento cualitativo del nivel de salpicaduras producido
durante la transferencia metalica en el proceso de soldadura. En las figuras 4 - 1.1, 4 -
1.2 y 4 - 1.3 se puede observar el aspecto de los ultimos cordones de los cupones H3A,
C3A y A3A, respectivamente. En estas imagenes, se observa un claro aumento de la
cantidad de salpicaduras, al emplear un mayor contenido de CO, en el gas de
proteccion. Este hecho podria estar asociado a una mayor presion parcial de O en la
atmosfera del arco, ya que para los parametros de soldadura empleados, la transferencia
metélica se produjo segiin un régimen mixto globular/spray. El cambio de un modo de
transferencia a otro estd caracterizado por una corriente de transicion que depende del
gas de proteccion empleado y aumenta con el contenido de CO, en la atmdsfera
gaseosa, debido a que la presencia de este gas limita las fuerzas de origen
electromagnético que controlan la transferencia spray [1]. En este sentido, al emplear
mezclas gaseosas con mayores contenidos de CO», se retrasa hacia mayores corrientes
la transicién globular a spray, por lo que el nivel de salpicaduras, asociado a la

transferencia globular, aumenta.
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Figura 4 - 1.1.- Ultimo cordén de soldadura de la probeta H3A (Ar + 5 %He)
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Figura 4 - 1.2.- Ultimo cordén de soldadura de la probeta C3A (Ar + 2 %CO,)
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Figura 4 - 1.3.- Ultimo cordén de soldadura de la probeta A3A (Ar + 18 %CO,)
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De la misma manera, se obtuvieron similares resultados en cuanto al nivel de
salpicaduras, para las probetas soldadas con alto calor aportado. Es decir, al aumentar el
contenido de CO; en la atmosfera gaseosa, aumenta la cantidad de salpicaduras en los
cupones H2A, C2A y A2A, hecho asociado a los diferentes modos de transferencias.

Por lo dicho hasta aqui podemos decir que al aumentar el potencial de oxidaciéon en el
gas de proteccion aument6d la cantidad de las salpicaduras producidas durante la

soldadura. El calor aportado no influyo en el nivel de salpicaduras obtenido.

4-1.2.2.- RADIOGRAFIAS

Utilizando los criterios de aprobacion de la norma ANSI B31.3-96 [2], todos los

cupones resultaron aprobados, encontrandose niveles admisibles de defectos.

4 -1.2.3.- COMPOSICION QUIMICA

En la tabla 4 - 1.1 se muestran los resultados de la composicion quimica del metal de
aporte puro de las probetas soldadas. Los valores estan expresados en porcentaje en
peso [% wt], excepto para el C, O y N que corresponden a partes por millon [ppm].

El contenido de C fue superior a lo esperado para este consumible, oscilando entre los
120 y 220 ppm, siendo el valor nominal informado por el fabricante de alrededor de 100
ppm [3-4]. En general, los valores medidos de los demas elementos, se encontraron por
debajo de los valores nominales a excepcion del Si y Mo, segiin la hoja técnica del
producto [3]. En los AISM, para alcanzar una buena tenacidad y valores apropiados de
dureza se necesita tener bajos contenidos de C, N, O y S [5-6]. El C controla la dureza
de la martensita y su tenacidad y es el elemento mas influyente sobre la temperatura M.
Los precipitados de carburos influyen, entre otras cosas, en la resistencia a la corrosion
y al dafio por hidrogeno. Asimismo, la presencia de N y Mo tiene una gran influencia en
la secuencia de precipitacion de carburos y carbo/nitruros [7].

En cuanto al contenido de O presente en el metal de soldadura, en todos los casos
super6 las 300 ppm, limite a partir del cual segln la literatura [4], la energia absorbida

cae bruscamente.
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Tabla 4 - 1.1.- Composicion quimica del MAP de los depdsitos de AISM

C Mn Si S P Ctr Ni Mo Cu V O N

Cupo6n
[ppm] [%] [%] [%] [%] [%] [%] [%] [%] [%] [ppm] [ppm]

H3A 140 1,72 0,44 0,015 0,015 11,8 6,21 2,69 0,48 0,09 380 50

H3P 130 1,75 0,46 0,015 0,015 12,0 6,19 2,72 0,46 0,09 380 40

H2A 120 1,76 0,44 0,013 0,015 12,1 6,27 2,69 0,49 0,09 390 50

H2p 130 1,70 0,43 0,014 0,015 12,0 6,12 2,61 0,46 0,09 400 40

C3A 150 1,75 0,45 0,014 0,015 11,7 6,20 2,66 0,48 0,09 440 60

cp 170 1,74 046 0,014 0,015 12,0 6,21 2,71 0,49 0,09 460 60

C2A 150 1,70 0,44 0,015 0,015 11,9 6,11 2,69 0,46 0,09 490 110

c2p 150 1,76 0,44 0,015 0,016 12,0 6,21 2,54 0,47 0,09 500 100

A3A 180 1,57 042 0,016 0,016 11,7 6,12 2,47 0,41 0,09 710 140

A3P 190 1,49 0,40 0,016 0,013 11,0 6,21 2,44 0,36 0,09 950 150

A2A 220 1,61 0,40 0,014 0,015 11,9 598 2,57 0,43 0,09 610 260

A2p 220 1,63 0,40 0,015 0,015 11,9 6,10 2,59 0,45 0,09 600 280

Las variaciones observadas en cuanto a la composicion quimica del metal de aporte
puro corresponden, entre otras cosas, al proceso de oxidacion de los elementos
metalicos que ocurre en el arco eléctrico. A mayor O en el gas de proteccion, mayor
sera el potencial de oxidacion de la atmosfera gaseosa y mayor el efecto de oxidacion
anteriormente mencionado [8]. Los mayores contenidos de elementos intersticiales,
estan relacionados con las altas presiones parciales de O y C, en la atmosfera del arco,
por la descomposicion del CO, del gas de proteccion [9]. Estas variaciones si bien
fueron pequefias, podrian afectar ciertas propiedades. En este sentido, el Ni, Cu y Mn
son elementos que estabilizan la austenita, por lo que mayores contenidos de estos
elementos, podrian dar como resultado un aumento de la austenita retenida en la
microestructura [1, 10]. Asimismo, podrian afectar las fracciones de ferrita delta, ya que
el Mo y el Cr estabilizan esta ultima fase. La tenacidad y en menor medida, las
resistencias mecanica y a la corrosion, podrian verse afectadas por estas pequeias
variaciones de composicion quimica, fundamentalmente en las probetas soldadas bajo
gas con alto potencial de oxidacion.

En las figuras 4 - 1.4 y 4 — 1.5 se pueden observar tanto el aumento de los contenidos
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de C, O y N, como la diminucién de los contenidos de Mn, Cr, Ni, Mo y Cu en funcién
del aumento del PO en el GP. Ambas graficas corresponden a los cupones soldados en

condicion AW con alto y bajo CA.
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Figura 4 - 1.4.- Variacion de los contenidos de C, O y N para alto y bajo CA

Contenido Mn, Mo y Cu [%wt]
Contenido de Cry Ni [Y%owt]

A Mo
B Cu
0 3 ©Cr
0 2 4 6 8 10 ONi
Potencial de oxidacion

Figura 4 - 1.5.- Variacion de los contenidos de Mn, Mo, Cu, Cr y Ni para alto y bajo
CA
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En cuanto al efecto del CA, la literatura reporta [11] que a mayor CA, mayor es el
tiempo que permanece la pileta liquida caliente generando un mayor efecto de oxidacion
en determinados elementos. En este sentido se pudo observar un mayor contenido de O

en las probetas soldadas con alto calor aportado.
4-1.2.4.- ANALISIS MACROESTRUCTURAL
4-1.2.4.1.- CORTE TRANSVERSAL
En la figura 4 - 1.6 se puede observar el corte transversal del cupon soldado bajo Ar + 5
%He con bajo calor aportado, identificando las distintas partes del cupon: el metal base,

el enmantecado y el metal de aporte puro. En la figura 4 - 1.7 se indica el orden de los

sucesivos cordones de las distintas pasadas para el cupon H3A.

Enmantecado

Metal base Zona de MAP

Figura 4 - 1.6.- Corte transversal del cupén H3A
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Ultimo cordon soldado Zona afectada por el calor

> Quinta capa — 3 cordones

7\

» Cuarta capa — 3 cordones

Figura 4 - 1.7.- Corte transversal del cupon H3A

4-1.2.4.2.- PENETRACION

Para evaluar la geometria del cordon en funcién al gas de proteccion, se midié el ancho
y la penetracion del ultimo cordon soldado en cada cupon. Se utilizo este ultimo cordon,
ya que es el que no tiene influencia de cordones posteriores. Las figuras 4 - 1.8, 4 - 1.9
y 4 - 1.10 muestran la imagen del cordon en cuestion para los cupones H3A, C3A y

A3A respectivamente.

Figura 4 - 1.8.- Ultimo cordén del corte transversal del cupon H3A
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TR T b

Figura 4 - 1.9.- Ultimo cordén del corte transversal del cupén C3A

Figura 4 - 1.10.- Ultimo cordén del corte transversal del cupon A3A

En estas figuras, se puede observar que a medida que aumento el contenido de CO; en
el gas de proteccion varid la geometria del cordon de soldadura, disminuyendo la
relacion ancho/penetracion. La tabla 4 - 1.2 presenta las relaciones determinadas para
estos cupones. Similares resultados se obtuvieron en los cupones soldados con alto calor

aportado.
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Tabla 4 - 1.2.- Relaciones de ancho/penetracion de los cupones H3A, C3A y A3A

Relacion
Cupo6n
ancho/penetracion
H3A 2,67
C3A 2,21
A3A 1,88

4-1.2.4.3.- INCLUSIONES

El aumento del contenido de CO; en el gas de proteccidon genera un mayor contenido de
O transferido al cordon. Una forma de evidenciar el aumento de este elemento es por
medio del nivel inclusionario. Algunos autores [12] reportan que los tamafios de las
inclusiones son del orden del micron. La tabla 4 - 1.3 muestra el nivel inclusionario de
los seis cupones en condicién como soldado, donde se puede observar que a medida que
aumentd del contenido de CO;, en la atmoésfera gaseosa, aumentd la cantidad, la
densidad, el diametro promedio y la fraccion en volumen de las inclusiones: CI, DI, Dpl

y FVI, respectivamente.

Tabla 4 - 1.3.- Nivel inclusionario de los cupones en condicion AW

Area DI DPI  FVI PO Oenel MAP
Cupon TI

[ ;,Lmz] [incl/ ],Lmz] [wm] [incl/ pm3]
H3A 5 1694,56 0,003 1,14 0,002 0 380
H2A 10 1694,56 0,006 1,16 0,004 0 390
C3A 14 1694,56 0,008 1,26 0,007 1 440
C2A 22 1694,56 0,013 1,35 0,012 1 490
A3A 32 1694,56 0,019 1,40 0,019 9 710
A2A 34 1694,56 0,020 1,42 0,021 9 610

Siendo: TI: total de inclusiones; DI: densidad de inclusiones; DPI: didmetro promedio

de inclusiones: FVI: fraccion en volumen de inclusiones

La figura 4 - 1.11 muestra el efecto del gas de proteccion sobre la CI de los depositos.

Se observo una clara tendencia de aumento de la FVI a medida que se increment6 el
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contenido de CO, en la atmdsfera gaseosa. Las figuras 4 - 1.12.a,4 - 1.12.b y 4 - 1.12.¢c
muestran el nivel inclusionario de las probetas H2A, C2A y A2A, respectivamente,
mediante microscopia optica. En la figura 4 - 1.13 se presenta una imagen MEB del
cupon A3A donde se puede observar que el tamafio aproximado de las inclusiones fue
del orden del um. Estas diferencias en cuanto a los CI, podrian afectar, entre otras
propiedades, la tenacidad y la resistencia a la corrosion de los depositos [4-5, 12-13].

Las probetas soldadas con mayor calor aportado presentaron una mayor cantidad,
densidad y fraccion en volumen de inclusiones, respecto de los cupones soldados con
menor CA. Este fendmeno podria estar asociado, en forma general, a los mayores

contenidos de O presentes en el MAP de los cupones soldados con 2 pasadas por capa.

0,025

0,02

0,015 P

0,01 T

Fraccion en volumen [incl/pum?)
]
\
\
\
\
\
\
\
\

0,005 B

¢ Bajo calor aportado
® Alto calor aportado

1 2 3 4 5 6 7 8 9
Potencial de oxidacion

Figura 4 - 1.11.- Nivel inclusionario de los cupones en condicion AW
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0,25 mm : T 0,25 mm

3 0,25 mm -
Cc

Figura 4 - 1.12.- Nivel inclusionario a: H2A, b: C2A y c: A2A

18ym243KY 1B1ET B8B534-88 -IMTI-

Figura 4 - 1.13.- Nivel inclusionario de la muestra A3A

También se midi6 la composicion quimica de las inclusiones presentes en el MAP
mediante el andlisis EDAX en la muestra A3A, como se muestra en la figura 4 - 1.14,
en la que se observa que las inclusiones son basicamente 6xidos complejos de Si, Mn,

Fe, Ti.
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Figura 4 - 1.14.- EDAX de inclusiones en probeta A3A

4-1.2.5.- ANALISIS MICROESTRUCTURAL

En todos los casos, la microestructura estuvo constituida, en condicion como soldado,
por una matriz martensitica con pequefias fracciones de ferrita delta y austenita retenida.
La bibliografia [14-16] reporta, para estos aceros, que los contenidos de austenita
retenida, en condicidon como soldado a temperatura ambiente, puede oscilar entre un 2 y
un 30 % y que esta fase no es identificable mediante las técnicas de microscopia
empleadas en esta tesis [4, 13, 17]. Para poder identificar esta fase, se recurrié a la

técnica de difraccion de rayos X.

4-1.2.5.1.- MICROSCOPIA OPTICA
Las figuras 4 - 1.15, 4 - 1.16, 4 - 1.17 y 4 - 1.18 muestran la microestructura obtenida
mediante microscopia Optica (MO) de las muestras H3A, H3P, H2A y H2P

respectivamente. Solamente en este apartado se utilizard en las figuras la siguiente

identificacion: M: martensita; F: ferrita; A: austenita; Pr: precipitados.
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F
M

Figura 4 - 1.15.- MO de la probeta H3A

Pr
F M
M

Figura 4 - 1.16.- MO de la probeta H3P (650 °C — 15min)

F

eS|

Todas las muestras presentaron una matriz martensitica con listones caracteristicos de
ferrita delta. Las muestras H2P y H3P (con tratamiento térmico post soldadura)
mostraron un oscurecimiento de la estructura martensitica, asociado a la precipitacion

de carburos o carbonitruros después del PWHT, fundamentalmente en borde de grano.
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F
F M
M

Figura 4 - 1.17.- MO de la probeta H2A

Pr
F
M
F
M

Figura 4 - 1.18.- MO de la probeta H2P (650 °C — 15min)
La microestructura de los demas cupones, examinados mediante esta técnica, mostraron
las mismas fases. No se observaron diferencias, mediante esta técnica, para los distintos
parametros de soldadura (GP, CA) en los distintos cupones soldados.

4-1.2.5.2.- MICROSCOPIA ELECTRONICA
Mediante microscopia electronica de barrido, se pudo tener un mejor detalle de la

microestructura. Las figuras 4 - 1.19 y 4 - 1.20 muestran una imagen MEB de los

cupones A3A y A3P respectivamente.
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AIA 250KV 1503 20um

Pr
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FASTRNY : > vt SR e o N By >R S
A3P 25.0kV x500 20pum —— == 4 A3P 25.0kV x500 20pm +—

Figura 4 - 1.20.- MEB de la probeta A3P

En estas imagenes, se puede apreciar, al igual que mediante MO, una estructura
martensitica con fracciones de ferrita delta retenida en la estructura. En la figura 4 -
1.20 se pueden observar los precipitados generados mediante el tratamiento térrmico,
asociados a carburos o carbonitruros. Las figuras 4 - 1.21 y 4 - 1.22 revelan la

microestructura de los cupones A2A y A2P, respectivamente a diferentes aumentos.

226 ZAPPA, SEBASTIAN



CAPITULO 4 - 1 RESULTADOS

N
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A2P 25.0kV x2000 Spm —— §

Figura 4 - 1.22.- MEB de la probeta A2P

4-1.2.5.3.- MORFOLOGIAS DE FERRITA

Existen varias morfologias de ferrita reportadas en la literatura que se encuentran en
depositos de soldadura de AISM, como se ha mencionado en el capitulo 2 [18].
En los depositos de soldadura realizados en esta tesis se encontraron tres tipos de ferrita,

identificados segin sus morfologias:
.- Ferrita Eutéctica (FE)

.- Ferrita Vermicular (FV)
.- Ferrita Widmanstatten (FW)
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Estas morfologias de ferrita estan reportadas en la literatura [4] en soldaduras de AISM.
Los dos primeros tipos de ferrita son los mas cominmente encontrados en estos aceros
y tienen una morfologia similar a la ferrita que se observa en los aceros inoxidables
duplex. Son consecuencia de la incompleta transformacion a austenita durante el
proceso de solidificacion. La ferrita Widmanstatten, posee una morfologia similar a la
ferrita encontrada en la soldadura de los aceros inoxidables austeniticos y se encuentra
en lugares segregados con altos contenidos de Ni, solidificando en un modo
ferritico/austenitico [4]. La figura 4 - 1.23a presenta los tres tipos de morfologia de
ferrita: FE, FV y FW. La figura 4 - 1.23b muestra las morfologias FE y FV en una
matriz martensitica, para la probeta H3A. Las figuras 4 - 1.24a y 4 - 1.24b muestran las
mismas morfologias de ferrita para el cupon C3A. Estas diferentes morfologias de
ferrita encontradas en la microestructura hablan de diferentes modos de solidificacion
que se generan simultdneamente en los cordones soldados. En el capitulo 5, se
profundizard mas sobre este tema, discutiendo los modos de solidificacion generados en

estas probetas bajo estas condiciones.

H3A 250k x503 20ym —i B

Figura 4 - 1.23.- Cupon H3A: FE, FV y FW
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Figura 4 - 1.24.- Cup6n C3A: FE, FVy FW

La figura 4 - 1.25 muestra las diferentes morfologias de ferrita delta, indicando
diferentes modos de solidificacion del cupén A3A y la figura 4 - 1.26 muestra, en

forma particular, la morfologia de ferrita Widmanstatten encontrada en el mismo cupdn.

Eutéctico  Vermicular Lathy ~ Widmanstatten

Figura 4 - 1.25.- A3A: FE,FVy FW
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Direccion de
solidificacion

Widmanstatten

Figura 4 - 1.26.- A3A. Morfologia de ferrita Widmanstatten

Todas las morfologias de ferritas fueron facilmente identificadas en todos los cupones

soldados mediante MO y MEB y el espesor del las mismas esta en el orden del micron.
4-1.2.5.4.- COMPOSICION QUIMICA PUNTUAL

Se midié la composicion quimica puntual de las fases presentes y observables en el

MAP para el cupén H3A a través de un analisis EDAX. En la figura 4 - 1.27b se puede

observar una imagen de MEB y en las figuras 4 - 1.27a y 4 - 1.27¢ los espectros EDAX

con las composiciones quimicas puntuales de la martensita y ferrita, respectivamente.
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Figura 4 - 1.27.- Cup6n H3A. a: EDAX martensita; b: imagen SEM; c¢: EDAX ferrita

La tabla 4 - 1.4 muestra los valores de composicion quimica determinados mediante

EDAX sobre la martensita y la ferrita del cupon H3A.

Tabla 4 - 1.4.- Composicion quimica puntual de la martensita y de la ferrita

Fase Si Mo Cr Mn Ni Cu

ferrita 0,59 4,17 144 1,63 4,52 0,56

martensita 0,49 3,16 12,9 1,70 5,85 0,54

MAP 0,44 2,69 11,8 1,72 6,21 0,48
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Se observaron variaciones en la composicion quimica de las distintas fases. La ferrita
arrojo mayores contenidos de elementos que estabilizan la fase o, principalmente Cr y
Mo, siendo estos valores significativamente superiores a la composicion quimica
nominal, alcanzando valores de 14,4 %Cr y 4,17 %Mo y menores de Ni, ya que este

elemento estabiliza la austenita.

4-1.2.5.5.- DIFRACCION DE RAYOS X

Como se menciond anteriormente, la austenita estable a temperatura ambiente no es
identificable mediante las técnicas de microscopias convencionales, con lo cual se
recurrié a la técnica de difraccion de rayos X (DRX). La figura 4 - 1.28 muestra los
espectros de DRX de las muestras H3A, H3P, H2A y H2P respectivamente.

En estos espectros se puede apreciar una microestructura compuesta por martensita,
ferrita delta y austenita retenida. Se debe tener en cuenta que los picos correspondientes
a la martensita y a la ferrita caen en el mismo angulo 2 tita, con lo cual, en este angulo
hay una superposicion de picos. Las figuras 4 - 1.29 y 4 - 1.30 muestran los espectros

correspondientes a las probetas C3A, C3P, C2A y C2P y A3A, A3P, A2A y A2P,

respectivamente.
350
. A Austenita
B Martensita
300 ﬂ
250 ‘;) A | | A .
E m‘ A I~ A H2P
F‘: 200
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E |
100 by
J QLA A e AN 3P
0 AN J\L H3A

30 40 50 60 70 80 90
2 tita

Figura 4 - 1.28.- Espectro de DRX de las muestras H3A, H3P, H2A y H2P
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Figura 4 - 1. 29.- Espectro de DRX de las muestras C3A, C3P, C2A y C2P
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Figura 4 - 1.30.- Espectro de DRX de las muestras A3A, A3P, A2A y A2P
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Como se observa en los espectros de DRX, los contenidos de austenita retenida variaron
en funcion del procedimiento de soldadura empleado y del PWHT. Ademas,
comparando una probeta AW con la tratada térmicamente, se aprecia un leve

corrimiento de los picos, asociado al alivio de tensiones producido después del PWHT.

4-1.2.5.6.- CUANTIFICACION DE FERRITA DELTA

Se cuantificaron los tres tipos de ferrita mencionados en el item 4 - 1.2.5.3 para los seis
cupones en condicion AW, asumiendo las ferritas Eutéctica y Vermicular como una sola
fase, identificada como EV y a la morfologia Widmanstatten como W. La tabla 4 - 1.5
muestra los valores de ferrita medidos en la zona de MAP para las muestras H3A, H2A,
C3A, C2A, A3A y A2A, respectivamente, realizando 20 mediciones en una grilla de
660 puntos.

Tabla 4 - 1.5.- Medicion de ferrita en el MAP de las muestras AW

Cupon

Medicion H3A H2A C3A C2A A3A A2A

W EV W EV W EV W EV W EV W EV

Promedio 27 29 29 36 36 35 34 33 31 31 31 30

% 4,14 44 44 554 5,51 533 522 5,08 4,74 4,64 4,55 4,64

Total 8,54 9,94 10,84 10,30 9,38 9,19

Siendo, W: ferrita Widmanstitten, E V: ferritas Eutéctica + Vermicular

Como se puede observar en la tabla anterior, no existieron variaciones significativas en
los contenidos de ferrita medidos en los cupones en condicion AW. Tampoco se

encontraron influencias del GP y el CA sobre estos valores.

4-1.2.5.7.- CUANTIFICACION DE AUSTENITA RETENIDA
La tabla 4 - 1.6 muestra los contenidos de austenita retenida determinados por medio de
DRX, mediante el método comparativo de picos [19] en el MAP de todos los depdsitos:

los valores estuvieron comprendidos entre el 7 y el 31 %. El minimo valor fue para las

probetas H3A y A2P, mientras que el maximo fue sobre el cupéon C2P con un 31%.
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Estas variaciones del contenido de austenita estable a temperatura ambiente, estuvieron
relacionadas a diferentes variables como ser: velocidad de enfriamiento, CA,

composicion quimica y PWHT y se discutiran en el capitulo 5.

Tabla 4 - 1.6.- Contenido de austenita estable en los cupones soldados

Contenido de austenita

Cupon

[70]
H3A 7
H3P 28
C3A 9
C3P 30
A3A 20
A3P 15
H2A 18
H2P 15
C2A 20
C2P 11
A2A 22
A2P 7

4—1.2.6.- DILATOMETRIA Y PUNTOS CRITICOS

A través de dilatometria se determinaron los puntos criticos Ac; y Acs y la temperatura
de comienzo de la transformacion martensitica, para velocidades de calentamiento de 1
y 10 °C/min en el cupon H3A y 1 °C/min para el cupén A3A. En la tabla 4 - 1.7 se

puede observar los resultados obtenidos.

ZAPPA, SEBASTIAN 235



RESULTADOS CAPITULO 4 - 1

Tabla 4 - 1.7.- Determinacion de los puntos criticos de los cupones H3A y A3A

Velocidad de calentamiento Acy Acs M,

Cupon
[°C/min] [°C] [°C] [°C]
H3A 1 590 670 ---
H3A 10 640 700 125
A3A 1 660 710 115

El cupdn soldado con alto contenido de CO; en la atmodsfera gaseosa (A3A) posee, para
una misma velocidad de calentamiento (1 °C/min), una mas alta temperatura de inicio
de transformacidn austenitica, respecto al cupon soldado con Ar + 5 %He (H3A). Por
otro lado, en la tabla anterior se puede ver el efecto de la velocidad de calentamiento
generando un corrimiento de las temperaturas de transformaciéon Ac; y Acs hacia
mayores temperaturas para una mayor velocidad, lo cual estd reportado en la literatura
[10] (comparando H3A a 1 °C/min y el mismo cupén a 10 °C/min). Este en un dato
interesante, ya que marca el efecto de la velocidad de calentamiento a la hora de aplicar
diferentes PWHT a las soldaduras de este tipo de materiales.

En las figuras 4 - 1.31 y 4 - 1.32 se pueden ver los graficos obtenidos del dilatometro
dL/L0 en funcion de la temperatura [°C], en el ciclo de calentamiento y de enfriamiento,
sobre las muestras anteriormente mencionadas a una velocidad de calentamiento de 10
°C/min. En el capitulo 5 se discutirdn estos valores de una manera mas detallada,

relaciondndolos con la composicion quimica y su relacion con el Cr y Ni equivalente.

236 ZAPPA, SEBASTIAN



CAPITULO4 - 1 RESULTADOS

2,5
2
1,5
ACl = 590°C
| i
<
5 _—
3 0,5 ,
S
Ixc3 = 670°C
0
-0,5
-1
0 200 400 600 800 1000 1200 1400
Temperatura [°C]
Figura 4 - 1.31.- H3A a 1 °C/min en calentamiento
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Figura 4 - 1.32.- A3A a 1 °C/min en el calentamiento
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4-1.2.7.- PROPIEDADES MECANICAS

4-1.2.7.1.- DUREZA VICKERS

En la tabla 4 - 1.8 se muestran los resultados de los perfiles de dureza medidos sobre la
linea central del cupén cada 1mm para las seis probetas en condicion como soldado.

Como puede verse en la tabla anteriormente mencionada y como se vera en la tabla
siguiente, las probetas soldadas con mayor calor aportado poseen una dureza menor que
las probetas soldadas con menor calor aportado. Esto esta relacionado con el porcentaje
de zona columnar y zona recristalizada. Segun la literatura [11] la zona recristalizada en
probetas de aporte puro aumenta acorde lo hace el calor aportado. Es decir a mayor
energia de arco, mayor es el porcentaje de zona recristalizada dentro del cupén de
soldadura. Esta mayor area de zona recristalizada genera una menor dureza [11]. La
figura 4 - 1.33 muestra los perfiles de dureza tomados a los cupones soldados en
condicién como soldado. En la tabla anterior como en la figura siguiente también puede
observarse el corrimiento de las curvas hacia mayores valores de dureza para los
cupones soldados con mayor potencial de oxidacion en el gas de proteccion asociado a

mayores contenidos de C y N.
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Tabla 4 - 1.8.- Perfiles de dureza de los cupones en condiciéon como soldado

Distancia desde la superficie H3A H2A C3A C2A A3A A2A

[mm] [Hvi] [Hwi] [Hwi] [Hwi] [Hwi] [Hvi]
1 311 287 364 330 352 345
2 322 309 324 327 363 329
3 317 304 324 310 354 340
4 320 306 320 310 352 345
5 303 304 328 324 348 338
6 310 301 321 324 354 338
7 321 308 323 310 350 335
8 318 312 299 328 353 353
9 336 307 315 332 347 333
10 320 305 321 327 352 322
11 327 306 320 329 341 336
12 315 326 325 327 348 337
13 326 320 339 338 352 327
14 322 306 346 318 356 342
15 336 308 315 333 349 376
16 317 320 337 330 325 368
17 329 307 339 338 324 326
18 321 336 332 321 366 349
19 330 314 347 341 340 362
20 328 320 350 346 349 351
21 316 329 333 321 338 345
22 330 327 333 339 308 346

Promedios 321,59 311,91 329,77 327,41 346,41 342,86
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Figura 4 - 1.33.- Perfiles de dureza [Hy;] de los cupones en condiciéon como soldado

En la tabla 4 - 1.9 se muestran los valores de dureza promedio de cinco mediciones,
determinados sobre el MAP, para las distintas condiciones estudiadas. En general, para
los distintos GP utilizados, las probetas soldadas con bajo CA tuvieron una dureza
levemente mayor que las de alto CA. Por otro lado, se obtuvo un leve incremento en la
dureza a medida que se aumentaron los contenidos de CO; en la atmosfera gaseosa. Y
finalmente, el PWHT disminuy¢ esta propiedad para todas las condiciones analizadas.

En las figuras 4 - 1.34 y 4 - 1.35 se presentan los resultados de los valores de dureza
obtenidos en los cupones soldados con bajo y alto CA, respectivamente. En ambas
curvas se puede observar que a medida que aumentd el PO en el GP, aumentaron los
valores de dureza. Por otro lado, el PWHT produjo un mayor efecto de ablandamiento
en las muestras con bajo CA, ya que fueron las que menor dureza reportaron

comparadas con las de alto CA.
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Tabla 4 - 1.9.- Valores de dureza Vickers promedio, medidos sobre el MAP para todos
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Figura 4 - 1. 34.- Dureza de los cupones soldados con bajo CA
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Figura 4 - 1.35.- Dureza de los cupones soldados con alto CA

4-1.2.7.2.- ENSAYOS DE TRACCION “MINITRAC”

En la tabla 4 - 1.10 se pueden observar los resultados de los ensayos de traccion y en la
figura 4 - 1.36 una curva caracteristica de estos ensayos, utilizando las probetas del tipo
Minitrac.

Las figuras 4 - 1.37 y 4 - 1.38 muestran graficos de la RT y RF en condicion AW y con
PWHT para bajo y alto CA, respectivamente. Las figuras 4 - 1.39 y 4 - 1.40 muestran

las curvas obtenidas de DE y RA en iguales condiciones.
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Tabla 4 - 1.10.- Ensayo de traccion con probetas del tipo Minitrac

RT RF DE RA
Cupon

[MPa] [MPa] [%] [%]

H3A 1134 920 17 45
H3P 1052 875 19 53
H2A 1109 890 18 47
H2P 1074 880 19 49
C3A 1174 955 15 40
C3P 1142 925 15 40
C2A 1144 950 14 37
C2Pp 1072 810 15 40
A3A 1189 980 12 33
A3P 1159 950 13 37
A2A 1179 970 13 26
A2P 1129 920 14 30

7\
s\ _
|

Escala de tension [MPa]

1

Escala de deformacion [%]

Figura 4 - 1.36.- Curva del ensayo de traccion de las probetas del tipo Minitrac
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Figura 4 - 1.37.- RT y RF para los cupones soldados con bajo CA
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Figura 4 - 1.38.- RT y RF para los cupones soldados con alto CA
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Figura 4 - 1.40.- DE y RA para los cupones soldados con alto CA

Los valores obtenidos de propiedades mecanicas de los doce cupones soldados no se
vieron fuertemente afectados por el GP, CA, ni el PWHT arrojando valores
relativamente similares. Sin embargo, el GP mostré un leve efecto sobre estas

propiedades, aumentando la RT y RF y disminuyendo la DE y RA a medida que
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aumento el PO en el GP, tanto en condicion AW como en condiciones de PWHT. El
CA, también mostr6 un leve efecto, disminuyendo la RT y RF y aumentando la
ductilidad para una alta energia de arco. Y, finalmente, los PWHT arrojaron una leve
disminucion de la RT y RF y un aumento de ductilidad, comparando con los resultados

de los cupones soldados en condicion AW.

4-1.2.7.3.- SUPERFICIE DE FRACTURA DE LAS PROBETAS MINITRAC

Se observaron las superficies de fractura de algunas probetas ensayadas, a fin de
visualizar diferentes mecanismos de fractura. Las probetas seleccionadas fueron
aquéllas que arrojaron las mayores diferencias en cuanto a propiedades mecanicas: H3P
y A3A. En la figura 4 - 1.41 se muestra una imagen MEB de la superficie de fractura
de dichas probetas.

18,m250kY 1B1E3 BEB3-/03 18ym258kU SPPE3 BBBS/BS -INTI-

Figura 4 - 1.41.- Superficie de fractura. a: H3P; b: A3A

En la figura 4 — 1.41a se puede apreciar un modo de fractura completamente ductil,
caracteristica de estos aceros donde se observan los dimples de este mecanismo de
fractura. En la figura 4 - 1.41b se puede observar que dentro de estos dimples se alojan
inclusiones de tamafo del orden del micron. El modo de fractura fue ductil para todas
las condiciones de soldadura estudiadas, independientemente de los pardmetros de

soldadura y el PWHT.
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4-1.2.7.4.- ENSAYOS DE IMPACTO CHARPY -V

En las tablas 4 - 1.11 y 4 - 1.12 se presentan los resultados obtenidos en los ensayos de
impacto Charpy — V en condicion AW y con PWHT para bajo y alto CA,
respectivamente. En el renglon superior de cada casillero, se presentan los valores de las
tres probetas de impacto ensayadas a una dada temperatura y, en el inferior, el promedio
de las tres determinaciones. La energia al impacto varié de 24 a 63 J a temperatura
ambiente, dependiendo de la condicion de soldadura y PWHT. A -60 °C la energia
absorbida oscilo entre 16 y 43 J. En las curvas de las figuras 4 - 1.42 y 4 - 1.43, que
representan las curvas de Charpy — V, se ve claramente el efecto del PO sobre la
tenacidad de estos materiales, dando una menor energia de impacto, aquellos cupones
soldados con mayores contenidos de CO, en el GP. Esto fue asi tanto en las muestras en
condicion AW como en aquéllas donde se efectuaron PWHT. Es decir, se pudo
evidenciar que a medida que se aument6 el PO, la energia absorbida disminuyo. Las
probetas soldadas sin CO, en la mezcla gaseosa, presentaron los mejores valores de
tenacidad, para todo el rango de temperaturas en estudio en condicion AW y con
PWHT. Por otro lado, los PWHT mejoraron la tenacidad de los cupones soldados,

alcanzando mayores valores las probetas soldadas con Ar+5 %He.

Tabla 4 - 1.11.- Energia absorbida en el impacto Charpy — V, a cada temperatura de
ensayo para las muestras soldadas con bajo CA
Temperatura H3A H3P C3A C3P A3A A3P
[°C] [J] [J] [J] [J] [J] [J]
44-39-39  63-62-63 37-37-36 62-55-59 26-26-25 37-43-41

20
41 63 37 59 26 40
32-35-32 50-51-51 37-35-36 48-47-48 22-26-24 33-36-35
0 33 51 36 48 24 35
31-31-30 43-47-45 35-34-34 46-44-45 21-21-20 33-35-34
20 31 45 34 45 21 34
202829 47-38-43 35-31-32 41-44-43 18-19-19 31-33-32
0 29 43 33 43 19 32
28-27-28 43-42-42 34-32-30 38-38-39 18-17-18 33-32-32
€0 28 43 32 38 18 32
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Tabla 4 - 1.12.- Energia absorbida en el de impacto Charpy - V, a cada temperatura de

ensayo para las muestras soldadas con alto CA

Temperatura  H2A H2P C2A C2P A2A A2P
[°C] [J] [J] [J] [J] [J] [J]
34-32-33  58-51-55 30-32-34 47-54-51 252324 47-52-50

20 33 55 32 51 24 50
20-2829 44-44-45 31-29-30 47-51-49 23-23-24 42-46-44

0 29 44 30 49 24 44
29-27-28 40-41-41 28-2927 49-45-47 19-20-17 38-41-43

20 28 41 28 47 19 41
27-26-26 39-44-38 24-25-25 44-45-45 16-19-18 41-39-38

0 26 40 25 45 18 39
26-25-25 36-39-38 24-2524 42-44-43 15-15-19 37-37-36

€0 25 38 24 43 16 37

En las figuras 4 - 1.42 y 4 - 1.43 se presentan las curvas de Charpy ajustadas con una

curva del tipo sigmoidal, correspondientes a las probetas soldadas en condicion AW y

con PWHT con bajo y alto CA, respectivamente.

248
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Figura 4 - 1.42.- Energia absorbida vs. temperatura de ensayo para probetas soldadas

con bajo CA
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Figura 4 - 1.43.- Energia absorbida vs. temperatura de ensayo para probetas soldadas

con alto CA
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4-1.2.7.5.- SUPERFICIE DE FRACTURA DE LAS PROBETAS DE CHARPY—V

Sobre las probetas de impacto ensayadas se estudié la superficie de fractura a fin de
caracterizar el mecanismo de fractura de las mismas. Las muestras analizadas al MEB
corresponden a probetas soldadas en distintas condiciones a diferentes temperaturas. En
general, las superficies de fractura de las probetas ensayadas fueron completamente
ductiles, para todas las temperaturas en estudio, para cualquier condicion de soldadura,
inclusive para la probeta A2A a -60 °C, que fue la que menor energia absrorbida arrojo.
En la figura 4 - 1.44a se observa la superficie de fractura de la misma, donde la energia
absorbida en el ensayo de Charpy fue 18 J. En esta figura se ve una superficie
tipicamente ductil con una morfologia de dimples caracteristica. Dentro de los mismos
se puede observar inclusiones del orden del micron. Se determind la composicion
quimica de éstas, mediante EDAX, figura 4 - 1.44b, resultando ser inclusiones de Ti.

Estas superficies ductiles son caracteristicas para este tipo de aceros [20].

FekK

Crk

FeL SK TiK
SiK

0K
[i MK Nik

b 1.00 2.00 300 4.00 500 6.00 7.00 6.00 9.010.001

Figura 4 - 1.44.- a: Superficie de fractura de A3A ensayada a -60 °C; b: Espectro EDX

de inclusidén en A3A

En la figura 4 - 1.45 se puede ver la superficie de fractura de la probeta H3P ensayada a
temperatura ambiente, donde se observa una fractura del tipo ductil con coalescencia de
microhuecos. La energia absorbida promedio en el ensayo Charpy — V de esta probeta
fue de 63 J, siendo éste el mayor valor obtenido tomando en cuenta todas las

temperaturas a las que se ensayo.
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Figura 4 - 1.45.- Superficie de fractura de H3P ensayada a 20 °C

En la figura 4 - 1.46.a se ve la superficie de fractura de la probeta C2A ensayada a 20
°C, que muestra, al igual que las probetas anteriores, un modo de fractura ductil. La
energia absorbida en el ensayo por esta probeta fue de 32 J. Al igual que la muestra
A3A, esta probeta posee inclusiones de Ti, dentro de los dimples de la fractura ductil.
La figura 4 - 1.46.b muestra el espectro del EDAX que indican que las inclusiones

contienen Ti.

1.00 2.00 3.00 4.00 500 6.00 .00 .00 9.010.00°

b

Figura 4 - 1.46.- a: Superficie de fractura de C2A ensayada a 20 °C; b: EDAX en

inclusiones
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4 -2.1.- INTRODUCCION

El objetivo del presente capitulo es mostrar los resultados obtenidos de los diferentes

estudios de las lineas complementarias para las soldaduras del AISM en cuestion.

4 -2.2.- LINEAS COMPLEMENTARIAS

4-2.2.1.- ESTUDIO DE PWHT DE CORTA DURACION

El objetivo de esta linea complementaria o suplementaria fue estudiar el efecto de la
microestructura obtenida como consecuencia de diferentes PWHT de corto tiempo (580,
600, 620, 650 y 680 °C durante 3, 5, 10, 15 y 30 minutos), sobre diferentes propiedades:
microdureza, traccion y energia de impacto Charpy — V en el cupén H3P. En la tabla 4
- 1.1 se puede observar la composicion quimica obtenida del MAP de este cupon.

En estado AW se observo una microestructura martensitica con presencia de ferrita. En
la figura 4 - 2.1 se muestra una microestructura tipica obtenida en la zona columnar del
MAP donde se observan las fases mencionadas. Las muestras analizadas luego del
PWHT presentaron un oscurecimiento de la estructura martensitica, figura 4 — 2.2.a;
con mayores aumentos se observaron pequeias fracciones de ferrita y finos precipitados

en borde de grano: se muestran en la figura 4 - 2.2.b.

Figura 4 - 2.1.- Condicion AW
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En las figuras 4 - 2.3.a y 4 - 2.3.b se puede observar imagenes tomadas en MEB del
material en estado AW y con PWHT de 580 °C por 5 min, respectivamente, en las que
se identifico ferrita en una matriz de martensita. En la figura 4 - 2.4 se muestran los
espectros DRX para las condiciones: AW, 580-5, 620-10, 650-15 y 680-30,
respectivamente.

Por medio del “método comparativo de picos” se determino el contenido de austenita

[1]. La tabla 4 - 2.1 muestra los resultados obtenidos.

lBuym238kY 318E3 BAB3-88 -INTI- BimmZ5@kY DB3IEZ BEBI B8 -INTI-

b

Figura 4 - 2.3.- a: AW; b: probeta tratada a 580 °C por 5 minutos
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Figura 4 - 2.4.- DRX de AW; 580-5; 620-10; 650-15 y 680-30

Tabla 4 - 2.1.- Contenido de austenita para distintas condiciones
AW 580-5 620-10 650-15 680-30
6 3 18 28 7

Como puede verse, en las condiciones AW y 580-5 se detectd la menor cantidad de
austenita retenida, mientras que para las condiciones 620-10 y 650-15 la fraccion de esta
fase aumento, alcanzdndose la mayor cantidad para esta Gltima condicion (28%). En la
condicion 680-30, el contenido de austenita volvid a disminuir, hasta practicamente el
valor inicial.

En la tabla 4 - 2.2 se muestran los valores promedio de las mediciones de dureza y las
propiedades de traccion, donde se observa que la RT no se vio sensiblemente afectada
por el PWHT (min.: 926 MPa - méax.:1002 MPa), respecto de la condicion original (972
MPa). En cuanto al alargamiento, se observd un aumento del mismo para la mayoria de
las condiciones con PWHT, consistente con lo reportado previamente [2]. El limite
0,2% fue la propiedad maés sensible al PWHT (min.: 503 MPa - max.: 919 MPa),
respecto del valor en condicion AW (708 MPa). Los resultados obtenidos para la

probeta en esta tltima condicion son consistentes con lo reportado previamente [2-3].
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En la figura 4 — 2.5 se presentan los valores de dureza en funcion del tiempo de
tratamiento, para las distintas temperaturas de PWHT, donde se puede observar que los
mismos (min.: 318 Hy; — max.: 378 Hy;) siguieron la misma tendencia que la
resistencia mecanica. En esta figura se puede observar que los PWHT determinaron, en

algunos casos, cambios en la dureza del material y en otros no se observaron variaciones.

390 -
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2 350 - B+ 600 °C
S -4- 620°C
N - o]
£ 340 - < 650°C
a) =% 680 °C
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330 -
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Figura 4 - 2.5.- Microdureza vs. tiempo de PWHT

Algunos investigadores [2-3] han reportado que PWHT de corto tiempo, como los
realizados en el presente trabajo, producen tipicamente ablandamientos de 20 a 50 Hy;.
Otros autores [4] encontraron endurecimiento como consecuencia del PWHT para este
tipo de materiales. En las probetas tratadas a 620 y 680 °C no se produjeron variaciones
significativas de la dureza respecto de la condicion AW dentro de los 15 minutos de
PWHT. Para 580 y 600 °C se observo un endurecimiento respecto de la condicion
original para todos los tiempos analizados. En las probetas de 580 °C, un aumento de
dureza de alrededor de 35 Hy; se mantuvo hasta los 15 min de tratamiento. En el caso
de las probetas de 600 °C, este aumento de dureza se mantuvo hasta los primeros 5 min
y luego la dureza disminuy6 con el tiempo de tratamiento. En las probetas tratadas a
650 °C se observo un endurecimiento inicial, que se prolongd hasta los 10 minutos de

tratamiento donde alcanz6 el valor de la condicion AW. Para los 15 min se llegd al
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menor valor de dureza medido cercano a los 320 Hy; observandose que la dureza

aumento para 30 min de tratamiento.

Tabla 4 - 2.2.- Dureza y propiedades en tracciéon del MAP de las probetas AW y PWHT
Temperatura Tiempo Microdureza  RF RT DE RA

Probeta
[°C] [min] [Hvi] [MPa] [MPa] [%] [%]
AW --- --- 339 708 972 11,0 54
580-3 580 3 376 774 994 13,5 59
580-5 580 5 370 919 1002 13,5 66
580-10 580 10 378 871 995 14,5 57
580-15 580 15 375 775 91 12,5 60
580-30 580 30 358 600 979 17,0 53
600-3 600 3 371 719 960 15,0 53
600-5 600 5 376 820 993 15,5 59
600-10 600 10 363 722 978 13,5 52
600-15 600 15 354 846 933 12,5 58
600-30 600 30 357 599 936 13,5 51
620-3 620 3 338 859 980 16,0 59
620-5 620 5 336 764 943 12,5 56
620-10 620 10 334 780 96 16,0 57
620-15 620 15 333 591 956 16,0 63
620-30 620 30 352 903 976 18,0 57
650-3 650 3 359 777 976 15,5 49
650-5 650 5 347 834 967 14,5 54
650-10 650 10 337 650 926 14,5 52
650-15 650 15 318 530 944 15,5 52
650-30 650 30 329 700 929 9,0 52
680-3 680 3 340 546 950 16,5 o6l
680-5 680 5 333 553 941 16,5 57
680-10 680 10 338 552 958 15,5 57
680-15 680 15 340 503 970 15,5 57
680-30 680 30 335 775 971 17,6 52
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En la figura 4 - 2.6 se puede ver las variaciones de dureza, RT y RF de las distintas

probetas ensayadas en funcion al tiempo del PWHT, para las distintas temperaturas.
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Figura 4 - 2.6.- RT y RF vs. tiempo de PWHT

30

——580°C - RT
--®- 600 °C - RT
-4-620°C - RT
=>= 650°C - RT
—* -680°C - RT
——-580°C - RF
cocpee 600 OC -RF
== 620°C - RF
—— 650°C - RF
—* -680°C - RF
—H3A-RT

—H3A-RF

A partir de lo mostrado en la figura 4 — 2.6 y lo reportado en la literatura respecto del

efecto de las variables de PWHT (T, t) sobre la dureza, se puede afirmar que este

material es sensible a dichos parametros en el entorno estudiado de los mismos.

En la tabla 4 — 2.3 se muestran los valores promedio de tres mediciones de impacto

Charpy-V, obtenidos para las distintas configuraciones estudiadas a 20 y -60 °C.

Tabla 4 - 2.3.- Energia absorbida en el ensayo Charpy — V a 20 y -60 °C

Energia absorbida a 20 °C

Energia absorbida a -60 °C

Condiciéon
[J] [1]
AW 40 32
580-5 37 29
620-10 45 33
650-15 63 43
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Puede verse que los valores de energia absorbida no fueron afectados significativamente
en las probetas 580-5 y 620-10 y aumentaron en la probeta 650-15, respecto de la
condicion AW. Asimismo, se detectd un pequeio efecto de la temperatura de ensayo,

consistentemente con lo esperado para este tipo de materiales.

4-2.2.2.- MAXIMIZACION DE LA TENACIDAD

El objetivo de esta linea fue el de maximizar la tenacidad de los cupones H2A y A2A
por medio de diferentes PWHT, que fueron el de solubilizado, seguido de un simple y
un doble revenido a ambos cupones.

Las figuras 4 - 2.7a y 4 - 2.7b muestran la zona columnar de las probetas H2A y A2A,
respectivamente. En ambos casos la microestructura estuvo compuesta por martensita

con pequenas fracciones de ferrita, como fue reportado previamente [3, 5-8].

b

Figura 4 - 2.7.- a: H2A, b: A2A

La figura 4 - 2.8 muestra la microestructura de los depositos soldados bajo Ar+5 %He,
sometidos a diferentes PWHT: 650, 1000, 1000+650 y 1000+650+600 °C,

respectivamente.
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d

Figura 4 - 2.8.- a: H2P(650), b: H2P(1000), c: H2P(1000+650) y d:
H2P(1000+650+600)

La figura 4 — 2.9 muestra la microestructura de los depositos soldados bajo Ar+18

%CO; (A2P), en las mismas condiciones de PWHT que la probeta anterior.
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d

Figura 4 - 2.9.- a: A2P(650), b: A2P(1000), c: A2P(100+650) y d:
A2P(1000+650+600)

El PWHT de 1000 °C durante 60 min produjo el solubilizado de la ferrita y la
microestructura resultante a temperatura ambiente fue completamente martensitica. El
solubilizado seguido de un simple o doble revenido produjo un gran oscurecimiento de
la microestructura asociado al revenido de la martensita junto con a la precipitacion de
carburos. Mediante MO, no se observaron diferencias en la microestructura de los
cupones después de los diferentes PWHT.

Las figuras 4 - 2.10 y 4 - 2.11 presentan los espectros de DRX para las distintas

condiciones estudiadas.
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Figura 4 - 2.10.- Espectros de DRX para las condiciones soldadas con Ar + He
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Figura 4 - 2.11.- Espectros de DRX para las condiciones soldadas con Ar + CO,

La tabla 4 — 2.4 muestra los contenidos de austenita retenida a temperatura ambiente

para las diferentes condiciones.
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Tabla 4 - 2.4.- Contenido de austenita para las diferentes condiciones
Cupén AW 650 1000 1000+650  1000+650+600
H2 20 15 0 12 21
A2 18 7 0 18 19

Se puede observar, en ambos cupones en condicion AW, un contenido importante de
austenita retenida. Con el revenido a 650 °C durante 15 min, el contenido de esta fase
disminuy6 y desaparecio en el solubilizado, para ambas condiciones soldadas. Luego
del solubilizado, con un simple o doble revenido, el contenido de austenita retenida
aumentd hasta superar levemente los niveles de austenita que se encontraban en la
probeta AW [9]. Una mayor discusion de este tema se encuentra en el capitulo 5.

La tabla 4 — 2.5 muestra los valores de las propiedades mecanicas para las condiciones

estudiadas.
Tabla 4 - 2.5.- Resultados de los ensayos de dureza y traccion
Microdureza *RT  *RF *DE *RA *CVNjec
Probeta

[Hv1] [MPa] [MPa] [%] [%] [J]
H2A 324 1048 838 16 32 33
H2P(650) 322 941 790 17 31 55
H2P(1000) 318 986 770 20 33 59
H2P(1000+650) 305 931 698 27 36 75
H2P(1000+650+600) 293 927 712 29 46 83
A2A 348 1107 885 12 24 24
A2P(650) 338 990 821 13 30 50
A2P(1000) 338 1008 756 17 28 32
A2P(1000+650) 313 982 745 22 31 67
A2P(1000+650+600) 304 963 707 25 33 75

*RT.resistencia a la traccion; *RF: resistencia a fluencia; *DE: deformacion especifica;

*RA: reduccion de area; *CVNygec: energia de impacto Charpy-V ensayada a 20 °C

Estos valores son consistentes con lo reportado previamente para este tipo de materiales
[7, 10]. Los valores de dureza disminuyeron con los diferentes PWHT para ambas

condiciones. La dureza de los cupones soldados bajo protecciéon de Ar + He fue mas
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baja que la de los soldados bajo Ar + CO,. La RT fue levemente mas alta en la probeta
soldada con CO; en el GP y disminuy6 con los sucesivos PWHT aplicados para ambas
soldaduras. Esta disminucion de la RT, podria estar asociada a los fendmenos de
revenido de la martensita y la precipitacion de austenita estable como consecuencia de
los PWHT. La DE y la RA fueron mas bajas para las probetas soldadas con CO; en el
GP y aumentaron por efecto de los PWHT.

La figura 4 — 2.12 muestra la evolucion de la microdureza y de la RT para las diferentes
condiciones de PWHT y GP. Se observo un leve efecto sobre la dureza y la RT de los
cupones soldados, ofreciendo mayores valores de estas propiedades, las probetas
soldadas con mayor CO; en el GP. Asimismo, la dureza y la RT disminuyeron con los
sucesivos PWHT.

En la figura 4 — 2.13, se observa que el GP afect6 la tenacidad de los depdsitos de

soldadura. Con 18 %CO; los valores de energia absorbida fueron los méas bajos.

360 1150
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8. + 1100
340 ~ [ T —— - £
A A + 1050 &
— 330 N ~: =
> N 0
g 320 g + 1000 g
e <
3 s
g 310 Ny + 950 .g
.9 =
= 300 ko
\ +900 B
290 —— Ar + He microdureza ~
-8 Ar + CO2 microdureza 1 850
280 &~ Ar + He resistencia a la traccion
e . o .,
270 Ar+ CO2 res1steri101a a la traccion 200
AW 650 1000 1000-650 1000-650-600

Tratamiento térmico

Figura 4 - 2.12.- Dureza y RT de los diferentes cupones
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Figura 4 - 2.13.- Tenacidad y RF de los diferentes cupones

Todos los PWHT mejoraron la tenacidad en ambos casos:

.- Simples revenidos sin solubilizado, duplicaron los valores de tenacidad en ambas
condiciones, para todos los PWHT

.- Los solubilizados mejoraron la tenacidad de ambos materiales soldados

.- Con simples y dobles revenidos, posteriores a los solubilizados, la tenacidad de los
materiales aument6 significativamente

.- Solubilizados con dobles revenidos aumentaron la tenacidad de los materiales en un

250 % y 310 % para las condiciones H y C, respectivamente
Como tendencia general, la RF disminuyd con los diferentes tratamientos térmicos, a
medida que se pasd6 de AW a 650 - 1000 = 1000+650 = 1000+650+600. El uso de
estos PWHT es de interés por el notable incremento de la tenacidad en AISM.

4-2.2.3.- ESTABILIDAD DE LA AUSTENITA
El objetivo de este estudio fue el de evaluar la estabilidad de la austenita retenida en la

microestructura a temperaturas sub/cero, escogiendo a este fin la probeta con mayor

contenido de austenita: el cupon soldado con Ar + 5 %He con bajo CA.
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Las figuras 4 — 2.14 y 4 — 2.15 muestran la microestructura de la probeta H3P(650)
obtenida con MO y MEB, respectivamente. En estas imagenes se ve que la
microestructura estuvo compuesta por una matriz martensitica con fracciones de ferrita
delta. La figura 4 — 2.16, muestra los espectros de DRX de la probeta H3P(650) a 20, 0,
-20, -40 y -60 °C, en los que se observan martensita/ferrita y austenita. La tabla 4 — 2.6

muestra los contenidos de austenita retenida a diferentes temperaturas.

Figura 4 - 2.14.- Microestructura H3P(650) mediante MO

Figura 4 - 2.15.- Microestructura de la probeta H3P(650) mediante MEB
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Figura 4 - 2.16.- Espectros de DRX de la muestra H3P(650) a diferentes temperaturas

Tabla 4 - 2.6.- Contenidos de austenita retenida a distintas temperaturas sub-cero

Temperatura
Cupon [°C]
20 0 -20 -40 -60
H3P(650) 28 12 11 12 11

La figura 4 — 2.17 muestra la curva del contenido de austenita retenida en funcion de la

temperatura a la cual se encontraba el material. Se observa que el contenido de austenita

retenida disminuy6 fuertemente al pasar de temperatura ambiente a 0 °C. Esta

disminucion, podria estar relacionada con la temperatura final M¢ en el enfriamiento que

se encontrd por debajo de la temperatura ambiente, con lo cual, era de esperar que a

medida que el material fuera llegando a dicha temperatura las fracciones de austenita

estable fueran disminuyendo. En el capitulo 5 se discutira los resultados obtenidos
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Figura 4 - 2.17.- Contenido de austenita retenida vs. temperatura

4-2.2.4.- CORROSION POR PICADO

El objetivo del presente estudio fue el de evaluar la susceptibilidad a la CpP de muestras
en las que se variaron las condiciones de soldadura, como el GP y el PWHT. Las
probetas seleccionadas para estos ensayos fueron las soldadas con Ar+5 %He y Ar+18
%CO,, ambas con alto CA. Recordamos que en esta linea auxiliar se desarrollaron dos
series de ensayos. La serie 1 corresponde a la determinacion del Ep sobre las muestras:
H2A, H2P(1000), H2P(1000+650+600), A2A, A2P(1000) y A2P(1000+650+600) en un
medio acuoso con una concentracion 2,7 M de NaCl a temperatura ambiente. En la serie
2 se estudid el efecto de la concentracion de CI sobre las probetas: H2A, H2P(650),
A2A, A2P(650). A este fin, las concentraciones variables de iones CI” fueron 0,1 M; 1
My 2,7 M a temperatura ambiente.

4-2.2.4.1.- RESULTADOS SERIE 1

Debido a la dispersion que en general se obtiene en los ensayos de CpP [11-13], los
valores reportados son el promedio de mas de 10 mediciones para cada condicion. La
figura 4 — 2.18 muestra una curva caracteristica de los ensayos de corrosion por picado.

Esta curva corresponde a la muestra H2A. En la figura 4 — 2.19 se muestran los
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resultados de los potenciales de picado (Ep) obtenidos para las diferentes condiciones

analizadas.
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Figura 4 - 2.18.- Curva caracteristica de corrosion por picado. Probeta H2A
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Figura 4 - 2.19.- Ep para las diferentes probetas estudiadas
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En la figura anterior se puede observar que los cupones soldados con Ar+5 %He
presentaron una mayor resistencia a la corrosion por picado, para todas las condiciones
estudiadas, respecto de los cupones soldados con Ar+18 %CO,. Ademas los diferentes
PWHT generaron una mayor susceptibilidad a este mecanismo de corrosion para ambos
cupones soldados.

La figura 4 — 2.20 muestra la superficie de picado de las probetas A2P(1000) y
A2P(1000+650+600), donde se aprecia la morfologia caracteristica de los pits [14].

Idénticos resultados se obtuvieron para las probetas H.

Figura 4 - 2.20.- Micrografia de los pits. a) A2P(1000); b) A2P(1000+650+600)

4-2.2.4.2.- RESULTADOS SERIE 2
En las figuras 4 - 2.21 y 4 - 2.22 se muestran las curvas clasicas de polarizacion

potenciodinamicas de las probetas A2A y A2P, respectivamente, en una solucién con

alto contenido de CI" (2,7 M de NaCl).
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Figura 4 - 2.21.- Curvas de polarizacion. Probeta A2A
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Figura 4 - 2.22.- Curva de polarizacion. Probeta A2P

La tabla 4 — 2.7 presenta los Ep para los diferentes medios y condiciones de soldadura

analizadas.
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Tabla 4 - 2.7.- Potenciales de picado [mVscE]

Ep
Cupon
o01Mm 1M 27M
H2A 208 74 2
H2P(650) 216 67 17
A2A 177 66 -19
A2P(650) 213 70 18

La figura 4 — 2.23 muestra el efecto de la concentracion de Cl™ sobre el Ep para las
diferentes condiciones analizadas. En esta figura se puede observar el similar
comportamiento de los cupones estudiados frente al Ep para distintas concentraciones
de CI'. A mayor concentracion de iones agresivos, menor fue la resistencia a la CpP de
estos materiales [15]. Asimismo, se obtuvieron expresiones experimentales que
ajustaron el Ep en funcién de la concentracion de CI', con una buena correlacion,

presentando una variacion logaritmica.

270 -
y=-61,75In(x)+ 67,72 & H2 A
2=1,00
220
y= -61,14ln(x)+ 73,32 n H2P(650)
R2=1,00
170 F
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Q ~
2 120 -
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o 2=1,00
m b
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Concentracion de cloruros

Figura 4 - 2.23.- Ep en funcion a la concentracion de CI'

La figura 4 — 2.24a muestra picado en la zona recristalizada del cupon soldado, debajo
de la linea de fusion entre dos pasadas. Se revela una morfologia de picado de ataque

intergranular relacionada con una mayor precipitacion en bordes de grano, producto de
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las sucesivas pasadas durante la soldadura, como se muestra en detalle en las figuras 4

—2.24by 4 -2.24c.

Figura 4 - 2.24.- a, b and c: Ataque intergranular en las probetas de picado

En la figura 4 — 2.25 se observa la imagen de MEB de pits en la probeta H2A.

18pym238kY 318ES BBL14-88 -IHTI- : Blmm23@kY SE

Figura 4 - 2.25.- Picaduras vistas al MEB en la probeta H2A

Las imagenes MEB revelaron que la gran mayoria de los pits, nuclearon en los bordes
de la ferrita delta. Esto indica que mayores contenidos de ferrita presentes en el metal de
soldadura producirian mayores sitios de nucleacion de los pits, con la subsiguiente
disminucién de la resistencia al picado del material. La figura 4 — 2.26 muestra

imagenes MEB relacionadas con lo mencionado anteriormente.
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Figura 4 - 2.26.- Pits que nuclean en borde de la ferrita
4 -2.2.5.- CORROSION BAJO TENSIONES

Como se menciono en el capitulo 3, el objetivo de esta linea complementaria es el de
evaluar la susceptibilidad de algunos de los cupones sobre la resistencia a la CBT en un
medio con altos contenidos de CI, saturado de CO; a temperatura ambiente. Al igual
que en la anterior, se desarrollaron dos series de ensayos. La primer serie se realizé a
temperatura ambiente, en una solucion acuosa con 2,7 M CI" (2,7 M de NaCl), con una
leve sobre presion de CO, (burbujeo), siguiendo el procedimiento establecido por el
método B de la norma NACE TM 0177-05 [16] cambiando el medio de ensayo y el gas
corrosivo (GC) [17]. Las probetas ensayadas fueron: H3A, H3P(650), A3A y A3P(650)
con una tension aplicada de 0,5 a 1,2 veces la tension de fluencia. Para la segunda serie
de ensayos de CBT se gener6 una atmosfera mas agresiva, aumentando la temperatura a
100 °C y la presion de CO; a 10 bar en la misma solucion de la serie anterior. Las
probetas ensayadas fueron H3A, H3P(1000), H3P(1000+650+600), A3A, A3P(1000) y
A3P(1000+650+600) con una carga aplicada de 0,9 veces la tension de fluencia del

material.
4-2.2.5.1.- RESULTADOS SERIE 1

La tabla 4 — 2.8 muestra los parametros utilizados y los resultados de falla/no falla de

los ensayos de CBT.
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Tabla 4 - 2.8.- Parametros y resultados del ensayo de CBT

Temperatura de Tiempo de Pseudo tension S/RE
Cup6n ensayo ensayo S Falla
[°C] [Horas] [MPa] [%]
H3A-1 20 720 380 0,53 No
H3A-2 20 720 480 0,68 No
H3A-3 20 720 580 0,82 No
H3A-4 20 720 680 0,96 No
H3P(650)-1 20 720 370 0,70 No
H3P(650)-2 20 720 470 0,89 No
H3P(650)-3 20 720 570 1,08 No
H3P(650)-4 20 720 670 1,27  No
A3A-1 20 720 450 0,66 No
A3A-2 20 720 550 0,80 No
A3A-3 20 720 650 0,95 No
A3A-4 20 720 750 1,10 No
A3P(650)-1 20 720 450 0,75 No
A3P(650)-2 20 720 550 0,92 No
A3P(650)-3 20 720 650 1,10 No
A3P(650)-4 20 720 750 1,25 No

Aunque se ha reportado la falla de estos materiales por CBT [18-19], los cupones
soldados en este estudio no fueron susceptibles a CBT en estas condiciones, incluso en
presencia de tension y altos niveles de carga (1,2 RF), mostrando buena resistencia a
este tipo de corrosion. Sin embargo debe tenerse en cuenta que variables como la
temperatura y la presion de CO,, juegan un rol importante en cuanto a este fendémeno
[18-19]. Son necesarios mayores estudios para analizar la susceptibilidad al CBT de
estos materiales bajo diferentes condiciones (altas presiones de CO, o H,S,
temperaturas y concentracion de Cl', pH variable, etc.). La figura 4 — 2.27 muestra los
agujeros centrales de la probeta y un detalle de uno de ellos, posterior al ensayo de
CBT: no se observo nucleacion de fisuras en los concentradores de tension, en ninguna

de las probetas ensayadas.
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Figura 4 - 2.27.- Agujeros centrales de la probeta y un detalle de uno de ellos posterior

al ensayo

4-2.2.5.2.- RESULTADOS SERIE 2

La tabla 4 - 2.9 muestra los resultados obtenidos de los ensayos de CBT de la serie 2.

Tabla 4 - 2.9.- Resultados de los ensayos de CBT

Probeta CBT CIG

H3A No No
H3P(1000) No Si
H3P(1000+650+600) No Si
A3A No No
A3P(1000) No Si

A3P(1000+650+600) No Si

Siendo CBT: Corrosion bajo tensiones; CIGBT: Corrosion intergranular

Ninguno de los cupones en condicion AW present6 indicios de corrosion, mientras que
en las probetas tratadas térmicamente se aprecio un ataque selectivo en borde de grano,
sobre todas sus superficies, asociado a un proceso de corrosion intergranular.
Asimismo, no se detectd6 CBT para ninguna de las condiciones analizadas. La figura 4 —
2.28a muestra una imagen de la probeta A3A, donde no se aprecia ningun tipo de
corrosion y en las figuras 4 — 2.28b y ¢ se muestran imagenes de la corrosion
intergranular para las probetas soldadas con Ar+5 %He y con Ar+18 %CO, con PWHT,

respectivamente.
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Figura 4 - 2.28.- a: A3A; b: A3P(1000); c: A3P(1000+650+600). CIGBT en probetas
con PWHT

Estos resultados muestran el efecto de los tratamientos térmicos ya que en estas
probetas se encontré un material fuertemente susceptible a las condiciones del medio.
La ocurrencia de corrosion intergranular en las muestras con PWHT pone de manifiesto
que dicho fendmeno se encuentra asociado al efecto microestructural de los mismos ya
que en ambas condiciones soldadas con PWHT presentaron una abundante precipitacion
de carburos/carbonitruros en bordes de grano, generando sitios empobrecidos en Cr,

produciendo asi la sensitizacion y posterior corrosion intergranular.
4-2.2.6.- DANO POR HIDROGENO

El objetivo de este estudio fue el de evaluar la resistencia que ofrecen las soldaduras de
AISM al DpH. Para tal fin, se realizaron ensayos de carga catddica. Las probetas
seleccionadas fueron H2A y A2A con diferentes PWHT. La tabla 4 — 2.10 muestra las
condiciones de las probetas utilizadas para esta serie de ensayos.

En la tabla 4 — 2.11 se puede observar los valores de dureza, de RT y de los ensayos de
carga catodica para todos los cupones, determinados en el MAP. Los valores de
propiedades mecanicas al aire son consistentes con lo reportado en la literatura para este
tipo de materiales [7] y la especificacion técnica del consumible [10]. Los valores de
dureza y RT disminuyeron con los sucesivos PWHT para ambos materiales en estudio
acorde con lo reportado por la literatura [20]. De manera opuesta los valores de
ductilidad, medidos mediante la DE y la RA aumentaron con los sucesivos tratamientos
térmicos. En cuanto a los ensayos de carga catddica, el comportamiento de ambos
materiales fue similar, es decir, la RT disminuy6 y aumentd la RA con los diferentes

PWHT, en todas las condiciones bajo carga de hidrogeno. Esta Ultima propiedad fue
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sensiblemente afectada [21] y no se pudieron determinar diferencias en cuanto a la DE
por los métodos de medicion empleados. Por otro lado, de estos ensayos se cuantifica la
variacion del pardmetro RA. El valor porcentual de la pérdida, se usa como indice de

fragilizacion por hidrogeno: IFH[%] [22]. Este indice estd dado por la siguiente

ecuacion:
RAaire - RAcarga H
IFH[%] = -100
RAaire
Donde RA,,, es la reduccion de area de la muestra en el ensayo al aire y R4, €s la

reduccion de area de la muestra cargada con hidrégeno.

Tabla 4 - 2.10.- Condiciones de las probetas para los ensayos de carga catodica

Temperatura Tiempo
Material PWHT Enfriamiento
[°C] [min]
H2A e ke e e
H2P(1000) solubilizado 1000 60 aire

solubilizado +
H2P(1000+650+600) 1000+650+600  60+15+15 aire
doble revenido

A2A el

A2P(1000) solubilizado 1000 60 aire

solubilizado +
A2P(1000+650+600) ) 1000+650+600 60+15+15 aire
doble revenido

En la tabla 4 — 2.11, se puede observar que para todas las condiciones de PWHT, las
probetas soldadas bajo CO, en la atmdsfera gaseosa, presentaron mayores valores de
dureza y RT y menor ductilidad que las soldadas bajo Ar+5 %He, para cualquier medio
empleado. Ademads, se observo que la RT disminuyo bajo condiciones de H. Esto
muestra el rol que juega el H, no solamente en la ductilidad de los materiales, sino

también en la RT [21].
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Tabla 4 - 2.11.- Dureza y propiedades mecanicas al aire y bajo condiciones de carga de

H
Medio Microdureza DE  RA RT IFH
Cup6n

[Hv1] [%]  [%] [MPa]  [%]
H2A Aire 327 15,7 32 1048 ---
H2P(1000) Aire 319 20 33,5 986 ---
H2P(1000+650+600) Aire 303 29,41 46,7 941 -—-
A2A Aire 352 12,5 249 1107 ---
A2P(1000) Aire 329 13 27,8 1008 ---
A2P(1000+650+600) Aire 318 18,7 344 963 ---
H2A 1M H,S04 327 6,7 8,8 989 73
H2P(1000) 1M H,S04 319 6,7 9.9 945 70
H2P(1000+650+600) 1M H,SO4 303 6,7 18,8 890 60
A2A 1M H,S04 352 6,7 5,7 1035 77
A2P(1000) IM H,SOq4 329 6,7 8,2 971 71
A2P(1000+650+600) 1M H,SOg4 318 6,7 13,5 912 61

Siendo: DE: deformacion especifica; RA: reduccion de area; oyrs: resistencia a la

traccion; IFH: indice de fragilizacion por hidrogeno

Se sabe que una de las variables que controla el dafio por hidrégeno es la dureza de la
estructura. A mayor dureza mayor susceptibilidad a este mecanismo de degradacion. En
este sentido, los PWHT disminuyeron la sensibilidad a la FH ya que en estas muestras
se registraron los menores valores de dureza.

En las figuras 4 — 2.29 y 4 — 2.30 se muestran las imdgenes MEB de la superficie de

fractura de los cupones soldados con Ar+5 %He y Ar+18 %CO,, respectivamente.
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C

C

Figura 4 - 2.30.- a: A2A; b: A2P(1000); c: a2P(1000+650+600)
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El andlisis de las probetas ensayadas bajo condiciones de H muestran una superficie de
fractura fragil [21]. Debido a que el H ingresa al material del exterior, su concentracion
es mayor en la superficie de la probeta. Por ello la fractura siempre comienza sobre la
superficie de la probeta. Esta es una caracteristica de los ensayos de fisuracién inducida
por el medio [22] y la rotura final es por sobrecarga. La velocidad de ensayo, no da
tiempo a que se manifiesten los mecanismos de DpH y por ende, el tltimo sector en
romper lo hace en forma ductil [22]. El inicio de la fisuracion fue transgranular y la
propagacion siguié diferentes mecanismos dependiendo de la condicion del material.
Con lo cual, en la periferia de la superficie de fractura se evidenciaron las fracturas trans
e inter granular [21, 23]. Por otro lado, la figura 4 — 2.31 evidencia fisuras secundarias
en la superficie de las probetas, con direccion perpendicular a la tension aplicada,

caracteristicas de estos materiales bajo estas condiciones [22].

Q A2A 25.0kV xB55 20pm ———

CH2A 25.0kV x442 20um —

Figura 4 - 2.31.- a: A2A; b: A2P(1000); c: H2A
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5-1.1.- INTRODUCCION Y OBJETIVO

El objetivo de este capitulo fue el de analizar y discutir los resultados obtenidos de la linea
general. Se discutirdn los resultados obtenidos bajo las diferentes condiciones de proceso de
soldadura, como el gas de proteccion (GP), el calor aportado (CA) yel tratamiento térmico
post soldadura (PWHT) sobre la microestructura, la dureza, las propiedades en traccion y la
tenacidad al impacto. En la siguiente seccién se discutiran los resultados de las lineas

complementarias.

5-1.2.- LINEA GENERAL

5-1.2.1.- EFECTO DEL GP Y EL CA SOBRE LA COMPOSICION QUIMICA

En el capitulo 4 se ha discutido el efecto del potencial de oxidacion del gas de proteccion y
el calor aportado. Como recordatorio podemos mencionar que al variar el gas de proteccion
se encontrd una leve variacion de la composicion quimica.

Al soldar con mayor potencial de oxidacién en la atmdsfera gaseosa se incrementaron los
contenidos de C, O, N y S asociados a la descomposicion del CO,. Ademas, disminuyeron
los demas elementos debido al mayor poder de oxidante en la atmdsfera de proteccion.

Por otro lado, si bien se sabe [1] que a mayor calor aportado mayor es el tiempo que
permanece la pileta liquida caliente generando un mayor efecto de oxidacion en
determinados elementos, no se observo este fenomeno para los parametros de soldadura
empleados, aunque si se evidencidé un mayor contenido de O al usar una mayor energia de

arco eléctrico.

5-1.2.2.- EFECTO DEL GP Y EL CA SOBRE EL NIVEL INCLUSIONARIO

Una caracteristica muy relevante en la soldadura de aceros por arco eléctrico es la presencia
de inclusiones no metélicas en el metal de soldadura. Estas inclusiones tienen un marcado
efecto en las propiedades mecanicas del material, sobre todo en las propiedades de tenacidad
de un acero inoxidable supermartensitico.

El metal liquido antes y durante la solidificacion interactia con el medio que lo rodea
disolviendo gases (oxigeno, nitrogeno, hidrégeno). Las reacciones que se producen entre

estos elementos disueltos y los que se encontraban disueltos previamente (Mn, Si, C, Fe, Al,
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Ti, etc.) dan origen a las inclusiones no metélicas, siendo éstas los productos de dichas
reacciones [2]. La mayoria de las inclusiones no metélicas son 6xidos formados durante el
enfriamiento entre 2230 °C y 1530 °C. Bajo ciertas condiciones también pueden formarse
nitruros y sulfuros durante la solidificacion o en el posterior enfriamiento en estado sélido.
Por esto es que en la literatura se utiliza el término “inclusiones no metalicas” mas general
para describir el amplio rango de inclusiones que se forman en la soldadura de aceros [3].
Aquellas inclusiones formadas en forma externa a la pileta de soldadura, por ejemplo en el
proceso de transferencia metdlica desde el arco eléctrico, se denominan primarias o
exogenas. Estas inclusiones relativamente grandes no se remueven por flotacion o procesos
de absorcion. Por otra parte, a partir del proceso de solidificacion, ya sea como resultado de
las reacciones de desoxidacion en la pileta o por inestabilidad del frente de solidificacion,
pueden formarse nuevas fases (6xidos, nitruros y sulfuros) en las zonas interdendriticas si se
dan las condiciones termodindmicas y cinéticas adecuadas. Estas inclusiones formadas
durante la solidificacion en la pileta de soldadura se denominan endégenas o secundarias [4-
5].

A partir de los resultados del nivel de inclusiones detallados en el capitulo 4, se observo que
a medida que aument6 el contenido de CO; en el gas de proteccion aumentaron la cantidad
de inclusiones (CI), la densidad de inclusiones (DI) y la fraccion en volumen de inclusiones
(FVI) como consecuencia del aumento del contenido de O. Las figuras 5 - 1.1 y 5 - 1.2
muestran la grafica de la DI y la FVI en funcion al potencial de oxidacion para las muestras
soldadas con bajo y alto calor aportado, respectivamente. En esta grafica se puede observar
que el gas de proteccion tuvo un fuerte efecto sobre la densidad y la fraccion en volumen de
las inclusiones ya que, aumentaron dos veces la FVI y la DI al pasar de Ar + 5 %He a Ar + 2
%CO; y cuatro veces para Ar + 18 %CO,.

Las probetas soldadas con mayor calor aportado presentaron una mayor cantidad, densidad y
fraccion en volumen de inclusiones, respecto de los cupones soldados con menor CA. Este
fendmeno podria estar asociado, en forma general, a los mayores contenidos de O presentes
en el metal de aporte puro para los cupones soldados con 2 pasadas por capa, es decir con

alto calor aportado.
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La figura 5 - 1.3 muestra las variaciones de la DI y de la FVI en funcién del contenido de O.
En esta imagen se puede apreciar que a medida que aument6 el contenido de O, existié una
tendencia hacia el aumento del nivel inclusionario en el metal soldado. Asimismo, se observa

que entre 600 y 650 ppm se obtuvo un maximo en los valores mencionados.
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Contenido de O en el metal de aporte puro [ppm]

Figura 5 - 1.3.- DI y FVI vs. O para alto y bajo CA

Finalmente podemos mencionar que a mayor contenido de CO, en el gas de proteccion y a
mayor calor aportado, mayor seran la densidad y la fraccion en volumen de las inclusiones

de los depositos soldados de AISM.

5-1.2.3.- EFECTO DEL GP Y EL CA SOBRE EL MODO DE SOLIDIFICACION

El metal fundido de un acero inoxidable martensitico, con una composicion quimica nominal
de 11 a 14 %Cry 0,10 a 0,25 %C, solidifica como ferrita primaria (Fp). La segregacion de C
y otros elementos durante la solidificacion puede, en algunos casos, generar la formacion de
austenita o una mezcla de ferrita y austenita al final del proceso de solidificacion. Cuando el
metal soldado enfria en estado solido, la austenita consume a la ferrita, resultando en una

estructura completamente austenitica alrededor de los 1100 °C. Esta austenita transformara a
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martensita, con un posterior enfriamiento. Esta transformacion estd representada por la
secuencia que se esquematiza en la figura 5 - 1.4. De esta manera, el modo de solidificacion,

para obtener una estructura completamente martensitica (a partir del liquido L) sera [6]:

L2>L+Fp2>Fp2>Fpt+tA>A>M

X

LACAL

T
NN
3 N
5 S
Ferrite A+Fp Austenite KMartensite
M
Austenite - "
solvus

Figura 5 - 1.4.- Transformacion de una estructura completamente martensitica. Fp: ferrita

primaria; A: austenita; M: martensita [6]

Si por algiin motivo en el proceso de solidificacion la ferrita es suficientemente enriquecida
en elementos alfdgenos (particularmente Cr y Mo) no transformard en austenita en el
enfriamiento por debajo del rango de temperaturas de solidificacion. Esta ferrita se ubicard a
lo largo de los granos y sub/granos de solidificacion y la estructura final de la soldadura
consistira en una mezcla de martensita y ferrita eutéctica ya que se presume que esta forma
de ferrita se genera a través de una reaccion eutéctica a finales de la solidificacion [6]. La
cantidad de ferrita dependera de la relacion entre los elementos alfagenos y gammagenos y
las condiciones de solidificacion. Esta secuencia de solidificacion estd esquematizada en la
figura 5 - 1.5. De esta manera, el modo de solidificacion para obtener una estructura con

martensita y ferrita eutéctica, sera [6]:

L>L+Fp+(A+Fe)>Fp+A+Fe>A+Fe>M+Fe

298 ZAPPA, SEBASTIAN



CAPITULO 5 -1 ANALISIS Y DISCUSION

xS
~

P
B
T
s
.

NN

......

wer
P

......

0
(%2
R
.

(%

%

ﬂ/
.
&

%
%
%

g
s
ety

(3
%
fa

Pt

oy

7,
29
e
e
%
o

% R
%7,
%
R
90
2 -,‘%\

Ferrite A+ Fp+Fy M+ Fg

&

Austenite
solvus

Figura 5 - 1.5.- Transformacion de una estructura martensita y ferrita. Fp: ferrita primaria;

Fe: ferrita eutéctica; A: austenita; M: martensita [6]

Sin embargo, en la literatura no se mencionan diferencias en la austenita retenida eutéctica y
la generada producto de la transformacion de la ferrita durante el enfriamiento para este tipo
de aceros.

Ademas, es posible que algo de ferrita primaria no transforme completamente en austenita a
elevadas temperaturas y quede retenida posterior al enfriamiento a temperatura ambiente [6].
Por otro lado, también es posible que algo de austenita (eutéctica y la generada por
transformacion desde la ferrita al disminuir la temperatura) quede retenida en la estructura al

final de la solidificacion. La siguiente ecuacion describe este comportamiento:
L>L+Fp+(A+Fe)>Fp+(A+Fe)>A+Fp+(A+Fe)>M+Fp+(A+Fe)

Algunos autores [7], sugieren que la ferrita puede ser retenida a lo largo del corazon
dendritico original debido a una transformacion incompleta en austenita.

Ademas, puede ocurrir la precipitacion de carburos, dependiendo de la velocidad de
enfriamiento. Estos carburos son normalmente del tipo M3Cs o M;Cs, donde M es
preponderantemente Cr y Fe [6].

De acuerdo con lo mencionado anteriormente y con las microestructuras resultantes en
nuestros cupones soldados, vemos que el modo de solidificaciéon fue una mezcla de los
modos de solidificacion mencionados anteriormente, obteniéndose una estructura
martensitica con fracciones de ferrita de diferentes morfologias y austenita retenida. En los

aceros AISM la solidificacion en ferrita delta comienza a alrededor de los 1500 °C y el metal
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de soldadura se encuentra en estado completamente solido a los 1430 °C, aproximadamente
[8]. Alrededor de los 1300 °C, la ferrita comienza a transformarse en austenita y termina en
los 1200 °C [8]. Desde esta temperatura hasta los 700 °C el material se encuentra dentro del
campo completamente austenitico [8]. Con las velocidades de enfriamiento reales generadas
durante el proceso de soldadura, pequefias cantidades de ferrita delta son subenfriadas
durante el proceso de transformacion de ferrita a austenita ya que, entre otras cosas, este
fendmeno ocurre en un muy corto tiempo, tipicamente fracciones de segundo [8]. La nueva
formacion de cristales de austenita secundaria comienza en el borde de grano de los cristales
de la ferrita primaria que se enriquece, con mas frecuencia, en Ni y se empobrece en Cr
debido a segregaciones durante la solidificacion. Estos limites de grano son sitios ideales
para nuclear la austenita secundaria [8]. La figura 5 - 1.6 muestra el diagrama de equilibrio

de estas aleaciones, donde se pueden observar las temperaturas anteriormente mencionadas
[8-9].

= 13 %Cr
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1400 : 5 —_—
81200 """" %
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Figura S - 1.6.- Porcion del diagrama de equilibrio para aceros del sistema Fe-Cr-Ni [8]

La segregacion que tiene lugar en los cristales, en funcion del tipo de solidificacion durante
el enfriamiento, fue estudiada por Cieslak y Savage [10] abarcando un gran numero de
aleaciones y utilizando el proceso de soldadura semiautomatico con proteccion gaseosa. Los
autores encontraron cuatro diferentes posibilidades de solidificacion primaria, conduciendo a

diferentes tipos de segregacion:
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.- Solidificacion completa en ferrita delta

.- Solidificacion completa en austenita

.- Solidificacion parcial en austenita y solidificacion parcial en el sector de tres fases (L +
ferrita + austenita) con precipitacion de ferrita delta en el liquido remanente

.- Solidificacion parcial en ferrita delta y solidificacion parcial en el sector de tres fases con

precipitacion de austenita en el liquido remanente

Las segregaciones que se producen en el corte de la seccion de un cristal se esquematiza en
la figura 5 - 1.7 [10]. La solidificacion completa de ferrita, es la figura figura 5.7.a, produce
un enriquecimiento de Cr y empobrecimiento de Ni en el ntcleo del cristal. El borde de la
dendrita al final de la solidificacion se aproxima a la composicion quimica del liquido
remanente empobrecido en Cr y enriquecido en Ni. La solidificaciéon completa de austenita
primaria conducird a una disminucién de los contenidos de Cr y Ni en el nicleo y un
aumento de estos elementos en el borde de la dendrita, como se muestra en la figura 5 -
1.7.b. La figura 5 - 1.7.c muestra un modo de solidificacion principalmente de austenita
precipitando en el liquido remanente de ferrita, donde se aprecia un salto en la direccion y
magnitud de la segregacion. Un efecto similar, el cual difiere solamente en la direccién de
segregacion, se produce si precipita ferrita primaria y luego, debido al enriquecimiento en Ni
del liquido remanente, precipita austenita [8, 10] mostrado en la figura § - 1.7.d.

Por lo mencionado anteriormente y de acuerdo con lo observado en las fotos
microestructurales (ver Capitulo 4), el proceso de solidificacion de los cupones soldados en
este trabajo no ocurrié mediante un solo mecanismo. Son varias las formas de solidificacion,
evidenciadas por las distintas morfologias de ferritas (Eutéctica, Vermicular vy
Widmanstatten) encontradas en los cupones soldados. Es decir, en zonas localizadas el modo
de solidificacion fue completamente ferritico, en otras zonas el metal fundido solidificé con
un modo parcialmente ferritico, precipitando en el liquido remanente austenita y en otras
zonas el metal de soldadura solidificd parcialmente austenita primaria y en el liquido
remanente ferrita delta, generando diferentes morfologias de ferrita delta retenida en la

estructura a temperatura ambiente.

ZAPPA, SEBASTIAN 301



ANALISIS Y DISCUSION

CAPITULO S5 -1

Dendrita Dendrita
Nucleo Borde Nucleo Borde
1
N
S o Cr Cr _ /
-~ N - Cd
Y
a b
N/ NG/
.2 - d P d
-~ f F 4 A
> le > [e >
@]
S Nucleo Borde Nucleo Borde
§ N
=
2 Cr Jl |~ Cr /
) - l’ -
o | - d
c
Ni | Ni /|
A A A F Jo A
< el e > N

Figura 5 - 1.7.- Representacion esquematica de la segregacion y la distribucion de Cr y Ni
en un corte de la dendrita durante la solidificacion en un metal de soldadura. a: solidificacion
completa en ferrita; b: solidificacion completa en austenita, c: solidificacion parcial en
austenita con precipitacion de ferrita delta en el liquido remanente, d: solidificacion parcial

en ferrita con precipitacion de austenita en el liquido remanente [8]

No se encontraron variaciones generadas por el cambio del gas de proteccion ni el calor
aportado en los modos de solidificacion, ya que en todos los casos en estudio se observaron,
aproximadamente, las mismas morfologias de ferrita que indican diferentes frentes de

solidificacion.

5-1.2.4.- EFECTO DEL GP SOBRE LOS PUNTOS CRITICOS

Las temperaturas de transformacion en estado s6lido constituyen un dato importante para la
seleccion del tratamiento térmico post soldadura a emplear para obtener las propiedades
deseadas. Tal es asi, que una mala seleccion de las temperaturas de PWHT puede ocasionar
efectos no deseados sobre la dureza, las propiedades en traccion, la tenacidad y la resistencia
a la corrosion.

El alto contenido de Ni de los aceros AISM, fundamentalmente los de media y alta aleacion,
reduce significativamente la temperatura Ac;. Basados en la relacion establecida por el TWI,
la temperatura Ac; de las aleaciones que contienen 4 % de Ni puede ser tan baja como unos

500 °C. Esto puede ser un problema durante el tratamiento térmico, ya que las temperaturas
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normales de tratamientos térmicos para aceros martensiticos son superiores a los 600 °C [6].
A temperaturas por debajo de los 600 °C la velocidad de difusion es relativamente baja y los
tiempos de revenido pueden ser bastante largos. La siguiente relacion fue propuesta por el
TWI para estimar la temperatura Ac; de un acero 13 %Cr con un contenido de C menor a

0,05 % en peso en funcidn a su composicion quimica [6, 11].
Aey =850 —1500(C + N)—50Ni —25Mn +25Si +25Mo +20(Cr —10)

La tabla 5 - 1.1 muestra los valores de la temperatura A¢; determinados por la ecuacion

anterior para los seis cupones soldados en condicion como soldado.

Tabla 5.1.1.- Temperatura Ac; para los cupones soldados en condicion AW

Cupon Act
[°C]

H3A 572
H2A 577
C3A 566
C2A 569
A3A 553
A2A 541

La ecuacién empirica anterior, cuyos resultados se muestran en la tabla 5 - 1.1, para el
calculo de Aci no resultd ser adecuada para estimar la temperatura de transformacion, ya que
arroj0 valores por debajo de los medidos por dilatometria, presentados en el capitulo
anterior, en el orden de los 20 °C para el cupon H3A y 120 °C para el cupén A3A. Ademas,
en forma general podemos decir que la temperatura Acj, calculada con la ecuacién anterior,
disminuye levemente a medida que aumenta el potencial de oxidacion en la atmosfera
gaseosa. Sin embargo, los resultados determinados por dilatometria muestran que a medida
que al aumentar el contenido de CO, en el gas de proteccidon, aumento la temperatura Ac;.
Por lo dicho anteriormente, parece no ser un buen criterio utilizar estas ecuaciones dadas en
la literatura para determinar las temperaturas de transformaciéon Ac;, en depdsitos de
soldadura de aceros inoxidables supermartensiticos.

Marshall y Farrar [12] indicaron que la temperatura Ac; real para un acero inoxidable de

grado bajo esta en el orden de los 650 °C, mientras que las aleaciones de grado alto estan en
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el orden de los 630 °C. Estas temperaturas son mas altas que las que se predicen con la
ecuacion anterior desarrollada por el TWI. En base a esta diferencia, el uso de estas
ecuaciones para la seleccion de la temperatura de PWHT debe ser considerado
cuidadosamente y los resultados verificados experimentalmente para prevenir un indeseado
endurecimiento de la estructura debido a una parcial austenizacion que puede generar
martensita fresca [6] ya que el PWHT es usualmente recomendado en depositos de soldadura
de los AISM para revenir la martensita, mejorando la tenacidad y la ductilidad mientras que
la resistencia mecanica se reduce solo en un 10 a 20 %. El Ni es un elemento que tiene un
fuerte efecto sobre la reduccion de la temperatura Ac;, mientras que el Mo causa el efecto
contrario. En este sentido, las pequefias variaciones de determinados elementos observadas
en la composicion quimica podrian generar modificaciones en las temperaturas criticas.

La tabla 5 - 1.2 muestra las diferencias de la temperatura critica Ac; en funcién a la adicion,
cada 1 % en peso, de determinados elementos de aleacion para un acero 12 %Cr acorde con
lo reportado por Irving, Crowe y Pickering [8, 13], para las probetas H3A y A3A. En ésta
tabla se puede observar que incrementar en un acero 12 %Cr 1 % de Mn disminuye la
temperatura Ac; 25 °C, 1 % de Si 30 °C y 1 % de Ni 30 °C. Como puede verse en esta tabla,
variaciones de los contenidos de determinados elementos, tienen influencia sobre la
temperatura Ac;. Es decir, al aumentar los contenidos de Mn, Si y Ni, en este ejemplo,

mayor es el efecto de reduccion de la temperatura Ac; determinada experimentalmente.

Tabla 5.1.2.- Cambios en la temperatura de transformacion Ac; tedrica en funcion a la

adicion de 1 % en peso de Mn y Ni

Cambio de Aciporla  Composicion Quimica

.. did 1 Efecto para  Efecto para
Elemento adicion de 1 % en peso ~ Medida en los cupones

H3A A3A

[°C] H3A A3A
Mn 25 1,72 1,57 - 43 -39,25
Si 30 0,44 0,42 -132 12,6
Ni -30 6,21 6,12 - 186,3 - 183,6

Las temperaturas de transformacion medidas en las probetas H3A y A3A fueron 590 y 660
°C, respectivamente, para una misma velocidad de calentamiento (1 °C/minuto). Es decir la
probeta soldada con Ar+18%CO; presentd una mayor temperatura de transformacion que la
soldada con Ar+5%He. Lo observado en la tabla 5 - 1.2 respecto de los efectos del Mn, Si'y

Ni sobre la disminucion de Ac;, puede ser uno de los motivos que justifica este
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comportamiento ya que al aumentar los contenidos de determinados elementos, mayor es el
efecto en cuanto a la disminucion de la temperatura Ac;, algo que ocurrio
experimentalmente.

Segun Lippold y Alexandrov [14], aumentando la velocidad de calentamiento, aumenta la
temperatura Ac;. Para nuestras mediciones aumentando la velocidad de calentamiento de 1 a
10 °C/minuto, la temperatura de transformacion cambid de 590 a 640 °C para el cupon H3A
(soldado con Ar+5%He con 1 kJ/mm) acorde con lo esperado y con lo reportado en la
literatura [14].

Por otro lado, la temperatura de comienzo de la transformacion de austenita en martensita
(Ms) esta, en primera instancia, en funcion a la composicion quimica. Algunos elementos de
aleacion tienden a disminuir la temperatura Mg, siendo el C el mas influyente. Un gran
nimero de relaciones han sido reportadas para predecir la temperatura M en aceros
inoxidables [6, 11]. Las siguientes expresiones muestran la relacion entre la composicion

quimica y la temperatura Mg, de acuerdo con la literatura [13, 15]:

Ms[°C]=300—474C —33Mn—17Ni —17(Cr —12) —21Mo—11W —11Si
Ms[°C] =540 —497C —6,3Mn—36,3Ni —10,8Cr — 46,6 Mo

La primera fue obtenida experimentalmente de un estudio para un acero 12 %Cr [13], el cual
restringe el rango de composicion quimica, mientras que la segunda expresion fue generada
por analisis de regresion de datos publicados en aleaciones con una composicion quimica
entre un 10 a 18 %Cr y de 0 a 7 %Ni [15]. Segun la literatura [11], el calculo de la
temperatura Mg no es exacto y se dice que puede encontrarse dentro de cierto rango +/- 30
°C.

En los aceros 13%Cr la formacion de la martensita, muestra ciertas caracteristicas; mas de un
50% de la transformacion tiene lugar en sélo 20 a 50 °C por debajo de la Mg durante el
enfriamiento. Sin embargo, la baja temperatura Mg de los AISM significa que, en particular,
estas aleaciones mostraran alguna retencion de austenita en el metal de soldadura en el
enfriamiento a temperatura ambiente [11]. Los contenidos de austenita en soldaduras con
consumibles de AISM pueden ser bastante altos, posiblemente debido a la segregacion de
determinados elementos y a la alta densidad de defectos de la red en la estructura [11].

La tabla 5 - 1.3 presenta los resultados obtenidos del calculo de la temperatura Mg

establecida por Gooch [11, 15]. Asimismo, en la misma tabla se observa la tendencia de
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aumentd de la temperatura cuando aumentaron los contenidos de CO, en el gas de

proteccion.

Tabla 5.1.3.- Célculo de la temperatura Mg

Probeta Ms
H3A 44
H2A 39
C3A 46
C2A 46
A3A 57
A2A 54

Las temperaturas Mg para los seis cupones soldados calculadas por el método de Gooch [11]
no se ajustaron a las temperaturas medidas por dilatometria ya que aquellas estuvieron muy
por debajo de los determinados experimentalmente. Ademas, de acuerdo con lo calculado, al
aumentar el potencial de oxidacion en el gas de proteccion aumentaron los valores de Mg
calculados. Sin embargo, las mediciones realizadas arrojaron un efecto opuesto. Al aumentar
el PO disminuy6 levemente la temperatura de transformacion de austenita a martensita,
siendo 125 °C para el cupon H3A y 115 °C para A3A. El comportamiento de un acero ante
la transformacion martensitica depende de su nivel de aleacion [16]. Los aceros de alto grado
de aleacion tendran bajas temperaturas Mg, mientras que los aceros de menor grado
transforman a martensita a una mayor temperatura [16]. Este podria ser un motivo que
explicara la disminucion de la temperatura Mg al aumentar el contenido de CO; en el gas de
proteccion, ya que al soldar con un mayor poder oxidante se genera una leve disminucion de
los elementos transferidos al deposito. En este sentido, este leve menor nivel de aleacion
generado en los cupones soldados con alto CO; podria explicar la leve disminucion de la
temperatura Mg determinada mediante dilatometria.

La figura 5 - 1.8 presenta la relacion entre la temperatura Mg y el contenido de austenita

retenida a temperatura ambiente, determinado por Gooch [11].
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Figura 5 - 1.8.- Relacion entre el contenido de austenita a temperatura ambiente en funcion

de la temperatura M [11]

En la figura 5 - 1.18 se observa que a mayor temperatura Mg, menor sera el contenido de
austenita medido en la microestructura a temperatura ambiente. Esto podria explicar las
diferencias encontradas en el contenido de austenita medido en las probetas H3A y A3A ya
que esta ultima posee una menor temperatura Mg y mayor contenido de austenita retenida.

Por lo discutido en esta parte se puede decir que al aumentar el potencial de oxidacion del
gas de proteccion aumentan las temperaturas criticas de transformacion de martensita a
austenita (Ac;) y disminuyen las temperaturas de inicio de transformacion de austenita a
martensita (Mg) sin encontrar expresion que ajuste dichas temperaturas con la composicion

quimica.

5-1.2.5.- EFECTO DEL GP YEL CA SOBRE LA MICROESTRUCTURA

Como se mostrd en el capitulo 4, la microestructura de los AISM a temperatura ambiente,
esta compuesta por una matriz martensitica con pequeias fracciones de ferrita delta y
austenita retenida.

Ya que cambiando el gas de proteccién en la atmosfera del arco eléctrico se generan
variaciones en la composicion quimica de los depositos, es bueno agrupar los contenidos de
los diferentes elementos por medio del cromo y niquel equivalente y ver, de esta manera,
cudles son las modificaciones que éstas introducen en la microestructura de los depositos

soldados. Gooch et al. [11] desarrollaron un diagrama preliminar para predecir el contenido
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de ferrita delta retenida en la estructura de los aceros AISM. La cantidad de aleaciones
evaluadas para este diagrama fue pequefia y limitada a aquéllas con bajos contenidos de Ni,
por lo tanto, este diagrama debe ser considerado en forma cualitativa y no en forma rigurosa
para predecir la microestructura [6]. Las ecuaciones que relacionan la composicion quimica

y la microestructura son:

Creq=Cr+3S1+ 16Ti + Mo + 2Al
Nigq = 40C + 40N + 2Mn + 4Ni + 4Cu

La tabla S - 1.4 muestra los resultados obtenidos en cuanto al Creq y Niq mediante las
ecuaciones establecidas por Gooch, para las probetas soldadas en este trabajo.

La figura 5 - 1.9 muestra sobre el diagrama establecido por Gooch [11], para las soldaduras
de aceros AISM, los puntos correspondientes a las probetas analizadas. En esta imagen se
puede apreciar que no hay grandes variaciones en cuanto a la microestructura prevista a
medida que aumenta el potencial de oxidacion en el gas de proteccion. Sin embargo las
probetas soldadas con Ar+18%CO,; se ubicaron levemente desplazadas hacia la izquierda,
respecto de las soldadas con Ar+5%He. Por otro lado, de acuerdo con este diagrama, el
contenido de ferrita seria nulo, mientras que el contenido de ferrita delta estuvo comprendido

en un 10 % aproximadamente para todos los cupones.

Tabla 5.1.4.- Cr,q y Nigq establecidos por Gooch [11]

Cup(’)n Poxidacion CI’eq Nieq Creq/Nieq
H3A 0 15,83 30,96 0,51

H2A 0 16,14 31,24 0,52
C3A 1 15,72 31,06 0,51
C2A 1 15,89 30,72 0,52

A3A 9 15,89 30,54 0,52
A2A 9 15,70 30,78 0,51
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Figura 5 - 1.9.- Diagrama preliminar para soldaduras de aceros al 13 %Cr con bajo C [11]

Mas recientemente, Balmforth y Lippold [17] desarrollaron un diagrama constitucional para
aceros ferriticos/martensiticos que cubre el rango de composiciéon quimica de aceros
ferriticos/martensiticos convencionales. Este diagrama es adecuado dentro de ciertos limites
maximos de composicion quimica (Nieqg = 6 y Creq = 24) [17]. Las ecuaciones que relacionan

la composicion quimica y la microestructura son:

Creq = Cr + 2Mo + 10(AI+Ti)
Nieq = Ni +35C + 20N

La tabla 5 - 1.5 muestra los valores obtenidos de Creq y Nigq calculados de acuerdo con
Balmforth y Lippold [17], para las probetas soldadas.

La figura 5 - 1.10 muestra sobre el diagrama constitucional generado por Balmforth y
Lippold para aceros ferriticos/martensiticos, los resultados de las probetas estudiadas. En
este diagrama, al igual que en el desarrollado por Gooch, se ve que no hubo grandes
variaciones en los valores obtenidos de Creq y Nigq para las diferentes condiciones en estudio.
Sin embargo, a medida que aumento el contenido de CO, en el gas de proteccion, se vid un
leve desplazamiento hacia arriba y a la izquierda del diagrama. De acuerdo con este
diagrama la microestructura estaria constituida por martensita y méas de un 80 % de ferrita,

lo cual no condice con los resultados obtenidos en esta tesis.
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Tabla 5.1.5.- Crq y Nigq establecidos por Balmforth y Lippold [17]

Cupén Poxidaci(’)n Creq Nieq Creq/N ieq
H3A 0 17,20 2,66 6,46
H2A 0 17,51 2,61 6,70
C3A 1 17,03 2,71 6,28
C2A 1 17,26 2,78 6,20
A3A 9 17,10 2,95 5,79
A2A 9 17,07 3,28 5,19
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Figura S - 1.10.- Diagrama constitucional para aceros ferriticos/martensiticos por Balmforth

Otra manera aproximada de determinar en forma comparativa el nivel de ferrita es por medio
del nimero de ferrita (NF) y el nimero de ferrita modificado (NFy,q); la diferencia entre
ambos es el agregado de Cu para este ultimo. Kotecki y Sietwert [18] estudiaron el efecto del
Cu sobre el NF encontrando una relacion lineal entre el nimero de ferrita y el contenido de

ferrita medido en la microestructura. La Unica diferencia entre el Creq y €l Nigq propuesto por

Creq=Cr+2 Mo+ 10 (Al + Ti)

estos autores, es el agregado de Cu

y Lippold [6]

NF = Cr + 6Si + 8Ti + 4Mo + 4Nb + 2Al — 40(C + N) — 2Mn — 4Ni
NFmod = Cr + 6Si + 8Ti + 4Mo + 4Nb + 2A1 — 40(C + N) — 2Mn — 4Ni — Cu

310
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Es necesario un NF,,q negativo para producir una estructura totalmente martensitica. Sin
embargo, efectos tales como el modo de solidificacion o la presencia de austenita retenida no
son facilmente descritos por un simple factor.

Como se mencion6 anteriormente, la influencia de las variaciones de la composicion quimica
de las aleaciones sobre la microestructura de los aceros inoxidables ferriticos/martensiticos y
metales de soldadura, se suele evaluar mediante el calculo del Creq y Ni,q dado por la
ecuacion de Kaltenhauser [19] y por el trazado en el diagrama constitucional propuesto por
Balmforth y Lippold [17, 20]. Sin embrago, es necesario tener una relacion de Creq y Nieq y
un diagrama mas exacto para los AISM. Karlsson [21-22] modificé el diagrama
constitucional de Balmforth y Lippold, extendiendo el rango de composicion quimica,
incluyendo el Nb y Cu y desarroll6 un diagrama en forma particular para los AISM. Las

relaciones de cromo y niquel equivalentes propuestas por Karlsson son:

Creq = Cr + 6Si + 8Ti + 4Mo +4Nb + 2Al
Nigq = 40(C+N) + 2Mn + 4Ni + Cu

En funcion de lo mencionado anteriormente, la tabla 5 - 1.6 muestra los valores obtenidos
de FFnod, Creg, Nigq y Creg/Nieq de acuerdo con Karlsson para los cupones en condicion

como soldado.

Tabla 5.1.6.- FF 04, Creq, Nieq y Creg/Nigq para los cupones en condicion AW

Cup(’)n Poxidacién NFmod Creq Nieq Creq/Nieq

H3A 0 430 252 29,52 0,853
H2A 0 424 255 2977  0,8565
C3A 1 4,57 2504 29,62  0,8453
C2A 1 406 253 2934  0,8623
A3A 9 475 24,1 2931  0,8222
A2A 9 4,88 2458 2949  0,8335

En la tabla anterior se puede apreciar que los valores de NF .4 fueron todos negativos entre
-4,06 y -4,88. Sin embrago, los resultados obtenidos mediante el método de cuantificacion
microestructural [23] arroj6 valores similares de esta fase, rondando en el 10 % de ferrita

delta, independientemente del gas de proteccion y del calor aportado, con lo cual, se
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concluye que en la literatura no se encuentra diagrama que represente su microestructura en
funcion a la composicion quimica para las condiciones estudiadas en esta tesis.

La figura 5 - 1.11 muestra el diagrama de constitucion generado por Karlsson para aceros
AISM soldados. Ubicando los puntos obtenidos de Creq y Nieq para los distintos gases de
proteccion utilizados se puede observar que los cupones soldados con Ar+5%He se ubicaron
en la region martensita + ferrita + austenita y a medida que se increment6 el contenido de
CO; en el gas de proteccion los puntos se desplazaron hacia la izquierda del diagrama

indicando un aumento del contenido de austenita.
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Figura 5 - 1.11.- Diagrama constitucional para aceros AISM [21]

Dentro de los diagramas propuestos por la literatura, vemos que el que mas se ajustaria a los
cupones soldados en esta tesis es el diagrama propuesto por Karlsson, indicando una
estructura de martensita, ferrita y austenita retenida a temperatura ambiente después de las
soldaduras.

La figura 5 - 1.12 muestra los contenidos de austenita retenida en funcion del potencial de
oxidacion medidos en los cupones en condicion AW, cuyos valores fueron determinados

mediante el método comparativo de picos [24] y estan presentados en el capitulo 4.
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Figura 5 - 1.12.- Austenita vs. el PO para los cupones en condicion AW

En la figura anterior se puede observar que a medida que aumentd el poder de oxidacion del
gas de proteccion aumento el contenido de austenita retenida tanto para alto como para bajo
calor aportado. Sin embargo de la misma grafica se puede observar lo siguiente:

1.- Con alto y bajo calor aportado el comportamiento fue similar. A medida que se aumento
el potencial de oxidacion del gas de proteccion el contenido de austenita aument6 en ambos
juegos de probetas (alto y bajo CA). Este aumento podria estar relacionado con los mayores
contenidos de C y N en el metal de aporte puro que se generaron al emplear mayores
contenidos de CO, en el gas de proteccion, ya que ambos elementos son fuertes promotores
de austenita. Ademas, esta reportado [25] que los contenidos de austenita estdn fuertemente
controlados por la temperatura M;. Los niveles de austenita retenida son mayores cuando Mg
disminuye [25]. Como se vio en el punto anterior, al aumentar el poder de oxidacion del gas
de protecciéon disminuy6 levemente la temperatura de transformacién de austenita en
martensita durante el enfriamiento. Esta leve disminucion de la temperatura Ms generd un
mayor contenido de austenita retenida a temperatura ambiente, acorde con lo reportado en la
literatura [25].

2.- Las probetas soldadas con alto calor aportado presentaron mayores contenidos de

austenita respecto de las probetas soldadas con bajo aporte térmico, ya que la linea de
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tendencia de las probetas soldadas con alto aporte térmico se ubica por encima de la linea de
tendencia de las probetas soldadas con bajo aporte térmico. En la literatura [16], se sabe que
la temperatura de transformacion de austenita a martensita (Ms) disminuye con el aumento
del calor aportado. Esta observacion no es sorprendente, ya que un aumento del calor
aportado causa crecimiento de grano austenitico durante el enfriamiento y, por tanto, una
cierta reduccion de la temperatura Ms [16]. El hecho de que el aumento del calor aportado
genere una disminucion de la temperatura Ms, en parte, se debe a un efecto cinético, ya que
al aumentar el tamafio de grano austenitico primario, se tiene menor superficie disponible
para la nucleacion de la martensita en borde de grano [16]. En base a lo mencionado
anteriormente, se puede decir que a mayor calor aportado, mayor es el crecimiento de grano
austenitico durante el enfriamiento generando una menor area de nucleacion de martensita.
Este podria ser uno de los motivos que explicara el comportamiento de la austenita a
temperatura ambiente, ya que segun los resultados obtenidos a mayor calor aportado, mayor
contenido de austenita.

Sin embargo, no hay estudios reportados en la literatura que esclarezcan el efecto del
procedimiento de soldadura sobre los contenidos de austenita retenida en condicién como
soldado. Solamente se mencionan rangos de esta fase. Asimismo debe tenerse en cuenta que
el error de la técnica empleada para la cuantificacion es del orden de las variaciones medidas.
Por lo discutido anteriormente se puede decir que, a mayor poder de oxidacion en el gas de
proteccion mayor es el contenido de austenita retenida estable y que, a su vez, a mayor calor
aportado mayor contenido de austenita retenida en la microestructura. No se encontraron

variaciones de los contenidos de ferrita delta medidos al aumentar el PO ni el CA.

5-1.2.6.- EFECTO DEL PWHT SOBRE LA MICROESTRUCTURA

La bibliografia reporta [6, 11] que un PWHT de 650 °C durante 5 minutos es el tratamiento
térmico cominmente empleado en la fabricacion de cafierias de AISM. Estos tratamientos de
corto tiempo son comunmente empleados en estos aceros.

Desde un punto de vista microestructural, el objetivo del PWHT es el de revenir la
martensita y aumentar la fraccion de austenita estable a temperatura ambiente, produciendo
ablandamiento, mejorando la tenacidad y la resistencia a la corrosion de los depodsitos
soldados [26-30]. Durante los PWHT, en estos aceros, el revenido de la martensita es
seguido, en general, de un ablandamiento asociado con la precipitacion incoherente de

carburos, alcanzando el maximo ablandamiento con la precipitacion del carburo M;;Ce a una
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temperatura de alrededor de 500 °C [11]. En aleaciones sin el agregado de Ni, los PWHT se
realizan a una temperatura superior a los 700 °C para obtener una alta velocidad de reaccion
y maximo ablandamiento. Sin embargo, la presencia de Ni, reduce la temperatura de
transformacion critica Ac;. Esta temperatura, para un dado acero, depende de la composicion
quimica y de la velocidad de calentamiento, mientras que en aleaciones con altos contenidos
de Ni, puede ser tan baja como 500 — 550 °C [11, 31].

Segun lo comentado en el capitulo 3, los tratamientos térmicos efectuados a los cupones
fueron de 650 °C durante 15 minutos. Esta combinacion de pardmetros temperatura — tiempo
no gener6 cambios que se pudieran determinar mediante microscopia Optica o electronica de
barrido. Es decir, al comparar las probetas como soldados con las mismas probetas con
tratamiento térmico, no se observaron diferencias microestructurales mediante las técnicas
mencionadas anteriormente. Unicamente se pudieron establecer diferencias en la
microestructura por medio de difraccion de rayos X, en los contenidos de austenita retenida
ya que la temperatura de tratamiento térmico empleada no modifica las fracciones de ferrita
delta medidas en los cupones en estado como soldado. En el capitulo 4 se reportan los
resultados de la cuantificacion de los contenidos de austenita retenida por medio del método
comparativo de picos [24].

Como se menciond anteriormente, en aleaciones con altos contenidos de Ni, la temperatura
Aci puede ser del orden de los 550 °C. A estas temperaturas la cinética de la formacion de
carburos es muy lenta y es normal que, bajo estas condiciones de tratamiento térmico,
precipite austenita [11]. De este modo, a través de un mecanismo difusional, la austenita
formada durante el PWHT tendréa diferente composicion quimica de la retenida durante el
proceso de soldadura [8, 11]. En esta instancia, la matriz martensitica y la austenita retenida
producida durante el proceso de soldadura tendran idéntica composicion quimica, mientras
que la nueva austenita formada durante el PWHT serd rica en N, C y Ni. Este grado de
enriquecimiento determinard la estabilidad de la austenita formada durante el tratamiento. Si
el PWHT se realiza a temperaturas levemente por encima de Acj, entonces, la austenita
enriquecida serd estable a temperatura ambiente [8, 11]. Si el PWHT se lleva a cabo a
temperaturas muy por encima de Acj, la austenita formada durante el PWHT se transformara
en martensita “fresca” durante el enfriamiento [11]. Si el tratamiento térmico se lleva por
debajo de la temperatura Ac, el contenido de austenita disminuird, respecto de la condicion
como soldado transformando en martensita fresca después del enfriamiento a temperatura

ambiente.
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La figura S - 1.13 muestra la relacion entre los contenidos de austenita estable a temperatura

ambiente y el potencial de oxidacion en el gas de proteccion, para bajo y alto CA.
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Figura S - 1.13.- Contenido de austenita vs. PO para bajo y alto CA

Como se comentd en el punto anterior los contenidos de austenita retenida aumentaron al
incrementarse los contenidos de CO, en el gas de proteccion para los cupones en estado
como soldado, tanto para alto como para bajo calor aportado. Ahora bien, de la grafica
anterior (5 - 1.13) se extrae la siguiente informacion:

1.- Para ambos calores aportados los contenidos de austenita retenida disminuyeron al
aumentar el potencial de oxidacion del gas de proteccion al emplear tratamiento térmico post
soldadura. En este sentido, las diferencias observadas, en cuanto a los contenidos de
austenita retenida a temperatura ambiente, en las diferentes probetas tratadas térmicamente
podrian estar relacionadas con diferencias en la composicion quimica que produjo cambios
en la temperatura Ac; en cada condiciéon. Como se vio anteriormente, para una misma
velocidad de calentamiento (1 °C/minuto), las temperaturas Ac; de las probetas H3A y A3A
fueron de 590 y 660 °C, respectivamente. Es decir, la temperatura de PWHT (650 °C), se
ubica en la zona inter/critica para H3A y en otra levemente sub/critica, para A3A. Estos

cambios de temperaturas Ac; relativos entre las muestras soldadas, explicarian las
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variaciones encontradas en los niveles de austenita retenida a temperatura ambiente. De aqui
la importancia en la seleccion del PWHT a emplear en las soldaduras de los AISM, ya que
una errada seleccion de dicha temperatura puede generar propiedades no deseadas.

2.- Para las probetas soldadas con bajo calor aportado al aplicar el PWHT aumentaron los
contenidos de austenita retenida para bajos potenciales de oxidacion, mientras que para altos
contenidos de CO; en el gas de proteccion los valores de austenita disminuyeron con el
PWHT. Esto podria estar relacionado con los bajos contenidos de austenita retenida
encontrados a bajos potenciales de oxidacion y a lo mencionado anteriormente respecto de la
temperatura Ac; determinada en los cupones. A mayor potencial de oxidacion mayor es la
temperatura critica medida. El cupon H3A arrojo bajos valores de austenita en condicion
como soldado y la aplicacion del tratamiento térmico, ubicado levemente por encima de Acy,
gener6 mayores contenidos de austenita retenida. Por otro lado, el cupon A3A presentd un
alto contenido de austenita estable en condicion como soldado y al aplicarle el PWHT, que
se ubicd levemente por debajo de la temperatura critica generé menores contenidos de
austenita retenida respecto de la condicion en estado como soldado. Para poder analizar el
cupon C3A soldado con bajo calor aportado y con un 2 %CO; en la atmosfera del arco
eléctrico se tendria que determinar la temperatura critica y ver en qué posicion se encuentra
la temperatura de tratamiento térmico respecto de la temperatura de transformacion Ac;.

3.- Para las probetas soldadas con alto calor aportado, al aplicar el tratamiento térmico
disminuyeron los contenidos de austenita retenida para todo el rango de potencial de
oxidacion estudiado. En este caso, el cupon soldado con alto calor aportado y bajo potencial
de oxidacion presentd altos contenidos de austenita retenida a temperatura ambiente en
condicién como soldado (18%). Por otro lado, el cupén también soldado con alto calor
aportado pero con alto contenido de CO, en el gas de proteccidbn presentd mayores
contenidos de austenita retenida en estado como soldado (22%). Una de las posibles causas
que pudo haber generado una disminucion de los contenidos de austenita para todo gas de
proteccion es que el tratamiento térmico empleado sea subcritico o levemente subcritico. Son
necesarios mayores estudios para validar esta hipotesis ya que no se han realizado estudios
dilatométricos a los cupones soldados con alto calor aportado.

4.- Los cupones soldados con alto aporte térmico presentaron menores contenidos de
austenita retenida respecto de los soldados con bajo aporte térmico al aplicar el tratamiento
térmico para todo el rango de gases de proteccion empleados. Como se menciond en la

discusion de los puntos criticos, un aumento en calor aportado causa crecimiento de grano
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austenitico durante el enfriamiento y, por tanto, una cierta reduccion de la temperatura Ms
[16]. Esta menor area de nucleacion de la austenita en el calentamiento al realizar el
tratamiento térmico podria ser uno de los motivos que explicara los menores contenidos de
austenita retenida medidos en los cupones soldados con alto aporte térmico.

De acuerdo con lo mencionado en este punto se concluye que al aplicar el tratamiento
térmico seleccionado (650 - 15) en algunos casos se genera un aumento y en otros una
disminuciéon de los contenidos de austenita retenida dependiendo de la ubicacion de la
temperatura de tratamiento respecto de la temperatura critica Ac;. Sin embargo, es necesario
realizar mayores estudios para conocer el efecto del calor aportado sobre dicha temperatura

critica.

5-1.2.7.- EFECTO DEL GP, EL CA Y EL PWHT SOBRE LAS PROPIEDADES MECANICAS

5-1.2.7.1.- EFECTO DEL GP YEL CA SOBRE LA DUREZA

La figura 5 - 1.14 muestra la grafica de microdureza vs. PO para los cupones en condicion

como soldado para alto y bajo calor aportado cuyos valores estan reportados en el capitulo

4.
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Figura S - 1.14.- Microdureza vs. PO
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Las variaciones de dureza estan dentro de lo esperado para las soldaduras de estos aceros
[29, 32]. En la grafica anterior se puede apreciar que a mayor potencial de oxidacion en la
atmosfera del arco eléctrico mayor es la dureza medida de los cupones. Este aumento de
dureza podria estar relacionado con el aumento de los contenidos de C, O y N a medida que
se incrementa el contenido de CO; en el GP [33]. Segin esta reportado [34-36], el contenido
de C controla la dureza de la martensita, por lo que a mayor contenido de C, mayor sera la
dureza medida. En este sentido, para evidenciar el efecto de lo anteriormente mencionado, la
figura S - 1.15 muestra una grafica de dureza en funcion al contenido de C para las probetas

soldadas con bajo y alto CA en condicion AW.
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Figura 5 - 1.15.- Efecto del C sobre la dureza

En la figura anterior se puede observar que el comportamiento del contenido de C en ambos
juegos de cupones fue similar, inclusive, obteniendo lineas de tendencia practicamente
paralelas. Es decir, al aumentar el contenido de C de los depositos soldados, mayor fue la
dureza medida. En estas gréficas se puede evidenciar el fuerte efecto que tuvieron el C y el
N. La literatura reporta [37-38] que el N es un promovedor de carbonitruros que genera un
endurecimiento de la estructura en este tipo de materiales. En este sentido, segin los
resultados obtenidos de la composicion quimica se observa que ademas de aumentar el
contenido de C en los depositos al aumentar el CO, en el gas de proteccion, también

aumento el contenido de N. Entonces, a mayores contenidos de C y N mayor sera la dureza
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resultante debido a la generacion de carburos o carbonitruros [37-38] y a la influencia del C
sobre la dureza de la martensita [34-36]. Estos podrian ser algunos de los factores que
intervienen en el aumento de la dureza al aumentar el potencial de oxidaciéon en el gas de
proteccion.

Ademas, de acuerdo con lo observado en la figura 5 - 1.14, las probetas soldadas con alto
CA arrojaron menores valores de dureza que las probetas soldadas con bajo CA, para todos
los casos en condicion AW. Esta disminucion de dureza de las probetas soldadas con alto
aporte térmico, respecto de las de bajo aporte térmico, podria estar relacionada con el tamaio
de grano austenitico primario, reportandose un incremento de la dureza al disminuir dicho
tamafio de grano [39]. Este incremento producido por la microestructura es consecuencia del
bloqueo del movimiento de dislocaciones. Si una fuente de dislocaciones dentro de un grano
esta generando dislocaciones dentro de un limite de grano, el movimiento de las mismas se
bloqueara dentro de este limite. Un movimiento posterior requiere entonces la generacion de
nuevas dislocaciones en el grano vecino por medio del campo local de esfuerzos generado
por las dislocaciones bloqueadas en el grano original [39]. Como se comento en el punto 5 -
1.2.5 de este capitulo, mayor CA, implicaria un mayor tamafio de grano austenitico primario.
Este mayor tamafio de grano puede ser una de las causas de los menores valores de dureza
medidos en las probetas soldadas con alto aporte térmico. Por otro lado, esta reportado [29,
34, 40-43] para soldaduras de AISM, que la dureza en la zona afectada por el calor (ZAC) es
menor que la del metal de soldadura. Este podria ser otro motivo por el cual la dureza en los
cupones soldados con alto CA fue menor que la de los soldados con bajo aporte térmico, ya
que, mayor CA implicaria un mayor porcentaje de zona recristalizada en las probetas
soldadas con alto aporte térmico generando una menor dureza en promedio. Y, finalmente,
los cupones soldados con alto calor aportado presentaron mayores contenidos de austenita
retenida respecto de los cupones soldados con bajo calor aportado. Este mayor contenido de
austenita estable a temperatura ambiente podria contribuir a la menor dureza presentada en
los cupones soldados con alto aporte térmico.

De acuerdo a lo discutido anteriormente se observa que a mayor contenido de CO, en el gas
de proteccion mayor fue la dureza medida en los cupones. Ademas, a mayor calor aportado

menor fue la dureza de los cupones.

320 ZAPPA, SEBASTIAN



CAPITULO 5 -1 ANALISIS Y DISCUSION

5-1.2.7.2.- EFECTO DEL PWHT SOBRE LA DUREZA

Con respecto a los tratamientos térmicos realizados (650 °C — 15 minutos), en todos los
casos, los valores de dureza alcanzados fueron menores que en condicion AW,
independientemente del gas de proteccion y del calor aportado. La literatura reporta [44-45]
que la dureza disminuye entre 10 y 20 Hy; al realizar estos PWHT. La menor dureza medida
en todas las condiciones se obtuvo con el cupén H3P(650) siendo este valor 318 Hy;. Esta
estudiado [46] que un PWHT de revenido levemente intercritico genera en la microestructura
el revenido de la martensita y la precipitacion de austenita retenida, dando como resultado
una menor dureza. Ahora bien, si el tratamiento térmico se realiza muy por encima de la
temperatura Ac; o por debajo de ésta, la microestructura resultante es martensita revenida
con mayor o menor contenido de austenita retenida, segun el tratamiento térmico empleado
y, martensita fresca, generada por la transformacion de la austenita obtenida en condicion
como soldado. De todas maneras, en relacion a los valores medidos de dureza, se ve que el
revenido de la martensita juega un rol primordial en el ablandamiento de los AISM soldados,
ya que en todos los casos el efecto del PWHT fue el de disminuir la dureza,
independientemente de los contenidos de austenita retenida medidos a temperatura ambiente.
La figura 5 -1.16 muestra la grafica de dureza en funcion al potencial de oxidacion para los
cupones soldados, para alto y bajo calor aportado y en condicién como soldado y con

tratamiento térmico.
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Figura 5 - 1.16.- Microdureza vs el PO para los doce cupones soldados

En esta ultima grafica se observa lo siguiente:

1.- El tratamiento térmico empleado fue capaz de disminuir la dureza para todo el rango de
composicion quimica del gas empleado. Es decir, al aplicar el PWHT se midi6 una
disminucion de la dureza independientemente del gas de proteccion utilizado, para ambos
CA, ya que las lineas de tendencia son, practicamente, paralelas. Acorde con la literatura
[44-45] y, como se menciond anteriormente, esto podria estar asociado en mayor medida al
revenido de la martensita.

2.- Los valores de dureza medidos en los cupones con PWHT con alto calor aportado
mostraron practicamente los mismos valores de dureza que los cupones con tratamiento
térmico con bajo calor aportado. Es decir, fue mayor el efecto de ablandamiento del
tratamiento térmico en los cupones soldados con bajo calor aportado que con alto calor
aportado. Segun la literatura [46], la aplicacion de estos tratamientos térmicos es efectivo en
disminuir la dureza tanto por el revenido de la martensita, como por la generacion de
austenita retenida. En este sentido, segiin los resultados de los contenidos de austenita, se
pudo observar (figura 5 - 1.13) que las probetas soldadas con bajo calor aportado
presentaron mayores contenidos de austenita estable después del PWHT, comparadas con los

cupones soldados con alto calor aportado. Este aumento del contenido de austenita retenida

322 ZAPPA, SEBASTIAN



CAPITULO 5 -1 ANALISIS Y DISCUSION

en los cupones soldados con bajo aporte térmico y con tratamiento térmico, podria ser uno de
los motivos que explicara este comportamiento.

En base a lo mencionado y discutido anteriormente se puede decir que el tratamiento térmico
post soldadura de 650 °C durante 15 minutos gener6 un ablandamiento de la estructura para
todos los casos en estudio. Ademads, fue mayor el efecto del PWHT sobre la dureza en las

probetas soldadas con bajo calor aportado.

5-1.2.7.2.- EFECTO DEL GP YEL CA SOBRE LAS PROPIEDADES EN TRACCION

Las figuras 5 - 1.17 y 5 - 1.18 muestran las relaciones entre los valores de resistencia a la
traccion y limite de fluencia para los distintos gases de proteccion empleados, para ambos
calores aportados en condicion como soldado. Todas las curvas corresponden a las probetas

mecanizadas del tipo “Minitrac” [47].
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Figura 5 - 1.18.- Resistencia a fluencia vs. el potencial de oxidacion

De ambas graficas anteriores se observa lo siguiente:

1.- La resistencia a la traccion y la resistencia a fluencia tuvieron el mismo comportamiento.
Es decir, al aumentar el potencial de oxidacion en la atmodsfera del arco eléctrico aumentaron
dichas propiedades. Esto es asi, tanto para ambos calores aportados utilizados. Estas
tendencias podrian estar asociadas al incremento de los contenidos de C y N al aumentar los
contenidos de CO; en el gas de proteccion. En este sentido, la figura 5 - 1.19 muestra la
relacion entre la RT y RF y los contenidos de C + N para todos los cupones en condicion
como soldado. En esta grafica se puede observar que a mayores contenidos de C y N,
mayores fueron los valores de RT y los de RF. Por otro lado, de acuerdo con los contenidos
de austenita y ferrita medidos en el MAP no es posible establecer relacion alguna ya que los
resultados de las mediciones de ferrita fueron similares para todas las condiciones y los de
austenita no se vincularon con las propiedades mecénicas. Lo escrito anteriormente genera la
idea de que lo que controla los valores de propiedades mecdnicas en los depositos de
soldaduras de los AISM es, entre otras cosas, la composicion quimica de la martensita, sin
influir en forma sensible los contenidos de austenita retenida a temperatura ambiente. Sin
embargo hace falta un mayor estudio al respecto. La figura 5 - 1.20 muestra la relacion entre

la resistencia RT y la RF con la dureza.
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Figura 5 - 1.19.- Resistencia a la traccion y fluencia vs. C + N para condiciones AW
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En la grafica anterior se puede apreciar la buena correlacion que se encontrd entre la dureza
y las propiedades en traccién. Este es un interesante dato tecnologico ya que al conocer la
dureza de soldaduras de AISM es posible determinar, en forma anticipada, la respuesta en
traccion de dichas soldaduras.

2.- Las resistencias a la traccion y fluencia fueron mayores para los cupones soldados con
bajo calor aportado para todo el rango de gas de proteccion utilizado. Esto podria estar
asociado a los mayores contenidos de austenita retenida medidos en los cupones soldados
con alta energia de arco eléctrico.

La figuras 5 - 1.21 muestra las tendencias obtenidas de la deformacion especifica y

reduccién de area para alto y bajo calor aportado en condicién como soldado.

60
* bajo CA - AW -RA

i W bajo CA - AW - DE
< . A alto CA - AW - RA
. | ® alto CA - AW .- DE
g *
kS
S \%,
s 40 \\ '\\\
§ A \ —
= \
<
9% T—
3
&
© 20
N
8 *——-——-—_-l=======_—_—
é =======g
£ 10
@]

0

0 1 2 3 4 5 6 7 8 ? 10

Potencial de oxidacion

Figura S - 1.21.- Deformacion especifica para las probetas en condicion como soldado

De la figura anterior se puede observar que la deformacion especifica y la reduccion de area
a la fractura disminuyeron al aumentar el contenido de CO, en el gas de proteccion, siendo
esta ultima propiedad la més sensible de ambas. Estas tendencias podrian estar relacionadas

con los contenidos de C, O y N, ya que menores valores de estos elementos generan mayores
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valores de estas propiedades [30, 48]. En general los valores de deformacion especifica y
reduccion de area indican una buena ductilidad de los cupones.

Por lo mencionado anteriormente, se puede decir que el aumento del contenido de CO; en el
gas de proteccion generd un aumento de las resistencias a la traccion y fluencia y una
disminucién de la elongacion y de la reduccion de area. Por otro lado, al aumentar el calor
aportado disminuyeron levemente los valores de resistencia sin afectar la ductilidad del

material.

5-1.2.7.3.- EFECTO DEL PWHT SOBRE LAS PROPIEDADES EN TRACCION

Las figuras 5 - 1.22 y 5 - 1.23 muestran los valores obtenidos de resistencias a la traccion y

fluencia para los cupones en condicion como soldado y con PWHT, respectivamente.
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Figura S - 1.22.- Resistencia a la traccion vs. el potencial de oxidacion
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Figura 5 - 1.23.- Resistencia a fluencia vs. el potencial de oxidacion

De las curvas anteriores podemos extraer la siguiente informacion:

1.- Tanto la resistencia a la traccion como la tension de fluencia presentaron el mismo
comportamiento para alto y bajo calor aportado. La aplicacion del tratamiento térmico
generd menores resistencias a la traccion y fluencia en todos los casos. Como se mencion6
anteriormente, el tratamiento térmico empleado genera el revenido de la martensita y, en
algunos casos mayores contenidos de austenita retenida a temperatura ambiente que generan
menores valores de propiedades mecanicas.

2.- El efecto del tratamiento térmico post soldadura fue mayor para los cupones soldados con
alto calor aportado. Es decir, las propiedades en traccion se vieron mas afectadas en los
cupones soldados con una mayor energia de arco. En este caso la austenita bajé para
mayores contenidos de CO; en el gas de proteccidon, por lo que no puede darse una
explicacion desde el punto de vista microestructural.

Las figuras 5 - 1.24 y 5 - 1.25 muestran las lineas de tendencia de las propiedades en
traccion en funcion a los contenidos de C + N y dureza, respectivamente, de todos los

cupones estudiados.
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En todos los casos se observd una leve disminucion de las propiedades en traccion y un

aumento de la ductilidad de los materiales estudiados, producidos por el PWHT.

5-1.2.7.4.- EFECTO DEL GP YEL CA SOBRE LA TENACIDAD AL IMPACTO

Los valores de tenacidad el impacto alcanzados por este proceso y consumible estdn en el
orden de lo reportado por la literatura [35, 44, 49-50] siendo el mayor de ellos de 41 J a 20
°C para la probeta H3A. La figura 5 - 1.26 muestra la relacion entre los valores de tenacidad
al impacto y el potencial de oxidacion para las distintas temperaturas de ensayo en condicion
AW. En esta curva se puede observar el efecto del poder oxidante de la atmosfera gaseosa
sobre los valores de tenacidad alcanzados. A medida que aumento6 el PO disminuyeron los
valores de tenacidad de los cupones soldados. Segtn la literatura [49], el contenido de O
influye fuertemente sobre los valores de tenacidad de los cupones soldados de AISM. De
acuerdo con lo visto en la parte 4 - 1.2.4.3 a medida que se increment6 el contenido de CO,
en el gas de proteccion, aumentd la cantidad, la densidad y la fraccion en volumen de las
inclusiones. La figura 5 - 1.27 muestra la relacion entre la tenacidad a distintas temperaturas
y el contenido de O en el metal de aporte puro. En esta figura se observa de manera clara,
que a medida que aumento el contenido de O en el metal de soldadura, disminuyeron los
valores de tenacidad para todos los cupones en condicidon como soldado para todas las

temperaturas de ensayo.

330 ZAPPA, SEBASTIAN



CAPITULO 5 - 1 ANALISIS Y DISCUSION
45
*bajo CA-(20 C) mbajoCA-(0 C)
w0 Y A bajo CA-(-20 C) ®bajoCA-(-40 C)
* bajo CA-(-60 C) ®alto CA- (20 C)
4\
35 . alto CA- (0. C)  -alto CA-(-20 C)
\3\ \\ alto CA- (-40 C) ¢ alto CA- (-60 C)
= ] N
— 30 ‘
é 25 \\\\xﬁx\ﬁ
o ‘X‘ %ﬂ
- e
T
15
10
0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10
Potencial de oxidacion
Figura 5 - 1.26.- Energia absorbida en funcién al PO de los cupones AW
45
¢ bajoCA-(20 C) BbajoCA-(0 C)
40 *_ A bajo CA- (20 C) ®bajo CA-(-40 C)
\ * bajo CA-(-60 C) ®alto CA- (20 C)
35 . alto CA - (0.C)._ - alto.CA - (-20..C)
~ A
e \ alto CA- (-40 C) *alto CA-(-60 C
_ \k\ ~_ (-40 ©) (-60 ©)
; 30 ® \\ \\
£ ¥ :
5 25
= N\%M m
— \.
\ \X
*
15
10
350 400 450 500 550 600 650 700 750
Contenido de O [ppm]
Figura 5 - 1.27.- Tenacidad en funcion al contenido de O de los cupones AW
ZAPPA, SEBASTIAN 331



ANALISIS Y DISCUSION CAPITULO S5 -1

Una forma de evidenciar el efecto del calor aportado sobre la tenacidad de los depodsitos es
graficando solamente los valores obtenidos de los ensayos de Charpy — V a 20 y -60 °C en
funcién al potencial de oxidacion para alto y bajo calores aportados. La figura 5 - 1.28
muestra la grafica anteriormente mencionada. En esta figura podemos observar que tanto
para 20 como para -60 °C los valores de energia absorbida fueron mayores para los cupones
soldados con bajo calor aportado y esto fue asi, para todo el rango de temperaturas de ensayo
utilizadas. Esto es un dato interesante, ya que muestra que no solamente cuestiones
microestructurales afectan la tenacidad de los cupones soldados, como ser el nivel de
austenita retenida, sino que existen otras variables. Es decir, los cupones soldados con alto
potencial de oxidacion en el gas de proteccion arrojaron menores valores de tenacidad
cuando se comparan con los cupones soldados con bajo calor aportado, independientemente
de poseer estos cupones mayores contenidos de austenita retenida. A la hora de tratar de dar
una explicacion a este fendomeno se debe recurrir a la grafica 5 - 1.29 donde se presentan los
resultados los resultados de tenacidad en funcion a los contenidos de C + N + O para los

ensayos a 20 y -60 °C.

45
. ¢ bajo CA-(20 C) *bajoCA-(-60; C)
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Figura 5 - 1.28.- Tenacidad a 20 y -60 °C para alto y bajo CA en condicion como soldado
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Figura 5 - 1.29.- Tenacidad vs el contenido de C + N + O para alto y bajo CA en condicion
AW

En la figura anterior se puede observar que las probetas soldadas con una alta energia de arco
presentaron mayores contenidos de C + N + O lo que podria explicar la menor tenacidad,
respecto de los cupones soldados con bajo calor aportado, a pesar de poseer mayores
contenidos de austenita retenida a temperatura ambiente.

De acuerdo con lo establecido hasta aqui, es posible decir que al incrementarse el poder
oxidante en la atmdsfera gaseosa disminuyeron los valores de tenacidad. Ademads, al

incrementar la energia de arco disminuyeron los valores de energia de impacto.

5-1.2.7.5.- EFECTO DEL PWHT SOBRE LA TENACIDAD AL IMPACTO

Los valores de tenacidad alcanzados con PWHT (650 °C - 15 minutos), en todos los casos, se
vieron mejorados para todas las temperaturas. Los PWHT aplicados, como se vio
anteriormente, generan revenido de la martensita y en funcion a la ubicacion de esta
temperatura respecto de Ac; (subcritica, intercritica, etc.) pueden generar mayores 0 menores
contenidos de austenita en la microestructura [51], respecto de la microestructura en
condicion como soldado. Ahora bien, una vez empleado este tratamiento, la microestructura

consta de martensita revenida, ferrita delta y fracciones variables de austenita retenida. Se
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sabe [51] que a mayores contenidos de austenita retenida estable a temperatura ambiente
mayor es la energia de impacto adquirida por los depoésitos de soldadura. La figura 5 - 1.30
muestra los valores de tenacidad al impacto a 20 °C para los cupones soldados con alto y
bajo calor aportado, con y sin tratamiento térmico en funcion al potencial de oxidacion. En
esta imagen se puede observar, por un lado, que al aplicar el tratamiento térmico aumentaron
los valores de energia absorbida, para los cupones soldados con alto y bajo calor aportado, y
por otro lado, que el comportamiento de ambos juegos de cupones fue similar. Es decir, las
probetas soldadas con menor CA presentaron mayor tenacidad en condicion como soldado y
con tratamiento térmico posterior.

La figura 5 - 1.31 muestra la relacion entre la dureza medida y la energia de impacto
Charpy-V a 20 °C para alto y bajo calor aportado, con y sin tratamiento térmico. En ella se
puede ver que a menor dureza mayor tenacidad resultante. Las lineas de ajuste se
desplazaron hacia menores energias, conforme decreci6 la temperatura de ensayo, como en
las curvas anteriores.

Por lo dicho anteriormente se puede decir que el PWHT aplicado generd una mayor

tenacidad en los cupones.
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Figura 5 - 1.30.- Tenacidad vs. el potencial de oxidacion a 20 °C para alto y bajo CA, con y
sin PWHT
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5-2.1.- INTRODUCCION Y OBJETIVO

El objetivo de este capitulo fue el de analizar y discutir los resultados obtenidos en las lineas

complementarias.
5-2.2.- LINEAS COMPLEMENTARIAS
5-2.2.1.- Estupio DE PWHT DE CORTA DURACION

En cuanto a la microestructura obtenida a través de los diferentes PWHT de corta duracion
empleados, tomando solamente el cupdon soldado con bajo CA y bajo Ar+5%He, se observo
que estuvo formada por martensita, con pequefias fracciones de ferrita delta y cantidades
variables de austenita retenida. La austenita retenida fue determinada por medio del método
comparativo de picos, o comparacion directa [1].

Si bien se sabe que cuando se forma austenita durante el PWHT las propiedades del metal de
soldadura pueden ser perjudicadas, esta reportado en AISM de media y alta aleacion que
considerable contenido de austenita tiene un fuerte efecto benéfico en la tenacidad del
material [2]. E1 PWHT es usualmente recomendado cuando se efectian soldaduras de aceros
AISM para revenir la martensita y, por lo tanto, mejorar la tenacidad y la ductilidad, con una
reduccion de la resistencia de entre 10 y 20 %. Como se menciond anteriormente, el alto
contenido de Ni disminuye la temperatura Ac; y por lo tanto limita la temperatura del
PWHT. EI PWHT de revenido por encima de Ac; provoca la reformacion de austenita con la
consecuente pérdida en cuanto a las propiedades, dado que esta austenita, se transforma en
martensita “fresca” en el posterior enfriamiento [3]. Se sabe que PWHT de 650 °C durante 5
minutos es comunmente empleado en la fabricacion de cafierias de aceros AISM. El efecto
de la temperatura y el tiempo del revenido sobre la dureza estan mostrados en la figura 5 -
2.1. En esta figura se puede observar que para un mismo valor del parametro H-J, la dureza
puede cambiar en funcion del contenido de C. Para agrupar la combinacion de los efectos de
la temperatura y tiempo se utiliza el parametro de Hollomon — Jaffe segun la siguiente

ecuacion:

H-J= (Temperatum [[C]+273 -{20 + log(%jﬂ -0,001
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Figura 5 - 2.1.- Variacion de la dureza en funcion al pardmetro temperatura—tiempo, para

distintos contenidos de carbono [4]

El cupén H3P(650), con 0,014 % de C en peso y un parametro H-J = 17,9 (650 °C 15
minutos) arrojo un valor de dureza de 318 Hy,, el cual se encuentra levemente por arriba a lo
indicado en esta figura.

La figura S - 2.2 muestra el efecto de la temperatura de revenido sobre la formacion de
austenita estable a temperatura ambiente. En esta ultima figura se puede apreciar que para
unos 600 °C de PWHT se obtiene el mayor contenido de austenita retenida a temperatura

ambiente, aproximadamente un 30 % en volumen [3-5] en la microestructura de un acero
13Cr/6Ni.

ZAPPA, SEBASTIAN 345



ANALISIS Y DISCUSION CAPITULO 5 -2
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Figura 5 - 2.2.- Contenido de austenita a elevada temperatura y austenita retenida a

temperatura ambiente para diferentes temperaturas de PWHT [3-5]

Estos PWHT generan varios grados de ablandamiento, como se requiere en estos aceros,
pero se ha puesto atencion en el tema de la reaustenizacion. En la figura 5 - 2.3 [4] se
observan resultados previos que permiten estimar en forma semicuantitativa el contenido de

austenita retenida a temperatura ambiente, luego de realizar un PWHT, bajo diferentes

condiciones (parametro H-J).
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Figura 5 - 2.3.- Efecto de las condiciones de PWHT sobre la reformacion de austenita en un

acero inoxidable martensitico 13/4 [4]

346 ZAPPA, SEBASTIAN



CAPITULO 5 -2 ANALISIS Y DISCUSION

En la figura anterior se puede observar que la austenita se mantiene estable a temperatura
ambiente para parametros P de 16 a 19 generando un maximo de austenita para un parametro
de 17.5, aproximadamente.

La figura 5 - 2.4 muestra el contenido de austenita medido en funcion al pardmetro H-J
empleado en el PWHT. En esta grafica se puede apreciar que el contenido de austenita
aumento desde un valor de parametro de 16, pasando por un maximo para 17,5 y luego

disminuyd. Algo muy similar a lo mostrado en la figura 5 - 2.3.
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Figura S - 2.4.- Contenido de austenita en funcion al parametro H-J

Estos resultados muestran la eficacia del pardmetro H-J para estimar la fraccion de austenita
retenida luego del PWHT, para estas aleaciones.

En cuanto a las propiedades mecénicas obtenidas para las diferentes condiciones de PWHT,
la figura 5 - 2.5 presenta la correlacion entre los valores de dureza y los de RT y RF. La RT
varid muy poco con la dureza, mientras que el limite 0,2 % tendid a aumentar con este
parametro. La figura 5 - 2.6 muestra la correlacion entre las distintas propiedades (Hy, RT y
RF) y el parametro H-J, anteriormente mencionado [4, 6]. En esta grafica, se observa que la
dureza y la RT presentaron una razonable correlacion con el parametro H-J, observandose

una mayor dispersion para el limite 0,2 %.
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Figura 5 - 2.6.- Dureza, RT y RF vs el parametro H-J

La figura S - 2.7 muestra la relacion entre el contenido de austenita y la dureza para algunas

condiciones de PWHT (AW 580-5, 620-10, 650-15, 680-30). En esta grafica se observa que

348
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a medida que aument6 el contenido de austenita retenida en la microestructura disminuyo la
dureza ya que la austenita es una fase blanda y mayor contenido de austenita genera una

menor dureza.
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Figura 5 - 2.7.- Microdureza vs el contenido de austenita retenida para algunas condiciones

de PWHT

En cuanto a los resultados de energia de impacto, se pudo observar que la condicion 650 °C
15 minutos fue la que mayores valores de tenacidad arrojo, incrementandola en un 50 % (40
J en condicion AW y 63 J con 650 °C 15 minutos). En los depositos de AISM la tenacidad al
impacto tiene una leve dependencia con la temperatura (no presentan transicion ductil-
fragil), independientemente del contenido de aleacion y del proceso de soldadura [7]. Para
este tipo de materiales, en procesos de soldadura semiautomatica y dependiendo del GP
empleado, los valores tipicos de energia absorbida varian entre 40 y 65 J a -40 °C, en
condicion AW. El PWHT presenta un mayor efecto en la tenacidad en los grados sin Mo,
disminuyendo su eficacia a medida que aumenta el contenido de Mo en el MAP. Esto podria
estar asociado con la mayor resistencia al revenido de la martensita que presentan los grados
con mayor contenido de Mo [8]. Sin embargo, también se ha reportado que tipicamente se
tiene un aumento del 20 al 100% en la tenacidad con el PWHT [9]. En este caso el aumento
de tenacidad medido para la condicion 650-15 se halla en promedio en un 45%, y estaria

asociado al aumento de austenita retenida. En este sentido se observd una relacion entre el
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contenido de austenita retenida y la energia absorbida en el ensayo de impacto Charpy-V,
consistentemente con lo reportado por otros autores [8]. Asimismo, para estos materiales,
sobre la tenacidad se ha reportado un fuerte efecto de los contenidos de C y O, informéandose
valores similares a los obtenidos en este trabajo, para contenidos de C+O mayores a 400 ppm
[7]. La figura S - 2.8 muestra la relacion entre el contenido de austenita retenida en la
microestructura y la energia absorbida para algunas condiciones de PWHT a 20 y -60 °C. Se

aprecia en esta figura el efecto benéfico de la austenita sobre la tenacidad en estos materiales.
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Figura S - 2.8.- Energia absorbida vs contenido de austenita retenida

La figura 5 - 2.9 muestra la relacion de la energia de impacto Charpy-V en funcion al

parametro H-J para 20 y -60 °C.
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Figura 5 - 2.9.- Energia absorbida vs pardmetro H-J

En la gréfica anterior puede observarse que independientemente de la temperatura de ensayo,
el comportamiento de los materiales fue similar. Al aumentar el pardmetro H-J desde 16
hasta 18 aumentaron los valores de energia absorbida del depdsito asociado principalmente
al revenido de la martensita y a la generacion de austenita estable.

Finalmente, para las condiciones seleccionadas se tiene que la muestra 580-5 presentd un
fuerte endurecimiento y los mayores valores de resistencia mecanica, con buena ductilidad,
manteniendo la energia absorbida en niveles similares a la condicion AW. Este
endurecimiento estaria asociado al efecto de precipitacion coherente de carburos. La
condicion 620-10 mostré una leve disminucion en dureza y resultados similares tanto en
resistencia como en tenacidad, con una mayor ductilidad. En este caso, se suma al
mencionado fenomeno de precipitacion la presencia de austenita retenida. Para la muestra
650-15 se obtuvieron los menores valores de dureza y resistencia junto con la mayor
tenacidad. En este caso la presencia de una mayor fraccion de austenita retenida y la pérdida

de coherencia de los precipitados podrian explicar los resultados obtenidos.

5-2.2.2- MAXIMIZACION DE LA TENACIDAD

Como se mencion6 anteriormente, el contenido de C en el cupon A2A fue de 0,022 % de C.
Este elevado contenido de C provey6 a la microestructura mayor dureza y menor tenacidad,

cuando se lo compara con el cupén H2A. El cupdn A2A, posee, ademas, los mas altos
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valores de N y O. Ha sido reportado [7, 9] que contenidos de O superiores a las 300 ppm
producen una fuerte caida de la tenacidad, como asi también alto contenido de N.

La literatura reporta [10] que la ferrita deteriora la tenacidad y que la austenita mejora esta
propiedad y que disminuyendo el contenido de C de la martensita, la energia de impacto se
ve incrementada. En este sentido, los PWHT involucrados en esta linea auxiliar, se
efectuaron con el propoésito de eliminar los contenidos de ferrita delta, revenir la martensita y
de aumentar los de austenita retenida en la microestructura [8, 10-11].

Los solubilizados efectuados a 1000 °C durante 60 minutos, fueron efectivos en disolver la
ferrita delta y la austenita retenida en ambos cupones. Con un simple revenido, después del
solubilizado, el contenido de austenita aument6 y con un doble revenido aumentd aun mas
para ambas condiciones. Finalmente, en esta instancia, la estructura obtenida constd de
martensita revenida con un alto contenido de austenita retenida sin ferrita delta. El
mecanismo por el cual el contenido de austenita aument6 con el doble revenido, puede ser
explicado a través de la inestabilidad térmica de la austenita generada durante el primer
revenido [8, 12]. La estabilidad de la fase austenitica a temperatura ambiente esta asociada a
dos fendmenos: por un lado a un factor quimico y por otro a un factor estructural relacionado
con una alta densidad de dislocaciones en la sub-estructura. Esto significa que la estabilidad
de las particulas de austenita influye no solo en la segregacion de solutos, sino también en la
densidad de dislocaciones. Después del solubilizado, con el primer revenido a los 650 °C el
contenido de austenita formada durante el calentamiento es incrementado en forma
importante, pero no es suficientemente estable desde el punto de vista térmico, es decir, esta
austenita transforma parcialmente en martensita con el posterior enfriamiento. A esta
temperatura la activacion térmica puede ser suficiente como para promover los mecanismos
de recuperacion que logran el aniquilamiento de dislocaciones y, por ende, disminuyen
substancialmente la densidad de las mismas dentro de las particulas de austenita. De esta
manera la austenita puede perder estabilidad y entonces transformar en martensita durante el
enfriamiento desde los 650 °C. En esta ultima instancia la microestructura estd compuesta
por martensita revenida, martensita fresca con la morfologia original de la austenita retenida
de la cual proviene y austenita retenida. Por lo tanto, este primer revenido resulta en un
incremento del area total entre fases dentro de la estructura [13].

Ahora bien, durante el segundo revenido a 600 °C, una nueva austenita nuclea a través de la
mayor area interfacial recientemente creada y, por lo tanto, se forma una mayor cantidad de

agujas o particulas de austenita. Se asume que esta austenita formada por corte presenta una
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alta densidad de dislocaciones, que a esta temperatura no sufren mayores alteraciones. Es
decir, se asume que la formacion de austenita se produce por un mecanismo de corte
(cizallamiento de la red cristalina por un movimiento cooperativo de atomos en cortas
distancias) desde regiones de la matriz martensitica segregada en elementos austenizantes.
Por otro lado, la martensita fresca descompone a martensita revenida. De esta manera, como
resultado del doble revenido se produce un incremento del contenido de austenita y con una
mas uniforme distribucién [13]. La figura 5 - 2.10 muestra un esquema del mecanismo de la

estabilidad de la austenita propuesto por Bilmes [8, 12-13].

M1

c Y Y Y Y
M M1 My —Im Mr
r
Mr

Figura 5 - 2.10.- Esquema propuesto por Bilmes para la formacion y transformacion de

austenita durante un doble revenido [8, 13-14]. a) solubilizado, b) solubilizado + un revenido
(durante el calentamiento), ¢) solubilizado + un revenido (después del enfriamiento), d)

solubilizado + doble revenido. M1: lath de martensita; Mr: martensita revenida; y: austenita

Con respecto a las propiedades mecdanicas, los valores de dureza y RT fueron consistentes
con lo reportado por la literatura [15-16]. Sin embargo, se notd un leve aumento de estas
propiedades en las probetas soldadas con CO; en el GP. Esto podria estar asociado a los mas
altos contenidos de C medidos para estas ultimas probetas. Ademas, la DE y la RA a la
fractura arrojaron valores mas altos para las probetas soldadas con Ar+5 %He. Esto podria

estar asociado a los menores contenidos de C, N y O en estas probetas. Por otro lado, los
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diferentes PWHT, aumentaron estas propiedades, debido al revenido de la martensita y la
generacion de austenita retenida en diferentes niveles.
La figura 5 - 2.11 muestra la evolucion de la energia de impacto Charpy-V a 20 °C para

todas las condiciones de PWHT empleadas en ambos cupones.
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Figura S - 2.11.- Energia absorbida a 20 °C [J] para los diferentes PWHT y GP

Como puede verse en la figura anterior el GP afectd la tenacidad de los depdsitos de AISM.
Con Ar+18 %CO; se obtuvieron los menores valores de energia absorbida. Esto podria estar
asociado con los mas altos valores de C, O y N que se obtuvieron en las probetas soldadas
con mezcla de CO, [17-18].

Todos los PWHT mejoraron la tenacidad en ambos cupones. Simples revenidos y
solubilizados duplicaron la tenacidad en ambas probetas soldadas, respecto de las probetas
AW. Esto muestra el efecto de la ferrita delta sobre esta propiedad. Este hecho fue mas
importante sobre las probetas soldadas con Ar+5 %He.

Con un simple o doble revenido después del solubilizado la tenacidad aument6 nuevamente.
Esto podria estar asociado al revenido de la martensita, la ausencia de ferrita y las particulas
finas y dispersas de austenita formadas durante estos PWHT [14]. Estos finos precipitados de
austenita promovieron una fractura ductil mejorando el trabajo plastico de la fractura [19].

Por otro lado, esta reportado que durante la propagacion de la fractura en los ensayos CVN
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se produce una transformacion mecénica de las particulas de austenita por un mecanismo
TRIP (transformation induced plasticity — transformacion inducida por plasticidad)
localizado con un consecuente aumento de tenacidad [14]. El PWHT de solubilizado con
doble revenido alcanz6 altos valores de tenacidad aumentandola en un 250 y 300 % con
respecto a las condiciones H2A y A2A, respectivamente. La figura 5 - 2.12 muestra la
relacion entre la energia absorbida y la dureza. Existi6 una buena correlacion entre los
valores de los ensayos CVN y los de dureza. En este sentido, se obtuvo una expresion
empirica para predecir la tenacidad de estos aceros a 20 °C con el valor de dureza. El factor

de correlacion R? fue de 0,84 mostrando un acuerdo relativamente bueno.
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Figura 5 - 2.12.- Energia absorbida a 20 °C [J] vs. microdureza [Hy; ]

CVNy-c[J]] = =1,079 - (Hy1) + 400,9  R? = 0,844

5-2.2.3.- ESTABILIDAD DE LA AUSTENITA
La austenita permanecio retenida, aun a temperaturas por debajo de la temperatura ambiente.

En la figura 4 - 2.17 se mostraron los espectros de DRX donde se identificaron los picos

correspondientes a esta fase, inclusive a -60 °C. En este punto se discutiran los motivos por
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los cuales la austenita quedo retenida a temperatura ambiente, independientemente de la
condicion de soldadura o de PWHT de la cual proviene.

La literatura reporta [20] a partir de estudios realizados por TEM / EDS, que la austenita
contiene una alta densidad de dislocaciones y un enriquecimiento en Ni y C respecto de la
matriz [4]. Una de las caracteristicas principales de esta fase es que puede ser estable a
temperatura ambiente y no transformar en martensita con el posterior enfriamiento. Para
PWHT de cortos tiempos a temperaturas levemente por encima de Acj, las particulas de
austenita poseen un tamafio menor al pum y pueden ser térmicamente estables aun
enfriandolas a temperaturas sub/cero [9, 21]. La mayor parte de la literatura reporta que las
razones son atribuibles a fendmenos de segregacion, que determinan una gran baja en la
temperatura Mg [22-23]. No obstante, esta afirmacion no estd debidamente justificada y
aprobada y existen suficientes elementos de juicio como para dar lugar a otros tipos de
fenomenos que pueden determinar esta estabilidad. Algunos autores [20] reportan que la
estabilidad de la austenita frente a la transformacion martensitica podria estar determinada
por el pequefio tamafio de las particulas de dicha fase. En la medida en que el tamafo de la
austenita fuese mayor, por mayores temperaturas de revenido o por muy prolongados
tiempos de permanencia de revenido (en el orden de decenas de horas), la estabilidad térmica
desapareceria. Respecto de la inestabilidad mecéanica de la austenita, existen algunas
experiencias realizadas por medio de laminacion en frio de aceros 13Cr4Ni [24] forjados,
templados y revenidos, que indican la posible transformaciéon martensitica inducida por
plasticidad.

Independientemente de las causas de la estabilidad relativa, tanto térmica como mecdanica de
la austenita, hay un acuerdo general en la literatura acerca de que la fina dispersion de las
mismas es la responsable del notorio incremento en tenacidad al impacto y a la fractura del
material.

La morfologia acicular de la austenita, formada entre laminas de martensita, sugiere la
posibilidad de que dicha fase no se genere por mecanismos controlados por difusion de largo
alcance, como podria esperarse. En estos casos se ha sugerido que este tipo de austenita
acicular puede desarrollarse por un mecanismo de corte o cizallamiento de la red cristalina
[25].

La formacion de austenita desde martensita o martensita revenida puede ser extremadamente
rapida, en particular en aceros que contienen Ni. Para calentamientos por induccidén en

aceros al C con 1,5 — 2 % de Ni, se ha demostrado que el tiempo puede ser tan corto como
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dos segundos (entre 790 — 870 °C). La martensita que se forma desde esa austenita es
considerablemente mas dura que la normalmente obtenida a partir de austenita formada por
velocidades de calentamiento menores. Segin Krauss esto indicaria que en muy rapidos
calentamientos, hasta la temperatura de austenizacion, la formaciéon rapida de austenita
puede introducir imperfecciones subestructurales que afectan luego la resistencia y dureza de
la martensita [25]. La formaciéon de austenita ocurriria por un mecanismo asociado a corte o
cizallamiento, generando defectos en la red cristalina de la austenita. En relacion a lo
anterior Vodarek [24] ha confirmado que en aceros 13Cr4Ni existe una relacion de
orientacion del tipo Kurdjumov/Sachs, entre las particulas de austenita y la matriz
martensitica. Esta es otra indicacion de que las particulas de austenita pueden formarse por
un mecanismo de corte o cizallamiento con posterior crecimiento controlado por difusion
durante el revenido intercritico.

Acorde con Kulmburg [23], para los aceros AISM del tipo 13Cr-6Ni-1,5Mo, con 0,039 % C,
la austenita estable comienza a formarse en revenido a 570 °C, alcanza un contenido maximo
con revenido a 615 °C (30 % en volumen para el caso de los aceros AISM 13-6) y luego, con
revenido a temperaturas superiores, el contenido es menor dado que la austenita va
perdiendo estabilidad y puede transformar en martensita denominada fresh (fresca). Esto
requiere, en la mayoria de los casos, PWHT de doble revenido. Progresivos aumentos de la
temperatura de revenido generan austenita cada vez menos estable con temperaturas M cada
vez mayores.

Existen tres rangos de temperaturas de revenido para aceros del tipo 13Cr-4Ni-Mo [13]:

.- Revenidos por debajo de los 600 °C, donde las estructuras no muestran austenita estable ni
martensita “fresh”. La consecuencia es el efecto tipico de un revenido clasico: ablandamiento
y aumento de la tenacidad

.- Revenidos entre 600 — 625 °C, donde se obtiene precipitacion de austenita estable y los
mejores valores de tenacidad al impacto, con una ligera disminucion de la tension de fluencia
(75 Jy 750 MPa)

.- Revenidos por encima de 625 °C. En estos casos la austenita se torna inestable y parte de
ella transforma a martensita fresca. Por ende, la tenacidad disminuye y aumenta la tension de

fluencia. Normalmente esto requiere la realizacion de otro revenido (doble revenido)
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La precipitacion de austenita puede hacerse masiva mediante dobles revenidos [26] y esto
influye notoriamente sobre las propiedades mecanicas. Si el primer revenido se realiza a
temperatura a la cual la austenita precipitada comienza a inestabilizarse, por ejemplo 625 —
670 °C, durante el enfriamiento del primer revenido transformard parte de ella en martensita
fresca. Un revenido secundario realizado a 600 °C provocard, que en virtud de mayores
interfaces de nucleacion para austenita estable (las nuevas interfaces austenita estable /
martensita fresca), los contenidos de esta fase aumenten sin perder sus caracteristicas
morfoldgicas submicroscopicas y el tipo de dispersion.

La estabilidad térmica y mecénica de la austenita en microestructuras compuestas de
martensita revenida / austenita, fue muy estudiada en aceros ferriticos criogénicos, con
contenidos de Ni [27]. En estos trabajos se plantea basicamente que la estabilidad de la
austenita estd condicionada por dos factores. Uno de ellos es del tipo quimico debido al
enriquecimiento de la austenita en aleantes [4], el otro es del tipo estructural y estd asociado
al tipo de sub estructura que presentan los precipitados de austenita. A partir de los
resultados reportados por la citada literatura, no parece posible justificar enteramente la
estabilidad de la austenita a través de un origen composicional. Los estudios realizados con
microscopia electronica de transmision parecen mostrar que las caracteristicas
subestructurales de los precipitados de austenita, pueden diferir bastante de acuerdo con sus
tamafios y el rango de temperaturas en el que se formaron durante el revenido. La
correlacion de la estabilidad de la austenita con la subestructura se concentra en tres aspectos

[13]:
.- La concentracion de C de la austenita
.- La coherencia de la interfaz austenita / martensita revenida

.- La densidad de dislocaciones en las particulas de austenita

Los motivos mencionados anteriormente podrian ser las causas de la estabilidad de las

particulas de austenita incluso a temperaturas por debajo de la ambiente.
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5-2.2.4.- CORROSION POR PICADO

5-2.24.1.-SERIE ]

La CpP durante el periodo de servicio puede ser el resultado de la acumulacion de depdsitos
en un oleoducto y/o de la presencia de 6xidos en el interior de los tubos soldados [28].
Varios estudios han demostrado que la cinética de disolucidon y repasivacion es controlada
por los contenidos de Cr, Ni y Mo en la matriz de metal [28].

El fenémeno de sensitizacién genera zonas con menores contenidos de Cr producto de la
precipitacion de carburos/carbonitruros de Cr, particularmente en la zona recristalizada de la
ZAC, siendo esta region la mas susceptible a la CpP [29]. Por lo tanto, las zonas recalentadas
de soldaduras multipasadas son puntos criticos respecto de la resistencia a la CpP. A su vez,
los contenidos de Cr, Mo, O y C afectan la susceptibilidad a este tipo de corrosion [30].

Si bien las diferencias observadas, en cuanto al Ep para las distintas condiciones analizadas
son pequefias, se observaron tendencias definidas. Las probetas soldadas con la mezcla de
gases Ar+5%He presentaron los mejores resultados para todas las condiciones
microestructurales. La composicion quimica de una aleacion y su microestructura tienen una
fuerte influencia sobre la resistencia a la CpP [30]. La pasividad de la superficie de un acero
inoxidable se encuentra asociada a la presencia de la capa de 6xido de Cr. El fendmeno de
picado se relaciona con la ruptura local de dicha capa pasiva, por lo que una mayor
estabilidad de dicha capa tendra asociado un mayor Ep, el que es fuertemente afectado por el
contenido de Cr, mientras que el Mo y el Cu también favorecen la resistencia a esta forma de
corrosion. Estos elementos mejoran las propiedades de los cationes de la pelicula pasiva,
dificultando la migracion de aniones agresivos, como los CI” en la superficie del metal o
reduciendo el flujo de cationes vacantes en la pelicula pasiva; aunque el mecanismo no esta
completamente claro atin [30]. Las probetas soldadas con Ar+18 %CO; presentaron menores
contenidos de Cr, Mo y Cu lo que explicaria el menor Ep medido, debido a una menor
estabilidad relativa de la capa pasiva. La corrosion localizada en metales pasivos casi
siempre se inicia en heterogeneidades locales como ser, inclusiones y precipitados o
segundas fases, como asi también, en los bordes de grano, dislocaciones, fallas o sitios de
dafios mecanicos. En el caso de superficies de aceros inoxidables, la iniciacion del pit ocurre
casi exclusivamente en sitios de inclusiones de sulfuro de manganeso (MnS) [30].

Asimismo, se observo que la condicion AW proveyd una microestructura menos susceptible
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a este mecanismo de corrosion. Para las condiciones de PWHT, el doble revenido gener6 una
disminucién en el Ep respecto de la muestra solubilizada.

Acorde con Kimura [31], no se observa influencia del contenido de austenita retenida sobre
el Ep, a pesar de que esta fase promueve la disolucion de C y N y de esta manera, evita la
precipitacion de estos elementos con Cr y Mo, generando una disminucion de los sitios
disponibles para la nucleacion de los pits [29]. Por otro lado, los resultados presentados por
Bilmes para aceros soft-martensiticos [28], muestran que el aumento de los contenidos de
austenita retenida mejora la resistencia a la CpP. Esto es causado por la menor precipitacion
de carburos/carbonitruros, como se menciond anteriormente. Sin embargo, los resultados
obtenidos en este estudio no mostraron ninglin efecto del contenido de austenita, ya que las
probetas AW y 1000+650+600 presentaron aproximadamente el mismo contenido de
austenita retenida, pero diferentes Ep. Por otro lado, las muestras tratadas térmicamente a
1000 °C (sin austenita ni ferrita) tuvieron un Ep intermedio ente ambas condiciones.

La presencia de ferrita aumenta la susceptibilidad a la CpP dado que promueve la formacion
de una zona con disminucion de Cr por precipitacion de carburos [32]. Otros sitios
susceptibles que promueven la CpP son el borde de grano austenitico primario o la matriz de

la martensita revenida, donde puede ocurrir la precipitacion de carburo/carbonitruros [29].

5-2.2.4.2.- SERIE 2

La composicion quimica de una aleacién y la microestructura tienen una fuerte influencia
sobre la resistencia al picado [30]. Se encontrdé que el Ep aumenta drasticamente cuando el
contenido de Cr supera el 20% en peso, mientras que el Mo, es efectivo en una menor
concentracion (2 al 6 %), pero so6lo en presencia de Cr. Varias explicaciones han sido dadas
para interpretar la gran influencia del Mo en el comportamiento al picado del acero
inoxidable, la cual ademas, esta bien confirmada en la préactica de la ingenieria. Se ha
sugerido que el Mo es adsorbido en la superficie como “molibdato” o también que actiia
bloqueando los sitios activos de la superficie, inhibiendo la disolucioén activa del metal y
finalmente favoreciendo la repasivacion. Otros modelos [30] sugieren que el Mo, asi como
otros elementos, mejora las propiedades de los cationes de la pelicula pasiva, dificultando la
migracion de aniones agresivos, como los Cl en la superficie del metal o reduciendo el flujo

de cationes vacantes en la pelicula pasiva. El mecanismo no estd completamente claro atn,
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sin embargo, ciertas investigaciones indican que el Mo retarda principalmente el crecimiento
de los pits, mas que la iniciacion de los mismos [30].
La figura 5 - 2.13 muestra un grafico donde se presenta el Ep en funcion del contenido de

austenita retenida, para los cupones en condicion AW y con PWHT.
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Figura S - 2.13.- Ep en funcion del contenido de austenita

La corrosion localizada en metales pasivos casi siempre inicia en heterogeneidades locales
como inclusiones y precipitados o segundas fases, como asi también, en los bordes de grano,
dislocaciones, fallas o sitios de danos mecéanicos. En el caso de superficies de aceros
inoxidables, la iniciacion del pit ocurre casi exclusivamente en sitios de inclusiones de
sulfuro de manganeso (MnS) [30]. En este sentido, inclusiones no metalicas pueden actuar
como sitios potenciales de nucleacion del picado. Adicionalmente los resultados muestran
claramente que la disolucion de inclusiones ocurre incluso en soluciones sin CI', pero los CI
se requieren para la disolucion metélica y para el proceso de crecimiento estable del picado.
El Mo en aceros inoxidables superausteniticos y supermartensiticos tiene un menor efecto en
el proceso de iniciacién del picado. La resistencia a la corrosion superior de ciertas
aleaciones con alto contenido de Mo suele ser atribuida a una mejora considerable del

comportamiento a la repasivacion.
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Los diferentes contenidos de austenita no repercutieron sobre esta propiedad. Para este tipo
de aceros, se encontraron resultados similares a los de otros autores [31]. Sin embargo,
también se reporta que el contenido de austenita retenida produce cambios importantes en la
resistencia al picado en aceros inoxidables soft-martensiticos [28].

Para los aceros inoxidables, la disolucion de Cr, es uno de los parametros que controlan las
propiedades de la pelicula pasiva y la resistencia al picado [33]. El Ep disminuye con el
aumento de la precipitacion de carburos ya que los contenidos de Cr y Mo de la matriz
disminuyen [31].

El GP y el PWHT posterior a la soldadura no produjeron variaciones significativas en cuanto
al Ep para las diferentes concentraciones de CI'. Es decir, las modificaciones introducidas en
la composiciéon quimica y la microestructura por medio del GP y el PWHT, no afectaron
sensiblemente el Ep del AISM ensayado en estas condiciones. Este es un interesante
resultado tecnoldgico, ya que soldar los cupones con diferentes GP y no realizar PWHT no

tiene influencia negativa sobre el Ep.

5-2.2.5.- CORROSION BAJO TENSIONES

5 - 2.25.1.- SERIE 1 (SOLUCION 2,7M DE NACL, TEMPERATURA AMBIENTE,

BURBUJEO DE CQO;)

Aunque se ha reportado la falla de estos materiales por CBT [34-35], los cupones soldados
en este estudio no fueron susceptibles a CBT en una solucion con alto contenido de Cl" y
saturada en CO,, incluso en presencia de altos niveles de tensiéon (1,2 RF), mostrando buena
resistencia a este tipo de corrosion, pero parametros como la temperatura y la presion de CO;
juegan un rol importante en cuanto a este fendmeno [34-35]. Son necesarios mayores
estudios para analizar la susceptibilidad al CBT de estos materiales bajo diferentes

condiciones (alta presion de CO, o H,S, temperatura, concentracion de CI, pH, etc.).
5-2.2.5.2.- PARTE 2 (SOLUCION 2,7M DE NACL, 100 °C, 10 BAR DE CO;)
Si bien los aceros AISM presentan un buen comportamiento a la corrosion en medios dulces

(COy) y ligeramente agrios (bajas concentraciones de H,S), se ha reportado [36] en la

literatura la ocurrencia de CIGBT en la ZAC de soldaduras de aceros AISM, bajo ciertas
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condiciones del medio. La iniciacion de este mecanismo de falla se da, generalmente, por la
disminucién del contenido de Cr en la adyacencia del borde de grano en la ZAC formada por
soldadura [34, 36]. El mecanismo de propagacion de CIGBT en soldaduras de aceros
inoxidables martensiticos, estd asociado al fendmeno de sensitizaciéon generado por la
precipitacion de carburos de Cr del tipo M3C¢ en la zona de grano grueso de la ZAC [37].
En este sentido, aspectos relacionados con el procedimiento de soldadura, como el tipo de
GP empleado, generan variaciones en la composicion quimica del metal depositado [15], lo
que afecta sus propiedades [15] y su resistencia a la corrosion, especialmente en lo relativo a
los contenidos de C, Cr o Mo. Asimismo, la distribucion de fases en la microestructura
(ferrita y austenita) y los fenomenos de precipitacion asociados a los PWHT pueden afectar
la susceptibilidad del material a la CIGBT y a la CpP [37].

Si bien estos aceros presentan una buena resistencia a la CBT, se ha reportado la
susceptibilidad a la corrosion de la ZAC en juntas soldadas en medios dulces bajo
condiciones de ensayo similares a la utilizada en este trabajo [38]. Por otro lado, CIGBT
(CIGBT) fue observada en pasadas de raiz en condicion AW sin maquinar y nunca en
cordones maquinados. Sin embargo, no se ha encontrado informacion relacionada con el
comportamiento del MAP. La generacion de CBT, en condicion AW, estaria relacionada con
los aspectos geométricos del cordon y las caracteristicas microestructurales de la ZAC, entre
otros factores [39].

Por otro lado, la ocurrencia de corrosion intergranular en las muestras con PWHT pone de
manifiesto que dicho fendmeno se encuentra asociado al efecto microestructural de los
PWHT. Ambas condiciones PWHT presentaron una abundante precipitacion de
carburos/carbonitruros en bordes de grano, generando sitios empobrecidos en Cr,

produciendo asi la sensitizacidon y posterior corrosion intergranular.

5-2.2.6.- DANO POR HIDROGENO

La literatura reporta que el DpH es generalmente mas alto en regiones de alta dureza y
microestructuras susceptibles [40], con lo cual mayores contenidos de C implicarian una
mayor dureza, obteniendo una mayor susceptibilidad al H ya que el C controla la dureza de
la martensita. Ademas, otro punto importante es el contenido de O de los depositos soldados,
ya que se sabe que las inclusiones son puntos de nucleacion de la fractura por H [41], por lo

que menores contenidos de inclusiones, implicarian una mayor resistencia a este mecanismo
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de falla. Los mayores contenidos de C y O correspondientes a la probeta soldada con 18 %
de CO; deberian influir en la susceptibilidad al DpH.

El objetivo de los diferentes PWHT aplicados a ambos cupones fue el de obtener diferentes
condiciones microestructurales para evaluar su susceptibilidad al DpH. Las diferencias en el
contenido de austenita retenida en la microestructura, obtenidas por los PWHT, podrian
afectar la resistencia al DpH ya que esta fase es una potencial trampa de H [42].

La literatura reporta [42] que la fase austenitica tiende a disminuir el coeficiente de
permeacion, con lo que mayores contenidos de austenita retenida, afectarian fuertemente el
DpH.

Asimismo, se reporta para este tipo de aceros, que la generacion de carburos y/o
carbonitruros tiene un fuerte efecto sobre la difusion del H. Es decir, al aumentar el
contenido de los precipitados (carburos o carbonitruros) disminuye el coeficiente de difusion
de H en el acero [42].

En cuanto a los ensayos de carga catddica, el comportamiento de ambos materiales fue
similar, es decir, la RT disminuy6 y aument6 la RA con los diferentes PWHT, en todas las
condiciones bajo carga de H. Esta tltima propiedad fue sensiblemente afectada [43] y no se
pudieron determinar diferencias en cuanto a la DE por los métodos de medicion empleados.
Las probetas con mas altos valores de dureza fueron las mas susceptibles al dafo,
consistentemente con lo mencionado anteriormente [40].

Algunos autores reportan [41] que inclusiones o precipitados son sitios de nucleacion de las
fisuras inducidas por H, con lo cual, mayores contenidos de O (generadores de mayores
contenidos de inclusiones) reflejarian la leve mayor susceptibilidad de los cupones soldados
con CO; en el GP. Ademas, se observo que la RT disminuyd bajo condiciones de H. Esto
muestra el rol que juega el H, no solamente en la ductilidad de los materiales, sino también
en la resistencia [43].

Comparando los dos cupones analizados se observd que un pequefio aumento en los
contenidos de C, H y O, correspondiente a las soldaduras con CO; en el GP, provoco un leve
aumento en la susceptibilidad al DpH. Ademas, el efecto de los PWHT sobre el indice de
fragilizacion estuvo relacionado con condiciones microestructurales. Es decir, después del
solubilizado a 1000 °C durante el enfriamiento al aire se obtuvo una estructura
completamente martensitica con precipitados de carburos o carbonitruros, producto de la
baja velocidad de enfriamiento, con la eliminacion de las fases de ferrita y austenita

encontradas en condicion AW. La eliminacion de estas fases repercutido en el indice de
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fragilizacion aumentando la susceptibilidad al DpH. Luego del PWHT de 1000 °C con un
doble revenido (650 °C + 600 °C) enfriado al aire se obtuvo una estructura martensitica
revenida, con precipitaciéon de carburos o carbonitruros y un alto porcentaje de austenita
finamente distribuida en la estructura, aumentando de esta manera la resistencia al DpH. En
la figura S - 2.14 se muestra una grafica del /FFH vs. dureza. En esta curva se puede observar
que la susceptibilidad del material estuvo fuertemente controlada por la dureza de la
microestructura [40]. Esta relacion, es un interesante dato tecnoldgico, ya que conociendo la

dureza, se puede estimar la pérdida de ductilidad de estos materiales bajo estas condiciones.
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Figura S - 2.14.- Relacion entre IFH [%] vs. dureza [Hy]

Las probetas ensayadas bajo condiciones de H muestran una superficie de fractura plana
[43]. Debido a que el H ingresa al material, su concentracion es mayor en la superficie de la
probeta. Por ello la fractura siempre comienza sobre la superficie de la probeta. Esta es una
caracteristica de los ensayos de fisuracion inducida por el medio [44] y la rotura final en el
centro de la probeta es ductil. La velocidad de ensayo, no da tiempo a que se manifiesten los
mecanismos de DpH y por ende, el ultimo sector en romper lo hace en forma ductil [44]. El
inicio de la fisuracion fue transgranular y la propagacion siguid diferentes mecanismos
dependiendo de la condicion del material. Con lo cual, en la periferia de la superficie de

fractura se evidenciaron las fracturas trans e inter granular [40, 43]. Por otro lado, se
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evidenciaron fisuras secundarias en la superficie de las probetas, caracteristicas para estos
materiales bajo estas condiciones [44], con una direccion perpendicular a la tension aplicada
para las diferentes condiciones.

Es necesario realizar mayores estudios en aceros soldados supermartensiticos, para evaluar la
susceptibilidad al DpH y su relacion con la microestructura, las inclusiones y los

precipitados de carburos/carbonitruros.
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6.1.- INTRODUCCION

En funcion de los objetivos planteados inicialmente y, a partir de los resultados
obtenidos con su posterior discusion y analisis, se concluye con el aporte realizado en

este trabajo para generar un mayor conocimiento sobre los temas estudiados.

6.2.- CONCLUSIONES DE LA LINEA GENERAL

6.2.1.- OPERATIVIDAD SALPICADURAS

Al emplear un mayor contenido de CO; en el gas de proteccion, se obtuvo un aumento
de la cantidad de salpicaduras producidas durante la transferencia metélica, en las

probetas soldadas con alto y bajo aportes térmicos.

6.2.2.- RADIOGRAFIAS

Los parametros utilizados en los procedimientos de soldadura fueron adecuados, ya que
los cupones soldados fueron aprobados conforme a la norma ANSI B31.3-96,

encontrandose niveles admisibles de defectos.

6.2.3.- COMPOSICION QUIMICA

En forma general, los contenidos de Cr, Ni, Mo, Si, Cu y Mn disminuyeron levemente a
medida que aumento el contenido de CO, en el gas de proteccion y los contenidos de C,
O y N aumentaron a medida que se increment6 el PO en el GP. Esto se observo en los
cupones soldados con alto y bajo CA.

En cuanto al CA, no se observaron sensibles variaciones en la composicion quimica de
los depositos en ninguno de los cupones soldados. Sin embargo se evidencié un

aumento del contenido de O al emplear mayor energia de arco.
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6.2.4.- ANALISIS MACROESTRUCTURAL

6.2.4.1.- PENETRACION

A medida que aument6 el contenido de CO, en el GP vario6 la geometria del cordon de
soldadura, disminuyendo la relacion ancho/penetracion. Es decir, incrementando el PO
en la atmoésfera gaseosa, aumentd la penetracion y disminuy6d el ancho del cordéon
soldado. No se encontraron diferencias relacionadas con el CA, en los cupones

soldados.

6.2.4.2.-INCLUSIONES

A medida que aument6 el contenido de CO, en el GP, variaron el contenido, la densidad
y la fraccion en volumen de las inclusiones en todos los cupones. Es decir, se observo
una clara tendencia de aumento de la fraccion de las inclusiones en volumen, a medida
que aumento el contenido de CO; en la atmdsfera gaseosa: fenémeno relacionado con
los mayores niveles de O alcanzados en estos cupones. Las probetas soldadas con
mayor calor aportado presentaron mayores cantidad, densidad y fraccién en volumen de

inclusiones, respecto de los cupones soldados con menor CA.

6.2.5.- ANALISIS MICROESTRUCTURAL

En todos los casos, la microestructura estuvo constituida por una matriz martensitica
con pequefias fracciones de ferrita delta, de austenita retenida y algunos precipitados
para la condicién como soldado.

Las muestras tratadas térmicamente mostraron un oscurecimiento de la estructura
martensitica, asociado a la precipitacion de carburos o carbonitruros después del
tratamiento térmico, fundamentalmente en borde de grano, acorde con el revenido de la
martensita. Mediante SEM se pudieron observar los precipitados generados mediante el
tratamiento térmico asociados a carburos/carbonitruros.

Para los distintos parametros de soldadura (GP y CA), no se observaron diferencias en

los distintos cupones soldados.
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Se cuantificaron los tres tipos de ferrita delta, para los seis cupones en condicion AW.
No se detectaron variaciones significativas en los contenidos de las diferentes ferritas
delta identificadas asociadas a los distintos GP ni CA, siendo el contenido total de
ferrita delta del orden del 10 %.

Los contenidos de austenita estuvieron comprendidos entre el 7 y el 30 %. Si bien el
comportamiento de la austenita no fue del todo claro, se encontré que al aumentar el PO
en el GP, aument6 el contenido de austenita retenida en la microestructura en condicion
AW tanto para alto como bajo CA. Por el contrario al aumentar el PO disminuyeron los

contenidos de esta fase para las probetas con PWHT en iguales condiciones.

6.2.6.- DILATOMETRIA Y PUNTOS CRITICOS

Para las probetas soldadas con Ar+5%He y Art+18%CQO,, la temperatura M,
determinada fue 125 y 115 °C, respectivamente. El cupon soldado con alto contenido de
CO; en la atmosfera gaseosa presentd, para una misma velocidad de calentamiento (1
°C/min), mas altas temperaturas Ac; y Acs. Es decir, las probetas soldadas con
Ar+18%CO, presentaron una temperatura Ac; de 660 °C y Acs de 710 °C, mientras que
para el cupén soldado con Ar+He la temperatura del Ac; fue de 590 °C y Acs de 670
°C. Por otro lado, la velocidad de calentamiento modificé las temperaturas criticas. Es
decir, aumentar la velocidad de calentamiento de 1 a 10 °C/min, generd un corrimiento
de las temperaturas Ac; y Acs hacia mayores valores. Esto indica la importancia del
control de la velocidad de calentamiento en los diferentes PWHT, ya que de ignorar este

fenémeno, los tratamientos aplicados pueden resultar inadecuados.

6.2.7.- PROPIEDADES MECANICAS

6.2.7.1.- DUREZA

En general, para los distintos gases de proteccion utilizados, las probetas soldadas con
bajo CA tuvieron una dureza levemente mayor que las de alto aporte térmico. Por otro
lado, se obtuvo un leve incremento en la dureza a medida que se aumentaron los
contenidos de CO; en la atmosfera gaseosa. Y finalmente, el PWHT disminuyd esta

propiedad del material para todas las condiciones analizadas.
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A medida que aument6 el PO en el GP, aumentaron los valores de dureza, relacionados
con los mayores contenidos de C. Por otro lado, el PWHT produjo un mayor efecto de
ablandamiento en las muestras con bajo CA, ya que fueron las que menor dureza

reportaron comparadas con las de alto CA.

6.2.7.2.- ENSAYOS DE TRACCION

Los valores obtenidos de propiedades mecanicas de los doce cupones soldados no se
vieron fuertemente afectados por el GP, el CA ni el PWHT, arrojando valores
relativamente similares. Sin embargo, el GP mostré un leve efecto sobre estas
propiedades, aumentando la RT y RF y disminuyendo la DE y la RA a medida que
aument6 el PO en la atmosfera gaseosa en condicion AW y con PWHT. El CA, también
mostrd un leve efecto, disminuyendo la RT y la RF y aumentando la ductilidad para una
alta energia de arco. Y, finalmente, los PWHT arrojaron una leve disminucién de la RT
y la RF y un aumento de ductilidad, comparando estas propiedades con las de los

cupones en condicion AW.

6.2.7.3.- SUPERFICIE DE FRACTURA DE LAS PROBETAS DE TRACCION

En todos los cupones soldados se aprecié un modo de fractura completamente ductil,
caracteristica en estos aceros, donde se observaron los dimples, asociados con este
mecanismo de fractura. Ademas, se pudo observar que dentro de estos dimples se

alojaron inclusiones de tamafio del orden del pm.

6.2.7.4.- ENSAYOS DE IMPACTO CHARPY-V

La energia al impacto Charpy-V vari6 de 24 a 63 J a temperatura ambiente,
dependiendo de la condicion de soldadura y el tratamiento térmico. A -60 °C la energia
absorbida oscil6 entre 16 y 43 J. De acuerdo con los resultados obtenidos, se vio
claramente el efecto del PO sobre la tenacidad de estos materiales, dando una menor
energia de impacto, aquéllos cupones soldados con mayores contenidos de CO; en el
GP. Esto fue asi, tanto en las muestras soldadas en condicion AW, como en aquéllas

donde se efectuaron PWHT. Es decir, se pudo evidenciar que a medida que se aumento
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el PO, la energia absorbida disminuy6. Las probetas soldadas sin CO, en la mezcla
gaseosa, presentaron los mejores valores de tenacidad, para todo el rango de
temperaturas en estudio en condicion AW y con PWHT.

Los PWHT, mejoraron la tenacidad de los cupones soldados, alcanzando los mejores

valores, las probetas soldadas bajo Ar+He.

6.2.7.5.- SUPERFICIE DE FRACTURA DE LAS PROBETAS DE IMPACTO CHARPY-V

Todas las superficies de fractura de las probetas ensayadas al impacto fueron
completamente ductiles, para todas las temperaturas de ensayo y para cualquier
condicion de soldadura. El menor valor se obtuvo con la probeta soldada con alto
contenido de CO; y a -60 °C dando aun asi un modo de fractura duictil. Este tipo de
mecanismo de fractura es caracteristico de este tipo de acero. Dentro de los dimples se

encontraron inclusiones del orden del pm.

6.3.- LINEAS COMPLEMENTARIAS

6.3.1.- ESTUDIOS DE TRATAMIENTOS TERMICOS DE CORTA DURACION

La caracterizacidbn microestructural revelé una estructura martensitica, con pequefias
proporciones de ferrita, para la condicion como soldado. Para las muestras tratadas
térmicamente, se observo un oscurecimiento de la martensita asociado a la precipitacion
de carburos en borde de grano. A su vez, se detectd la presencia de austenita retenida
para ciertas condiciones de tratamiento térmico.

Dependiendo de los parametros de temperatura y tiempo de los PWHT, se observaron
variaciones significativas en la dureza y el limite de fluencia, generando tanto aumento
como disminucion de las propiedades mencionadas. La resistencia a la traccion no se
vio sensiblemente afectada por el PWHT. Las propiedades de ensayo de traccion del
MAP, fueron consistentes con lo reportado previamente para estos materiales. Sin
embargo, para ciertas condiciones de PWHT se observaron aumentos de dureza,
resistencia y tenacidad al impacto.

La condicion de PWHT de 650 °C — 15 minutos present6 los menores valores de dureza

y limite de fluencia junto con la mayor tenacidad al impacto, propiedades buscadas en
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estos materiales, mientras que para la condicién de 580 °C — 5 minutos, se midieron los
mayores valores para resistencia y dureza, manteniendo el nivel de tenacidad.
Se obtuvieron expresiones que correlacionan la dureza y las propiedades en traccion con

los parametros de PWHT.

6.3.2.- MAXIMIZACION DE LA TENACIDAD

El tratamiento térmico de solubilizado fue efectivo en disolver la ferrita y la austenita.
Los PWHT de solubilizado + doble revenido (1000 °C — 60 minutos + 650 °C — 15
minutos + 600 °C — 15 minutos), brindaron los més altos valores de austenita retenida a
temperatura ambiente, obteniéndose una estructura martensitica completamente
revenida (a” con precipitados) y altos contenidos de austenita retenida. Estas
condiciones microestructurales generaron los mas altos valores de la tenacidad al
impacto, incrementando un 250 y 310 % de energia, comparandolas con condiciones
AW para los cupones soldados con Ar+5% He y Ar+18% CO,, respectivamente. El
aumento de tenacidad se vio asociado con una disminucion de la dureza de los
materiales en ambos cupones. Se encontr6 una buena correlacion entre ambas
propiedades, obteniéndose una expresion empirica que las relaciona, de gran utilidad

tecnologica.

6.3.3.- ESTABILIDAD DE LA AUSTENITA
En este estudio se observd que el contenido de austenita retenida en la estructura
disminuy6 fuertemente al pasar de temperatura ambiente a 0 °C. Ademas al seguir
disminuyendo la temperatura los contenidos de austenita se mantuvieron estables
rondando el 10 %.

6.3.4.- CORROSION POR PICADO

6.3.4.1.- SERIE 1

Si bien las diferencias observadas para las distintas condiciones analizadas son

pequeias, se observaron tendencias definidas. Las probetas soldadas con la mezcla de
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gases de Ar+He presentaron los mejores resultados para todas las condiciones
microestructurales en cuanto a la CpP. Asimismo, se observd que la probeta AW
proveyo una microestructura menos susceptible a este mecanismo de corrosion, que la
probeta con PWHT. En las probetas tratadas térmicamente el doble revenido generd una
disminucién en el Ep respecto de la muestra solubilizada. Acorde con otros autores, no
se observo influencia del contenido de austenita retenida sobre el Ep, a pesar de que esta
fase promueve la disolucién de C y N, que evita la precipitacion de estos elementos con
Cr y Mo, y por lo tanto, la disminucion de los sitios disponibles para la nucleacion de
los pits. Los resultados obtenidos en este estudio no mostraron efecto del contenido de
austenita, ya que las probetas AW y 1000+650+600 presentaron aproximadamente el
mismo contenido de austenita retenida, pero diferentes Ep. Por otro lado, las muestras
tratadas térmicamente a 1000°C (sin austenita, ni ferrita) tuvieron un Ep intermedio ente

ambas condiciones.

6.3.4.2.- SERIE 2

Se pudo observar el comportamiento de los cupones frente al Ep para distintas
concentraciones de CI. A mayor concentracion de iones agresivos, menor fue la
resistencia a la CpP de estos materiales presentando una variacion logaritmica.
Asimismo, se obtuvieron expresiones experimentales que ajustaron el Ep en funcion de
la concentracion de CI', con una buena correlacion. La morfologia de los pits, para las
distintas concentraciones de CI" y cupones estudiados, fue similar, presentando un
ataque intergranular de manera selectiva. Una de las zonas mas susceptibles a la CpP,
fue la zona recristalizada del cupon soldado, debajo de la linea de fusion entre dos
pasadas, ya que en ella se encontré una mayor densidad de pits. Es decir, se reveld una
morfologia de picado de ataque intergranular relacionada con una mayor precipitacion
en bordes de grano producto de las sucesivas pasadas durante la soldadura.

Las imagenes SEM revelaron que la gran mayoria de los pits, nuclearon en los bordes
de la ferrita delta. Esto indica que mayores contenidos de ferrita delta presentes en el
metal de soldadura producirian mayores sitios de nucleaciéon de los pits con la

subsiguiente disminucion de la resistencia al picado del material.
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6.3.5.- CORROSION BAJO TENSIONES

6.3.5.1.- SERIE ]

Los depositos de soldadura AISM no fueron susceptibles a la CBT, dado que el metal
de aporte puro expuesto a una solucion con altos contenidos de Cl” y saturada en CO,
(pH = 3,7) no fue susceptible a CBT, incluso en presencia de concentradores de tension

y altos niveles de carga.

6.3.5.2.- SERIE 2

El GP utilizado en los cupones soldados no influyd en la resistencia a la CBT, ya que
ambos cupones se comportaron de manera similar. Por otro lado, los tratamientos
térmicos post soldadura aplicados en esta etapa, generaron en la microestructura una
precipitacion de carburos o carbonitruros en ambos cupones. Estos fendmenos de
precipitacion, asociados a los PWHT, controlarian la resistencia a la corrosion, ya que,

se encontro CIGBT y no CBT.

6.3.6.- DANO POR HIDROGENO

En cuanto a los ensayos de carga catodica, el comportamiento de ambos materiales fue
similar, es decir, a medida que disminuyo la dureza aumentd la RA para todas las
condiciones bajo carga de hidrogeno. Las probetas con mas altos valores de dureza
fueron las mas susceptibles al dafio y la resistencia a la traccion disminuyd bajo
condiciones de hidrégeno. Se encontraron varios mecanismos de fractura a través del
analisis de la superficie: trans e inter granular en la periferia de las muestras, mientras
que en el nucleo de las mismas la fractura fue ductil. Se evidenciaron fisuras
secundarias en la superficie de las probetas, caracteristicas de estos materiales bajo estas

condiciones.
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