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RESUMEN

El acero API X-80 es un grado de acero microaleado disefiado para construir tuberias de
transporte de hidrocarburos acidos (gases amargos). La microestructura e inclusiones
presentes en el acero como resultado del proceso de laminacién determinan en gran medida
su comportamiento. El proceso de laminacién controlada, debido a una baja temperatura en el
dltimo pasc de laminacion produce la microestructura conocida como duplex, debido
principalmente a que las lineas de flujo del acero dan lugar a la formacién de bandas de ferrita
y perlita. Sin embargo, una fuerte deformacion localizada o una rapida velocidad de
enfriamiento produciran la formacién de ferritas aciculares, martensitas e inclusive hasta
bainitas. Adicionalmente, el tamafio, forma, distribucidon y naturaleza quimica de las
inclusiones juegan un papel preponderante en la generacion y crecimiento de ias grietas.
También, deben tomarse en consideracion ios cambios microestructurales inducidos por el
proceso de union de la tuberia.

Se plantea como objetivo principal, investigar la influencia de la microestructura de llegada
(paralela y perpendicular a la laminacion) sobre el mecanismo de agrietamiento por corrosion
bajo esfuerzo en un medio de gas amargo. Mediante tratamientos térmicos se modificara la
microestructura para estudiar el efecto de esta sobre el ACBE. Haciendo especial énfasis en
el efecto de las inclusiones y precipitados en el fenémeno. Para el caso de las inclusiones y
fases secundarias, sin la posibilidad de modificar el proceso de produccion para cambiar 1a
naturaleza, tamafo, forma y distribucién, se estudiara el comportamiento de estas en el
atrapamiento de hidrogeno en las primeras, en las segundas su influencia sobre la
deformacion plastica.

Los potenciales de corrosion medidos entre las diferentes soluciones y las
microestructuras, en todos los casos son mayores que el correspondiente a la reaccion de
disolucién del hierro. En las muestras de llegada T-L se observan las menores veiocidades de
corrosion, en buena medida se debe a la microestructura ya que la disolucion de cada grano
se retarda considerablemente por la orientacién. Sin embargo, en ia orientacion L-T la
velocidad de corrosion observada en todas las soluciones es mayor que la encontrada en la
orientacion anterior. Las muestras tratadas térmicamente mostraron velocidades de corrosion
mas altas, en comparacion con las muestras de llegada. Las muestras templadas en agua
presentan ligeras diferencias en la velocidad de corrosion en todas las soluciones. La
velocidad de corrosion en casi todas las microestructuras es mayor en la solucion NACE sin
cloruros que en el AMS, quedando en una posicion intermedia la solucién NACE. Con la
excepcion de las muestras de llegada donde la mayor velocidad se presenta en la solucidn de
agua de mar sintética.

En las muestras evaluadas en la direccion paralela a la laminacién se obtienen mayores
longitudes de grietas, la muestra cargada a 40 MPa*m"? presenta sefiales de achatamiento de
la punta y luego crecer a una velocidad mayor. En general, las grietas crecen a una mayor
velocidad en la direccién paralela a la laminacion comparada con el comportamiento
observado en las muestras transversales. Sin embargo, la diferencia mas significativa se
presenta en el tiempo total de prueba, tal que para la misma carga la direccion transversal
requiere de un tiempo mayor para llegar al arresto de las grietas. En ambos sentidos de
laminacion las velocidades de crecimiento medidas en las cargas de 45 y 40 MPa*m'2, son
aproximadamente iguales. Lo cual establece una regidon de velocidad de crecimiento
independiente del esfuerzo aplicado. Con excepcion de las muestras cargadas a 50 MPa*m'?,
las demas muestras presentan un comportamiento exponencial disminuyendo la velocidad de
crecimiento a medida que se acercan al arresto.




RESUMEN

Las velocidades relativas de propagacion de las grietas dadas por las pendientes de las
curvas son relacionadas directamente con el tratamiento térmico aplicado y la intensidad de
esfuerzos aplicada K;. Las muestras en la condicion de llegada presentan las menores
velocidades de crecimiento con un comportamiento casi lineal ((da/dt) = 8.78*10° m/seg.). Las
muestras templadas en agua con agitacién, también exhiben un comportamiento lineal pero la
pendiente es muy alta ((da/dt) = 2.97*107 m/seg.), demostrando que son mas susceptibles al
ACBES. A intensidades de esfuerzo iniciales de 30 MPa*m'’?, en las muestras templadas y
revenidas, no se observo propagacion de grietas, por lo que la K, aplicada tuvo que
incrementarse a 40 MPa*m'” para que |a grieta se propagara. La razon de propagacion inicial
es relativamente elevada, pero decrece a medida que la grieta se propaga a fravés de la
muestra. Las muestras templadas con rocio de agua presentaron una alta razén de
propagacion pero siempre inferior a la observada en las templadas. En este caso la curva
presenta una serie de escalones los cuales pueden ser relacionados a la coalescencia de
pequefas grietas generadas enfrente de la grieta principal.

La grieta en el metal base muestra un crecimiento preferencial a lo largo de las regiones
ferriticas, cambiando de direcciébn cuando cruza regiones de perlita. Este patron de
crecimiento ha sido relacionado a la combinacién de esfuerzos internos y una microestructura
susceptible. Cuando la grieta se inicia en la Zona Afectada por el Calor (ZAC), el crecimiento
de esta se mueve hacia la regién del metal base, debido a que el metal base presenta una
menor resistencia a la propagacién de la grieta que la estructura de la ZAC donde se observa
una refinacién de los granos. La estructura de la ZAC esta compuesta principalmente por
ferrita acicular. La mayor resistencia al agrietamiento mostrada por esta microestructura es
debida al menor tamafio de grano y la precipitacion de carburos. El incremento en la
resistencia de juntas soldadas es producido por una disminucidn en la velocidad de
enfriamiento al término de la soldadura, la cual promueve |la formacidn de la ferrita acicular. El
agrietamiento encontrado en el metal de aporte de la soldadura presenta la mayor longitud
total, con un patrén de crecimiento escalonado, los cambios de direccion pueden ser
inducidos por la segregacion en las fronteras de granos columnares. La razdn de crecimiento
de la grieta en esta microestructura es mayor, presenta ramificaciones hacia la punta de la
grieta principal. Esta regién presenta la mayor susceptibilidad al agrietamiento, debido
principalmente a la alta dureza registrada en el meta! de aporte (entre 25 y 35 Rockwell C),
que se relaciona con una mayor resistencia al limite de fluencia.




ABSTRACT

The grade API X-80 is a microalloyed steel designed for the construction of pipelines for sour
gas. The microstructure and the inclusions define the performance of steels. Usually, the
controlled rolling process, forms a duplex microstructure by reducing temperature during the last
rolling pass. Nevertheless, a high localized strain or a fast cooling rate could produce the
formation of side plate ferrite, martensite and even bainite. Additionally, the size, shape,
distribution and chemical nature of impurities play an important role in the crack incubation and
growing. Also, the microstructural changes induced during the pipeline joining are to be
considered.

The aim of this work is to study the microstructural effects in the as received steel
(longitudinal and normal to the rolling direction) over the stress corrosion cracking mechanism
in a sour environment. The microstructure was modified by heat treatment in order to study it's
effect in the stress corrosion cracking resistance. In case of the impurities and secondary phases,
which can not be avoided by the present steel production processes, special attention has been
paid in the interaction of impurities and the hydrogen. Secondary phases interact with the plastic
strain.

In all cases the measured corrosion potentials among the different solutions and the
microstructures were higher than the corrosion potential of pure iron in water. In the as received
samples tested in the longitudinal direction (T-L) we found the lowest corrosion rates, mainly due
to the grain orientation. Therefore, the normal direction (L-T} shows the higher corrosion rates
in all environments in relation to the longitudinal direction. The heat treated samples show higher
corrosion rates in relation to the as received. The quenched samples show small differences in
the corrosion rate in all solutions samples, when compared to as received samples. The NACE
solution without sodium chloride produce the higher corrosion rate, meantime the solution of
synthetic sea water show the lower corrosion rate, e>'<cept for the as received samples were the
synthetic sea water shows a higher corrosion rates.

The samples tested at different loads in the longitudinal rolling direction show the higher crack
growth rates. The sample loaded at 40 Mpa*m1/2 showed crack tip blunting as a partial arrest.
After this arrest the crack growth increased. In general, in this direction the crack growth rate is
higher in relation to the normal direction. However, the most important difference was found in
the total test time. At the same load the normal direction samples shows the higher total test time.
In each rolling direction is aimost equal the crack growth rate in samples loaded at 40 and 45
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ABSTRACT
MPa*m'?. Therefore, between these loads there is a region where the crack growth rate is not
a function of the applied stress. [n all tests were observed an exponential behavior in the crack
growth rate with the exception of the samples loaded at 50 MPa*m'?.

The relative crack growth rate given by the slop of each curve are related to the applied heat
treatment and the initial stress intensity K. The as received samples show the lower growth rates
and a linear behavior ({da/dt)=8.78*10*° m/s). Also, the samples quenched in stirred water show
a linear behavior with higher growth rates ((da/dt)=2.97*107 m/s), demonstrating a higher
susceptibility to sulfide stress corrosion cracking. At initial stress intensities of 30 MPa*m?, the
samples quenched and tempered did not show any crack growth, then the initial stress intensity
has to be increased to 40 MPa*m'2, The crack growth rate was initially higher and decrease
when the crack growth. The sampies quenched with a water spray show a high crack growth rate
but lower than the other samples quenched directly in water. In this case the curve shows a step
that could be related to the linkage of small cracks generated in front of the main crack.

In the welding case, the crack in base metal shows a preferential growth along the ferritic

‘regions:. However, when the crack reach-a perlitic region changes the cracking direction: This

growth path has been related to the combination of internal stresses and a susceptible
microstructure. When the crack is initiated in the heat affected zone (HAZ), the cracking path is
deviated to the base metal, mainly due to the lower cracking resistance showed by this region.
The HAZ microstructure shows a grain refinement and is composed by acicular ferrite. The higher
resistance showed by this microstructure is due to the small grain and the abundant carbide
precipitation. The improved cracking resistance is mainly due to the lower cooling rate promoted
by the last welding passés that result in the formation of acicular ferrite. The total crack length
in the filling metal is the longer, showing a stepwise cracking path. This pattern is due to the
intergranular segregation which induces a intergranular cracking and higher crack growth rate.
The main crack tip shows branching following grain boundaries. The filling metal present the
higher hardness (among 25 to 35 HRC), that can be related with a higher yieid strength.

Vi



CAPITULO 1
INTRODUCCION

1.1 RETROSPECTIVA DEL AGRIETAMIENTO INDUCIDO POR EL MEDIO.

La fractura es un problema que la sociedad ha encarado por largo tiempo, desde que el
hombre empezo a construir estructuras. El problema actualmente puede ser peor que en siglos
pasados, porque tiene una mayor complejidad nuestra sociedad tecnoldgica. Los grandes
aviones de aerolinea, no serian posibles sin una moderna tecnologia aeroespacial, basada
fuertemente en el conocimiento de la fractura de nuevos materiales.

~ Afortunadamente, los avances en el campo de la mecanica de fractura han ayudado a
contrarrestar aigo del peligro potencial debido al incremento en la complejidad tecnologica. El
conocimiento de como los materiales fallan y la habilidad para prevenir tales fallas se ha
incrementado considerablemente desde la segunda guerra mundial. Queda mucho por aprender,
desde el punto de vista de la mecanica de la fractura, ain cuando este conocimiento no siempre
es aplicado adecuadamente,

Las fallas catastréficas son eventos que lesionan fuertemente la economia. Un estudio de!
costo estimado de fracturas en los Estados Unidos en 1978, fue de 119 mil millones de délares,
cerca del 4% del producto nacional bruto [1]. Mas adn, este estudio estimé que el costo anual
seria reducido en 35 mil millones de ddlares si la tecnologia actual fuera aplicada, y que mas
investigaciones de mecanica de la fractura podrian reducir este costo en 28 mil millones mas.

Las causas de muchas fallas estructurales generalmente caen dentro de una de las
siguientes categorias:

Fallas Tipo 1. Negligencia en el disefio, operacion o construccion de la estructura.

Fallas Tipo 2. Uso de un disefio 0 material nuevo el cual produce un resultado inesperado
e indeseable.

En el primer caso, existen procedimientos suficientes para evitar la falla, pero no son
seguidos por una o méas de las partes involucradas, debido a error humano, ignorancia o
deliberada falta de profesionalismo. Pobre mano de obra, materiales inapropiados o fuera de los
estandares establecidos, errores en los andlisis de esfuerzos y fallas en la operacién son
algunos de los ejemplos de cuando la experiencia y la tecnologia estan disponibles pero no son
aplicadas correctamente.




CAPITLILO 1: INTRODUGCION
El segundo tipo de falla es mucho mas dificil de prevenir. Cuando un disefio mejorado es
introducido, existen invariablemente factores que el disefiador dificilmente puede anticipar.
Nuevos materiales pueden ofrecer tremendas ventajas, pero también potenciales problemas. En
consecuencia, un nuevo diseilo o material debera colocarse en servicio hasta después de una
exhaustiva caracterizacion y analisis de pruebas. Esta aproximaciéon debera reducir la frecuencia

de falla, pero no lograra eliminarlas totalmente; hay importantes factores que deben considerarse
durante cada prueba y andlisis. '

Uno de las mas famosas fallas det tipo 2 fue la fractura fragil de los barcos Liberty en la
segunda guerra mundial. Estos barcos los cuales fueron los primeros en tener un casco
totalmente soldado, debieron ser fabricados mucho mas rapido y baratos que los anteriores
disefios riveteados, pero un gran numero de estos contenedores fallaron como resultado del
cambio de disefio. Hoy en dia, virtualmente todos los barcos de acero son soldados, pero se ha
ganado suficiente conocimiento desde la falla de los Liberty para evitar problemas en las

estructuras actuales. En 1979, el buque petrolero Kurdistan se rompié totalmente ‘en dos partes
" mientras navegaba en el Atlantico norte. La combinacién de petrdleo caliente en el interior del
tanque con el agua fria en contacto con la pared exterior del casco produjeron sustanciales
esfuerzos térmicos. La fractura se inicio en una viga de la quilla que fue mal soldada. La
soldadura fallé al penetrar la estructura, resultando en una severa concentracion de esfuerzos.
Sin embargo el acero del casco tenia la tenacidad requerida para prevenir la fractura, pero fallé
en detener la propagacion de una grieta.

Algunas catastrofes incluyen elementos de ambos tipos de fallas 1 y 2. El 28 de enero de
1986, el transbordador espacial Challenger explotd a causa de un sello del propulsor principal,
el cual no trabajé adecuadamente en el clima frio. El transbordador representa relativamente
a la nueva tecnologia, donde la experiencia en servicio es limitada (tipo 2), pero los ingenieros
fabricantes del sello sospechaban un riesgo potencial y recomendaron el aplazamiento del
lanzamiento (tipo 1). Desafortunadamente, los ingenieros tenian pocos datos para apoyar la
supuesta falla y fueron incapaces de convencer a los oficiales de la NASA. Los tragicos
resultados de la decision son de todos bien conocidos.

En México este tipo de fallas también se han presentado con cierta frecuencia, tal es el caso
de la explosion registrada en la planta de rebombeo de gas natural en Cactus Tabasco el 16 de
febrero de 1995, el 18 de Julio de 1995 en las Iineés de transmisién del oleoducto Cactus-
Reynosa v el 19 de Noviembre de 1997. La falia se registrd por la ruptura de una valvula, esta

2



falla se puede clasificar como del tipo 1.

1.2 ACEROS PARA TUBERIAS.

En la industria del petrdleo existe el problema de manejar gases vy liquidos, con un alto poder
corrosivo, asi como altas temperaturas y presiones. Asociado a este problema ocurren grandes
perdidas por paros para ejecutar mantenimiento, sin contar con los enormes gastos que
acarrean las fallas en servicio. En la industria petrolera, se han venido utilizando principalmente
los siguientes materiales: Aceros al carbono, fundiciones de hierro, aceros de baja aleacién,
aceros inoxidables, y en menor grado aleaciones de aluminio, cobre, niquel y titanio [2]. Los
materiales ferrosos deberan cumplir los requerimientos establecidos en la seccidén 3 del estandar
MRO175-92 [3]. Bajo ninguna circunstancia es recomendable el uso de aceros de maquinado
libre debido a la fuerte interaccién entre el medio y la microestructura del material.

1.2.1 Aceros al carbono de baja aleacion y microaleados.

L as tuberias de hidrocarburos requieren aceros al carbono y de baja aleacion siempre que
no tengan una dureza superior a 22 Rockwell C. Estos aceros deben contener menos del 1%
de niquel para incrementar la resistencia a la corrosidén galvanica. Si son deformados en frio
deberan ser relevados los esfuerzos por medio de tratamiento térmico. El tratamiento de
relevado de esfuerzos se aplicara ademas cuando el material haya sido tratado térmicamente
(recocido, normalizado, normalizado y revenido, normalizado-templado-revenido y templado-
revenido). Los aceros forjados son aceptables cuando la dureza no sea mayor a 187 Brinnel
maximo (10 Rockwell C). Las tuberias o componentes tubulares hechos de aceros de baja
aleacion, correspondientes a la serie 41XX (serie al cromo, molibdeno y sus modificaciones) son
aceptables hasta con una dureza maxima de 26 RC, siempre que sean templados y revenidos.
Se recomienda un especial cuidado en la composicion quimica y el tratamiento térmico cuando
estos aceros vayan a ser usados en medios ricos en sulfuro de hidrégeno.

Hacia el final de los afios 70's habia un profundo conocimiento cuantitativo de los procesos
en la fase austenitica, incluyendo su aplicacion practica en la fabricacion de aceros de alta
resistencia y baja aleacion (HSLA). Este grupo de aceros surgio en esta década y ha sido capaz
de sustituir cerca del 10% de los aceros existentes de baja resistencia. Durante el desarrollo de
estos aceros, se han instalado modernos equipos de laminacién y se han introducido al mercado
nuevos procesos de fundicién. Algunos de estos cambios fueron especificamente relacionados
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CAPITULO 1: INTRODUCGION
con la fabricacion de tuberias y el mercado de tuberias de gran didmetro han proporcionado el
mayor impulso para el rapido desarrollo tecnoldgico. La creciente demanda para transportacion
de gran capacidad y la aplicacién de nuevos grados de acero en medios agresivos en el artico,
en lineas de plataformas y en severas condiciones de servicio en medios amargos, son los
principales retos tecnoldgicos. Necesidades recientes reflejan una creciente demanda por adun
mayores resistencias a la corrosion en medios amargos y una tendencia hacia aplicar aceros de
mas alta resistencia con limites de fluencia de 550 MPa hasta 690 MPa.

Durante las dos uitimas décadas la tecnologia de laminacién controlada de aceros
microaleados ha tenido un alto grado de refinacion alcanzado por la mayoria de las compafiias
productoras de acero. Sin embargo, por mucho tiempo se ha reconocido que el uso de
laminacion controlada involucra dificultades en la produccién de molinos y que esta contribuye
a la formacion de estructuras con texturas bandeadas de ferrita que incrementan el
comportamiento anisotrépico de los productos laminados. La intensidad de tal anisotropia se
| acentua por la deformacmn |mpuesta en ia reglon bifasica de ferrita-austenita. Las nuevas
tecnologlas de fabrlcamén de aceros proporcnonan excelentes medios para la produccmn masiva
de aceros de bajo carbono y bajo nitrbgeno que ofrecen nuevas posibilidades para el disefio de
nuevas aleaciones: por ejemplo aceros microaleados del tipo, niobio-titanio, niobio-titanio-
vanadio y niobio-boro; teniendo relaciones optimizadas de precipitacion y refinamiento de grana
aun cuando son !aminados a alta temperatura. En los 70's Gray [4] investigd los efectos del
incremento de la fraccion en volumen de particulas precipitadas a altas temperaturas en la fase
austenitica, y la optimizacion de la composicién con relacion a los contenidos de cromo, boro y
molibdeno. Kozasu [5] reportd en 1975 que en uh acero con 0.08% de carbono, un contenido
de 0.08% de Nb fue suficiente para alcanzar una excelente tenacidad y limite de fluencia.

1.2.2. Efecto de los aleantes en los aceros HSLA.
Carbong.

Histoncamente el carbono ha sido considerado como el elemento mas efectivo en aumentar
ia resnstenma de 1os aceros. Sin embargo, este resulta negatlvo en otras propiedades como son:
tenacidad, ductilidad y soldabilidad por mencionar algunas. Comparado con otros medios de
reforzamiento este es considerado el menos deseable, un hecho que es claramente observado
en la disminucion de la tenacidad a medida que aumenta el contenido de carbono. Ademas de
incidir directamente sobre la temperatura de transicion fragil-ductil, como se observa en la Figura
1.1, la reduccion en el contenido de carbono produce un incremente en la ductilidad, asi como
4




CAPITULQ 1 INTRODUCCION
incrementar la soldabilidad. La influencia de la composicién sobre la soldabilidad es usualmente
descrita de manera cuantitativa en términos del carbono equivalente (C.E.) la Tabla 1 muestra
algunas de las relaciones reportadas por diversos investigadores. Todas las relaciones revelan
que una reduccion en el contenido de carbono resulta en un incremento de la soldabilidad. Los
otros elementos (excepto el boro el cual no es muy cominmente usado, y aun cuando se llegara
a usar es solo a niveles de ppm's) son por mucho menos perjudiciales.

Los bajos contenidos de carbono también producen beneficios como un incremento en la
resistencia al agrietamiento inducido por hidrogeno (AlH), aumento de la ductilidad en caliente
en la region baja de la austenita, de aceros conteniendo elementos microaleantes. Para evitar
la formacion de carburos de niobio durante el enderezado de plénchones producidos por colada
continua en aceros de bajo carbono microaleados con nicbio, alcanzando un comportamiento
similar a los aceros suaves superando de ese modo posibles problemas con las grietas
superficiales. Alternativamente la incidencia de grietas transversales puede ser minimizada
utilizando técnicas de enfriamiento suave. Consideraciones econémicas asi como,
caracteristicas tecnicas pueden limitar el uso de contenidos extremadamente bajos de carbono
(<0.01%) en aceros de alta resistencia. Por ejemplo, muy bajos contenidos de carbono resultan
en fracturas intergranulares en la zona afectada térmicamente de aceros microaleados con
niobio expuestos a medios corrosivos conteniendo H,S [6]. EI mecanismo exacto no ha sido
determinado pero esta implicado el hidrégeno (libre intersticialmente) en el debilitamiento de las
fronteras de grano. Como resultado de estas consideraciones un contenido de carbono de
alrededor de 0.03 % parece ser el 6ptimo.
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Figura 1.1 Efecto de los diferentes mecanismos de endurecimiento sobre la temperatura de
transicién (fragil-dactil} [6].

Tabla 1. Relaciones para determinar el Carbono Equivalente [7].

[Iw CE= C + Mn/6 + (Cr+Mo+V)/5 + (Cu+Ni)/15
Ito y Bessyo PCM= C + Si/30 + (Mn+Cu+Cr)/20 + Ni/60 + Mo/15 + V/10 + 5B
Mannesmann CE; s = C + Si/25 + (Mn+Cu)/16 + Cr/20 + Ni/60 + Mo/40 + V/10

CE= Carbono equivalente
PCM= Parametro de agrietamiento.

PLS= Tuberias de acero.




CAPITULO 1; INTRODUCCION
Ha quedado bien establecido que el nitrégeno libre Nf, esto es, el nitrégeno que no esta

combinado en la forma de nitruros, es extremadamente perjudicial a la tenacidad del acero de
acuerdo a la siguiente relacion: (TTAF = Temperatura de Transicién de Apariencia Fragil)

TTAF = k + 700 (%N)"2.

Por ejemplo de acuerdo a esta relacién un contenido de 0.005 % de nitrégeno libre afecta
a la temperatura de transicion por cerca de 50°C. Desde los procesos de laminacion en caliente,
laminacion controlada o cualquier otro proceso termomecanico, debe especificarse un bajo
contenido de nitrégeno libre en el planchén de origen. Un contenido total de nitrégeno bajo es
aun mas importante en las zonas afectadas térmicamente y en el metal de aporte de soldaduras
donde los ciclos térmicos producen una alta relacién de nitrdgeno libre a total. Para mantener
el contenido de nitrégeno bajo es usual inducir su combinacion con elementos que forman
nitruros estables a altas temperaturas.

Titanio

El titanio es un elemento con una alta afinidad por el nitrbgeno con el cual forma nitruros
estables a altas temperaturas. Ademas de su efecto positivo en la reduccion del contenido de
nitrégeno libre en el acero, los precipitados de TiN resultantes tienen una influencia adicional,
en la energia de impacto y la curva de formacion de fractura en funcidén de la temperatura. En
las zonas afectadas por el calor los granos son refinados por la adicion de pequedas cantidades
de titanio. Aln a picos muy altos de temperatura las particulas de nitruro de titanio no son
disueltas y sirven para controlar el crecimiento de la austenita. El titanio sirve para dar un
tratamiento estandar para el control del tamafio de grano en zonas afectadas térmicamente por
soldadura en la produccion de estructuras de aceros soldables. Tipicamente el beneficio
resultante en la temperatura de transicién de la zona afectada por el calor es de 60°C. Se ha
demostrado que las particulas mas efectivas de TiN son de tamafio fino y distribucion uniforme,
las cuales son producidas por una baja temperatura de formacién de precipitados. Los bajos
contenidos de nitrégeno y titanio disminuyen la temperatura de formacién del TiN. Basados en
el anterior razonamiento el bajo contenido de nitrégeno es combinado con una adicién eépeciﬂca
de titanio cercana a la relacion estequiomeétrica, por ejemplo:

% Ti=3.42X%N
Con adiciones mayores a la estequiometria la tenacidad de ambas (la placa y 1a zona

afectada por el calor) es afectada fuertemente. Por lo tanto, adn niveles intermedios de titanio
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pueden ser perjudiciales.
Niobio

Cuando se tiene un bajo contenido de carbono, la mayor parte de niobic estara en solucién
solida. Si el nitrégeno disponible esta combinado con el titanio, mayores cantidades de niobio
pueden ser disueltas a la temperatura del liquido. La solubilidad de los carburos de niobio (NbC)
es mayor que la de los carbonitruros de niobio (Nb(C,N)). Por ejemplo en la Figura 1.2 la
solubilidad relativa del niobio a 1150°C, de un acero de tuberia tradicional con cerca de 0.10%
de carbono y sin titanio, es cercana al 0.03% Nb. Si el contenido de carbono es 0.03% y todo
el nitrégeno es fijado por el titanio, es posible alcanzar hasta un 0.10% de niobio disuelto. Hay
algunos argumentos mas, relacionados al mayor contenido de niobio.

a). El proceso de laminacién termomecanica es el Unico mecanismo para mejorar la
resistencia y la tenacidad al mismo tiempo y esté basado en el refinamiento de grano. Este
proceso tiene la ventaja de que parte del proceso de laminacion es llevado a cabo en un rango

de temperaturas donde la austenita no recristaliza durante ta deformacion. La austenita sin

deformar proporciona una mayor cantidad de nucleos para la transformacion y = « la cual
nuclea preferentemente en las fronteras de grano de la austenita y 1as bandas de deformacion.
El mas efectivo elemento en retardar la recuperacion y la recristalizacion de |a austenita es el
niobio. Por ejemplo en condiciones practicas de laminacion, la temperatura de arresto de la
recristalizacién en un acero conteniendo 0.10% de niobio llega hasta cerca de 1050°C. Este
mayor retardo facilita el adecuado acondicionamiento de la austenita a altas temperaturas de
laminacién resultando en un proceso mas econdmico. Ademas,.el control de la temperatura final
de laminacion sumado a un enfriamiento acelerado hasta temperaturas de entre 500 y 600 °C
permite alcanzar niveles de resistencia de 70 ksi sin incrementar sustancialmente el contenido
de carbono. Sin embargo, para alcanzar por este procedimiento resistencias de 80 ksi 6
superiores es necesario incrementar el contenido de manganeso, lo cual no garantiza una buena
resistencia al agrietamiento en medios amargos. En la Figura 1.3 se presenta el incremento en
el limite de fluencia como resultado del enfriamiento acelerado. Este tratamiento se relaciona con
la obtencién de una microestructura basicamente compuesta de ferrita y bainita, como se
observa en ia Figura 1.4. Donde se presenta esquematicamente el procesc de laminacion

controlada y de enfriamiento acelerado para obtener microestructuras menos susceptibles al
AlH.
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Figura 1.3 Influencia del enfriamiento acelerado sobre el limite de fluencia.

b). A pesar del bajo contenido de carbono y |a alta temperatura final de laminacién, el mayor
efecto sobre el resultado final de la laminacion lo constituye el contenido de niobio en solucion.
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CAPITULO 1: INTRODUCCION
Durante el procesado de la austenita los carburos de niobio inducidos por deformacidn se forman
con una fraccion en volumen cercana al producto de solubilidad al equilibrio a esa temperatura.
El niobio restante en solucién sélida en la austenita tiene un efecto doble:

1). Tomando en cuenta el mayor diametro atdmico del niobio en solucién soélida
(aproximadamente 15.2% mayor que el hierro) es uno de los elementos mas efectivos en
retardar la transformacién de y = o {mejorando la resistencia). En aceros de bajo carbono, el
resultado de ambos productos es un grano de ferrita poligonal mas fino y una mayor fraccion en
volumen de productos de transformacion bainitica. Los constituyentes bainiticos en aceros de
bajo carbono son frecuentemente llamados ferrita acicular donde ningln carburo o islas de
martensita son formados dentro de la bainita. De esta transformacién algunas islas de martensita
se pueden formar, pero ia tenacidad no es perjudicada dado que estas no son tan fragiles a
bajos contenidos de carbono [8]. La mejora en el refinamiento de grano de la ferrita, combinado
con un grano mucho mas fino de bainita tenaz con una alta densidad de dislocaciones, produce
- un mayor incremento en la relacién resistencia/tenacidad.
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Figura 1.4 Representacién esquematica de la laminaciéon controlada y el efecto de la
velocidad de enfriamiento sobre la microestructura.

2). Ei niobio en solucién, a la vez que modifica la transformacion y = a, forma interfases de
precipitados de NbC. Estos precipitados son muy finos (cerca de 2 nm) y proporcionan un
aumento en ia resistencia por endurecimiento por dispersion. En este sentido, debemos
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CARITULO 1: INTRODUCCION
mencionar que comparado con otras particulas el NbC, es mas efectivo como endurecedor
debido a su mayor parametro de red cuando se compara con otras especies de precipitados
(NbC=0.447 nm; TiC=0.433 nm; VN=0.415 nm). Por lo tanto, el carburo de niobio produce
mayores esfuerzos en los alrededores de la matriz ferritica. Los primeros resultados para aceros
microaleados para tuberias demuestran este beneficio (Figura 1.5). Un incremento en el limite
de fluencia de cerca de 50 N/mm? ha sido alcanzado disminuyendo el contenido de carbono,

maximizando la precipitacion y endureciendo por aproximacion a la composicién estequiometrica
del lado rico en carbono.
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Figura 1.5 Correlacion entre la estequiometria, fraccién volumen disponible de soluto para
precipifacién y limite de fluencia [9].

Vanadio
Tuberias tipicas de grados X-70 de principios de los 80's utilizaban cerca de 0.10% de
carbono con vanadio adicionado (entre 0.005 y 0.25%) para alcanzar los niveles de resistencia
requeridos via endurecimiento por precipitacion. Originalmente el mecanismo predominante de
11




CAPITULO 1: INTRQDUCCION
endurecimiento en estos aceros involucraba la precipitacién de nitruro de vanadio en |a ferrita.
En los aceros actuales el nitrbgeno se combina con el titanio a altas temperaturas y entonces
el niobio puede jugar el papel predominante en el endurecimiento por precipitacion. El beneficio
potencial del vanadio en el procesado a alta temperatura puede ser considerado como minimo
y en algunos casos no es conveniente desde un punto de econdmico, se agrega para mantener
la cantidad total de microaleantes en un equivalente, quizas en niveles maximos de 0.08-0.1%.

Azufre

La tecnologia estandar de aceracion, produce aceros con bajos contenidos de azufre de
alrededor de 0.005 hasta 0.010%; y aun menores. Es comun el bajo contenido, se usa para
garantizar |la deformacion en tension requerida y soportar altas energias de impacto las cuales
son necesarias para resistir [a propagacion de una fractura ddctil en tuberias de gas. Las fuentes
recientes de gas natural y petréleo, frecuentemente nos imponen requerimientos adicionales
sobre las tuberias de acero; por ejemplo mejorar la resistencia al agrietamiento inducido por
hidrogeno. Las grietas- inducidas por hidrogeno-son causadas por. {a re-combinacion de
hidrogeno atémico (formado sobre la superficie de las tuberias que transportan gases amargos)
en inclusiones y algunas fases secundarias resultando en un incremento localizado de presion.
Las grietas se forman y unen en patrones escalonados. Por lo tanto, tates aceros requieren
mucho menores contenidos de azufre para prevenir el agrietamiento escalonado. Ademas, el
control de la forma de las inclusiones de sulfuros de manganeso se realiza con calcio, ya que
este previene la formacién de inclusiones alargadas de MnS. Hay un rango de contenidos Optimo
para el azufre y el oxigeno en los aceros para garantizar un material libre de grietas como se
muestra en la Figura 1.6. Tomando en cuenta estos datos, se puede especificar un contenido
maximo de 10 ppm de azufre y un residual adecuado de calcio de 30 ppm.
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Figura 1.6 Control optimizado de la forma de las inclusiones como una funcion de la
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1 X Uc li
El incremento en las propiedades de grados de aceros soldables inicia con la sustitucién del
carbono por manganeso [11]. Una alta relacion de manganeso/carbono proporciona una mayor
tenacidad con la misma resistencia. Dando por resultado que el manganeso es el elemento mas
usado en el reforzamiento de los aceros HSLA. En un acero con un nivel de carbono de 0.03%,
un contenido de 2.0% de manganeso es necesario para alcanzar razonablemente el nivel

requerido de resistencia a la cedencia. Sin embargo, donde se involucra la resistencia al
13




CAPITULO 1: INTRODUCCION
Agrietamiento Inducido por Hidrégeno (AlIH), es considerado prudente limitar el contenido de
manganeso a un 1.2% como se observa en la Figura 1.7.
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Figura 1.7 Efecto del contenido de Mn sobre la susceptibilidad al AlH [12].

A contenidos mayores de 1.2% de manganeso, se producen fases duras en la
microestructura, principalmente formando bandas de segregacion centrales, las cuales
incrementan el enlazamiento de grietas producidas por el hidrégeno [13]. Sin embargo, con
niveles debajo del 0.02% de carbono, pueden tolerarse contenidos de manganeso mucho
mayores. Otros elementos endurecedores por solucion soélida deben ser considerados para
garantizar la resistencia requerida. Bajo condiciones moderadamente acidas por exposicion al

H,S, el cobre (contenides méximos de 0.3% en peso) es un elemento muy effectivo en la
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CAPITULO 1; INTRODUCCION
prevencion para la formacién de hidrégeno debido a que forma una pelicula protectora, ademas
de ser un efectivo endurecedor por solucién sélida. También en pruebas en medios de pH bajo
(pH<4) se ha encontrado [13] que elementos tales como el niquel y el cromo (Figura 1.8) tienen
efectos positivos sobre la velocidad de corrosidn y por lo tanto sobre la absorcién de hidrégeno.

La formacién de fases duras es promovida por la segregacién en la regién central de las
placas, -esta segregacion puede ser reducida disminuyendo el contenido de carbono. Sin
embargo, debe reconocerse que el fésforo es uno de los mas severos segregantes en el acero.
Esta segregacion es también fueretemente influida por la composicién total del acero y es
acentuada por altos contenidos de carbono y manganeso [14].

Inclusiones No Metalicas

Las inclusiones son particulas de material extrafio en la matriz metalica, estas particulas son
usualmente compuestos, tales como 6xidos, sulfuros, silicatos o alumino-silicatos, pero puede
ser cualquier sustancia extrafia y esencialmente insoluble en la matriz. Estas son formadas en
distintas etapas, fusién, desoxidacién, operaciones de transferencia del metal liquido,
procedimiento de aleacion, solidificacion y ain durante el enfriamiento [15].

Las inclusiones son el producto de la reaccion del oxigeno, el azufre y el nitrégeno con los
elementos del acero principalmente con los desoxidantes agregados. Segun su origen pueden
ser endogenas y exégenas, a su vez las endogenas se dividen en primarias y secundarias. Las
primarias son aquellas formadas en el metal liquido después de agregar los desoxidantes, entre
Io‘s desoxidantes mas usados estan el Mn, Si, Al y algunas tierras raras. Las secundarias se
forman por la disminucidn de la solubilidad del metal liquido [16].

Las inclusiones exogenas pueden ser procedentes de materiales que entran en contacto con
el acero liquido (atrapamiento de escorias, atrapamiento de refractarios erosionados) aunque
en general son del orden del 10% del total de las inclusiones presentes.
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[14].

Estas son capaces de originar failas (agrietamientos) en un material o provocar que la vida
util de las herramientas con que son trabajados se acorte, también pueden ser causantes de una
disminucién en las propiedades mecanicas [17], baja resistencia a la corrosién y a la
fragilizacion. Las inclusiones no metalicas, excepto las de sulfuro de manganeso geheralmente
no son afectadas por la homogeneizacion y por lo tanto perma'necen sin cambio durante la
transformacion de fases, reteniendo su posicion original y morfologia.

Existen diversas asociaciones e institutos gue norman las caracteristicas de las tuberias,
tales como la ASTM, AISI, APl entre las mas referidas. En el caso de los perfiles tubulares para
el campo petrolero y lineas de transmision, estan cubiertas por las especificaciones API

(American Petroleum Institute). La tuberia para transmision de gas ¢ productos de petréleo
16



CAPITULQ 1: INTRODUCCION

pueden ser soldados o sin soidar, son producidos en una amplia variedad de tamafios y

dimensiones con bordes biselados, roscados, expandidos, etc. Este tipo de tuberias son
normados por los estandares API 5L, 5LS, 5LU y 5LX. Buscando mantener un contenido de
carbono bajo para mejorar la soldabilidad [18]. Con respecto a los perfiles tubulares en el campo
petrolero son divididos en tuberias para perforacion, retencién y conduccion, de acuerdo a las
especificaciones normadas API 5A, SAC y 5AX.

Tabla 2. Especificaciones AP! para tuberias utilizadas en la transmision de gas natural y

crudo.
Especificacion API Descripcion
2B Tubo de placa soldada para la construccién de plataformas de perforacién.
e Tubo de acero soldado o sin soldar para perforacién, proteccidén o conduccién de
pozos de gas o petroleo.
5AC Tubos de acero soldado o sin soldar con un rango de resistencia a la cedencia
restringido para proteccién o conduccién en pozos de gas o petréleo.
5AX Tubos de acero sin soldar de alta resistencia para la perforacion, protecciéon o
conduccion en pozos de gas y petroleo.
5L Tuberias de acero soldado o sin soldar para la transmision de gas o petréleo.
508 Tuberias de acero soldado en espiral para la transmision de gas o petréleo.
5LU Tuberias de acero soldado o sin soldar de ultra-alta resistencia (> 100 ksi) para
la transmision de petréleo o gas. ' '
5LX Tuberias de acero soldado o sin soldar de alta resistencia (60 - 100 ksi) para la

transmisién de gas o petrdleo [19]. Las especificaciones establecidas por el AP|
se presentan en la Tabla 2, para el caso especial de tuberias para la transmision
de gas natural y crudo.
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CAPITULO 1 INTRQDUCCION
Tabla 3. Especificaciones APl de acuerdo al proceso de manufactura.

ESPECIFICACION PROCESO DE MANUFACTURA GRADO
oL Soldadura electrica A25,Clase |y ll, AB
Soldadura a tope A25, Clase | y il
Soldadura por arco sumergido AyB
Sin costura A25, Clase | y Il, A,B
5L8 Soldadura en espiral A, B, X42, X486, X52
S5LU Soldada o sin costura
5LX Soldada X42
Soldada, expandida en frio X46 y X52
Soldada, no expandida W X_46 5;-5(52
5LX Sin costura X42
Sin costura, expandida en frio X46 y X52
Sin costura, no expandida X46 y X52

1.3 PROCESOS DE FABRICACION DE TUBERIAS

Se han desarrollado un gran namero de investigaciones con el objetivo de disefar aceros

y procedimientos de laminacion que generen materiales con una mayor resistencia mecanica,

asi como, una mayor resistencia a la corrosién. Sin embargo, todos estos esfuerzos serian

inttiles si el proceso final de conformado de un tubo no se realiza dentro de las normas

establecidas y no se considera el tipo de fluido que serd transportado. A continuacion se
describen de manera general los procesos mas importantes para la produccion de un tubo.

Existen dos procesos principales de fabricacion de tuberias, por deformacion sucesiva de una

placa metalica y posteriormente unida por medio de algun proceso de soldadura. Y por perforade

de barras cilindricas con mandriles (extrusion), obteniendo asi tuberias con y sin costura. Las

diferentes variables que afectan el proceso de soldadura, seran discutidas con mayor detalle en
el Capituio VI.
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Jubos sin Costur
Extruidos:

El ,proéeso se inicia partiendo de un lingote caliente contenido en un recipiente, se aplica
presion sobre la matriz que contiene el mandril, perforando el lingote y colocandose entre la
abertura del dado, el vastago de la prensa avanza produciendo que el material fluya en el hueco
existente entre la abertura del dado y el mandril, los cuales determinan los diametros exterior e
intefior respectivamente, como se muestra en el diagrama de la Figura 1.9. Dependiendo de cual
es el elerriento que aplica la carga se tiene la extrusion directa cuando el lingote aplica la carga,
e indirecta cuando el mandril aplica la carga [16].
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Figura 1.9. Diagrama del proceso de extrusion de un tubo.
Penetrado:

En este procedimiento la barra sélida primero es punzonada en el centro, para después
llevarla hasta la temperatura de forja correspondiente. Acto seguido se hace pasar la barra
cilindrica entre los rodillos de forma conica que girando en la misma direccion le imparten un
movimiento de rotacion y avance axial, Figura 1.10. El prensado y pandeo alternado le producen
un conducto en el centro cuyo tamaiio y forma es controlado por el mandril perforador. Mediante
este proceso se generan tubos de pared gruesa, los cuales posteriormente seran llevados por
laminacion hasta los espesores y diametros requeridos [15].
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Figura 1.10. Secuencia de elaboracién de un tubo por penetrado.
Jubos con Costura

~ Este es uno de los procesos que para la industria petrolera y especificamente para la
conduccion de gas natural y crudo ha sido casi completamente suprimido. Sin embargo, debido
a su extenso uso las clasificaremos de acuerdo al procedimiento de soldadura por medio del cual
se realiza la unién (costura).

Soldadura a tope:

Partiendo de placas o laminas dependiendo del calibre del tubo que se desea, cortadas a
un ancho predeterminado por el diametro externo, con las aristas biseladas. El material se
calienta hasta la temperatura de laminacion, se hace pasar por una serie de rodillos donde las
aristas de acomodan y el material adquiere la forma circular, debido a la presion entre las aristas
y la temperatura, las aristas quedan fuertemente soldadas, como se observa en la Figura 1.11,
Posteriormente el tubo es conducido entre una serie.de rodillos calibradores y de acabado, los
cuales regulan el didmetro externo, con este procedimiento es posible producir tubos con
diametros mayores a 75 mm.
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CAPITULO 1; INTRODUCCION

- BORDE DEL SOPLADOR RODILLOS CALIBRADORES

HORNO w

DIRECCION E : : ok .
AN
T.

BOROE DEL SOPLADOR

RODILLOS FORMADORES j

VISTA DE PLANTA

SOLDADURA

TIRA EN VARIAS ETAPAS DE LA FORMACION DE UN TUBC

Figura 1.11 Esquema de la produccién de tubos soldados a tope.
Soldadura por resistencia eléctrica:

El proceso parte de una placa o lamina de acero, logrando la forma circular por el paso de
gsta a través de un grupo continuo de rodillos formadores, Figura 1.12. Una vez que se ha
alcanzado la forma cilindrica, el tubo es conducido a la unidad de soldadura, la cual consta de
dos rodillos a los cuales es suministrada la corriente eléctrica necesaria para generar el calor,
llevando al material localmente hasta la temperatura de fusién. Finalmente el tubo se hace pasar
por rodillos calibradores y de acabado que retiran el producto sobrante de la soldadura. Mediante
este procedimiento es posible producir tubos de hasta 400 mm de didmetro con espesores aln
mayores de 12 mm.
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CAPITULO 1: INTRODUCCION

SECCION TRANSVERSAL,
ETAPAS DE LA CPERACION

o \
= ELE
\ SOLDADORES
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»

i e n n s e e — DOLDADURA POR RESISTENCIA -ELECTRICA et v e e o e - s v o

Figura 1.12 Proceso de soldadura por resistencia eléctrica para producir tubos.
Soldadura por doble arco.sumergide:

Este es un método especial de soldadura de arco protegido, en este proceso, la plancha
primero es prensada sucesivamente hasta alcanzar la forma cilindrica, ya con esta forma se
traslada a |a unidad soldadora donde se realiza el proceso de unidn. La soldadura se realiza con
dos electrodos y un fundente granular, se establece un arco entre los dos electrodos
suministrando un aporte que es depositado en la ranura. La soldadura se realiza en dos pasos
desde el interior y el exterior. Con este proceso es posible producir tubos con diametros y
espesores mayores a los logrados con los procesos de soldadura descritos anteriormente, la
Unica limitante es establecida por la capacidad del equipo de conformado [15].
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1.4 MECANICA DE LA FRACTURA.

Los experimentos desarrollados por Leonardo Da Vinci hace algunos siglos, proporcionaron
algunos indicios de las causas de la fractura. Midié la resistencia de alambres de hierro y
encontré que la resistencia variaba inversamente con la longitud del alambre. Estos resultados
indicaban que los defectos en el material controlaban la resistencia; esto es, un alambre largo
corresponde a un volumen de muestra mayor y la probabilidad de muestrear una regiéon con
defectos es mayor. Estos resultados solo fueron cualitativos. Sin embargo, una conexiéon
cuantitativa entre esfuerzo de fractura y tamaro del defecto la proporciona el trabajo de Griffith,
el cual fue publicado en 1920 [20]. Aplico un analisis de esfuerzos de un hoyo eliptico (trabajo
desarrollado extensamente por Inglis [21] siete afios después) a la propagacion inestable de una
grieta. Griffith utilizd la primera ley de la termodinamica para formular su teoria de fractura
basado en un simple balance de energia. De acuerdo con esta teoria, un defecto se convierte
en inestable, y entonces ocurre la fractura, cuando la energia de deformacién cambia como
resultado de un incremento en 1a razon de crecimiento de la grieta es suficiente para superar la
energia superficial del material. EI modelo de Griffith predice correctamente las relaciones entre
resistencia y tamafio de un defecto en muestras de vidrio. Sin embargo, los esfuerzos para
aplicar el modelo de Griffith a los metales no han tenido exito. Puesto que este modelo asume
que el trabajo de fractura viene exclusivamente de la energia superficial del material, la
aproximacion de Griffith solamente se aplica a s6lidos idealmente fragiles. La modificacion del
modelo de Griffith que lo hizo aplicable a los metales se propuso hasta 1948. La mecanica de
la fractura de ser una curiosidad-cientifica se convirtié en una diciplina ingenieril, primero por la
falta de los buques Liberty durante la segunda guerra mundial [22]. En los primeros dias de la
guerra, los Estados Unidos suministraban barcos y aviones a la Gran Bretafia bajo el acto de
prestamo-arrendamiento. Las grandes necesidades Britanicas eran de barcos de carga para
transportar suministros. La marina Alemana hundia barcos de carga tres veces mas rapido de
lo que los ingleses podian reponerlos con los procedimientos de construccion existentes hasta

ese entonces.

Los Estados Unidos desarrollaron un revolucionario procedimiento para construir barcos mas
rapidamente. Estos nuevos barcos, los cuales fueron conocidos como los barcos Liberty, tenian
un casco todo soldado, a diferencia del tradicional disefio riveteado. El programa de los barcos
Liberty fue un suceso muy sonado, hasta que un dia en 1943, cuando uno de los tanques se
rompié completamente en dos mientras navegaba entre Siberia y Alaska. Fracturas
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CAPITULQ 1: INTRODUCCION
subsecuentes ocurrieron en otros barcos Liberty. De los aproximadamente 2700 barcos
construidos durante la segunda guerra mundial, casi 400 presentaron fracturas, de los cuales
90 fueron considerados con serios dafios. En 20 barcos la falla fue esencialmente total, y cerca
de la mitad de estos se partieron completamente en dos.

Las causas que provocaron las fallas de estos barcos fueron tres principalmente. 1) Las
soldaduras, que fueron producidas por una mano de obra poco calificada, contenian una gran
cantidad de defectos y grietas. 2) Muchas de las fracturas iniciaron sobre la cubierta en esquinas
de escotillas cuadradas, donde habia una concentracion de esfuerzos localizada. 3) El acero
utilizado en la construccion de los barcos tenia una tenacidad muy baja. El acero en cuestion
habia sido disefiado para construir los barcos riveteados porque Ia fractura no podia propagarse
a través de juntas riveteadas. Una estructura soldada, sin embargo, es considerada como una
estructura de metal continua; las grietas propagandose en los barcos no encontraban barreras
capaces de detenerlas, y algunas veces eran capaces de atravesar el casco entero.

El grupo de investigacion en mecanica de la fractura encabezado por G.R. Irwin, después
de estudiar detenidamente los trabajos de Inglis y Griffith, concluyeron que las herramientas
basicas necesarias para analizar la mecanica de la fractura estaban disponibles. La primera
contribucion mayor de Irwin fue el aplicar la aproximacion de Griffith a metales incluyendo la
energia disipada por el flujo plastico [23]. Orowan de manera ihdebendiente propuso una
modificacion similar a la teoria de Griffith [24]. Durante este mismo periodo, M.ott [25] extendid
la teorla de Griffith a una grieta prdpagandose rapidamente. En 1956, Irwin [26] desarrollo el
concepto de velocidad de disipacién de energia, el cual esta relacionado a la teoria de Griffith
peroc de una forma que es mas util en la solucion de problemas ingenieriles. Westergaard [27]
en 1938 publicé una nueva técnica semi-inversa desarroliada por el para analizar los esfuerzos
y desplazamientos en el frente de una grieta afilada. irwin [28] utilizé la aproximacion de
Westergaard para demostrar que los esfuerzos y desplazamientos en el frente de la grieta
pueden ser descritos por una simple constante que fue relacionada a la velocidad de relajacion
de la energia. Este pardmetro caracteristico de la punta dé la grieta después fue conocido como
el factor de intensidad de esfuerzos. En esta misma época Williams [29] aplicd una técnica
diferente para derivar las soluciones de la punta de la grieta, obteniendo un resuitado
esencialmente idéntico al de Irwin.

Un gran nimero de aplicaciones exitosas de mecanica de la fractura soportaron el
nacimiento de este nuevo campo en la comunidad ingenieril. En 1956 Wells [30] usé la mecanica
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CAPITULO 1: INTRODUCCION
de la fractura para demostrar que las fallas encontradas en algunos de los aviones Comet
resultaban de grietas de fatiga que alcanzaban un tamafio critico. Estas grietas se iniciaban en
las ventanas y eran causadas por un insuficiente refuerzo local, combinado con las esquinas que
producian una severa concentracion de esfuerzos. Una segunda aplicacién de 1a mecanica de
la fractura se dio en 1957 en la General Electric, Winne y Wundt [31] aplicaron la aproximacion
de Irwin a la falla de los grandes rotores de las turbinas de vapor. Ellos fueron capaces de
predecir la conducta de estaliamiento de grandes discos extraidos del rotor forjadb y aplicaron
este conocimiento a la prevencion de fracturas en los rotores actuales. Parece que todas las
grandes ideas encontraron una dura oposicién iniciaimente y 1a mecanica de la fractura no fue
la excepcion. Sin embargo, la armada de los Estados Unidos y la industria de generacion de
energia eléctrica fueron el soporte de los primeros trabajos en este campo. En 1960 Paris y sus
colaboradores [32] no pudieron encontrar una audiencia receptiva para sus ideas sobre aplicar
los principios de la mecanica de la fractura al crecimiento de grietas por fatiga. Sin embargo,
Paris y sus colaboradores proporcionaron argumentos tedricos y experimentales convincentes
para demostrar sus resultados, pareciera que los ingenieros de disefic aun no estaban listos
para abandonar sus convencionalismos en favor de una aproximacién mas racional al disefio
por fatiga. La resistencia a este trabajo fue tan grande que Paris fue incapaz de encontrar una
revista que publicara su trabajo [32).

La segunda guerra mundial marcé la frontera entre dos diferentes eras en la historia de la
mecanica de la fractura. Sin embargo, existe desacuerdo en como dividir el periodo entre el fin
de la guerra y el presente. Una posible frontera histérica ocurre alrededor de 1960, cuando los
fundamentos de la mecanica de la fractura elés;tico-lineal (MFEL) fueron bastante bien
establecidos vy los investigadores voltearon su atencién a la plasticidad en la punta de la grieta.
lLa mecanica de la fractura elastico lineal deja de ser valida cuando una significativa deformacién
plastica antecede a la falla. Durante un periodo corto de tiempo algunos investigadores (1960-
1961) desarrollaron andlisis para corregir la cedencia en la punta de la grieta. La correccién de
zona plastica al frente de la grieta de Irwin [33] fue una extension relativamente simple de
(MFEL), mientras que Dugdale [34} y Barenbiatt [35] cada uno desarrollaron quizas modelos mas
elaborados basados sobre una limitada franja de material fluyendo en el frente de la grieta. Wells
(36] propuso el desplazamiento de las caras de las grietas como un criterio alternativo de fractura
cuando una significativa plasticidad precede a la falla. Wells intento aplicar la MFEL a los aceros
estructurales de media y baja resistencia, pero estos materiales eran muy dictiles para aplicar
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CAPITULO 1; INTRODUCCION
la formulacion elastico lineal de la mecanica de la fractura, pero identificd el movimiento
separado de las caras de la grieta debido a la deformacion plastica. Esta observacion llevé al
desarrolio del parametro conocido como el desplazamiento de la punta de la grieta abriendo
(CTOD). En 1968, Rice [37] desarroll6 otro pardmetro para caracterizar el comportamiento no
lineal de un material enfrente de una grieta. Idealizando la deformacidn plastica como un elastico
no lineal, Rice fue capaz de generalizar la razén de energia de relajacién a materiales no
lineales. Demostrd que esta razon de relajacion de energia puede ser expresada como una
integral lineal, la cual ltam¢ la Integral -J, evaluada a lo largo de un contorno arbitrario airededor
de la grieta. Sin embargo, mientras su trabajo era publicado Rice descubrié que Eshelby [38]
habia publicado previamente algunas formulaciones hasta entonces llamadas integrales de
conservacion una de las cuales era equivalente a su Integral -J. No obstante, Eshelby no aplicé
sus integrales a problemas de grietas.

El mismo arto, Hutchinson [39] y Rice-Rosengren [40] relacionaron la Integral -J al campo
de esfuerzos en la punta de la grieta en materiales no Imeaies Este analisis demostré que J
puede ser vista como un parémetro de intensidad de esfuerzos no lineal también como una
razén de liberacion de energia. El trabajo de Rice pudo haber permanecido en la oscuridad, a
no ser por el esfuerzo en investigacién desplegado por el sector de la energia nuclear en los
Estados Unidos al principic de los afios 70's. La industria nuclear intenté aplicar e! estade d

H
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arte de la tecnologla, incluyendo la mecanica de la fractura al disefio y construccién de plantas
nucleares. Sin'embargo, la dificultad de aplicar la mecanica de la fractura en esta ocasion fue
que muchos de los contenedores nucleares de acero eran muy tenaces para ser caracterizados
con MFEL sin recurrir a enormes muestras de Iaboratorio: En 1971 Begley y Landes [41]
decidieron, a pesar del eséepticismo de sus colaboradores, caracterizar la tenacidad de fractura
de estos aceros con la integral J. Sus experimentos fueron tan exitosos que permitieron ia
publicacién diez afos después de un procedimiento estandar para la evaluacion de J en los
metales [42]. La evaluacién de la tenacidad de fractura es solamente un aspecto de la mecanica
de la fractura. Para la aplicacién de los conceptos de la mecanica de la fractura al disefio, uno
debe tener las relaciones matematicas entre tenacidad, esfuerzo y tamaro del defecto. No
obstante, estas relaciones estaban bien establecidas para problemas elastico-lineales, un disefio
por andlisis de fractura basado en la Integral -J no estuvo disponible hasta que Shih y
Hutchinson [43] proporcionaron el marco tebrico para esta aproximacion 1976. Pocos afios
después fue publicado un manual [44] dei disefo de fractura basado en la metodologia de Shih
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y Hutchinson,

En Inglaterra el parametro CTOD fue aplicado ampliamente al anilisis de fractura en
estructuras soldadas, iniciando al final de los afios 60's. Mientras que en los Estados Unidos las
investigaciones en fractura estaban dedicadas a la industria nuclear, en Inglaterra la
investigacién en mecanica de la fractura fue motivada en gran medida por los recursos
petroleros del Mar del Norte. En 1971 aplicando algunas de la ideas propuestas por Wells [45],
Burdekin y Dawes [46] desarrollaron la curva de disefic del desplazamiento abierto de la punta
de grieta, usando una metodologia semi-emplrica para estructuras soldadas de acero. Shih [47]
demostrd una relacién entre la integral J y el desplazamiento abierto de la punta de grieta,

implicando que ambos parametros eran igualmente validos para caracterizar la fractura.

Sin embargo, hasta el momento solo se ha planteado el desarrollo de la mecanica de la
fractura utilizada para evaluar la fractura de componentes estructurales que fue su primer uso.
No obstante, también puede ser usada en la evaluacion de los mecanismos de fractura, este
Qltimo resulta de mayor impacto ya que los resultados obtenidos indican 10s cambios necesarios
en la estructura del material. Un primer paso en la exploracién de las relaciones entre la
mecanica de la fractura y 1os mecanismos de fractura es considerar las respuestas a cuestiones
basicas que involucran a ambas.

¢ Porque estudiar mecanica de la fractura?. Por el efecto de los defectos sobre componentes
estructurales. Grandes componentes estructurales pueden contener defectos que se desarrolian
durante la fabricacién 0 que inician durante el uso. Estos defectos pueden causar fallas
prematuras de los componentes. La mecanica de la fractura proporciona una herramienta
cuantitativa para predecir la conducta de estructuras que contienen defectos y como tal
proparcionan un enlace entre la conducta del material y la conducta del componente estructural.

. Porque estudiar los mecanismos de fractura?. Porque estos proporcionan una herramienta
para deciros como falla un material y es una forma racional de interpolar y extrapoiar datos: Su
estudio proporciona un método para conocer los fundamentos del fenémeno. Mientras que la
mecanica de la fractura trata con el que y cuando de la fractura, los mecanismos de fractura
tratan con el como y porque de la fractura. El estudio de los mecanismos de fractura retaciona
la estructura del material a las propiedades del mismo. Dado que ambas se relacionan con la
conducta del material, las propiedades son el enlace entre la mecanica de la fractura y los
mecanismos de fractura. En la Figura 1.13 se presenta esquematicamente esta relacion

conocida como la conexion estructural, porque el componente estructural esta unido a la
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CAPITULO 1; INTRODUCCION
estructura del material. Esta relacion ilustra como la mecanica de la fractura es necesaria para
dar significado a un estudio de los mecanismos de fractura. Si un estudio de los mecanismos es
para mejorar las propiedades del material, las propiedades que tienen que mejorarse deben ser
identificadas, estas pueden ser identificadas solamente en términos de como se relacionan estas
con el mejoramiento de la conducta del componente estructural. La mecanica de la fractura
identifica cuales propiedades pueden ser mejoradas y los parametros que son importantes,
tambien ayuda a enfocar la atencién de los estudios mecanisticos a los lugares mas importantes
para estudiar el comportamiento; "la punta de la grieta".

+—>r +—>r +“—p +—>r
ESTRUCTURA MECANISMOS COMPORTAMIENTO MECANICA COMPONENTE
DEL DE DEL DE LA :
MATERIAL FRACTURA MATERIAL FRACTURA ESTRUCTURAL

Figura 1.13 Cenexion de la estructura con los mecanisimos de fractura y ia mecanica de ia
Fractura.

La mecénica de {a fractura proporciona una herramienta ingenieril que puede ser usada para
determinar cuantitativamente el "papel de un defecto" en una estructura sobre su capacidad de
soportar cargas. La primera aplicacion usando el principio de un campo elastico lineal tnico en
la punta de una grieta [28], como se muestra en la Figura 1.14. Este campo, el cual tiene una
distribucién unica de esfuerzos y deformaciones, es caracterizado por un parametro simple, K,
el factor de intensidad de esfuerzos en la punta de la grieta el cual determina la magnitud del
campo. Este parametro proporciona un método para medir propiedades de fractura mediante el
comportamiento de una fractura del componente estructural. '
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Figura 1.14 Campo elastico lineal en el frente de una grieta.

Tres areas se combinan para la evaluacion de una fractura: analisis de esfuerzos,
caracterizacion del defecto y datos de las propiedades del material. Todas estas son
relacionadas a traves del analisis de K. El comportamiento del material que mas importa es la
fractura, medida como K, tenacidad de fractura y crecimiento sub critico de grietas debido a
cargas ciclicas da/dN vs DK, debidas a la influencia del medio ambiente y a la combinacién de
ambos (ambiente-fractura). Por principios de la mecéanica de la fractura estas propiedades
pueden ser medidas sobre una muestra de laboratorio y aplicar los resultados directamente al
com-ponente de la estructura. La consideracién mas importante en la aplicacion de los analisis
de K es que ambos el componente estructural y la muestra de prueba son esencialmente
elastico-lineales. Si se encuentran esfuerzos y deformaciones plasticas en gran escala, el
parametro K no representa una buena caracterizacion del campo en la punta de la grieta. Esta
limitacion restringe el uso de la mecanica de la fractura elastico lineal para caracterizar |a
tenacidad de fractura a materiales de alta resistencia y baja tenacidad. Sin embargo, estos
materiales tienen algunas aplicaciones, un gran nimero de estructuras utilizan materiales de
baja resistencia y alta tenacidad. Para estos las limitaciones de la mecanica de la fractura
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CAPITULO 1: INTRODUCCION
elastico-lineal son excedidas, haciendo necesario un método para extender los principios
elastico-lineales incluyendo la plasticidad en gran escala. La extension vino de los trabajos de
Hutchinson [39], y Rice [40], quienes desarrollaron un anélisis del campo de esfuerzo-
deformacién plastica en el frente una grieta el cuat obtenia una distribucion Gnica de esfuerzo
y deformacién con un parametro de caracterizacién simple J, para describir la magnitud de estos
esfuerzos y deformaciones. En la Figura 1.15 [48] se presentan de manera esquematica las
consideraciones que llevan a establecer el campo de deformacion plastica en la punta de una
grieta. El parametro J viene del patrén independiente integral J desarrollado por Rice [37]. Puede
ser usado para caracterizar la tenacidad de fractura y el crecimiento sub critico de grieta para
casos donde se presenta plasticidad en gran escala, de una forma analoga al uso de K para
casos elastico-lineales.

N
oy = °°(r€rl°so)1+N z, (roN)
J g
e A+N —
&y = 8o(rcoso) E, (r,6,N)

si D < r << Dimensiones planares

entonces: J es la intensidad del campo
plastico eii ios alrededores de ia punta

de la grieta.
Para
\_-_-_
D — 9
o] [ N
0 - ——
g=o0l 50 }
Eo £

Figura 1.15 Determinacidon del campo de deformacién plastica por medio de J.

El desarrollo de las ecuaciones para el campo en la punta de la grieta con plasticidad en
_gran escala aumentaron la capacidad de la mecanica de la fractura del régimen elastico-lineal
hasta el regimen elasto-plastico donde J sustituye a K como el parametro que caracteriza el tipo
de conducta de |a fractura. Esto hizo a la mecanica de la fractura mas aplicable a materiales
comunmente usados en estructuras ingenieriies. Ei primer uso de estos nuevos principios fue
el de describir la conducta de tenacidad de fractura de materiales ductiles. En una analogia a
la tenacidad lineal K, la tenacidad de fractura elasto-plastica fue etiquetada como Jc [41,49].
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CAPITULO 1: INTRODUCCION
Esta asume que la tenacidad puede ser especificada como ocurriendo en un solo punto. Una
descripcién mas completa del proceso de fractura ductil es ilustrada en la Figura 1.16; uno de
estos pasos, el desgarramiento inicial en la grieta en la punta desafilada, es tomado como el
punto para especificar J,c [50]. El proceso completo del agrietamiento ddctil es mejor descrito por

ta curva de resistencia al agrietamiento R, donde una fuerza motriz es graficada como una
funcidn de la extension de la grieta.

Punta afllada 3er. Poso: Crecimiento sstable

Inlcio: —— —
(Preagrietada por fatiga} 40. Paso: |?ngPIIdad
uctl

ter.Paso: ______ ) Despuntado de la

grieta "= 20. Pasq: Iniciacién dal crecimionto

astabie de la grieta, Jic

Iniclacidn de Crecimiento
20.Pasc; O estable

w—l0r. Paso: Despunte de {a grieta

aer. Paso: ? Crecimiento estable
er. Paso: continuo

—_—"——.  Inestabilidad

40. Paso: Deetll

INICIO: Grieta afilada sin carga

PARAMETROQ DE CARACTERIZACION (K, J, etc.)

pl

EXTENSION DE LA GRIETA, A2

Figura 1.16. Diagrama secuencial del proceso de fractura ductil.

Para el caso de la fractura ductil J puede ser graficada contra la extension real de la grieta,
entonces la curva R puede ser usada para describir la iniciacioén del agrietamiento ductil, Ji, y
el proceso de avance estable de la grieta. La parte de la curva R que presenta el crecimiento
estable de la grieta describe usualmente una parte importante de la vida de la fractura. La
pregunta mas importante es como usarla para evaluar la estabilidad. Paris, et al. {51]
desarrollaron el concepto de desgarramiento estable para responder esta pregunta. Ellos
introdujeron un parametro a dimensional llamado modulo de desgarramiento, T donde:

d/  _E
T=( )]

E es el modulo de elasticidad y so es el esfuerzo de flujo. El modulo de desgarramiento para
el comportamiento tenaz es llamado T, y la razdn de cambio de T dada una extension virtual
de una grieta es T,y

Cuando Tap! - Tmar

Dan la condicién para crecimiento inestable de una grieta.
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Sin embargo, se ha encontrado que !a ecuacion anterior usualmente no es suficiente para

especificar la inestabilidad porque T comunmente no es constante sobre ia curva R, por lo que

deben cumplirse condiciones adicionales sobre J. Para describir mejor la condicion de

inestabilidad la grafica J-T muestra esquematicamente en la Figura 1.17 el proceso de fractura

sobre una curva R y la grafica de T contra J para predecir la ingstabilidad. Donde |a inestabilidad
puede ser determinada por |a interseccion de una linea material y una linea aplicada [52].

Ay A
J

ap

I T

mat
[

> >
T

Aa

Figura 1.17 inter-relacién entre fa Curva R y el procedimiento de prediccion de la
inestabilidad.

La metodologia elasto-plastica aumentaron la capacidad de la mecénica de la fractura mas
alla del régimen elastico lineal, pero también presenta limitaciones que hay que considerar. El
concepto de esfuerzo Unico y campo de deformacién en la zona plastica requiere que el campo
no sea perturbado por las fronteras estructurales o de la muestra. Es necesario que las
dimensiones de la muestra sean mayores a MJ/s,, donde s, es el esfuerzo de flujo y M es una
constante, la cual fue desarrollada para satisfacer estas necesidades [53,54].

El concepto del campo J fue originalmente desarrollado para deformacién plastica y como
tal fue sujeto a muchas limitaciones. En particular el andlisis fue limitado al caso del
agrietamiento estacionario. Una grieta creciendo necesita una curva R entonces estas
condiciones se convierten en restrictivas. Hutchinson y Paris {55] demostraron que ei conceplo
de campo J es valido para una grieta creciendo si ciertas condiciones pueden ser mantenidas,
las cuales fueron cuantificadas por Shih [56] y marcadas las condiciones para J controlando en
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crecimiento de la grieta. Esta incluyen M = 25 Y,

b dJ
0=(Z))>s

(A%)<0.1

donde: b es la longitud de la muestra sin agrietar.

El desarrollo de una curva R para analisis de estabilidad se ha encontrado frecuentemente
que es necesaria una gran cantidad de pruebas de crecimiento de grietas para establecer un
punto de inestabilidad. La restriccion de la Ultima ecuacion limita la longitud de la grieta tanto que
muchas veces la interseccidn de los modulos de desgarramiento no puede ser alcanzada. El
tamano de las muestras frecuentemente es limitado por la cantidad de material disponible y
entonces puede ser necesario exceder estos limites. Sin embargo, la curva R tiende a ser
dependiente de la geometria cuando son excedidos estos limites. Un avance significativo en
desarrollar curvas R independiente de la geometria para grandes cantidades de crecimiento de
grietas fue realizado por Ernst [57] en el cual el sugiere un parametro modificador de J, llamado
Jm, €! cual puede usarse para caracterizar la conducta de la curva R. Como un resultado de
estos nuevos desarroilos, existe una cantidad importante de parametros para caracterizar la
tenacidad de fractura. Consecuentemente el papel de la mecanica de la fractura en el estudio
de los mecanismos de fractura ha sido mejorado sustancialmente. A continuacidn se presenta
una tabla con la lista de los parametros desarrollados y su temporalidad.
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Tabla 1.4 Parametros desarrollados por la mecanica de la fractura.

MECANICA DE LA FRACTURA ELASTICO | PARAMETRO | EPOCA
LINEAL
Campo en la Punta de la Grieta K Finales de los 50's
Tenacidad de Fractura Kic Principios de los 60's
Crecimiento de Grietas por Fatiga da/dN vs DK Principios de los 60's
Agrietamiento Asistido por el Medio Kiseer da/dT - K | Mediados de los 60's
Ambiente
Umbral de Fatiga DKy Finales de los 60's
MECANICA DE LA FRACTURA ELASTO-
PLASTICA . _... -
Campo en la Punta de la Grieta CTOD Principios de los 60's
J Principios de los 70's
Tenacidad de Fractura - Jie I;rincipios delos 70's
Crecimiento de Grietas por Fatiga da/dN vs DJ | Mediados de los 70's
DEPENDENCIA DEL TIEMPO
Campo en la Punta de la Grieta c* Mediados de los 70's
Cr Principios de los 80's
Agrietamiento por Termofiuencia da/dt vs C* Mediados de los 70's
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CAPITULO 2: AGRIETAMIENTO POR CORROSION BAJO ESFUERZO
desaereada solamente .producia agrietamiento transgranular. Gran parte de la discusion
acerca del agrietamiento intergranular ha sido influenciada por los resultados de las
mediciones de la naturaleza y cantidad de las sustancias presentes en las fronteras de grano
a través de técnicas tales como espectroscopia Auger. El fésforo aparece casi
invariablemente en las fronteras de grano de aceros ferriticos y en muchas de las aleaciones
base niquel, razén por la cual ha sido asociado con el agrietamiento intergranular en dichos
materiales. Sin embargo, la deteccion de fésforo en las fronteras de grano no implica
necesariamente que este involucrado en el agrietamiento, no al menos hasta que el carbono
sea detectado por el mismo método [5). Alun cuando experimentalmente se ha establecido una
correlacion entre la presencia de una sustancia en las fronteras de grano y la susceptibilidad
al agrietamiento intergranular, los detalles de las reacciones que soportan esta correlacion han
recibido muy poca atencion. La presencia de fosforo en el hierro, ya sea como aleaciéon o
implantado, acelera la corrosion en las regiones activa y pasiva. En la region activa, et fosforo
es oxidado a fosfato y aparentemente promueve la disolucién de la magnetita, mientras que a
potenciales pasivos, la oxidacion del fésforo intensifica y acelera la corrosion directamente. En
resumen, un mecanismo de crecimiento de grietas relacionado con disolucion es favorecido,
pero las velocidades son algunas veces mayores que las que pueden ser explicadas.

Sin embargo, no debe olvidarse que los estudios de las sustancias concentradas en las
fronteras de grano pueden ser modificados por otro tipo de factores ademas de los
electroquimicos. Por lo que es concebible que este mecanismo pueda ser modificado por la
deformacién en las fronteras de grano, la cual puede ser un factor importante en el
agrietamiento intergranular.

2 li i -

El modelo de rompimiento de pelicula o deslizamiento-disolucién [6,7], supone que el
metal base estd protegido del medio ambiente por una pelicula pasiva que periddicamente
se rompe por deformacién plastica local. La deformacion se manifiesta por el surgimiento en la
superficie de escalones de deslizamiento y es preferentemente asociada con la iniciacion de
grietas por corrosion bajo esfuerzo. Este mecanismo ha sido propuesto como un mecanismo
para agrietamiento transgrahular. Sin embargo, el modelo tiene dificultades en explicar las
altas velocidades de crecimiento de grietas, por la suavidad de las facetas de tipo clivaje que
se presentan en corrosion bajo esfuerzo transgranular,
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El rompimiento de pelicula es mas probable que ocurra en materiales con deslizamientos
‘planares. En el punto de ruptura, disoluciones localizadas en la punta de la grieta del material
producen que la grieta avance. Esta implicito en este mecanismo que la pelicula pasiva se
forma lentamente. Una lenta formacién de la pelicula tiende a producir una corrosion
generalizada, mientras que una rapida formacion de la pelicula produce un tiempo insuficiente
para la disolucion. El modelo se apoya en observaciones por microsco'pia de transmision del
ataque preferencial sobre arreglos planares de dislocaciones, especialmente en aleaciones
cubicas centradas en las caras que tienen fallas de apilamiento de baja energia o que
presentan ordenamientos de rango corto, donde los grupos planares de dislocaciones son
favorecidos y el deslizamiento cruzado es mas dificil [8]. Swann y Pickering [9], sugieren que
este ataque preferencial resulta en la formacién de finos tineles de disolucién, los cuales se
interconectan posteriormente por el desgarramiento de las secciones de metal que
permanecen unidas. Las objeciones mas frecuentes a este mecanismo son que es dificil
encontrar un buen acoplamiento entre las superficies de fracturas opuestas dado que los
* ‘planos a'lo largo de los cuales ocurre el tunelaje y la fractura son diferente.

Mientras estos mecanismos se relacionan a alguno de los viejos conceptos utilizados para
explicar el agrietamiento por corrosién bajo esfuerzo estos son relacionados comunmente con
el agrietamiento de tipo intergranuiar, no obstahte el modelo de deslizamiento-disolucién para
agrietamiento transgranular mantiene un buen soporte [3]. Para agrietamiento intergranular, la
presencia de solutos segregados o fases precipitadas a las fronteras de grano pueden ser
asociadas con heterogeneidades electroquimicas que, en la presencia de medios apropiados,
resultan en la disolucidon preferencial de aquellas regiones. En la ausencia de esfuerzos el
ataque inicial puede no extenderse muy lejos deteniéndose por la formacion de una pelicula,
pero en la presencia de esfuerzos de magnitud suficiente el rompimiento de dichas peliculas
proporciona nuevamente las: reacciones de disolucion y provocan que la grieta siga creciendo.
Con varios medios que promueven el ataque intergranular sobre aceros ferriticos, se ha
demostrado que los mismos medios [10-12], promueven el agrietamiento intergranular en la
presencia de esfuerzos suficientes. Observaciones similares se han hecho sobre otras
combinaciones de aleaciones-medios. Sin embargo, la susceptibilidad a la corrosion
intergranular no resulta invariablemente en agrietamiento intergranuiar en la presencia de
esfuerzos.
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CAPITULO 2

AGRIETAMIENTO POR CORROSION BAJO ESFUERZO

2.1 GENERALIDADES

La falla fragil de las aleaciones duictiles, ha intrigado por mucho tiempo a los
investigadores. Como la respuesta no es tan simple, no han podido evitarse grandes
catastrofes registradas en la historia. En general, el resultado 'de aplicar esfuerzos, ya sea
estaticos o ciclicos tiene un efecto relativamente lineal, en cuanto a las consecuencias
mecanicas de la aplicacion de es\fos esfuerzos en términos de la deformacion plastica y el
comportamiento de la punta de la grieta. Sin embargo, ain en estas areas continuamos
aprendiendo mas de los mecanismos involucrados. Se tiene una gran complicacién cuando
debemos tomar en consideracién la manera en que interactuan, el medio ambiente con los
procesos mecanicos para iniciar y propagar grietas que resultan en fracturas. La complejidad
de los sinergismos entre los parametros fisico-metaldrgicos, electroquimicos y mecanicos de
la gran variedad de materiales y medios susceptibles al agrietamiento; sugieren que es
improbable que exista un mecanismo que reuna todas las formas posibles de fracturas
sensibles al medio. Las principales opciones mecanisticas disponibles parecen ser tres
principalmente. Asi, las grietas se propagan por procesos de disolucion altamente localizada
(Influencia del medio agresivo), la falla se produce por procesos puramente mecanicos {Efecto
del estado de esfuerzos) o el metal debera fragilizarse como consecuencia de! medio,
segregacion y precipitacion de fases secundarias (Influencia de factores metallrgicos). Sin
embargo, hay variaciones detalladas de cada mecanismo como se muestra en la Figura 2.1.
Esto no parece estar de acuerdo con a que categoria en particular pertenece un cambio en la
estructura de l1a aleacién o composicion, o un cambio en la composicion de la solucion o
potencial que pueden cambiar el mecanismo. Mas aln, hay probablemente algun sistema
donde ambos procesos de disolucion y fragilizacion del metal contribuyen al crecimiento de
una grieta. De entre la amplia gama de posibilidades de fallas asistidas o promovidas por el
medio ambiente el agrietamiento por corrosion bajo esfuerzo (ACBE) representa uno de los
fendmenos mas complejos. '
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Figura 2.1. Procesos mas importantes que afectan el agrietamiento por corrosién bajo
esfuerzo {1}

_ El agrietamiento por corrosion bajo esfuerzo es afectado por modificaciones en el medio
ambiente, factores rﬁecénicos y variables metalirgicas, En la Figura 2.2 se muestran los
factores que afectan el comportamiento de una grieta en condiciones de agrietamiento en
medios conteniendo sulfuro de hidrogeno. A continuacién se presenta una revision de los

mecanismos propuestos para cada una de estas variables en el ACBE.
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Figura 2.2. Variables que modifican el comportamiento de una grieta en un material en
condiciones de corrosion bajo esfuerzo en medios ricos en sulfuro de hidrégeno.

2.2 INFLUENCIA DEL MEDIO AMBIENTE

Los efectos del potencial electroquimico y pH son fundamentales en la descripcion de
corrosion bajo esfuerzo. Cuando un metal o aleacion estd colocado en un electrolito, un
potencial electroquimico espontaneo, llamado el potencial de corrosién, se desarrolla debido a
las reacciones anddicas y catddicas en la superficie. Inhomogeneidades en composicién tales
como enriquecimiento de fronteras de grano, diferencias en la densidad de dislocaciones,
variaciones en la concentracion del electrolito, o diferencias de temperatura pueden producir
grandes diferencias de potencial entre puntos sobre la superficie. Estas diferencias de
potencial pueden provocar la disolucion del metal en areas anddicas. Si las condiciones lo
permiten, una pelicula pasiva puede formarse sobre la superficie del metal reduciendo la
correspondiente corriente de corrosion. Como puede esperarse, la ruptura de esta pelicula
pasiva puede causar disolucion anddica altamente localizada.

La susceptibilidad de un material a agrietarse se observa usualmente sobre rangos
estrechos de potencial. En muchos sistemas |la susceptibilidad corresponde a rangos de
potencial donde una pelicula pasiva es marginalmente estable. Una vez iniciada una fractura
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requiere solamente un pequefio grado de polarizacién debajo del rango critico para ser
arrestada [2]. Este indica que las condiciones del medio responsables de la iniciacién de la
grieta son tambien aquellas responsables de la propagaciéon de la misma. Como las fronteras
de grano representan zonas de alta energia, generalmente tienen un rango de potencial
grande para atrapar hidrégeno y fragilizarse.

La variedad de teorias de los procesos que gobiernan el avance de la punta de la grieta en
corrosion bajo esfuerzos como son: disolucion anddica, aumento en la nucleaciéon de
dislocaciones y nucleaci6n de dislocaciones que impiden la formacién de peficulas pasivas.

2.2.1 Disoluci odi

La teoria para corrosién bajo esfuerzo por disolucion anoddica [3]) considera que la
propagacion de la grieta ocurre por disolucidn selectiva en regiones electroquimicamente
activas. El potencial anddico local puede ser debido a segregacién de impurezas,
- deformaciones localizadas o efectos galvanicos entre otros materiales mas nobles. La
disolucion localizada como el proceso primario culpable del crecimiento de grietas es uno de
los mas viejos mecanismos propuestos para ACBE.

La disolucion anoddica es uno de los mecanismos mas comdnmente usados para explicar
el agrietamiento intergranular, donde el equilibrib de solutos segregados o fases precipitadas
(algunas veces asociadas con zonas empobrecidas de aleantes) en fronteras de grano
inducen una propension al ataque intergranular el cual es mantenido por la presencia de
esfuerzos. El mejor ejemplo lo representa la sensitizacién de aceros inoxidables expuestos a
diversos medios, incluyendo agua de alta pureza. Fendmenos semejantes son observados
con otros materiales incluyendo aceros ferriticos expuestos a soluciones de nitratos,
hidroxidos o carbonato-bicarbonato, y aluminio expuesto a soluciones de cloruros. Sin
embargo, estos materiales no cumplen con que la presencia de algunas sustancias
segregadas en .las fronteras de grano que indiquen una tendencia al Agrietamiento
Intergranular por Corrosion Bajo Esfuerzo (AICBE), aiun cuando existe la posibilidad de
corrosion intergranular. Wang et.al, [4], estudiando la superaleacion base niquel IN718 vy e!
TICOLLOY, demostrd que ambos son susceptibles a a corrosidn intergranular en soluciones
conteniendo NaCl. En pruebas de corrosion bajo esfuerzo, las aleaciones mostraron
respuestas semejantes. Sin embargo, en soluciones de NaCl aireadas obtuvieron una mezcla
de agrietamientos intergranular y transgranular, mientras que cuando la solucidén era
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desaereada solamente producia agrietamiento transgranular. Gran parte de la discusion
acerca del agrietamiento intergranular ha sido influenciada por los resultados de las
mediciones de la naturaleza y cantidad de las sustancias presentes en las fronteras de grano
a través de técnicas tales como espectroscopia Auger. El fosforo aparece casi
invariablemente en las fronteras de grano de aceros ferriticos y en muchas de las aleaciones
base niquel, razén por la cual ha side asociado con el agrietamiento intérgranular en dichos
materiales. Sin embargo, la deteccién de fosforo en las fronteras de grano no implica
necesariamente que este involucrado en el agrietamiento, no al menos hasta que el carbono
sea detectado por el mismo método [5]. Aln cuando experimentalmente se ha establecido una
correlacion entre la presencia de una sustancia en las fronteras de grano y la susceptibilidad
al agrietamiento intergranular, los detalles de las reacciones que soportan esta correlaciéon han
recibido muy poca atencién. La presencia de fosforo en el hierro, ya sea como aleacioén o
implantado, acelera la corrosion en las regiones activa y pasiva. En la region activa, el foésforo
es oxidado a fosfato y aparentemente promueve la disolucién de la magnetita, mientras que a
potenciales pasivos, 1a oxidacién del fésforo intensifica y acelera la corrosiéon directamente. En
resumen, un mecanismo de crecimiento de grietas relacionado con disoluciéon es favorecido,
pero las velocidades son algunas veces mayores que las que pueden ser explicadas.

Sin embargo, no debe olvidarse que los estudios de las sustancias concentradas en las
fronteras de grano pueden ser modificados por otro tipo de factores ademas de los
electroquimicos. Por 10 que es concebibie que este mecanismo pueda ser modificado por la
deformacion en las fronteras de grano, la cual puede ser un factor importante en el
agrietamiento intergranular.

2.2 Deslizamiento-Di

El modelo de rompimiento de pelicula o deslizamiento-disolucion [6,7], supone que el
metal base estd protegido del medio ambiente por una pelicula pasiva que periédicamente
se rompe por deformacion plastica local. La deformacion se manifiesta por el surgimiento en ja
superficie de escalones de deslizamiento y es preferentemente asociada con la iniciacion de
grietas por corrosion bajo egfuerzo. Este mecanismo ha sido propuesto como un mecanismo
para agrietamiento transgrahular. Sin embargo, el modelo tiene dificultades en explicar las
altas velocidades de crecimiento de grietas, por la suavidad de las facetas de tipo clivaje que
se presentan en corrosion bajo esfuerzo transgranular.
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El rompimiento de pelicula es mas probable que ocurra en materiales con deslizamientos
‘planares. En el punto de rubtura, disoluciones localizadas en la punta de la grieta del material
producen que |a grieta avance. Esta implicito en este mecanismo que la pelicula pasiva se
forma lentamente. Una lenta formacién de la pelicula tiende a producir una corrosion
generalizada, mientras que una rapida formacion de la pelicula produce un tiempo insuficiente
para la disolucién. El modelo se apoya en observaciones por microsco’pia de transmision del
ataque preferencial sobre arreglos planares de dislocaciones, especiaimente ‘en aleaciones
cubicas centradas en las caras que tienen fallas de apilamiento de baja energia o que
presentan ordenamientos de rango corto, donde los grupos planares de dislocaciones son
favorecidos y el deslizamiento cruzado es mas dificil [8]. Swann y Pickering [9], sugieren que
este ataque preferencial resulta en la formacion de finos tuneles de disolucion, los cuales se
interconectan posteriormente por el desgarramiento de las secciones de metal que
permanecen unidas. Las objeciones mas frecuentes a este mecanismo son que es dificil
encontrar un buen acoplamiento entre las superficies de fracturas opuestas, dado que los
“planos a lo largo de los cuales ocurre el tunelaje v la fractura son diferente.

Mientras estos mecanismos se relacionan a alguno de los viejos conceptos utilizados para
explicar el agrietamiento por corrosion bajo esfuerzo estos son relacionados cominmente con
el agrietamiento de tipo intergranular, nc obstante el modelo de deslizamiento-disclucién para
agrietamiento transgranuiar mantiene un buen soporte [3]. Para agrietamiento intergranuiar, la
presencia de solutos segregados o fases precipitadas a las fronteras de grano pueden ser
asociadas con heterogeneidades electroquimicas que, en la presencia de medios apropiados,
resultan en la disolucién preferencial de aquellas regiones. En la ausencia de esfuerzos el
ataque inicial puede no extenderse muy lejos deteniéndose por la formacion de una pelicula,
pero en la presencia de esfuerzos de magnitud suficiente el rompimiento de dichas peliculas
proporciona nuevamente las reacciones de disolucion y provocan que la grieta siga creciendo.
Con varios medios que promueven el ataque intergranular sobre aceros ferriticos, se ha
demostrado que los mismos medios [10-12], promueven el agrietamiento intergranular en la
presencia de esfuerzos suficientes. Observaciones similares se han hecho sobre otras
combinaciones de aleaciones-medios. Sin embargo, la susceptibilidad a la corrosion
intergranular no resulta invariablemente en agrietamiento intergranular en la presencia de
esfuerzos.
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En este modelo los fendémenos posibles que gobiernan la propagacion de la grieta son:

difusién de liquido desde las moléculas de agua solvatadas hasta cationes solvatados en la

punta de la grieta; la razén de oxidacion total {disolucién o crecimiento de 6xidos); y la razon

de rompimiento de la pelicula en la punta de la grieta. Estds parametros fundamentaimente
importantes son directamente relacionados al esfuerzo, medio ambiente y microestructura.

PLANO DE
DESLIZAMIENTO
ACTIVO

PELICULA PASIVA

MODELOQO DE PELICULA PARA
DE FRACTURA DE CORROSION
BAJO ESFUERZO

ESFUERZO

Figura 2.3 Diagrama del mecanismo deslizamiento-disolucion [13].
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2 imi Pelicula

Peliculas formadas por reaccién del medio ambiente con el sustrato metalico también han
sido propuestas para inducir la grieta mecanicamente. En el modelo de ruptura del empafiado,
originalmente usado para describir ambos agrietamientos por corrosién bajo esfuerzo
transgranular [14] e intergranular [15], una delgada pelicula se forma por los productos de
reaccién sobre la superficie del material, y entonces se agrieta. El material fresco es expuesto
al medio, se empafia y el proceso se repite. Sin embargo, la importancia de este mecanismo
en los materiales ingenieriles es debido a que existen evidencias de que estas peliculas no se
forman en la punta de la grieta propagandose [16].

2.4 Clivaje | i icul

Las peliculas delgadas también se han considerado por inducir clivaje directamente en el
sustrato ductil. Forty {17] propuso que en una aleacidn fragilizada, una capa des-aleada puede
inducir clivaje, pero el mecanismo para comprender -esto no esta ampliamente-entendido. -
Sieradzki y Newman [18] proponen que una capa delgada de algunas decenas de nanémetros
se forma en la region deformada dinamicamente de la punta de |a grieta. Una grieta que se
inicia y propaga a través de esta pelicula, cruza la interface pelicula-sustrato y contintia
algunas micras en el interior del sustrato ductil hasta que ocurre el arresto y despunte por la
emision de dislocaciones. La punta de la grieta de nuevo sé des-alea y la secuencia se vuelve
a repetir. Estudios de modelaje por computadora [19] del proceso han demostrado que una
pelicula coherente con un parametro de red ligeramente menor que el del sustrato puede
aumentar los esfuerzos tensiles en la punta de la grieta y simultdneamente impedir la
nucleacion de dislocaciones; esta combinacion favorece la conducta fragil. Ademas el modelo
estqd basado en grietas discontinuas, estudios de emision acustica [13, 20, 21] han

demostrado que la emisién aclstica corresponde casi exactamente con transientes de
corriente anodica.
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Figura 2.4 Diagrama del mecanismo de clivaje inducido por peliculas [22).
2.3 EFECTO DEL ESTADO DE ESFUERZOS

El estado de esfuerzos en la punta de la grieta resulta de gran importancia con relacién a
los mecanismos de agrietamiento por corrosién bajo esfuerzo, el cual depende de ia
estructura detallada en la regiéon de la punta dé la grieta y permanece incierto en muchos de
los casos. El andlisis de la mecanica de la fractura considerando soluciones elasticas y elasto-
plasticas, incluyendo soluciones para endurecimiento por trabajado, proporcionan una buena
representacion del estado del material llegando a una escala de tamafio del orden del
espaciamiento de celdas de dislocaciones [23,24]. Se ha demostrado que este espaciamiento
de celdas es inversamente proporcional al esfuerzo local efectivo y universalmente

relacionado a |la deformacion real [25,26]. La relacion con el esfuerzo es:
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d = 3d(§—)

Donde d es el diametro de la celda (tamafio de grano), b es la magnitud del vector de Burgers
de la dislocacién y p es €l modulo de corte.

Espaciamientos tipicos de celdas de dislocaciones cerca de la punta de la grieta son del
orden de 200 a 1000 A° .0 40 a 200 b, donde b es la magnitud del vector de Burgers de la
dislocacion, un valor cercano al espaciado interatémico. Dentro de este espaciamiento, es
importante fa activacién y operacién de fuentes discretas de deslizamiento de dislocaciones.

Particularmente importante resulta que estas fuentes operan de tal manera que pueden
" incrementar o disminuir la infensidad de esfuerzos ciitica para la”propagacion’ de la grieta
relativa a la bien definida K (factor de intensificaciéon de esfuerzos) para propagar una grieta
pura de Griffith. Los trabajos de Rice y Thomson [27] y Gilman [28] han demostrado que con o
- sin la presencia de un medio ambiente fragilizador, una grieta puede propagarse en cuaiquiera
de las dos condiciones, con o sin la emision de dislocaciones desde la punta de la grieta
dependiendo de las energias de superficie relativas de la grieta y 1a linea de tensiones de las
dislocaciones, con los parametros actuales para diferentes materiales ambas situaciones
pueden ser predichas con el hierro en el casg marginal. En el caso formal, la intensidad de
esfuerzos necesaria debera exceder a la K |, mientras que en el caso del hierro esta

Isce
intensidad podra ser igual o superior ala K, siempre que no se presente algun otro proceso
Isce .
de disipacién acompafiando a la propagacion de la grieta. Considerando la situacion de la

Figura 2.5 y suponiendo que la unica fuente posible de dislocaciones esta en la pared de la
celda a una distancia L de la punta de la grieta.
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Figura 2.5 Modelo de emision de dislocaciones de borde desde la pared de una celda bajo
la influencia del campo de esfuerzos de una grieta [29].

El campo de esfuerzos en la punta [30, 23] es tal que las dislocaciones de borde emitidas
desde la pared y de los signos mostrados, deberan tender a moverse a las posiciones A o B.
En la posicién B, las dislocaciones deberan relajar los esfuerzos normales tendiendo a
retardar el agrietamiento. Por lo tanto, la aparicién de fuentes que producen dislocaciones o
apilamientos del tipo B concentrando un esfuerzo opuesto al esfuerzo aplicado alcanzando

una intensidad de esfuerzos critica conduciendo al caso de que Kc > K . En el sitio A las

Iscc
dislocaciones deberan incrementar el esfuerzo normal produciendo un crecimiento de la grieta

{24], y un apilamiento nos conducira a posible caso que Kc < K, . Con un tamafo de grano

grande y un numero limitado de sistemas de deslizamiento, el ngietamiento fragil puede ser
inducido a un esfuerzo critico cercano a cero porque a concentracion de esfuerzos producida
por los apilamientos multiplica el esfuerzo elastico por un niumero muy grande (el nUmero de
ias dislocaciones en el apilamiento); una situacion analoga aplica para la grieta, sin embargo,
la escala es aun importante para que los esfuerzos apilados puedan ser relajados por el

movimiento de otros defectos.
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Con la emision de dislocaciones desde la punta de la grieta y apilamiento en las fronteras

de celdas, es posible fa nucleacion de microgrietas enfrente de la grieta principal. Este

fendmeno ha sido observado en monocristales [31] y se ha demostrado que es consistente

con la operacion de sistemas discretos de deslizamiento. Sin embargo, los detalles
mecanisticos contindan sin ser resueltos.

2.3.1 Esfuerzo-Adsorcion.

Los modelos de adsorcidn, frecuentemente son referidos como modelos de
esfuerzo-sorcion. Una represéntacion Gormun es la adsorcion de las especi‘es agresivas en la
punta de la grieta, causando debilitamiento de los enlaces interatdomicos, y desprendimiento
de atomos a bajos esfuerzos. Para este modelo, un potencial critico para fragilizacién
representa el potencial por encima del cual las especies son adsorbidas y debajo del cual son
desorbidas. Una intensidad en el umbral de esfuerzos puede ser aquella que cause un minimo
Vesfuerzo en el enlace atémico, necesano para produmr Ia adsorcron Otra variacion a este
modelo, propuesta mtcualmente para fragilizacién por h:drogeno [32], es que Ia adsorcion
produce un aumento en el deslizamiento. Si la resistencia tensil de los enlaces es reducida,
entonces |a resistencia de corte también disminuye..De esta manera, se sugiere que el medio
fragilizante promucve la inyeccién de dislocacionss desde la puhta de la grieta. Esto produce,

Tris A eS s

que enfrente de la punta de la grieta se genere una zona de deformacion plastica con
deformaciones grandes que provocan la formacion de microporos, que crecen y
eventualmente coalescen. El agrietamiento ocurre entonces por un proceso ductil en extremo
localizado, el cual puede parecer fragil hasta que es examinado a muy aitas amplificaciones.
Como evidencia de este mecanismo, Lynch encontré poros extremadamente pequeiios sobre
superficies de fractura fragilizadas [33-37].
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de un medio fragilizante,
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Figura 2.6 Modelo de crecimiento de grietas por esfuerzo-adsorcion ‘[38].

3. i i ti

En estudios semejantes Kamachi et.al.[38] y Kramer et.al. {39], han reportado evidencia

cuantitativa indicando que un medio que causa agrietamiento por corrosion bajo esfuerzo,
puede también afectar la subestructura de dislocaciones generada cerca de la superficie
durante la deformacién plastica anterior a la iniciacion de fa grieta. Ellos notaron que las
grietas por corrosion bajo esfuerzo iniciadas cuando el material se encuentra en la presencia
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‘aproximadamente 10'" ¢cm™, la cual se alcanza rapidamente independientemente del medio o
el potencial de corrosidon. Kaufman y Fink [40] usaron microscopia electrénica de transmision
para estudiar las superficies de fractura de algunas aleaciones fragilizadas a muy bajos
esfuerzos. Basados en la observacion de altas densidades de dislocaciones muy cercanas a
la superficie de fractura, concluyen que el agrietamiehto por corrosion bajo esfuerzo de estas

aleaciones ocurria por la interaccién sinergistica de disolucién anédica y flujo plastico
extremadamente localizado.

2.3.3 Plasticidad Induci r Hidrége

Mientras que la fractura relacionada con hidrogeno esta asociada con poca deformacién
macroscopica, esto no significa due una marcada deformaciéon localizada en la regién
agrietada no pueda ocurrir y localmente produzca plasticidad debida a la presencia de
hidrogeno. Esta teoria dltimamente ha ganado interés desde la postulacion de Beachem (32)
en relacuon al comportarmento del h|drégeno en la frag:luzacaén de los aceros. La postura de
Beachem basada en el cuidadoso analisis de Ias superf“cnes de fractura y Ia observacmn de
muy pequefias cavidades del tipo normalmente asociado con la coalescencia de micro-
cavidades, esta Gltima sobre una escala mucho mayor que las observadas
macroscopicamente en la fractura ductil de metales, estableciende que ia fragilizacion por
hidrogeno de los aceros esta asociada con el incremento localizado de deformacion plastica
en la punta de la grieta. Este mecanismo recibid poca atencién hasta que Birnbaum [41] y
Lynch [36] recientemente demostraron evidencia que la fragilizacién por hidrogeno debida al
incremento de plasticidad Iocalizadé en la punta de la grieta era un mecanismo viable para
fractura; e! término plasticidad incrementada localmente por hidrégeno es usado como una
frase descriptiva. Mientras que el concepto de incremento de plasticidad parece ser una
variacién de la fragilizacion, de hecho no parece haber contradicciéon cuando recordamos que
la distribucién del hidrogeno puede ser altamente no-uniforme bajo un esfuerzo aplicado.
Entonces localmente el esfuerzo de cedencia puede ser-reducido, resultando en deformacion
plastica localizada lo cual conduce a fallas localizadas por procesos ddctiles, mientras que ia
deformacién macroscépica total es muy pequefia. Desde un punto de vista macroscopico este
tipo de falla parece ser fragil. Sin embargo, algunas finas cavidades han sido observadas por
Lynch (36), especiaimente sobre aleaciones de aluminio, pero es hasta los estudios de
microscopia de transmision realizados por Birnbaum [41] y sus colaboradores que obtuvieron

la evidencia mas convincente del incremento de plasticidad localizada relacionada a la
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presencia del hidrégeno. Las caracteristicas esenciales del mecanismo son que la
concentracién de hidrégeno se incrementa localmente en el campo de esfuerzos asociado a l2
punta de la grieta y que la presencia de este disminuye la resistencia del material al
movimiento de las dislocaciones, con la consecuencia de acumular planos de corte. En
experimentos en un microscopio de transmision, las fuentes de dislocaciones se vieron
activadas por la adicion de hidrégeno, mientras que cuando este es removido de la muestra se
detiene el movimiento. La formacion de cavidades a lo largo de bandas de deslizamiento se
ha observado a esfuerzos mucho menores que los requeridos en la ausencia de hidrégenac.
Parece haber dudas en relacién a la interaccion, al menos en algunos materiales, los factores
que favorecen el movimiento de dislocaciones en la presencia de hidrégeno ain no han sido
establecidos. El trabajo reciente de Cottrell (42,43), presenta como idea principal que cuando
un atomo de hidrégeno se encuentra en la red del hierro, interacciona con la densidad de

electrones de sus vecinos y hace que emigre a lugares con densidades electronicas menores,
tales como vacancias, dislocaciones y fronteras de grano.

—_—

|4

) C
Figura 2.7 Redistribucion de dislocaciones debidas al hidrogeno y formacion de paredes
conteniendo dislocaciones de borde a<001> en ferrita: (a-b) altos gradientes de hidrogeno y
(c-d) a bajos gradientes [44].
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2.4 INFLUENCIA DE VARIABLES METALURGICAS.

Los aceros son susceptibles al agrietamiento en una amplia variedad de medios; el
agrietamiento caustico es uno de los primeros ejemplos, pero también son comunes las fallas
en soluciones de nitratos, fosfatos y carbonatos/bicarbonatos. Parkins [45] demostro que si el
hierro puro no era susceptible al ACBE, cuando era carburizado se volvia susceptible. Por lo
tanto, concluyé que el proceso de ACBE en aceros de bajo carbono estaba asociado a la
presencia de carbono. La cantidad necesaria de carbono para volverlo susceptible es
pequefia (0.025 %), pero esta es mayor al limite de solubilidad de la ferrita a temperatura
ambiente. El agrietamiento usualmente ocurre a lo largo de los limites de grano, y queda
abierto a la discusion que fenémeno tiene la principal influencia, si la segregacién de carbono
a las fronteras de grano o la precipitacion de finos carburos en los limites. Gran parte del
comportamiento observado en los aceros de bajo carbono puede ser explicado por el modelo
de cedencia asistida por disolucion [46]. Las condiciones de potencial y medio ambiente
- donde ocurre el agrietamiento se dan alrededor de la linea de pasividad en el acero tal que la
fluencia en la punta de la grieta permanece activa, mientras que los lados de la grieta sin
perturbacién se vuelven pasivos. La repasivacion de los lados de la grieta es la responsable
de preservar la agudeza geométrica de la punta de la grieta, y las relaciones de crecimiento
de grieta correlacionan adecuadamente con las relaciones obtenidas con disolucion anddica
para metales sin formacion de peliculas en los mismos medios.

Los problemas que ocurren con las tuberias de gas expuestas a soluciones de
carbonatos/bicarbonatos (generado debajo de los recubrimientos organicos por la accion de la
proteccion catddica) llegaron a la importante disyuntiva, de identificar como la susceptibilidad al
ACBE de las tuberias dependia de su composicién quimica, historia térmica y microestructura
[47,48]. Parkins [49] investigdb como adiciones deliberadas de aleantes a un acero base de
bajo carbono modifican su comportamiento en condiciones de ACBE en tres diferentes medios
(nitratos, carbonatos e hidroxidos). Los elemeéntos investigados fueron Al, Cr, Cu, Ni, Mo, Siy
Ti, adicionados a diferentes concentraciones. La escala de la influencia de cada elemento
cambia de un medio a ofro y se observo que la cantidad de las adiciones modifican, no solo
los tiempos a falla sino en algunos casos l0s rangos de potencial donde se presentan los
agrietamientos. Un indice de corrosidn bajo esfuerzo fue propuesto tal que toma en cuenta
ambos factores. Estos valores (normalizados para fécilitar la comparacion entre los diferentes
medios) se presentan en la Tabla 2.1. En medios causticos, la adicion de Ni, Cr o Ti
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disminuyen el indice (menor susceptibilidad), mientras que Al, Si y Mo, provocan un
incremento (especialmente el Si y el Mo producen un incremento en el rango de potenciales
para agrietamiento). En nitratos todos los elementos son benéficos, pero en
carbonatos/bicarbonatos, solamente el Ti, Mo, Cr y Ni mostraron un beneficio claro. Los
resultados en soluciones causticas y nitratos demostraron efectos positivos con incrementos
en los contenidos de C y Mn. Sin embargo, es necesario puntualizar que estos elementos
agregados pueden cambiar la distribucién de carbono, particularmente aquellos que son
formadores de carburos. E! tratamiento térmico influye en gran medida la susceptibilidad al
agrietamiento de los aceros con diferentes contenidos de carbono. En la condicion de
templado la grieta sigue las fronteras de grano primarias de austenita, y el efecto de este
tratamiento fue benéfico para contenidos muy bajos de carbono, pero perjudicial para
contenidos de carbono superiores al 0.1%. El revenido incrementa la susceptibilidad para
aceros de bajo carbono, sin embargo, esta se reduce cuando se aumenta el contenido de
carbono. Pruebas electroquimicas sobre los aceros revenidos mostraron bajas velocidades de
repasivacion, independientemente det contenido de carbono.

Tabla 2.1 Efecto de los aleantes sobre la susceptibilidad al ACBE de aceros ferriticos
[47,50].

SOLUCION INDICE DE CORROSION BAJO ESFUERZO

NaOH SCl= 10.5(-3.8%Mn-1.3%Ni-1.7%Cr-1.05%Ti + 0.24%A! + 8.3%Si + 39.3%Mo -
4.28%C)

NaNO; SCl= 177.7(-[0.74)%Mn— 0.34%Ni- 0.62%Cr- 2.19%Ti— 1.93%Al+ 1.64%Si-
0.5%Mo- 5.6%C)

Na,CO3/NaHCOs SCl= 4.1(-[0.7]%Mn- 1.12%Ni- 1.36%Cr- 4.22%Ti+ [1.36%Al]+ [0.41%Si]- 1.9%Mo+
[3.66%C]

REDUCCION EN LA RELACION AL TIEMPO DE FALLA

Ca(NO3), -AR= 20%P+ 19%Cu+ 1.0%Sn+ 0.9%Sb+ 0.4%As+ 0.3%Zn+ 0.2%Ni+ [700%S+

27%Ca+ 1%Al]
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La discusion de tales fendbmenos ahora se ha relacionado fuertemente con la naturaleza
de las sustancias presentes en la frontera de grano que inducen la sensitividad a la corrosion
selectiva. El reciente advenimiento de técnicas para determinar la naturaleza y cantidad de
sustancias segregadas a las fronteras de grano, ha permitido reunir una cantidad considerable
de datos, pero puede haber problemas en asumir simplemente que la demostracién de la
presencia de una sustancia especifica en las fronteras de grano es suficiente razdn para
asociarla como la causa principal del agrietamiento. Aparte de ser sitios preferenciales para la
generacidon de heterogeneidades electroquimicas, existen otras formas en las que las
fronteras de grano pueden participar en los mecanismos de agrietamiento. La asociacién del
agrietamiento intergranular de aleaciones de aluminio con la existencia de zonas libres de
precipitados cerca de las fronteras de grano sugiere que la relativa facilidad de deformarse
plasticamente en estas zonas promueve el crecimiento de las grietas. El bien establecido
papel de las fronteras de grano, aun en materiales monofasicos, de proporcionar obstaculos al

mowmlento de dislocaciones por lo cual forman apilam|entos Estos apltamlentos tambien han

sndo reIacnonados coh I_o"s meééh|smos de agrléta_miehtb en eI contexto de deformacbﬁes
localizadas en las fronteras de grano. Ademas de las fronteras de grano resultan igualmente
importantes las fases secundarias (precipitados e inclusiones) los cuales presentan en
algunos casos cierta afinidad con el hidrogeno difundido hacia el interior del material, También
debemos considerar la capacidad que tienen algunos de estos para anclar defectos y
dislocaciones.

La fragilizacion por hidrogeno ha sido mas frecuentemente asociada con la entrada de
hidrogeno al material. Birnbaum (41) ha revisado las formas en las cuales el hidrégeno y un
metal pueden interactuar para promover la fractura a esfuerzos por debajo de aquellos que
provocan la falla en ausencia de este. Donde algunos metales, especificamente Ti, Zr, V, Nb y
Ta, forman-hidruros estables que son =esenciaimenteh-fragiles, la-exposicion de tales materiales
a una fuente de hidrogeno puede resultar en la formacion de fases de hidruros en el campo de
esfuerzos enfrente de la grieta, donde la incompatibilidad del campo de deformacion y el
cambio de volumen asociado con la formacion de hidruros facilitan el crecimiento de la grieta.
La baja tenacidad de fractura de los hidruros promueve el crecimiento de la grieta por clivaje,
arrestandose esta a la frontera del hidruro donde encuentra a la matriz relativamente mas

tenaz. Entonces, otra particula de hidruro se forma en la punta de la grieta y el proceso de

-
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CAPITULO 2: AGRIETAMIENTO POR CORROSION BAJO ESFUERZO
clivaje arresto se repite, resultando en un crecimiento discontinuo de la grieta. Este
mecanismo de cambios de fases asociados al hidrogeno se ha presentado como una causa’
de la falla de aceros inoxidables, con fa posibilidad de la formacion de pseudo-hidruros a altas
concentraciones de hidrogeno o de la transformacién de austenita a martensita [51], pero tales
argumentos estan lejos de ser mecanismos aceptados universalmente.

Nivel de esfuerzos
establecido

Hidrégeno colectado
Iniciacion de grieta

A

~ Trampas de
Hidrégeno
~,

Propagacion
y Arresto

Figura 2.8 Diagrama de la fragilizacién inducida por hidrégeno [8].

En resumen, la velocidad de propagacidn subcritica debida la fragilizacion por hidrégeno
en medios acuosos depende de una secuencia de eventos en el siguiente orden (Figura 2.9):

1. Difusién de una especie reducible conteniendo hidrégeno (i.e. H30+), en la punta de la

grieta. s
2. Reduccioén de los iones conteniendo hidrogeno para dar atomos adsorbidos.

3. Adsorcion de los atomos de hidrégeno seguida por Ia difusion intersticial de estos, a una
zona llamada de proceso a una distancia X, en el frente de la punta de la grieta.
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Una vez que la concentracion de hidrogeno en la zona de proceso ha alcanzado un nivel
critico Cert, SObre un volumen critico deit, entonces [a iniciacion localizada de la grieta puede
ocurrir dentro de esta zona seguida por la rapida propagacion hacia la punta de la grieta
principal. Entonces, pasando por aito los mecanismos especificos de esta fractura localizada
en la zona de proceso, es aparente que el modelo de fragilizacidn por hidrogeno predice la
propagacién discontinua de grietas a una velocidad promedio dada por:

Donde, X es la distancia desde la punta de la grieta a |la zona de proceso la cual, esta vez,
es definida por los valores de C i, d ¢ ¥ t ¢, el cual es definido cuando la concentracion de
hidrégeno adsorbido, C 4, alcanza el valor critico sobre el volumen dcrit.

~- ZONA DE
- "PROCESO"
n.ot DIFUSIONS | o+ H H... DIFUSION
3 Tiauiba ™ M e o= a"s‘_é_? 403 “HATRIZ > o0
(oY) (C3) (Cxt)
DIFUSION
SUPERFICIAL
K
H2 é Hads
K2
LIQUIDO w——fiitn-| SUPERFIGIE |=elff==eMATRIZ

—

Figura 2.9 Diagrama de las reacciones asociadas con el mecanismo de Fragilizacion por
Hidrégeno [52].
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El otro mecanismo de fragilizacién relacionado con el hidrégeno es el frecuentemente
llamado modelo de decochesién. En esencia este modelo argumenta que el hidrogeno
atomicamente disuelto, disminuye la maxima fuerza de cohesién de los atomos de hierro.
Oriani [53), ha considerado el fendmeno en detalle y sugiere que es extremadamente dificil
comprobar experimentalmente el postulado basico de este modelo. En tanto, argumenta que
los modelos de decohesion y deslizamiento localizade son complementarios entre ellos mas
que competitivos. Esto es que ambos dependen del debilitamiento de los enlaces
interatdmicos del metal. Sin embargo, este modelo en esencia es idéntico al de esfuerzo-
adsorcién. Solo que uno hace énfasis en la co-linealidad y el otro al modo separacion por
corte.

2 4.3 Movilidad Superficial

Este mecanismo propuesto por Galvele [54], es uno de los intentos mas recientes para
explicar todos los factores del agrietamiento sensible al medio, incluyendo fragilizacién por
hidrégeno y corrosién bajo esfuerzo. Este mecanismo propone que un atomo en la punta de
grieta sera transportado por difusion superficial desde su lugar altamente esforzado en la
punta de la grieta a un nuevo sitio de menos esfuerzo a los lados de la grieta, de tal modo,
que el avance de la grieta se produce por un espaciamiento atémico en cada salto. La Figura
2.9 presenta el esquema de este mecanismo. La razon de crecimiento de la grieta para este
mecanismo fue modelada como:

{ |:(cra-3+aEb):| }
CV = Dssexp -1

kT

Donde Ds es el coeficiente de auto difusién superficial del metal, L es la longitud del patrén
de difusion (108 m), a es el diametro atémico, es el esfuerzo maximo en la punta de la
grieta, Ey es la energia de enlace vacancia-hidrogeno, es el grado relativo de saturacion de
una vacancia en la punta de ia grieta, k es la constante de Boltzmann, y T es Ia temperatura
absoluta. El coeficiente de autodifusién superficial, debera dominar la razén de crecimiento de
la grieta, y el papel del medio ambiente modifica la difusividad. Oriani [53], sugiere que el flujo
de atomos en la region de la punta de grieta esforzada debera ser inverso a aquel que el
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mecanismao requiere, pero existen otros problemas relacionados al papel del esfuerzo como se
propone en la ecuacion anterior y comio se obsefva en algunos sistemas que presentan
ACBE. Tal que, en muestras compactas de tension de acero C-Mn expuestas a soluciones de
carbonato-bicarbonato, frecuentemente desarrollan grietas secundarias en las superficies
externas, lejos de |la pre-grieta, pero en una serie de arcos alrededor de la misma delinean las
fronteras de la zona plastica. La razén de estas observaciones es que la deformacion plastica,
ocurre mas facilmente en una-superficie libre que en ia punta de una grieta en el nucleo del
material, jugando un papel ain mas importante que el esfuerzo mismo. Ciertamente, existen
problemas en explicar el efecto de ciertos medios, bien establecidos como promotores del
ACBE en materiales especificos. Newman y Procter [55], notaron que muchas de las
correlaciones que Galvele cita para soportar el mecanismo de movilidad superficial deberan
trabajar igualmente bien si el criterio fuera la reduccion de la energia superficial, mas que un
incremento en la difusividad. El mecanismo de movilidad superficial puede ser mas factible en

la fractura inducida por metal liquido que a otras formas de agrietamientos sensibles al medio.
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Figura 2.9 Mecanismo de movilidad superficial propuesto por Galvele [54].
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2.5 PREDICCION DEL AGRIETAMIENTO POR CORROSION BAJO ESFUERZO

2.5.1 Generali

Para la obtencion de un modelo deterministico del agrietamiento, es necesario definir el
estado estable y los transitorios del medio, asi como las condiciones del material y ios
esfuerzos que existen para un componente determinado. Cualquier incertidumbre en la
definicion del sistema debera llevarnos a una correspondiente dispersién de los resultados en
la prediccién de la respuesta al agrietamiento. Un problema adicional de definicién ocurre
cuando debemos diferenciar entre iniciacién de grieta y propagacion. En cierta medida esta
divisién sera arbitraria dado que depende de la sensibilidad en la deteccion de la grieta o del
seguimiento de la misma. Con el propésito de desarrollar un modelo, podemos asumir que el
agrietamiento inicia en sitios de corrosién localizada o defectos mecanicos; tales defectos,
estaran asociados con: picaduras, ataques intergranulares, hendiduras o defectos en las
soldaduras. Adicionalmente se puede asumir que la probabilidad es alta de que tales sitios de
iniciacion existan relativamente temprano en la vida del componente, entonces, el problema
de predecir la vida util se reduce a entender el crecimiento de grietas pequefias de cada uno
de estos sitios de iniciacion geométricamente separados, y su coalescencia para formar una
grieta mayor la cual puede entonces crecer o arrestarse dependiendo del material
especificamente o de las condiciones del estado de esfuerzos y del medio. Se ha realizado
poco trabajo fundamental sobre el crecimiento de dichas micro — grietas. En el area del
agrietamiento asistido por el medio, la coalescencia de grietas microscopicas ha sido
estudiada para aceros al carbono (en soluciones de carbonato/ bicarbonato)[56,57]. En estos
casos se ha observado que la velocidad de crecimiento de la grieta crece a medida que las
micro - grietas coalescen y se aproximan a un valor de estado estable cuando el promedio de
profundidad de la grieta es del orden de 50 a 1000 pm y cuando las grietas pueden ser
analizadas en términos de la mecéanica de la fractura elastico — lineal normalmente aplicable a
grietas largas.

2.5.2 Predicci litativ

Criterios termodinamicos y cinéticos han sido aplicados con el objetivo de determinar
cuales de los mecanismos candidatos son validos para muchos sistemas medio/aleacién
[58,59,60]. Sin embargo, es realmente dificil que un candidato a mecanismo de agrietamiento
sea descartado con este razonamiento. Entonces, las predicciones cualitativas del
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agrietamiento se han centrado alrededor de la observacién que la razén determinante en
todos los mecanismos de agrietamiento no es necesariamente el proceso mismo de ruptura
atomo — atomo, pero es una combinacion de; transporte de masa de especies hacia y desde
la punta de la grieta, las reacciones de pasivacion y los procesos dinamicos de deformacion
en la punta de la grieta [58,59]. Entonces, los cambios en la susceptibilidad al agrietamiento
para muchos sistemas medio acuoso/aleacion ddctil son debidos a; cambios en la
temperatura, potencial, modo de esfuerzo o composicion del medio, los cuales pueden ser
explicados de manera légica por desplazarse sobre una razon de reaccidn superficial, a pesar
del mecanismo especifico de ruptura atomo — atomo en la punta de la grieta. Este puede ser
interpretado en términos de las relaciones intensidad de esfuerzos/razon de propagacion de la
grieta o potencial/razon de propagacion para un sistema dado de medio/aleacidén sujeto a
Fjiferentes historias de cargas en las cuales tas reacciones limitantes y las controladoras de la
propagacion pueden ser definidas [58]. Fundamentaimente el conocimiento del transporte de
masa, la razén de pasivacion y las razones de deformacién en la punta de la grieta,
proporcionan-gran informacion indicando los cambios-necesarios ‘enel-sistema para"redgéir en
buena medida el problema particular de agrietamiento controlado por el medio.

lLa importancia fundamental de la pasivacion sobre 1os procesos de propagacion de

grietas cn sistemas medio acuosofaleacion dictil, también, presenian un melodo anaiitico

para determinar los rangos de potencial donde la susceptibilidad puede ser muy severa, en
primera instancia por la determinacion de la razon de pasivacion, comparando las razones de
disolucion de la superficie fresca y completamente pasivada para determinar si un radio
grande de grieta es posible, o por barridos potenciodinamicos a diferentes velocidades. Esta
capacidad de prediccion rapida es dtil en analisis de falla preiiminares o en la asesoria de
riesgos, pero esta normalmente debe ser atenuada dado que estas técnicas indicaran
Gnicamente ta posibilidad de severas susceptibilidades.

- 2.5.3 Prediccion Cuantitativa

En afos recientes se ha enfatizado el estudio del agrietamiento en medios diluidos donde
las velocidades de propagacion relevantes son menores a 107 cm™'. Sin embargo, el uso de
parametros de mecanica de la fractura como intensidad de esfuerzos (K), desplazamiento de
la grieta abierta (COD) etc. Son usados en el disefio, considerando algunos que son de
importancia secundaria cuando se toman en cuenta los parametros fundamentales que
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controlan el agrietamiento en los sistemas medio acuoso/aleacion duactil. Consideran que su
importancia radica en la influencia sobre el evento de rompimiento de la pelicula de 6xido, la
subsecuente razén de rompimiento y el facil fiujo de la solucién a la punta de la grieta. Scully
[61], ha descartado que un criterio de iniciacién basado Unicamente en la deformacion hasta
fractura del 6xido, debera ser incompleto, dado que el agrietamiento no se observa por debajo
de un valor critico de esfuerzo aplicado en algunos sistemas [62-66] (en los cuales
eventualmente la deformacion hasta fractura puede ser excedida). Entonces, Ia importancia
fundamental de la razén de deformacién en la punta de la grieta nos lleva a las consecuencias
practicas en los analisis de prediccion de falla y metodologia de evaluacién. En primer termino
debera haber un continuo entre la razon de propagacién de la grieta entre cargas estaticas,
dinamicas y ciclicas [58,67] y esto tiene un impacto sobre los cédigos de prediccién de vida
basados en la mecanica de la fractura.

2.6 HIPOTESIS Y OJETIVO

De acuerdo con los resultados publicados, desde 1950 se han desarrollado un gran
nimero de investigaciones, con el objetivo de esclarecer el fenébmeno del agrietamiento por
corrosién bajo esfuerzo en medios de gas amargo. Una de las primeras explicaciones
propuestas era que: el agristamiento es promovido por la polarizacion anéddica. El mecanismo
propuesto por Hill [68], para explicar el fenomeno del agrietamiento por corrosion bajo tension
establece que, debido a la presencia de agua libre y concentraciones criticas de H,S:

1. Debe existir la presencia de una grieta o un defecto.

G, = Suma de esfuerzos aplicados
y residuales

> -— ZONA PLASTICA

G = Fuerzas de cohesion
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2. Existen una serie de reacciones electroqguimicas del acero en contacto con el medio
acuoso rice en H,S, resultando en la produccion de hidrogeno atémico el cual es adsorbido
por la red cristalina del acero y cuando este hidrogeno atémico se acumula es absorbido por la
red del acero.

Fe— Fe' +2e”

Fe™" +8 — FeS

Reaccién Anddica

Siendo los electrones la fuente para la reduccién de ion Hidrégeno.

H +e" > H,,
ZHm,“" H,

Reaccién Catddica

3. La suma de los esfuerzos aplicados y residuales mas los producidos por la presion
de! hidrégeno, generan un incremento en el estado de esfuerzos (o7) al que esta sometido el
acero. De igual forma-la adsorcion del hidrégeno produce una--disminucion en las fuerzas

atomicas de cohesion (oc™), produciendo un decremento en la resistencia mecanica del acero.

Los iones $% y HS™ previenen la re—combinacién del hidrogeno atémico en la superficie,
faciiitando ia entrada del hidrogeno en ei acero y la absorcién de este por la matriz.

S

HS’ A O . O . +esfuerzos inducidos por

T T presion de hidrégeno
H-
W
= . ~H :

HS | Gg = O - O adsorbido < O

s*

4. Por lo tanfo una grieta se desarrollara si:
H H
o; )0 .

Y cuando ia presion interna del hidrogeno es baja.
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Esto es, que la corrosion del acero en un medio de sulfuro de hidrégeno acuoso, es un
proceso electroquimico en el cual el hidrogeno atémico es formado en el electrolito.

Berkowitz et. al. {69] estudiaron el papel del hidrégeno en el ACBE de aceros de baja
aleacién. Ellos demostraron que el HzS no esta involucrado directamente en el ACBE de acero
de baja aleaciéon. Pero este participa aumentando la razén de disoluciéon del hierro y la
cantidad relativa de hidrégeno absorbido. De manera similar la disolucién del hierro actta
solamente proporcionando la evolucién de hidrégeno y no participa directamente en proceso
de fragilizacion, por lo tanto, explicitamente propone que el ACBE es una manifestacién de la
fragilizacion por hidrégeno.

2,61 HIPOTESIS

Los estudios mas recientes presentan discrepancias en cuanto a la explicacion del
fendmeno, principalmente por el gran nimero de mecanismos propuestos. Sin embargo, hasta
el momento no hay un mecanismo que pueda ser aplicado directamente en Ia explicacién del
ACBE en todas las posibles formas que se manifiesta. Se observa que la principal
discrepancia radica en cual de todas las variables controla el proceso. Por lo tanto, los
mecanismos disponibles se fundamentan sobre muy variadas posturas que van desde la
disolucion anddica como principal fuerza motriz hasta, 1a difusion de defectos del material del
interior hacia la punta de la grieta.

El acero AP! X-80 es un grado de acero microaleado disefiado para construir tuberias de
transporte de hidrocarburos acidos {gases amargos). La microestructura e inclusiones
presentes en el acero como resultado del proceso de laminacién determinan en gran medida
su comportamiento. Un factor importante en la sensibilidad de este acero a su degradacion es
que durante el proceso de laminacién controlada, principalmente cuando se efectua a una
baja temperatura el Gltimo paso de laminacion, la microestructura resultante es conocida como
duplex, principalmente a que las lineas de flujo del acero dan lugar a la formacién de bandas
de ferrita y perlita. Sin embargo, una fuerte deformacion localizada o una rapida velocidad de
enfriamiento produciran la formacion de ferritas aciculares, martensitas e inclusive hasta
bainitas. Adicionalmente, el tamafo, forma, distribucibn y naturaleza quimica de las
inclusiones juegan un papel preponderante en la generacion y crecimiento de las grietas.
También, deben tomarse en consideracion los cambios microestructurales inducidos por el
proceso de unién de la tuberia. Otro aspecto de gran interés es la temperatura de trabajo a la
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cual puede estar sometida la tuberia de acero, debido principalmente a que la temperatura de
extraccion del gas natural puede ser mayor a los 150°C cuando los pozos son de gran
profundidad. Planteadas las condiciones bajo las cuales se analizara el comportamiento del
sistema se espera que el mecanismo propuesto por Hill {88], describa la respuesta del acero
AP| X-80 al agrietamiento por corrosion bajo esfuerzo a temperatura ambiente. Ademas se
espera que el acero presente una baja susceptibilidad al ACBE a temperaturas mayores
iguales o superiores a los 150°C. Para estudiar la susceptibilidad ai ACBE del acero X-80. Asi

como, el efecto de la microestructura y la temperatura de trabajo se plantean los sigu'ientes
objetivos.

2.6.2 OBJETIVO

Se plantea como objetivo principal, investigar la influencia de la microestructura de llegada
(paralela y perpendicular a la laminacidén) sobre el mecanismo de agrietamiento por corrosiéon
bajo esfuerzo Medlante tratamlentos térm:cos se modlf cara Ia m|croestructura ‘para estudiar
el efecto de esta sobre el ACBE Hamendo espemal énfa3|s en el efecto de las inclusiones y
precipitados en el fenbmeno. Para el caso de las inclusiones y fases secundarias, sin la
posibilidad de modificar el proceso de produccidn para cambiar la naturaleza, tamafio, forma y
distribucion, se estudiara of comportamiento de estas en.el atra

primeras, en las segundas su influencia sobre la deformacion plastica.
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CAPITULO3
INFLUENCIA DEL MEDIO AMBIENTE

3.1 CONTEXTO

Cuando una tuberia de acero es expuesta a severas condiciones de servicio, se requiere un
cierto tiempo de incubacién antes de que las grietas se desarrollen. A principios de los setentas
se realizaron una gran cantidad de estudios con el objetivo de desarrollar una tuberia de acero
que fuera resistente al agrietamiento en medios amargos [1].

Las tuberias modernas, a pesar de su excelente ductilidad, dureza y soldabilidad no estan
necesariamente libres de defectos. Las grietas y otros defectos estan inevitablemente presentes
en aceros y son producidos principalmente durante el proceso de fabricacion o durante servicio.
La integridad y vida util de una tuberia para gas amargo depende en gran medida de las
propiedades que controlan la resistencia a la propagacién de una grieta asistida por el medio
ambiente, ya sea bajo cargas estaticas o dinamicas. El riesgo de transportar crudo y gas amargo
crece a medida que se incrementa la profundidad de los nuevos pozos, mantiene un creciente
interes en la produccién, prediccion y caracterizacion del comportamiento de fas tuberias de acero
[2].

Existen muchas diferencias de opinién sobre el mecanismo de propagacion de la grieta en
muchos casos practicos. La grieta normalmente ocurre a lo largo de los limites de granos de
ferrita y queda abierto a discusion si es la segregacion de carbono a los limites de grano, o la
precipitacién de carburos finos en las fronteras del grano las que inducen el crecimiento de Ia
grieta.

El trabajo desarrollado por R.W. Staehie [3] representa uno de los mas fructiferos esfuerzos
que se han realizado para encontrar la forma de predecir el comportamiento de los materiales
sometidos a medios agresivos. Consiste en la construccion de diagramas de modos de corrosién.
Un diagrama del modo de corrosién proporciona una representacion grafica de la morfologia y
la intensidad de la corrosidon como una funcién de las variables que la controlan, tales como
potencial y pH. Tales diagramas son la analogia cinética de los diagramas pH-potencial y
presentan la ocurrencia de varios modos de corrosion en un formato sistematico y simple. Los
diagramas de modos de corrosion tienen su aplicacion mas importante en comparar las
condiciones bajo las cuales ocurren varios modos de corrosién con varias composiciones de
medios, los cuales pueden ser descritos en las mismas coordenadas. Las condiciones del medio

71



CAPITULO 3, INFLUENCIA DE{ MEDIO AMBIENTE
pueden ser resumidas de una forma similar llamandoles diagramas de definicion del medio.
Entonces, las condiciones para la ocurrencia de los modos de corrosion es representada en un
diagrama que puede superponerse a un diagrama de condiciones ambientales esperadas;
entonces, las intersecciones de los modos de corrosidn vy los medios a los cuales seran
expuestos pueden ser determinados. Estas intersecciones definen las circunstancias bajo las
cuales ocurren los diferentes modos de corrosion. Este proceso de superpasicion de diagramas
se presenta en la Figura 3.1. La region achurada de la Figura 3.1(a) muestra las regiones de
potencial y pH donde los modos de corrosion operan; la region achurada de la Figura 3.1(b)
muestran el rango de potencial y pH el cual caracteriza el medio ambiente al cual el material
estara expuesto. La Figura 3.1(c) presenta la superposicion de las figuras (a} y (b).

Los diagramas del modo de corrosidn son determinados inicialmente al acoplar los resultados
experimentales con la interpolacion entre los datos. Los diagramas de definicién del medio
también son determinados por mediciones experimentales del rango de condiciones esperadas
de manera general, local y aun bajo circunstancias accidentales. Sin embargo, ambos diagramas
nueden ser estimados de otras experiencias.

Un modo de corrosion describe la morfologia o patron a traves del cual tiene lugar la corrosion.
Dividiendo las formas histdricas de la corrosién en intrinsecas y extrinsecas. La primera
describiendo como el material mismo se comporta y la segunda como el material se relaciona con
las circunstancias del medio ambiente. Hay cuatro modos intrinsecos de corrosién: corrosion
general, picaduras, corrosidn intergranular y corrosion bajo tension. Estas son bien conocidas y
se ilustran en la Figura 3.2. Estos modos intrinsecos son similares a las ocho formas de corrosion
propuestas por Fontana [4] y a aproximaciones similares para organizar la morfologia de la
corrosion. La practica usual ha sido incluir términos tales como corrosién galvanica y corrosion
por hendiduras en la lista. Usando estas formas junto con las de la Figura 3.2 dan una impresion
erronea. La corrosidon por hendidura no es un modo o forma de corrosién por si misma. La
hendidura, proporciona un medio en el cual los modos intrinsecos pueden ocurrir. Cualguiera o
todos los modos de la Figura 3.2 pueden ocurrir en el interior de la hendidura. Ademas, la
hendidura es un elemento de disefio. La hendidura puede ser removida, evitada o tapada. De
igual forma, las conecciones galvanicas, la erosién y la fatiga son elementos de disefio y
producen un medio Unico. Cada una de eslas formas pueden ser cambiadas por disefio. Los
medios que pueden ser producidos por estas configuraciones de disefio se convierten en el grupo
de medios que pueden ser descritos en los diagramas de definicién del medio.
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(a) (&) (c)
5 < i Definicién del
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Figura 3.1 a) Representacion esquematica de un diagrama de modo de corrosién. b) Diagrama
de definicién del medio ambiente y c) superposicién de ambos.

Agrietamlento
por corrosion
bajo tensién

i)

Figura 3.2 Diagrama esquematico de los cuatro modos intrinsecos de la corrosion [3].

Corrosldn Corrosién
general Intergranular Picadura

L.os modos intrinsecos de corrosién propuestos en la Figura 3.2 se relacionan al material
mismo y no son afectados por el disefio. Sin embargo ciertas distinciones pueden hacerse; hay
condiciones tales como hendiduras y pares galvanicos que pueden ser modificados por disefio.
Las hendiduras no son en si mismas una forma de corrosion. Mas aun, estas son una condicidon
de disefio que afecta al medio sobre la superficie del metal. Una segunda definicién denominada
como submodo, por ejempio un submodo de agrietamiento por corrosion bajo esfuerzo, tiene
caracteristicas morfologicas comunes al modo pero es afectado unicamente por temperatura,
esfuerzos, especies en medio circundante y la estructura metalurgica. Es importante hacer esta
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distincion de submodos por razones ingenieriles. Primero, en el desarrollo de ensayos acelerados
es importante que los resultados de un submodo no sean usados para predecir el comportamiento
de otro. Esto se ha hecho de manera erronea por algunos investigadores que estudiando el
comportamiento del Inconel 600 en medios alcalinos, han usado estos resultados bara predecir
el ACBE en agua pura. Segundo, diferentes submodos responden de diferente manera a
importantes variables ingenieriles como el esfuerzo. Por ejemplo, algunos submodos de ACBE
operan a esfuerzos menores del 10% de limite de fluencia. Sin embargo, otros requieren
esfuerzos mucho mayores cercanos al esfuerzo de cedencia. Ademas, algunos sub-modos, ain
para materiales altamente aleados, ocurren facilmente a temperatura ambiente: mientras que,
otros submodos ocurren solamente a temperaturas significativamente elevadas. Tercero, cuando
se intenta minimizar o prevenir una forma de corrosion bajo tension, se pueden tomar acciones
tales como disminuir el potencial, el cual minimiza la corrosiéon que ocurre debida a un proceso
esencialmente anddico; sin embargo, esta disminucion del potencial puede acelerar un sub-modo
de corrosion en otra parte sobre la misma superficie la cual depende directamente de condiciones
catodicas. ' S e

l.a idea de los modos de corrosion surge en el marco de la aproximacion de disefio basada
en |la corrosion. Los pasos en esta aproximacion proporcionan una base ordenada para prevenir
o minimizar la corrosidon en cualquier sistema ingenieril. Estos fueron definidos como {3]:

(1) definicion del medio ambiente;

(2) definicion del material;

(3) definicién del modo y submodo;

(4) superposicién de las definiciones de medio ambiente y modo de corrosion;

(5) definicién de falla;

(6) definicion estadistica;

(7} pruebas aceleradas;

(8) prediccion;

(9) modificacion y optimizacién del disefio, material, medio ambiente y operaciones,

(10) retroalimentacién y correccion.

Los diagramas del modo de corrosion son importantes por:

Primero, el campo de la corrosion es parte de la disciplina general de disefio en ingenieria.
Solo que esta es necesaria para analizar y minimizar los esfuerzos a los cuales el material esta
sujeto, esto es necesario para analizar y minimizar condiciones corrosivas. Ambos objetivos se

relacionan en un nivel fundamental al rompimiento de ios eniaces atomicos , y la corrosion es
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mucho mas eficiente que los esfuerzos en romper estos enlaces. Mientras que el analisis de
esfuerzos y la minimizacién de los mismos son una parte inherente del proceso de disefio, la
corrosion no lo es. Es notable que el analisis de esfuerzos, a pesar de su sofisticacion
institucionalizada, es adn del todo imperfecto, y aln ocurren errores comunes los cuales
conducen a |a falla. Esto es especialmente cierto para esfuerzos residuales.

Segundo, un ingeniero de disefio no esta interesado en conocer ios mecanismos atémicos de
la corrosién. Los disefladores quieren primero conocer bajo que condiciones ocurrira la falta en
los medios a los cuales el material estara expuesto. El disefiador necesita esta informacién en la
forma mas simple posible, accesible y autorizada. Los diagramas del modo de corrosién ayudan
a proporcionar esta.

Tercero, por muchos ailos la ocurrencia de las formas intrinsecas de la corrosion han sido
caracterizadas por el término susceptibilidad. Por ejemplo, el acero inoxidable es susceptible al
ACBE en cloruros. Este concepto de susceptibilidad ha sugerido algtn tipo.de condiciones
secretas y magicas bajo las cuales ocurre el ACBE. El uso de los diagramas de corrosién integran
ia ocurrencia del ACBE y los modos intrinsecos en un marco simple y continuo. La ocurrencia de
la corrosién deja de ser magica; mas aun, la intensidad de un modo de corrosién es mostrada por
una simple topologia continua donde la intensidad de la corrosion es una funcién de variables
dominantes tales como potencial y pH. El término susceptibilidad, también implica que algunos
materiales no son susceptibles. Esto no necesariamente es cierto. Todos los materiales en bajo
ciertas condiciones y en ciertos medios ambientes sufren del ACBE.

Cuarto, los modos de corrosidn necesitan ser descritos en términos que puedan ser medidos
usando instrumentaciones comunes. Los diagramas del modo de corrosién, muy frecuentemente
considerados en las coordenadas de potencial y pH, pueden relacionar en un marco simple,
condiciones de operacion, datos de laboratorio, termodinamica del medios acuosos y otros
sistemas. Mas auin, el potencial y el pH puede ser medido simplemente en sistemas ingenieriles
operando tan bien como en el laboratorio.

Quinto, los diagramas de modo de corrosidn proporcionan bases para comparar las
condiciones del medio las cuales afectan la intensidad del modo de corrosion con os varios
medios posibles los cuales ocurren en aplicaciones ingenieriles.

Sexto, en la preparacion de los diagramas se hace obvia la falta de datos. Pocos de los datos
historicos de la corrosidon han sido obtenidos sobre un rango suficientemente amplic de
condiciones comparables, que la escasez de datos criticos puede ser identificada. Sin embargo,
cuando se colocan juntos los datos de muchos trabajos para preparar un diagrama del modo de
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corrosion, esta escasez e inconsistencia se convierte rapidamente en aparente.

Septimo, es frecuente que los ingenieros sean sorprendidos por una nueva ocurrencia de
algun tipo de corrosidén. La sorpresa ocurre por una u otra razoén; los materiales no fueron
caracterizados adecuadamente en el sentido de los diagramas de corrosion o porque el medio
ambiente no fue propiamente caracterizado.

Octavo, los diagramas proporcionan un marco obvio para organizar los datos y para coordinar
la adquisicion por diferentes organizaciones.

Finalmente, los diagramas, que son el resultado de una correlacién empirica de datos,
proporcionan un objetivo mas obvio para desarrollar teorias usuales. Si estas teorias no explican
la topologia de los diagramas, estas tienen poco valo'r [31.

La organizacién de los datos de corrosion en términos de la mayor influencia del medio fue
primeramente hecha por Pourbaix {5]. El demostrd que los procesos importantes o regimenes de
corrosion, por medio de los cuales el establecia la corrosidn general y la pasividad, podian
facilmente definirse usando datos termodinamicos. El también demostro que, para solumones
acuosas, la variable que dominaba la corrosién eran el potenczal y el pH Esta aproxnmamén es
similar para algunas sales fundidas y gases y han sido usadas para identificar las regiones de
potencial y pH en los cuales la corrosion ocurre. Pourbaix también demostro que las reacciones
de oxid_acién y reducién de las especies del medio pueden ser resumidas de la misma forma, La
grafica de las regiones de corrosidn para el hierro vy las reacciones de oxidacion y reduccidn para
el agua se presentan en la Figura 3.3.

Con la superposicion de estos diagramas es posible determinar que reacciones son probables
para el hierro y que reacciones ocurriran en el agua cuando esta es aereada 0 desaeredda.
Cuando los comportamientos del metal y del medio son graficados en coordenadas congruentes
tales como potencial y pH, es posible superponerlas y determinar que reacciones son posible
para el metal y el medio.
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Figura 3.3 a) Diagrama de pH-Potencial del hierro. b) Diagrama de pH-Potencial para el agua.

c} Superposicion de ambos diagramas. [6]

La superposicion de los diagramas del medio y el modo de corrosion consiste en el cuarto

paso de la aproximacién de disefio basada en la corrosion, los diagramas de estabilidad de los

metales, por ejemplo, el del hierro de la Figura 3.3 muestra que los submodos tienen algunos de

sus origenes en las definiciones termodinamicas. Por ejemplo, puede definirse el potencial debajo

del cual el hidrégeno es producido y ademas es estable. Este corresponde mas o menos a las

circunstancias donde ocurre el ACBE relacionado al hidrégeno. También debe notarse que
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muchos procesos de corrosion, por ejemplo, el ACBE debera ser minimo donde la solubilidad de
las especies idnicas es minima; esto ocurre frecuentemente mas 0 menos a la mitad de la regién
pasiva, donde el ACBE es minimo.

Los diagramas mostrados en la Figura 3.3 son graficados en términos del potencial y el pH,
donde estos son parametros termodinamicos. Sin embargo, estos paradmetros son también
cinéticos y sus efectos generales sobre los procesos de corrosion estan bien establecidos. Porque
el potencial y el pH son ambos pardmetros termodinamicos y cinéticos, justo coma los esfuerzos
y la temperatura son parametros termodinamicos y cinéticos, por lo tanto es conveniente el uso
de estos como base para organizar modos de corrosion los cuales son dominados cinéticamente,
por ejemplo, picado, agrietamiento por corrosion bajo esfuerzo, corrosion intergranular y corrosion
general. La relacion entre parametros termodinamicos y cinéticos en materiales y corrosion es
cercana e importante. En metaiurgia los diagramas de equilibrio binarios definen las temperaturas
a la cuales ocurren las reacciones en estado sélido. Estas temperaturas son resumidas en el
diagrama TTT. En electroquimica y corrosion los diagramas potencial-pH definen los potenciales
arriba o abajo de los cuales los procesos cinéticos ocurren. El potencial y pH no son los unicos
parametros que afectan significativamente los modos intrinsecos de corrosion. Otros parametros
importantes incluyen a la temperatura, esfuerzo, n';etalurgia quimica y estructura, especies
complejas y especies tales como carbonatos 10s cuaies contribuyen a la formacidn de peliculas
pasivas las cuales no son descritas en el simple sistema metal-agua.

La Figura 3.4 muestra un diag'rama esquematico el cual esta dividido en cuatro regiones de
potencial y concentracion del electrolito: corrosién general, picado, electropulido y pasividad. Uno
de los primeros intentos de superponer datos cinéticos sobre un diagrama de pH-potencial fue
hecho por Pourbaix [7] donde presentaba las condiciones para la picadura del hierro como una
funcién del potencial y pH. Una vision gréafica de las condiciones en las cuales el ACBE debera
ocurrir fue presentada por Staehle (Figura 3.5) [8,9]. Este diagrama esta basado en el analisis de
la dependencia del potencial de los datos de ACBE de acero inoxidable en cloruro de magnesio
ebullendo: En este caso es claro que el ACBE estaba ocurriendo en la region de potenciales de
interface entre una region de pasividad sustancial y de rompimiento transpasivo. Por otro lado
Parkins y colaboradores también observaron que el ACBE ocurria en la interface de corrosién
activa y pasividad [10,11]. En resumen, el hecho de que el ACBE deba ocurrir 2 potenciales bajos
asociados con la presencia del hidrégeno es bien conocida.
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Figura 3.4 Diagrama esquematico de la correlacion entre la concentracion del electrolito v el
potencial [8].
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Figura 3.5 Diagrama esquematico de las regiones de potencial en las cuales el ACBE es
razonable que ocurra [9].
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3.2 PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL

El metodo tradicional usado para calificar a una tuberia de acero para hidrocarburos acidos
ha sido la prueba de carga constante uniaxial (Norma NACE TM 0177)[12]. Este método utiliza
muestras pequefias, las cuales se sumergen en una solucion de 50 g de cloruro de sodioy 5 g
de acido acetico glacial, disueltos en 945 g de agua de mar sintetica de acuerdo a la Norma
ASTM D1141, saturada con sulfuro de hidrégeno (H,S). El resultado se expresa como un esfuerzo
umbral aparente, por debajo del cual no se observa crecimiento de la grieta durante ias 720 horas
de duracion de la prueba. Este esfuerzo umbral es un indice de la susceptibilidad, que permite
monitorear entre los aceros candidatos, esta metodologia de prueba se ha establecido para
evaluar la conducta del acero en ambientes de servicio reales.

Con el objetivo de determinar la respuesta electroquimica del acero en la solucién propuesta
por la Norma NACE TM-0177-90 [12], se realizaron estudios para determinar el potencial de
corrosién por medio de curvas de polarizacién utilizando un potenciostato automatizado GAMRY
CMS-105, en las direcciones paralela y transversal a la laminacion. Para este fin, se cortaron
muestras clbicas de 1crh3, se montaron en baquelita para exponer un area de 1cm? :ézla 2
solucién. Para establecer contacto eléctrico, se maquiné lateralmente una perforacion con cuerda
donde se inserta un tornilto el cual va soldado a una varilla de acero, como se muestra en la
Figura 3.6, se utilizd de referencia un electrado de Calomel v un contraelectrodo de grafito. El pH
de ia solucion fue fijado aproximadamente en 3.5, ios datos obtenidos seran insertados en el
diagrama de pH-Potencial correspondiente a la superposicion de los diagramas del agua y del
hierro en agua con el objetivo de establecer las condiciones de interaccién entre la superficie del
acero y la solucion.

LLECTROOC DE TRABAJD
EN CONTACTO

CONTRA-LLECTRODO
DE QRAFIIQ

ELECTRODO DE REFERENCIA

o t— LXTENBION CAPILAR

h
3 [ MUESTRA DE ACERD

Figura 3.6 Arreglo utilizado para el estudio electroquimico.
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Para obtener datos cuantitativos que permitan un analisis predictivo de vida util, es mas
comun utilizar muestras pre-agrietadas de mecanica de la fractura (Figura 3.7 [13]). La fuerza
impulsora de una grieta avanzando puede ser medida aplicando la teoria elastico-lineal de la
mecanica de la fractura por medio de! factor de intensificacién de esfuerzos K. Debajo de un
cierto valor critico del factor de intensidad de esfuerzos, K, , €l agrietamiento por corrosion bajo
esfuerzo no debera ocurrir, ya sea que una grieta no se inicie o que las existentes no crezcan.
El subindice | se refiere al modo de abertura de grieta, en €l cual las superficies de fractura son
desplazadas perperdicularmente al plano del agrietamiento debido a un esfuerzo normal uniaxial.
Donde K, esta expresada en términos de la carga aplicada, tamaifio de la grieta y geometria de
la muestra, K, define la mayor grieta que puede existir en un medio ambiente sin que se
presente la propagacién en la forma del ACBE.
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Figura 3.7 Diseno de las muestras WOL modificadas y limites de comportamiento.
La composicién quimica del acero microaleado-se presenta en la Tabla 1. Las muestras
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utilizadas fueron maquin‘adas a partir de una placa de aproximadamente 120x100 ¢m, de acuerdo

a la denominacion establecida T-L y L-T (la primera letra indica la direccion del ezfuerzo a aplicar

y la segunda indica la direccion a lo largo de la cual la grieta se habra de propagar), como se

muestra en la Figura 3.8, en este capitulo solo se utilizaron muestras de liegada. Las

dimensiones de las muestras del tipo cargado de cufa abriendo modificadas, son funcion del

espesor como se muestra en la Figura 3.9 [14].

Direccidon de Laminacion

-
-.__.\

_
-Placa de Acero X-80

Figura 3.8 Orientacion de las muestras WOL maquinadas.

Al inicio las muestras fueron muescadas utilizando un disco de filo de diamante con un

espesor de 0.35 mm, hasta una profundidad entre 2 y 3 mm. Con el objetivo de minimizar el

efecto de la zona de deformacion, las muestras fueron cargadas por medio del tornillo a la

intensidad de esfuerzos marcada en la Tabla 3.2, y sumergidas en la solucién de prueba hasta

que la grieta era iniciada. Toda vez, que la grieta iniciaba, las muestras fueron descargadas y

vueltas a cargar a la misma intensidad de esfuerzos de prueba. De esta manera siempre se

realizaba la prueba sobre grietas lo suficientemente afiladas.

Tabla 3.1. Composicion quimica del acero X-80, obtenida por absorcién atémica % en peso.

C

Si

Mn P S Al Ni Cr Mo \Y Nb

Ti

Fe

0.13

0.20

1.52 | 0.007 | 0.009{ 0.028 | 0.21 | 0.11 | 0.05 | 0.10 | 0.038

0.005

Bal.

El cargado de las muestras se realiz6 a temperatura ambiente haciendo uso de ia técnica de
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CAPITULO 3: INFLUENGCIA DE MEDIO AMBIENTE
deformacion de la cara opuesta [15], para medir la intensidad de esfuerzos aplicada K. Las
pruebas de crecimiento de grietas se realizaron en una autoclave instrumentada de acero
inoxidable 316 L, con una capacidad de hasta 1500 ml. £l dispositivo experimental se muestra
en la Figura 3.10.

= 013 Rmax

e 127 —}

11.43

( = -|::|c

3.5

le—— 15.75 —

e ——— —— —

Dimensiones en milimetros

Figura 3.9 Dimensiones de las muestras WOL modificadas [14]

Los productos de corrosién en las muestras agrietadas se caracterizaron por analisis puntuales y
mapeos elementales con un sistema de espectroscopia de rayos X dispersados, instalado en un
microscopio electrénico de barrido. La preparacion de las muestras se realizo utilizando procedimientos
estandar de metalografia, desbaste, pulido y ataque quimico con Nital 2.
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Figura 3.10 Diagrama del dispositivo experimental utilizado para monitorear el crecimiento de

las grietas a temperaturas por arriba del punto de ebullicién por medio de la técnica de caida de
potencial.
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El autoclave fue cerrado cargandose con H,S hasta alcanzar una presién de 0.7 Mpa,
calentando hasta la temperatura de prueba. Las condiciones experimentaies seleccionadas se
presentan en la Tabla 3.2. El crecimiento de la grieta fue medido utilizando la técnica de caida
de potencial desarrollada por P.L. Andresen [16] y reportada por P. Shewmon and Y. Xue [17].
El tornillo de carga esta aislado electricamente por medio de un delgado disco de oxido de
zirconio. Aplicando una corriente directa de 4 A a través de la muestra. La diferencia de potencial
establecida entre ambos lados de [a muestra es determinada por medio de un micro-voltimetro
analégico-digital, el cual envia la sefal digital a una computadora HP 9000, donde se procesan
y almacenan los resultados. La polaridad de la corriente fue invertida a una frecuencia de 6 ciclos
por minuto con el objetivo de disminuir el efecto de polarizacion sobre las superficies expuestas
al medio. El valor promedio obtenido después de 200 intercambios de polaridad corresponde a
un punto en la grafica de crecimiento de grieta [16].

Tabla 3.2. Condiciones experimentales y cargas aplicadas.

Muestras de |K, Inicial Temperatura de |Presion final | Soluciéon Utilizada
Llegada (Mpa*m'?) | Prueba (°C) (Psi)

T-L.1 40.5 106 14.7 NACE

T-L.2 40.5 150 20.2 NACE

T-L.3 40.5 200 30 NACE

T-L4 50 200 30 NACE

T-L.5 50 Ambiente Atmosferica |A.M.S.

T-L.6 50 Ambiente Atmosférica |NACE

T-L.7 50 Ambiente Atmosférica | NACE sin NaCl
L-T.1 150 Ambiente Atmosférica |AM.S.

L-T.2 50 Ambiente Atmosférica |NACE

L-T.3 50 Ambiente Atmosférica | NACE sin NaCl

Solucion NACE: 5% NaCl + 0.5% Acido Acético + 94.5% H,0 + H,S (ASTM D-1141).
Solucion A.M.S.: 5% NaCl + 0.5% Acido Acético + 94.5% H,0.
Solucién NACE-NaCl: 0.5% Acido Acético + 98.5% H,0 + H,S.

Se propone la realizacion de pruebas a temperatura ambiente debido a la posibilidad que a
temperaturas por arriba del punto de ebullicidon no se presente crecimiento de las grietas.
Adicionalmente se evaluara el efecto combinado de los iones cloruro y sulfuro presentes en la
solucion NACE.

85



ANF 1 IENT

3.3 RESULTADOS Y DISCUSION

3.3.1 Caracterizacién Electroquimica.

Las pruebas realizadas en el sistema Autotafel (ACM) en comparacion con los resultados
obtenidos en el potenciostato Gamry presentan serias discrepancias en cuanto a 13 velocidad de
corrosion, debidas principalmente al método de analisis. Mientras el potenciostato utiliza la
ecuacion de Stearn-Geary [18], la cual se basa en una regresion lineal de las curvas anddica y
catodica. El sistema Autotafel tiene la opcion de fijar las pendientes sobre las regiones lineales
de comportamiento de Tafel. Sin embargo, fijando los limites de barrido de potencial a la region
del comportamiento lineal (110 mV del potencial de corrosién), el potenciostato genera valores
de velocidades de corrosion diferentes a los obtenidos por autotafel. En la Tabla 3.3, se muestran
los resultados para diferentes microestructuras del acero APl X-80, de llegada en las dos
direcciones de laminacién T-L y L-T y las obtenidas por tratamientos térmicos, las pruebas se
realizaron en tres diferentes medios; agua de mar sintética (Norma ASTM 1141, pH=4), solucién
NACE (Norma TM-0177-92, pH=3) vy la solucion NACE sin agregar cloruro de sodio.

De manera general se observa que los potenciales de corrosion se vuelven mas negativos con
la solucion NACE, de tal forma que las reacciones se encuentran muy cerca de la frontera de
pasivacion. Tambien cabe resaltar que de un sistema de prueba a otro se presentan diferencias
entre los potenciales de corrosion. Mientras_que, la discrepancia en los valores de las velocidades
de corrosion es mayor de un sistema a otro. Dada la dispersion de los resultados obtenidos en
el sistema Autotafel se utilizaran los datos obtenidos por el analisis de'_Tafet realizado en el
Potenciostato GAMRY, para analizar el comportamiento de cada microestructura, en ef cual la
dependencia del error experimental para el analisis de estos resulta menor, fijando un potencial
de + 110 mV del potencial de corrosién con la finalidad de eliminar el error de apreciacion de la
region lineal de la curva de polarizaciéh.

Los potenciales de corrosion en todos os casos son mayores que el correspondiente a la
reaccion de disoluciéon del hierro. Lo cual indica que en todas las soluciones la disolucion
representa un factor a considerar en el crecimiento de grietas, siempre gue estas se encuentren
en contacto con la solucién.

Fe? +2e = Fe ; E=-0.671 vs E (SCE).

En las muestras de llegada T-L se observan las menores velocidades de corrosion, en bqena
medida se debe a la microestructura ya que la disolucion de cada grano se retarda
considerablemente por |a orientacion. Esto es, para que un grano sea disuelto es necesario que
la corrosion avance la longitud total de este. Sin embargo, en fa orientacion L-T la velocidad de
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corrosion observada en todas las soluciones es mayor que la encontrada en la orientacion
anterior. L.a explicacion resulta sencilla si pensamos en que el ancho de los granos es mucho
menor en dimension que el largo, lo cual facilita la rapida disolucion, adicionalmente la posibilidad
de que se disuelvan rapidamente las inclusiones de sulfuros contenidas en el acero dada su
orientacion tendera a producir una mayor velocidad de corrosion. Las muestras tratadas
térmicamente mostraron velocidades de corrosién més altas, en comparacion con las muestras
de fiegada. Las muestras templadas en agua presentan ligeras diferencias en la velocidad de
corrosion en todas las soluciones. La velocidad de corrosion en casi todas las microestructuras
es mayor en la solucion NACE sin cloruros que en el AMS, quedando en una posicion intermedia
la solucion NACE. Con la excepcién de las muestras de llegada donde la mayor velocidad se
presenta en la solucion de agua de mar sintética.

Tabla 3.3 Potenciales y velocidades de corrosién para diferentes microestructuras del acero
AP| X-80.

Vel. Corrosion
Microestructura Solucion Ecorr (Volts) Stearn-Geary Vel.Corrosion
(mpy) Autotafel
ACM | GAMRY | ACM [ GAMRY (mpy)
Llegada T-L AMS -589.73 | -612.8 280 15.38 4.34
Llegada T-L NACE -620.00 | -611.5 660 9.22 122
Llegada T-L NACE s/Cl -623.2 7.97
Liegada L-T AMS -601.91 | -614.9 269 23.71 3.88
Llegada L-T NACE -628.32 | -637.6 569 23.60 119
Llegada L-T NACE s/Cl -595.5 19.47
Temp. Rocio AMS -622.35 | -590.0 169 35.71 478
Temp. Rocio NACE -658.94 | -636.2 450 27.58 40.8
Temp. Rocio NACE s/ClI -592.4 50.04
Temp. y Rev. AMS -568.54 | -583.9 634 9.49 129
Temp. y Rev, NACE -652.48 | -622.1 653 40.99 994
Temp. y Rev. NACE s/Cl -599.8 50.25
Temp. Agua c/a. AMS -617.05 | -605.5 333 20.23 3.13
Temp. Agua c/a. NACE -639.77 | -619.4 232 41.16 77
Temp. Agua ¢/a. | NACE s/Cl -572.5 55.66
Temp. Agua Q. AMS -608.78 | -592.9 273 18.91 4.4
Temp. Agua Q. NACE -627.37 | -622.9 466 20.99 92.9
Temp. Agua Q. NACE s/Cl -598.1 28.49
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En las figuras 3.11 (a-d) se presentan las curvas potenciodinamicas de las microestructuras
de llegada y 3.12 (a y b), en los diferentes medios utilizados.
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Figura 3.11 Curvas de corriente-potencial y analisis de tafel de las muestras (a) y (c) de
llegada perpendiculares a la laminacion. (b) y (d) paralelas a la laminacion en las soluciones de
agua de mar sintética (AMS) y NACE norma ASTM D-1141.
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Las pruebas realizadas en la solucion NACE sin NaCl demuestran que no existe sinergismo

entre el NaCl y el H,S para incrementar la velocidad de corrosién. Siendo el sulfuro de hidrégeno

el principal causante de! incremento en la velocidad de corrosion. Sin embargo, mas que la
solucién la microestructura del acero impone fuertes cambios en el comportamiento.

T-L en NACE sin NaCl L-T en NACE s/NaCl
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0.400 + 0400 4
w
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Figura 3.12 Curvas de corriente-potencial de las muestras de ilegada en la solucién NACE sin
NaCl, a) microestructura del plano perpendicular a la laminacién y b) plano paralelo a la misma.

En [a Figura 3.13 se presenta el diagrama de Pourbaix del sistema Fe-H,O, donde se marca
la regidn donde se ubican los potenciales de corrosion medidos en las pruebas de velocidades
de corrosion. En todos los casos estudiados de microestructura-solucion los potenciales medidos
se ubican dentro de la regidn de estabilidad del Fe?*. Adema4s, en todos los casos los potenciales
medidos estan por debajo de la linea de estabilidad del agua lo que implica la evolucién de
hidrébgeno de manera espontanea. Sin embargo, se espera que todas las muestras con
potenciales cercanos a la linea de estabilidad Fe — Fe ?* manifiesten un mayor efecto producido
por €l hidrogeno. Con la excepcién de la muestra de llegada T-L en todos los demas casos el
potencial de corrosion en la solucion NACE se encuentra mas cercano a esta linea de estabilidad.
Por lo que, es de esperar que se establezca una fuerte competencia entre la disolucion y la
difusién de hidrogeno durante el agrietamiento de estas microestructuras. La discrepancia en los
resultados electroquimicos para determinar la velocidad de corrosion, muestran que en nuestro
caso la técnica de extrapolacion de Tafel no es quizas la mas indicada. Principalmente por que
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CAPITULO 3 INFLUENCIA DE MEDIQ AMBIENTE
no proporciona informacién mecanistica del fenémeno mismo. En la actualidad existen
procedimiento mas sofisticados como: ruido electroquimico y espectroscopia de impedancia
faradaica que proporcionan informacién concreta en relacion a los mecanismos de iniciacion de
la corrosion.
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Figura 3.13 Distribucion de potenciales obtenidos electroquimicamente en el Diagrama pH-
Potencial del sistema Fe-H,0 [19].

Las reacciones electroquimicas son dependientes del potencial y frecuentemente del pH, esta
dependencia se debe reflejar en el agrietamiento por corrosion bajo esfuerzo. Sin embargo, los
diagramas pH-Potencial como se presentan usualmente no proporcionan una guia precisa del
agrietamiento. Esto es por varias razones, entre ellas que los potenciales y el pH en el interior de
la grieta siempre seran diferentes a los medidos sobre una superficie abierta, o porque los
cambios cinéticos normaimente no se observan en la construccion de un diagrama de pH-
Potencial el cual siempre establece condiciones de equilibrio [20]. Por lo tanto, el analisis del
comportamiento del metal en diferentes soluciones solo podra utilizarse como un indicativo de las
reacciones que probablemente ocurran en el transcurso de una prueba de ACBE.
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3.3.2 Caracterizacion del Acero AP1 X-80.

Las diferencias observadas en el comportamiento electroquimico del acero se deben en gran
medida a la microestructura resultante de la laminacién en la Figura 3.14 se presenta 2
proyeccion en tres dimensiones del acero, este montaje muestra la forma preferencial de las
inclusiones, la forma, tamafio, composicién y distribucion de estas se analizara en el Capitulo 5
(Efecto de ia Microestructura). En la Figura 3.15 (a-b) se muestran las micrografias
correspondientes a las orientaciones (a) transversal a la laminacion y (b) paralela a la laminacion
de las caras marcadas a y b en la Figura 3.14. La microestructura transversal a la laminacion
muestra un tamaro de grano menor (3.7 um) en el plano observado en comparacién con la
muestra longitudinal donde los granos presentan un tamario ligeramente mayor (4.7 um), pero
el mayor cambio esta en su relacion ancho-largo. Esta diferencia la establece el doble flujo de
metal en la superficie transversal larga, relacionandose al ancho de las bandas de ferrita y perlita.

Direccién Longitudinal
(Laminacién)

Direccién
Transversal
(Larga)
-~}
a "
1 1
T L Direccion
Transversal
500 um + (Corta)

Figura 3.14 Proyeccion tri-dimensional de una seccidn de la placa de acero AP| X-80. Las
inclusiones en la superficie transversal a la laminacion son principalmente redondeadas,
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Figura 3.15 Micrografias de las secciones (a) transversal a 1a laminacién y (b) paralela a ta

laminacion.

E!l comportamiento observado en los ensayos electroquimicos y en la metalografia se confirma

con las propiedades mecanicas, en la Tabla 3.4 se resumen los resultados obtendidos. Se

observa que la mayor diferencia se establece en la dureza y el limite de fluencia, de acuerdo a

~ " ls resultados obtenidos el comportamiento de una grieta creciendo eén ambas direcciones sera

diferente. Debido principalmente a que el analisis elastico lineal considera como principal variable
el modulo de elasticidad {21].

Tabla 3.4 Propiedades mecanicas del acero X-80 en las direcciones transversal y paralela a

la laminacion.
Ultima
Orientacién Dureza (RC) Limite de Resistencia a | Deformacion Modulo
| Fluencia (Mpa)| la Tension (%) Etastico (Mpa)
N (Mpa) ,
Transversal 17 541.5 671.1 23 1.08*10°
Paralela 13 514 645.5 29 9.47*10°

El acero se encuentra dentro de los limites establecidos para una aleacidén que resista el

ACBE, estos son: de 690 Mpa*m('? en la Ultima resistencia a la tension y una dureza de 22 HRC
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CAPITULO 3; INFLUENCIA DE MEDIO AMBIENTE
[12]. Se espera que la menor tension de fluencia de la orientacion Iongitudinal'a la laminacion
produzca una menor resistencia a la propagacién de grietas. En la Figura 3.16 se presentan las
graficas del ensayo de tension realizado sobre las muestras de llegada en ambas direcciones.

1500
— API X-80
©
a 1200}
=
O 900
Wi 600 - L
T L-T
2]
Y 300

0 ] ) 1
0 10 20 30 40

DEFORMACION (%)

Figura 3.16 Curvas esfuerzo-deformacion de las orientaciones L-T (transversal) y T-L
(paralela).
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3.3.3 Crecimiento de Grietas.

En la Figura 3.17 se presenta la grafica representativa de una corrida utilizando la técnica de
caida de potencial. Como se observa, no se manifiesta crecimiento de grieta alguno. En todas las
pruebas realizadas en fase vapor no se observd crecimiento de grietas en ninguna de las
microestructuras propuestas incluyendo las muestras tratadas térmicamente. Estas pruebas se
realizaron exclusivamente con la solucion NACE de acuerdo a la Norma NACE TM-0177-90.

250

200

Potencial (pVv)

0 100 200 300 400 500 600 700
Tiempo (hrs)

Figura 3.17 Variacion en el potencial a lo largo de las pruebas de crecimiento de grietas en el
autoclave instrumentado, prueba a 200°C. No se observd crecimiento de grieta.

La Figura 3.18 muestra la forma de la disolucién observada en la muestra de llegada T-L
cargada a 40.5 MPa*m"*? y a una temperatura de 200°C, no se aprecia crecimiento en la grieta
solamente disolucion, et analisis de los productos de corrosion en el interior de la disolucion
corresponden a sulfuro y 6xido de hierro como se observa en el patrén de EDX mostrado en la
Figura 3.19. La ausencia de cloro y sodio puede deberse a que el procedimiento de preparacion
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CAPITULO 3: INFLUENCIA DE MEDIO AMBIENTE
metalografica se realiza utilizando agua como lubricante y en general los cloruros que pudiran
estar presentes son disueltos. Sin embargo, se obtiene una sefal intensa de azufre
adicionalmente a la del hierro lo que indica la formacion de sulfuros de hierro, principalmente.

Aunque, la intensidad del pico de oxigeno es menor existe la posibilidad de la formacién de éxidos
de hierro. '

intensidad (u.a)

Fe
Fe
co Fe
0

Energia (KeV) 10
Figura 3.18 Disolucion observada en la Figura 3.19 Patron de EDX abtenido de
muestra de llegada T-L evaluada a 200°C. los productos de corrosion en el interior de la

disolucién en el punto marcado por una
flecha en la Figura 3.17.

Sin embargo, las pruebas realizadas a temperatura ambiente presentan propagaciones de las
grietas, observandose fuertes diferencias en los patrones de crecimiento, de una solucién a otra y
de una orientacion a otra. En las Figuras 3.20 y 3.21 se presentan los comportamientos de las
muestras T-L y L-T cargadas a una intensidad de esfuerzos de 50 Mpa*m*?, en los tres medios a
temperatura ambiente. Se puede observar que las grietas expuestas a un medio de agua de mar
sintética (AMS) no muestran crecimiento. Aunque el pequefic cambio en la longitud de la grieta se
debe principalmente a la disolucion.
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Figura 3.20 Crecimiento de las grietas en Figura 3.21 Crecimiento de las grietas en

las muestras T-L expuestas a los tres medios las muestras L-T expuestas en los medios

propuestos a temperatura ambiente. seleccionados a temperatura ambiente.

En la Tabla 3.5 se resumen los resultados obtenidos de las pruebas de crecimiento de grietas
realizadas a temperatura ambiente. En todos los casos el valor final de (a,/w) oscila entre 0.617
y 0.784, de acuerdo a los limites establecidos por la mecanica de la fractura elastico lineal [22).

Tabla 3.5 Valores obtenidos y datos calculados de las pruebas de crecimiento de grietas.

Evento = Ay tie | tar | tt Da/dt COD Kiine Kisee

{(m) (m) ](hrs)|(hrs}|{hrs)| (m/seg) (m) (MPa*m?) | (MPa*mt2)
T-L (NACE) 0.0139 | 0.0209 | 28 | 15 | 43 | 1.296*107 | 5.096*10° 50 40.50
T-L(NACE s/NaCl) | 0.018 { 0.0254 | 48 | 96 | 144 2.14*10® { 6.18*10° 50 41.50
L-T (NACE) 0.06133 0.02 92 | 96 | 188 2.77*10° 4.31*10° 50 40.75
L-T(NACE s/NaCl) { 0.0175 | 0.0212 | 120|158 | 278 6.5*10° 5.31*10° 50 45.33

Las longitudes iniciales a, tuvieron una dispersion de 0.47 cm entre el valor mas pequefio y

el mayor. Sin embargo, esta dispersion se mantuvo casi invariante con relacion a las longitudes

96



CAPITULO 3; INFLUENCIA DE MEDIO AMBIENTE
de grieta al llegar al arresto. Resulta evidente que la iniciacién (a,) de las grietas en ia direccion
transversal a la laminacidén presenta una mayor resistencia, correspondiendo a los mayores
tiempos de prueba. Esta mayor resistencia corresponde con las menores velocidades de
propagacion en la misma direccién transversal, se esperaba este resultado a partir del
comportamiento anisotropico de las propiedades mecanicas. Sin embargo, Margot-Marette et. al.
[23] han encontrado que las muestras tomadas de secciones tranversales son frecuentemente
mas sensibles al ACBE en pruebas de carga constante que las tomadas en la seccion
longitudinal. Este fendmeno se hace mas evidente a esfuerzos cercanos al limite de fluencia,
donde se observa una dramatica disminucién en el tiempo de falia en las muestras transversales,
en la Figura 3.22 se presentan los resultados obtenidos por Margot-Marette et. al. Una intensidad
de esfuerzos de 50 MPa*m'? corresponde a un valor cercano al limite de fluencia,
aproximadamente 95% del YS. Sumando los esfuerzos aparentemente producidos por la
formacién de los productos de corrosidn, resulta hasta cierto punto facil rebasar este esfuerzo
generando un efecto de endurecimiento por deformacién lo cual queda de manifiesto en los
valores altos de la intensidad de esfuerzos umbral.
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Figura 3.22 Influencia de la orientacion de la muestra en el ACBE, pruebas a carga constante

[23].

Resuita mas importante la comparacion de las velocidades de propagacion obtenidas de un
medio a otro. En ambas direcciones la solucién NACE produce una velocidad mayor, hasta de
un orden de magnitud. AGn cuando la solucion NACE presenta una mayor velocidad de corrosién

la diferencia entre estas no supondria un incremento tan grande en ia propagacion. Debe existir
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un efecto combinado entre los cloruros y sulfurcs. Asi que los productos de corrosion formados
en el interior de la grieta y la posibilidad de acumulacién de hidrégeno en la regién de la punta
donde no existe humectacién, producen un mayor esfuerzo de expansion. Durante la exposicion
del acero a un medio de gas amargo, el hidrogeno atémico es generado sobre la superficie dei
metal debido a la reaccion de reduccion del H,S [24]. La generacion de hidrégeno depende del
medio ambiente y las condiciones de la superficie del material mienfras que la difusiéon del
hidrégeno es afectada por la densidad de dislocaciones, la microestructura dei material y el
estado de esfuerzos [25]. A medida que se incrementan la velocidad de corrosion o la reduccién
del hidrégeno, mas hidrégeno se genera y el gradiente para la difusion también se incrementa.
La adsorcién del hidrégeno y la consecuente absorcion se incrementa cuando la superficie esta
libre de productos de corrosién ¢ peliculas [25]. En la solucidn acida, el proceso de adsorcién
ocurre debido a la reduccion del H* [26]). La reaccidn de evolucion de hidrégeno sobre hierro y
acero  en soluciones acuosas acidas y alcalinas, ocurre como resultado del mecanismo de
descarga acoplado a la desorcion electrodica [26). La siguiente reaccion describe la secuencia
del proceso en la solucion NACE [27]. - - |

HS+e = HS +H,,
Hyes tHS + € = H, + HS
E! proceso de absorcidn puede enionces expresarse come: -

Donde el paso determinante es la velocidad con la que ocurre la reacion en una direccion u
otra, tal que H,,, es el hidrégeno atémico adsorbido sobre la superficie electrodica y H,,, s el
hidrégeno atémico absorbido en el acero. Huang y Shaw {25] encontraron que el trabajado en frio
de un acero 1020, produce ademas de un incremento en Ia ehergia interna almacenada, la
formacion de escalones debidos a deslizamientos por deformacién sobre la superficie, los cuales
modifican la distribucion de la energia en la superficie. Estos deslizamientos por defermacién
sobre la superficie son sitios energeticamente favorables para la adsorcion del hidrégeno. Scully
y Moran [28}, han encontrado que una amplia capa de hidrogeno se genera sobre la superficie
del metal desnudo bajo condiciones de cargado a velocidades lentas de deformacion.
Observandose un incremento en la densidad de dislocaciones desde 1*10 ® hasta 110 "2 cm™
debido a un fuerte trabajado en frio. El significativo incremento en el hidrogeno atrapado se debe
a la interaccion con las dislocaciones [29]. El incremento en la concentracion de iones hidrégeno
es la principal variable que promueve la reduccion del hidrogeno. Esta es probablemente la razén

por la cual el medio de la solucion NACE causa una fragilizacion mas severa. La cantidad de
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hidrogeno que penetra en el metal a través de ia grieta puede ser asunto de debate, aunque R.N.
Parkins [30], ha demostrado que a potenciales suficientemente bajos (cercanos a la linea de

estabilidad del Fe), donde la disolucion es casi inexistente el hidrogeno puede causar cuasi-
clivaje.

3.3.4 Microestructura.

En la Figura 3.23 se presentan las micrografias correspondientes a la muestra T-L evaluada
en la solucion NACE. a) Vista general de la grieta completa, se observa un crecimiento casi lineal.
Los cambios de direccion, pueden estar asociados a la unién de la grieta con inclusiones
alargadas de sulfuro de manganeso. Ademas, cuando la trayectoria de la grieta cruza una region
perlitica se observa un ligero cambio en la direccién de propagacion, esto se debe principaimente
a la mayor resistencia mecanica de la estructura perlitica. b) muestra la punta de"la grietaenla
muestra T-L, en la micrografia se observa la formacion de grietas alternas, las cuales pueden
estar conectadas al interior de la muestra con la grieta principal. La grieta’ se propaga
transgranularmente, aunque se alcanzan a observar pequefias cavidades en las fronteras de
grano. La localizacion y morfologia de las grietas secundarias encontradas en los alrededores de
la grieta principal, son claro indicio de incopatibilidades plasticas. Estas incluyen la decohesion
de intercaras (fronteras de grano) y formacion de cavidades, las cuales eventualmente se unen
con la grieta principal, formando un patron de propagacion débil.

e i dhaRe e

Figura 3.23. Micrografias del crecimiento de la grieta en la muestra T-L evaluada en la solucion

NACE. (a) Vista general de la grieta. (b) Detalle de la punta de la grieta principal.
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Sin embargo, en la grieta alterna se observa que la punta pierde filo al entrar en contacto con
una frontera grano. _

La muestra L-T evaluada en la solucion NACE se presenta en la Figura 3.24. (a) Vista general
de la grieta. Se observa un crecimiento escalonado posiblemente generado por la microestructura
bandeada, adicionalmente tenemos que considerar la deformacion producida pdr el proceso de
fabricacién, de tal forma que la grieta intenta moverse hacia fuera de! plano de crecimiento
confinado por el disefio de las probetas M-WOL, siguiendo las regiones de ferrita. (b) Detalle de
la punta de la grieta el patrén de crecimiento que se observa es intergranular. Los cambios de
direccion son producidos por las fronteras de grano, las cuales son buscadas por |a grieta paran
continuar su desplazamiento.

0.
1

e, % ey
R

Figura 3.24 Micrografiaé de la muestra L-T en la solucidon NACE. (a) Vista general de la grieta.

(b) Detalle de la punta mostrando el crecimiento intergranular.

La presencia de microgrietas corriendo através de regiones de carburos o a lo fargo de
intercaras de fases secundarias, claramente sugiere que el crecimieto de la grieta es fuertemente
influenciado por cuasi-clivaje localizado. También se observa que la grieta se arresta cuando se
mueve hacia la matriz. En particular, las imagenes de SEM indican que la propagacion de las
grietas predominantemente se realiza a lo largo de las fronteras de grano. El arresto de las grietas
en la matriz frecuentemente es acompanado por despuntado. La nucleacion de grietas en las
fronteras de grano esta bien documentada en la literatura [31]. En particular, las expresiones del

tipo Hall-Petch [32], han sido usadas para determinar la magnitud del incremento localizado del
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esfuerzo debido al apilamiento de dislocaciones. Donde o* puede ser descrita por una ecuacién
del tipo ¢* o (1/A), donde < es la resistencia de la intercara modificada por !a presencia del
hidrogeno y A es la distancia critica desde la punta de la grieta desafilada dentro de la zona
. plastica. Nair y Tien [33] encontraron que esta aproximacién proporciona respuestas satisfactorias
a la fragilizacion por hidrégeno durante el ACBE de un acero 4340 precargado con hidrogeno.

El estudio realizado por microanalisis demuestra que,la punta de la grieta no contiene sulfuros
como se observa en la Figura 3.25. (a) Patron de EDX correspondiente al interior de la punta de
la grieta generada en la muestra T-L, se encuentra una pequefia sefial de oxigeno, aunque la
oxidacion puedo ser producida durante el proceso de preparacién metalogréafica, ninguna de las
puntas de grieta estudiadas presenté azufre. (b} Patron de EDX obtenido en la base (iniciacion)

de la grieta, muestra T-L en la solucidén NACE. Se encuentra una fuerte presencia de azufre,
manganeso y hierro.

Fa Fe

Intensidad (u.a.)
n
[}
Intensidad {u.a.)

8l g Mn

0 Energia (KeV) 10 0 Energia (KeV) 10
| (a) (b)
Figura 3.25 Patrones de EDX obtenidos en la muestra T-L sometida a 50 MPa*m1/2, en la
solucién NACE. (a) Punta de grieta y (b) Base de la grieta.

Ademas, se encontraron en los productos formados en la base sefiales importantes de
Vanadio y Titanio, las cuales pueden deberse a la disolucion de precipitados que entran en
contacto con la solucidén. Este patrdn indica la existencia de disolucidén en la superficie de la
fractura. El mapa de rayos X dispersados realizado sobre los productos al interior de la grieta en
una zona aproximadamente a un milimetro de la raiz de la grieta, demuestra la existencia de
disolucién asociada principalmente al rompimiento de la pelicula pasiva como se observa en la
Figura 3.26. Los compuestos encontrados en el interior de la grieta en su mayor parte
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corresponden a sulfuros. Ademas, el oxigeno se encuentra asociado al fierro ubicado sobre la
superficie de fractura. Se observa el rompimiento de la pelicula de éxido y la superficie donde no
se presenta sefial de oxigeno muestra la formacion de picaduras. Sin embargo, el hecho de no
encontrar sefales de azufre en la punta de la grieta, descarta la posibilidad de usar el mecanismo
de deslizamiento-disolucién para explicar el crecimiento de las grietas.

Figura 3.26 Mapa elemental de EDX, de los productos de corrosion formados en el interior

de la grieta en la muestra T-L. evaluada en la solucién NACE.

Las grietas generadas en la solucién NACE sin NaCl en ambas direcciones presentan
longitudes mayores a las observadas en la solucion NACE con NaCli, en ia Figura 3.27 se
presentan las grietas obtenidas en las orientaciones (a) T-L. y (b) L-T. Se observa en la muestra
T-L una trayectoria de propagacion de la grieta preferentemente a lo largo de las bandas de
ferrita, los cambios de direccion mas severos estan relacionados a colonias de perlita de tal forma
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que la grieta sigue los caminos mecanicamente mas débiles. En la base de esta grieta se puede
observar el patron de deformacion plastica establecido con la carga inicial de 50 MPa*m'?. Esta
caracteristica no se observa en la muestra L-T debido a su mayor resistencia mecanica. Sin
embargo, la muestra L-T presenta un patrén de propagacién mas sinuocso que la muestra anterior.
Se observa que la grieta se ramifica en la direccion de la laminacion, debido a la existencia de
bandas de deformacién en esta direccion las cuales favorecen el crecimiento de la grieta. Aunque
la geometria de las probetas confina el crecimiento de la grieta a la direccién perpendicular a la
carga, la gran acumulacion de deformacién plastica en la direccién de laminacion sumado a la
estructura bandeada de ferrita pérlita favorecen la formacién de grietas paralelas a la direccidn
del esfuerzo aplicado. La energia empleada en este hecho se refleja en una menor longitud total
de la grieta principal. La comparacion del detalle de las puntas de las grietas (Figura 3.28), indica
que mientras las grietas en las muestras T-L (a) se propagan por el enlace de la grieta principal
con cavidades formadas delante de esta. En la muestra L-T {b) |a grieta crece pér acumulacion
de esfuerzos en la punta, a causa de su mayor tenacidad. Se observa que la punta se achata
hasta que encuentra una trayectoria mas débil para propagarse, la bifurcacion de esta puede
asociarse al apilamiento de lineas de deslizamiento en la direccion de la maxima tensién de corte.
Las grietas creciendo atraves de la union con cavidades formadas delante de la punta han sido
reportadas por R.N. Parkins [34], quien propone que el numero de grietas individuales debe
incrementarse con el tiempo y deberan emerger grietas grietas separadas para unirse y formar
grietas mas largas.
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Figura 3.28. Micrografias de las puntas de grieta en las muestras (a) T-L y {b) L-T.
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3.3.5 Fractografia

En la Figura 3.29 se presentan las superficies de fractura obtenidas de separar la muestra T-L.

La muestra fue enfriada en nitrégeno liquido y posteriormente separada mecanicamente,

(a) Superficies de fractura sin limpiar. Se observa que la region cercana a la punta de la grieta
tiene una coloracion mas brillante que el resto de la superficie de fractura. El estudio de
esta superficie resulta dificil de realizar debido a los productos de corrosion depositados
sobre 'la superficie de fractura, por lo que fué necesario removerios mediante la inmersion
de la muestra en una solucion al 10% de CH,COOH en caliente (95° C), durante 15
minutos.

(b} Superficie de fractura después de remover los productos de corrosion. Se observan
marcas parecidas a fatiga las cuales pueden ser producto de la geometria de las probetas
WOL. Hacia el centro de la muestra se presentan grandes escalones parecidos a
ampollamiento, los cuales son producidos por crecimientos alternos de la grieta. Hacia la

punta de la grieta se observa una superficie mas lisa y plana, presentando pequefas
ondulaciones.

Figura 3.29 Superficies de fractura. (a) Fractura sin remover los productos de corrosion en la
superficie. (b) Superficie limpia.

En la Figura 3.30 se presentan las diferentes morfologias de la superficie de fractura. (a) Se
observan multiples micro-grietas que emergen de la grieta principal, estas han sido observados
anteriormente por Swann y Pickering [35], quien los llamé6 canales de disolucion. Este nombre
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concuerda con los resultados obtenidos por microanalisis ya que estos canales corresponden con
las disoluciones observadas en regiones donde no aparecia oxigeno (Figura 3.26). Este hecho
se confirma con Ios resuitados electroquimicos donde se encontro que el sistema metal-solucion
nunca alcanza la pasivacion, por lo que dadas las condiciones una larga exposicion del metal a
la solucion debe producir una fuerte disolucion. Sin embargo, la region de la punta de la grieta
donde el microandlisis no detectd la presencia de azufre, presenta una fractura de tipo cuasi-
fragil, como se observa en la Figura 3.30 (b). inclusive en algunas zonas se observa clivaje,
producto de un comportamiento fragil, de acuerdo con R.N. Parkins [30], esta fractura del tipo
cuasi-clivaje se asocia principalmente al hidrégeno y aumenta cuando los potenciales de corrosién
se acercan a la linea de estabilidad del Fe = Fe ?*, inclusive se observan pequefias cavidades
en las fronteras de grano, relacionadas con la evolucion de hidrégeno. La superficie de fractura
encontrada en la region de la muestra que al término de la prueba permanecio unida(seccion sin
agrietar) presenta una fractura completamente ductil, como se observa en la Figura 3.30 (c).

Aunque la fractura es totalmente ductil, en la regidén cercana a la punta de la grieta se
encontraron pequefias cavidades hacia las fronteras de grano como se observa en la region
marcada en la micrografia. De acuerdo con F. Ebrahimi y H.K. Seo [36], estas cavidades son
relacionadas con la iniciacion de un agrietamiento ductil. Esto indica que la grieta se inicia de una
forma ductil muy localizada, con la formacién de microcavidades en fronteras de grano vy
precipitados; para después propagarse cuasi-fragil. Este cambio es asociado con el efecto del
hidrégeno sobre la subestructura de dislocaciones y la consecuente acumulacion de deformacién
plastica [37].

Se espera que la formaciéon de una pelicula de sulfuro de hierro proteja 1a superficie de la
grieta del atagque generalizado por corrosién, de acuerdo con la reaccidn {38] :

H,S + 2Fe + H,0 < FeS + FeO + 2H,"

Esta reaccion puede ser cinéticamente inhibida si se forma una pelicula de ¢xido [38], bajo
estas condiciones el hidrégeno atémico no estara disponible para penetrar en la muestra y no
habra fragilizacion en la aleacion. Esta es la causa por la cual en las pruebas en fase vapor no
se observo agrietamiento en las muestras, ademas de que la temperatura incrementa la movilidad

de las dislocaciones evitando el apilamiento y por consecuencia el endurecimiento.
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Figura 3.30. Detalles de la superficie de fractura de la muestra T-L en [a solucion NACE. (a)
Superficie en contacto con la solucion. (b) Superficie en los alrededores de la punta de ia grieta.
(c) Superficie que se mantuvo unida en los alrrededores de la punta de la grieta.

Sin embargo, en las pruebas realizadas a températura ambiente de acuerdo a la evidencia
mostrada el rompimiento de la pelicula pasiva de 6xido incrementa la corrosion, generando una
mayor cantidad de hidrogeno disponible para fragilizar el acero, el cual promueve el
agrietamiento. A temperatura ambiente la saturacién con gas de la solucion acuosa alcanza
aproximadamente 3000 ppm de H,S [39). Bajo estas condiciones y para valores de pH entre 3-4,
se ha encontrado un comportamiento satisfactorio para un gran nimero de aleaciones resistentes
al agrietamiento, cuyos limites son tener una dureza menor a 22 Rockwell C [40]. Aleaciones con
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mayor resistencia han sido empleadas en soluciones con menores niveles de H,S, sin embargo,
el ACBE no necesariamente es eliminado porque este es fuerterhente influenciado por el pH de
la solucion y puede presentarse a presiones parciales de H,S tan bajas como 0.001 bars [41]. A
medida que las reacciones de corrosién se llevan a cabo, la cantidad de peso perdido por unidad
de area (AW/A) como sulfuro de hierro puede ser relacionada al tiempo de exposicion por medio
de una ecuacion del tipo (AW/A) « 1" [42]. Mas aun, la permeacién de hidrogeno (C,,) puede ser
relacionada linealmente a la velocidad de corrosidn por medio de la ecuacion [43,44):

Cy o [ d(AW/A) / dt ]2
De acuerdo con nuestros resultados la menor velocidad de corrosién obtenida en la muestra
T-L, implica un mayor tiempo de exposicion al medio favoreciendo la mayor absorcién de
hidrégeno produciendo el agrietamiento inducido por hidrégeno.

3.4 Conclusiones

1. Elacero expuesto a la fase vapor de la solucion NACE a temperaturas entre 100 y 200° C
" no es susceptible al agrietamiento por corrosién bajo esfuerzo en ninguna de las soluciones
utilizadas.

2. El acerc expuesto a cualquiera de las soluciones a temperatura ambiente nunca presentd

n
nciales anddicos, Todes los peotenciales-de-corresidn medid

",
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nasgivacion a not
debajo de la linea de evolucion de hidrogeno.

3. Las mayores velocidades de corrosion encontradas en la solucién de agua de mar sintética
no necesariamente significan que la muestra deba ser susceptible al agrietamiento por
corrosion bajo esfuerzo en esta solucion, es necesaria la presencia del H,S en 1a solucion
para catalizar el agrietamiento.

4, La presencia de NaCl y H,S en la solucion NACE, producen un efecto sinergético
incrementando ta cantidad de hidrégeno disponible para difundir al interior del acero.
Aumentando la susceptibilidad de este para agrietarse, produciendo un incremento en la
velocidad de propagacion de |as grietas hasta de un orden de magnitud.

5. La solucion NACE sin NaC! produce grietas ramificadas, a una razén de crecimiento menor,
Demostrando una menor disponibilidad de hidrégeno, por lo que se incrementa el campo
de deformacion plastica aumentando ta constante umbral Kgee.

6. La orientacién de la microestructura del acero produce cambios desde la velocidad de
corrosion hasta la velocidad de propagacién de las grietas, resultando en un cambio en el
patrén de crecimiento de las grietas. La orientacion T-L presenta un patrén transgranular,
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mientras que la L-T se propaga intergranularmente.
7. La punta de la grieta en las muestras T-L nunca entra en contacto con la solucién, por lo

que la grieta se inicia de una manera dlctil pero se propaga de una forma cuasi-fragil.
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CAPITULO 4; EFECTOQ DEL ESFUERZO APLICADO
CAPITULO 4
EFECTO DEL ESFUERZO APLICADO

4.1 GENERALIDADES

La presencia de una grieta disminuye |a resistencia de un material. Muchas estructuras son
disefiadas para trabajar en regiones de altos esfuerzos los cuales son suficientes para iniciar
grietas cuando estan presentes defectos o puntos de concentracion de esfuerzos. La probabilidad
de falla debe estar en un nivel aceptablemente bajo durante la vida en servicio del material. Con
el objetivo de asegurar la durabilidad de una estructura, debe predecirse que tan rapido puede
crecer una grieta, asi como, la velocidad a la que disminuye la resistencia del material. La
mecanica de la fractura proporciona informacion del campo de esfuerzos en la punta de una grieta
asi como las deformaciones elasticas y plasticas (hasta una cierta cantidad) en la vecindad.de
la punta de una grieta. Las predicciones hechas a través de la mecénica de la fractura pueden
ser comprobadas experimentalmente. Mientras que la ciencia de los materiales se ocupa del
proceso de fractura desde la escala atdmica y las dislocaciones hasta las impurezas vy la
estructura granular. Los esfuerzos normales a una grieta en un $6lido dan lugar al modo abierto
de carga, también llamado medo |, tal que el desplazamiento de las superficies de la grieta es
perpendicular al plano de la grieta. En el campo elastico los esfuerzos son proporcionales al
esfuerzo externo aplicado. Estos ‘varian‘ con la raiz cuadrada del tamafio de la grieta y tienden
a ser infinitos a medida que el radio de la grieta (r) se hace mas pequedo [1].

Otra forma en la cual las grietas pueden ser iniciadas y crecer a bajos esfuerzos es el
agrietamiento asistido por el medio ambiente. Un medio corrosivo que normalmente no ataca a
un metal puede producir agrietamientos con la ayuda de esfuerzos mecanicos. Muchas teorias
han sido descritas anteriormente para explicar el ACBE, sin embargo, aun se esta lejos de
entender por completo el mecanismo. En particular el papel de los esfuerzos mecanicos es dificil
de comprender, por lo que parece dificil que una simple teoria sea capaz de explicar todas las
observaciones hechas del fendbmeno. En muchos materiales el ACBE es intergranular, el cual
puede deberse a la diferencia de potencial que se establece entre la frontera de grano y el interior
de este como resultado de la segregacidén de solutos, otra alternativa puede atribuirse a la
presencia de particulas de fases secundarias. En cuanto al hidrogeno existe cierto acuerdo entre
las opiniones de los investigadores en el sentido que el hidrégeno atdmico producido por la
corrosion puede ser la causa del ACBE. La presencia del hidrégeno en los aceros puede producir
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agrietamientos aun durante el proceso de fabricacion. E| hidrogeno también puede causar la falla
de aceros de alta resistencia mecanica después de periodos extremadamente largos a carga
constante. Este agrietamiento inducido por hidrégeno puede ocurrir cuando el material contiene
solamente unas cuantas partes por millén del gas y no se detecta en el corto plazo ninguna
disminucion en sus propiedades mecanicas.

Mientras que las caracteristicas macroscopicas del agrietamiento sensible al medio ambiente
son tales que sugieren que ia falla es esencialmente fragil hay muchas evidencias que indican que
esta asociada con alguna deformacion plastica. Esta ultima no esta simplemente relacionada al
limite de fluencia alcanzado en la seccidn remahente cuando el agrietamiento ocurre, porque el
inicio del agrietamiento puede ser correlacionado con la existencia de
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Figura 4.1 Figura 4.1 Influencia de {a frecuencia de carga sobre el patron de agrietamiento
[2]. ,
deformacion micro- plastica por debajo del esfuerzo de cedencia. En pruebas monotonicas de
velocidad de deformacién lenta sobre muestras inicialmente planas el esfuerzo umbral para el
agrietamiento es correlacionado con el esfuerzo de cedencia y ambos esfuerzos tienen la misma
dependencia sobre el limite de grano para aceros de medio carbono en una solucion de nitratos
[3]. Para este sistema el cargado ciclico reduce el umbral del agrietamiento por debajo de
esfuerzo de cedencia. Efectos similares son aparentes en el agrietamiento intergranular de aceros

ferriticos expuestos a una solucion de carbonato-bicarbonato mientras son cargados ciclicamente
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{4). Algunos de los efectos observados con los latones (alfa), tales como cambios en los patrones
de agrietamiento se deben a la influencia negativa del cargado ciclico. Muestras pre- agrietadas
de un acero al carbono- manganeso expuestas a una solucién de carbonato-bicarbonato mientras
eran sometidas a varias condiciones de cargado ciclico se presentan en la Figura 4.1 [2]. A carga
constante el agrietamiento intergranular se observa a factores de intensidad de esfuerzo mayores
de 21 MPa*m'"®, mientras el cargado ciclico a 11 Hz no reduce este umbral. Sin embargo,
cuando la amplitud del factor de intensidad supera 5 MPa*m!" se presenta una transicion a
agrietamiento transgranular. A una frecuencia de 0.19 Hz hay un cambio similar de agrietamiento
intergranular a transgranular, si bien, mucho menos definido y pasando a través de un régimen
de modo mezclado, como las condiciones de cargado fueron mas severas, pero hay también una
marcada reduccion en el factor de intensidades de esfuerzo, por un factor de casi dos, comparado
a los valores de cargado estatico o cargado ciclico a 11 Hz. Esto significa que el cargado ciclico
facilita el agrietamiento, mientras que los intentos por incrementar la razén de agrietamiento
aumentando el esfuerzo aplicado resulta en una transicion del modo de intergranular a
transgranular, con un incremento en la velocidad promedio de agrietamiento de cerca de un orden
de magnitud [5].

En la Tabla 4.1 se presenta un resumen de seis de los mecanismos basicos, identificando
los procesos electroquimicos y el avance de la grieta. Los ultimos tres estan asociados con la
fragilidad por hidrogeno. Por ejemplo, la decohesién de la punta de la grieta inducida por
hidrébgeno (HEDE) ha sido investigada por cerca de 30 afios [6], mientras que la plasticidad
localizada inducida por hidrogeno {(HELP) es mas reciente [7], ain cuando Beachem [8] sugirid
que el fenébmeno se presentaba hace veinte afios. El ultimo mecanismo se relaciona con la
formacién de hidruros, sin embargo, no existen argumentos suficientes acerca de la fractura
inducida por hidruros en sistemas de aleacion que no contienen zirconio y titanio, para los cuales
si se ha establecido el mecanismo [7,9,10].
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Tabla 4.1 Relacién entre los mecanismos electroquimicos basicos y su manifestacion en el
crecimiento de grietas.

Proceso electroquimico Avance de la grieta.
1 Disolucion anddica Achatamiento de la punta de la grieta.
2 Disolucion anddica formando peliculas | Rompimiento de pelicula o clivaje inducido
(éxidos o de- aleacion) por peliculas.
3 Remocidén o rompimiento de peliculas | Plasticidad inducida {(deslizamiento inverso
pasivas en fatiga).
4 Reaccidn catodica Decohesién inducida por hidrogeno en la
punta de la grieta HEDE (fractura fragil).
5 Reaccion catddica Plasticidad localizada inducida por hidrégeno
HELP (fractura ductil).
6 Reaccidn catbddica Formacién de fases hidrogenadas y fractura.

-L.os aceros de alta resistencia generalmente fallan durante corrosion bajo esfuerzo por de-
cohesion intergranular y/o transgranular. En Ips aceros de alto carbono y maraging, el patron de
agrietamiento puede ser intergranular o por cuasi- clivaje con poca evidencia de coalescencia de
microcavidades. Ademas, ia gran mayoria de ia evidencia reporiada desde fa de- cohesion
inducida por hidrégeno hasta la segregacion de fésforo y azufre reducen dramaticamente la
intensidad de esfuerzos umbral [11]. Estos elementos se segregan entre una y dos monocapas
de la frontera de grano produciendo deformacion plastica cercana a la frontera de grano.
Finalmente, se ha demostrado que el pasco limitante es la difusividad de! hidrégeno atrapado
[12,13], también existe un segundo mecanismo con energia de activacidon mucho menor el cual
controla la difusividad a temperaturas mayores de los 100°C. Sin embargo, para hierros y aceros
de menor resistencia la explicacion no es tan clara. Por ejemplo, Lewandowski y Thompson [14]
han demostrado que en muestras de acero 1080 ranuradas sin punta el clivaje inducido por
hidrogeno se produce una superficie microscopicamente mas ductil comparada con las muestras
no hidrogenadas. Es importante notar que el clivaje en ranuras sin punta, el débil eniace con los
carburos producira una fractura dinamica cuya apariencia sera cuasi fragil. Para las muestras
cargadas con hidrégeno, se presenta el agrietamiento multiple a bajos esfuerzos normales dando
lugar a deformacion plastica en los ligamentos alrededor de las grietas, la cual termina por
enlazarse a lo largo del campo de deformacion plastica enfrente de la grieta principal. Kwon y
Assaro [15], han demostrado que la nucleacién de cavidades en el acero 1518 esferoidizado es
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promovida por los esfuerzos induciendo segregacién de hidrogeno a las interfaces, este es un
mecanismo de decohesién. Ellos también sugieren que el hidrégeno favorece el crecimiento de
las cavidades por presurizacion interna. Birnbaum [7] sugiere que el agrietamiento en los aceros
es inducido por el hidrogeno mediante la plasticidad localizada. Existe fuerte evidencia que en el
hierro, los aceros HSLA [16] y las aleaciones Fe- 3% Si [17,18], el patrén de agrietamiento sera
intergranular o por clivaje transgranular. En particular, el agrietamiento discontinuo sobre planos
de clivaje ocurre a bajas velocidades de crecimiento de grietas en la direccién <110> comparado
al crecimiento macroscépico en la direccién <100> [19].

4.2 EL ESFUERZO APLICADO Y EL ESTADO DE ESFUERZOS.

El efecto del esfuerzo sobre la intensidad del agrietamiento por corrosién bajo esfuerzo es
independiente de su origen. Sin embargo, los esfuerzos residuales y los esfuerzos producidos por
la expansion de los productos de corrosién son importantes en la prediccién de vida de los
componentes. Staehle [20], establece como puntos clave:

1°. La definicion del esfuerzo.

2°. Las circunstancias del esfuerzo.

En los primeros afios de investigacion del ACBE era comun distinguirlo de la fatiga por
corrosion (FC). Ahora es claro que hay un continuo entre estos dos fendmenos; Sin embargo, la
metodologia de las relaciones entre el ACBE y la FC en muchos sistemas de medio- aleacion que
interconecte la amplia gama de patrones observados en ambos fendmenos aun no ha sido
definida. De entre los conceptos que se han establecido a lo largo de las investigaciones
desarrolladas en ACBE podemos identificar con relacién al esfuerzo que:

1°, El mismo esfuerzo afecta de manera diferente a distintos materiales.

2°. Los patrones de las curvas de velocidad contra intensidad de esfuerzos se modifican
fuertemente entre diferentes aleaciones y entre diferentes medios para una misma aleacion.

3°. Cierto tipo de medios disminuyen los esfuerzos umbrales en pruebas de fatiga de
muestras lisas. Pero en pruebas de mecanica de la fractura, ciertos medios incrementan la
velocidad de agrietamiento a una misma frecuencia.

4°, Para algunos sistemas, se pueden correlacionar la velocidad de agrietamiento por fatiga
como una funcion de AK y la velocidad de agrietamiento como una funcién de K.

5° Desde un punto de vista ingenierit las pruebas de fatiga aceleradas (altas frecuencias) no
pueden ser utilizadas como pruebas de prediccion de vida util, cuando las condiciones de
operacién del componente son a bajos ciclos.
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6°. Desde 1955 se ha demostrado que las pruebas a deformacién constante no proporcionan
informacion aplicable ai disefio.

7°. El meétodo de prueba de lenta velocidad de deformacion ha mostrado a los disefiadores
los efectos catalizantes de las condiciones de carga cuando estas ocurren en servicio.

8°. Entre las consideraciones del papel de los esfuerzos en el ACBE esta el espesor de la
muestra, cuando esta es muy delgada resulta de mayor importancia los resultados sobre la
superficie lisa, por lo que realizar pruebas en muestras con geometrias propuestas por la
mecanica de la fractura produce resultados mas confiables.

9°. De acuerdo a Gerberich [16] para estudiar el ACBE solo es significativo el esfuerzo en el
modo | de carga.

10°. Es necesario discernir entre los mecanismos de iniciacion y propagacion de las grietas
en los estudios del ACBE.

En este capitulo se analizara para la solucion NACE, el efecto del esfuerzo aplicado sobre
el tiempo de incubacién de las grietas, la velocidad con la cual se propagan y el patron de
e ecimiento, T L e
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4.3 PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL

El metodo tradicional usado para calificar a una tuberia de acero para hidrocarburos acidos
ha sido la prueba de carga constante uniaxial (Norma NACE TM 0177)[21]. Este método utiliza
muestras pequenas, en nuestro caso se utilizaron las muestras compactas de tension propuestas
por la mecanica de la fractura modificadas por Novak y Rolfe [22]), que son conocidas como
muestras WOL modificadas (wedge opening-loaded), estas muestras permiten la carga estatica
de las mismas mediante un tornilio el cual impone e! esfuerzo inicial. El esfuerzo aplicado se
determina por medio de la técnica conocida como deformacién de la cara opuesta desarrollada
por Deans y Richards [23]. Estas se sumergen en una solucidn de 50 g de cloruro de sodio y 5
g de acido acético glacial, disueltos en 945 g de agua (agua de mar sintética de acuerdo a la
Norma ASTM D1141), saturada con sulfuro de hidrégeno (H,S)(solucién NACE), las pruebas se
desarrollaron en un sistema de vidrio conectado a un cilindro de sulfuro de hidrégeno como se
muestra en la Figura 4.2. El resultado se expresa como un esfuerzo umbral aparente (Kgec), por
debajo del cual no se observa crecimiento de la grieta durante las 720 horas de duracién de la
prueba. Este esfuerzo umbral es un indice de {a susceptibilidad, que permite monitorear entre los
aceros candidatos, esta metodologia de prueba se ha establecido para evaluar la conducta del

acero en ambientes de servicio reales.

Figura 4.2 Diagrama del dispositivo experimental.
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La intensidad de esfuerzos umbral se determina de a:

B (G
K[SCC B VE aarrB n C6 ,

donde V es el desplazamiento inicial de la grieta abierta (COD} vy a,, es ia longitud final de la

grieta. V se determina por:
V:(ﬁj [a"Bﬂ) *(CGJ
E B C,)

donde K| es la intensidad de esfuerzos inicial, E es el médulo de Young, a, es la longitud inicial

de la grieta, B es el espesor de la probeta, B, es el espesor de |a probeta con ranuray W es la
longitud total de prueba. Las constantes C, y Cq son funciones de la relacién (a /W),

2 3 4 .
Dol o) el
63{30'96(W 1958 W +730.6 - 1186.3 " +754-6_W

| ] N N -
" C, = exp| 345380 7(-—“-) 42, 14(—"-) _64. (_0) ( ]
G exp[ 80973, * 314> §4f377 | 36845

— -

La intensidad de esfuerzos se determina por medio de la relacion,
K. = _YP
] - Ba 1/2

donde Y es una expansion de potencias de la longitud inicial de la grieta entre la longitud total de
la muestra y P es el esfuerzo inicial aplicado.

2 3 4 5
a a a a a
= (30.96| — | ~1958| — 6 —| -11863 — 4.(—}
Y (3096[W) 1958(WJ +7306(W) 11863(W) +7546( 2| )

-Las muestras obtenidas en los sentidos longitudinal (T-L) y transversal (L-T) (Figura 4.3) a
. la laminacién fueron evaluadas a temperatura y presién ambiente aplicando intensidades de
esfuerzos iniciales (K,) de 35, 40, 45 y 50 MPa*m'2. Con el objetivo de minimizar el efecto de la
deformacion inducida por el ranurado mecanico, las pruebas fueron normalizadas induciendo la
grieta. Las muestras se cargaron a las intensidades de esfuerzos determinadas y se sumergieron
en la solucion NACE hasta observar la iniciacion de la grieta mediante microscopia Optica. En este
momento las muestras fueron descargadas, lavadas y vueltas a cargar a la intensidad de
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CAPITULO 4; EFECTO DEL ESFUERZO APLICADO
esfuerzos deseada. La grieta sometida a prueba siempre fue lo suficientemente afilada para
aplicar el analisis elastico lineal propuesto por la mecanica de la fractura.

Direccién de Laminacion

\

-~ ~

- ~
Placa de Acero X-80

Figura 4.3 Orientacion de las muestras T-L y L-T, con respecto al sentide de laminacion.

De acuerdo con J.P. Hirth [24], esta metodologia evita la acumulacién de esfuerzos producida
por el pre-agrietado por fatiga. Sin embargo, P. Shewmon [25], propone como alternativa el
ranurado por electroerosion, aunque, P.L. Andressen [26] cuestiona en comunicacién personal
el efecto de la zona de refusion sobre la microestructura en la iniciacion de la grieta.

El avance de la grieta se midi¢ a intervalos de 12 horas, por microscopia dptica utilizando un
Microscopio Optico Olympus PMG-3, equipado con un sistema de lentes macroscopicas. A cada
intervalo las muestras fueron lavadas y desengrasadas al insertarlas nuevamente en el dispositivo
de prueba.

Una vez que las grietas se arrestan, se mantienen sumergidas por 72 horas mas con el
objetivo de comprobar su arresto. Al término de cada prueba las grietas eran medidas
CU"Id adosamente antes de iniciar el procedimiento de caracterizacion.

Las muestras fueron preparadas para el analisis metalografico de los patrones de crecimiento
y su interaccion con la microestructura. El estudio preliminar se realizé por microscopia 6ptica,
ya que las muestras estaban preparadas por ambas caras fueron atacadas con Nital al 20./0 antes
de ser introducidas al microscopio electronico de barrido Jeol 6400, en el cual se realizaron
analisis puntuales por EDX sobre los productos de corrosion presentes a lo largo de las grietas.

119




CAPITULO 4; EFECTOQ DEL ESFUERZO APLICADQ
Sistehéticamente se analizaron los productos en la base de la grieta (inicio), punta de grieta,
mitad y tres cuartos de longitud de la misma.

Las muestras fueron sumergidas en nitrégeno liquido para separar las superficies de fractura
producidas por la propagacion de la grieta y se analizaron los productos de corrosion formados
en la base de |a grieta y hacia la punta. Para observar la superficie de fractura, se retiraron los
productos de corrosidn por inmersidn en una solucién al 10% de acido acético glacial a 80°C,
durante 5 minutos.

Las muestras evaluadas a 50 MPa*m'?, fueron cortadas longitudinalmente por la mitad de!
espesor (B), una de.las mitades fue utilizada para estudiar por microscopia electronica de
transmision la microestructura en los alrededores de la punta de ia grieta. En la Figura 4.4 se
-presenta la orientacion de corte de las muestras extraidas para el estudio por transmision. Las
muestras fueron adelgazadas por desbaste en lijas hasta tener un espesor de 200 micras, de esta
delgada lamina se cortaron discos de 3mm de didmetro, los cuales fueron adelgazados hasta un
espesor de 5 micras. Una vez alcanzado este espesor las muestras fueron terminadas de
prepérérzdf medio de bombardeo de iones de'argén a un angulo de incidencia de 8°. Se utilizo
un microscopio de transmision JEOL 2010, a un voltaje de aceleracion de 200 KV.

o e e e A V= @220~ CONSTANTE)

w | il .
: : J"lcm

| —— ‘-—“___5

]
1
¥ fcm "'-,

N A
'
i
|

- - /
Laminilla para TEM

Fi'gura 4.4 Corte de las muestras para transmision, con disco de diamante a baja velocidad.
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4.4 RESULTADOS Y DISCUSION

4.4.1 Razones de Crecimiento

En la Tabla 4.2 se presentan los resultados obtenidos del crecimiento de grietas. En general,
se observa una relacion inversa entre el tiempo de incubacion y el esfuerzo aplicado, con la Unica
excepcion de las muestras transversales cargadas a 45 MPa*m'Z. Sin embargo, la duracio6n total

de la prueba hasta llegar al arresto de la grieta mantuvo la misma tendencia inversa, en este caso
sin excepciones.

Tabla 4.2 Resultados experimentales y valorés_determinados.

PH TCC)| Kine a, | Apr | tie ! L | e |COD | (da/dt) Kisee
Inic. | Fin. (MPa'm1/2) | (cm) {em) | (hrs) { (hrs) {hrs) {(pm) {m/seq) {MPa*m1/2)

T-L|35]| 4 | 22 50 139(209| 28| 15 | 43 |50.9] 1.29*107 40.50
T-L 35| 4 | 23 45 180|212 |134| 48 | 182 | 58.3| 1.8*10°® 42.65
T-L{35]| 4 | 22 40 1.38 | 2.77 | 144 | 158 | 302 | 40.4 | 1.91*10°® 28.18
T-L{35| 4 | 24 35 1.66 | 2.24 |216| 108 | 324 | 40.9 | 1.36*10° 29.85
L-T |35 4 | 20 50 133 2.0 | 92| 96 | 188 | 43.1| 2.77*10° 40.75
L-T135] 4 | 22 45 1381196 | 184} 192 | 376 | 37.9 | 7.81*10° 37.74
L-T[{35]| 4 | 24 40 1421 2.06 {168{ 240 | 408 | 35.3 | 7.56*10° 33.13
L-T[{35| 4 | 23 35 1.35]2.05 | 264 | 288 | 552 | 30.6 | 6.12*10° 28.33

En la Figura 4.5 se presenta una grafica del comportamiento del tiempo de incubaciéon como
una funcién del esfuerzo aplicado, en las microestructuras paraleta (T-L} y transversal (L-T). La
forma de la curva en esencia es la misma, solo que, en el caso de las muestras transversales sus
propiedades mecanicas superiores desplazan la curva hacia mayores tiempos de incubacién.

Se observa que a tiempos mayores de prueba disminuye el esfuerzo umbral calculado. Este
resultado se relaciona con el mayor contenido del hidrégeno en el acero. De acuerdo con
Gerberich [27], a tiempos mas largos la cantidad de hidrégeno en el acero se incrementa
notablemente, disminuyendo la capacidad de! acero para deformarse. Tal que la acumulacion de
hidrégeno en la matriz se convierte en un catalizador del crecimiento. De esta manera se
establece que la minima intensidad de esfuerzos debajo de la cual el ACBE no ocurre, es
frecuentemente dependiente del tiempo total de prueba; de manera que para este medio no existe
un esfuerzo lo suficientemente pequefio para evitar el agrietamiento, como se observa en la

Figura 4.6.
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Figura 4.5 Dependencia entre el tiempo de incubacion de las grietas y el esfuerzo inicial aplicado.
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Figura 4.6 Relacién entre el esfuerzo aplicado y el esfuerzo umbral.
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Esta inconsistencia fue encontrada por M.O. Speidel [28], quien inici6 la controversia entre
la validez del método de prueba y el analisis de los datos calcuiados, llegando a la conclusién que
el manejo de los datos es el que produce esta inconsistencia en contraposicién con lo propuesto
por W.W. Gerberich [27]. En este caso tomando en consideracion los resultados electroquimicos
del Capitulo 3, la propuesta de la dependencia del tiempo total de prueba, como una forma de
incrementar el hidrégeno disponible para modificar el comportamiento de la deformacién pléstica
resulta mas cercana a los resultados observados.

El crecimiento de las grietas en las muestras (T-L} como funcion del tiempo, se presenta en
la Figura 4.7 y para las muestras L-T en la Figura 4.8. En las muestras evaluadas en la direccion
paralela a la laminacion se obtienen mayores longitudes de grietas, la muestra cargada a 40
MPa*m'? presenta sefiales de achatamiento de la punta y luego crecer a una velocidad mayor.
En general, las grietas crecen a una mayor velocidad en la direccion paralela a la laminacién
comparada con el comportamiento observado en las muestras transversales. Sin embargo, la
diferencia mas significativa se presenta en el tiempo total de prueba, tal que para la misma carga
la direccion transversal requiere de un tiempo mayor para llegar al arresto de las grietas. En
ambos sentidos de laminacién las velocidades de crecimiento medidas en las cargas de 45 y 40
MPa*m' son aproximadamente iguales. Lo cual establece una regién de velocidad de
crecimiento independiente del esfuerzo aplicado. Con excepcién de las muestras cargadas a 50
MPa*m'? las demas muestras presentan un comportamiento exponencial disminuyendo la
velocidad de crecimiento a medida que se acercan al arresto. Como se muestra en la Figura 4.9
el comportamiento de las velocidades de crecimiento como funcidn del esfuerzo aplicado se
ajusta a la formulacién de la mecanica de la fractura elastico lineal. La mayor intensidad de
esfuerzos aplicada se encuentra cerca de la Intensidad critica (K,), a partir de |a cual cualquier
grieta crecera de manera catastréfica hasta fractura a una velocidad de propagacion muy alta,
Sin embargo, la region entre la intensidad de esfuerzos de 35 MPa*m'?, y la K, se ubica en
regiones dependientes del tiempo, por lo que las intensidades umbrales determinadas con
esfuerzos aplicados menores a 35 MPa*m' tenderdn a generar valores menores. El
comportamiento de una estructura a otra presenta una diferencia de casi un orden de magnitud,
demostrando que las propiedades mecanicas superiores de las muestras transversales mejoran

el comportamiento.
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Figura 4.9 Velocidad de crecimiento de grietas como una funcién de la intensidad de

esfuerzos inicial.

4.4.2 Patrones de Crecimiento

En las muestras paralelas a medida que aumenta el esfuerzo aplicado la grieta se propaga
en una patrén cercano a la recta, como se observa en la Figura 4.10. Sin embargo, cuando el
esfuerzo aplicado decrece la grieta se propaga por regiones de alta concentracién de esfuerzos.
La formacion de lineas de deformacién debidas al proceso de laminacion proporciona trayectorias
preferentes para el crecimiento de grietas. Cuando la grieta tiene que cruzar regiones de perlita,
que tiene las superiores propiedades mecanicas, se produce un cambio en el patrén de
propagacion. A bajos esfuerzos aplicados este comportamiento se hace mas evidente como se
observa en la grieta producida a una carga inicial de 35 MPa*m”*, donde la grieta crece sobre una

trayectoria escalonada.
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CAPITULO 4; EFECTQ DEL ESFUERZO APLICADO
Las grietas generadas en las muestras L-T con cargas iniciales de 35 y 40 Mpa*m'? figura
4.11 (a) y {b) muestran el efecto de una carga inicial pequefia sobre el patrén de crecimiento. La
muestra con menor carga aplicada (presenta una grieta formada béasicamente por grietas
discontinuas, esta forma de crecimiento puede relacionarse a la cantidad de hidrégeno difundido
hacia el interior del acero, esta muestra permanecio expuesta durante mas tiempo que cualquiera
de las otras. Sin embargo, las grietas se unen a 10 largo del eje perpendicular a la carga, hacia
la punta de cada una; a medida que se ha liberado energia la grieta tiende a desviarse hacia la
direccion de laminacion. J.B. Greer [29] relaciona esta forma de agrietamiento con la generacion
de microgrietas en la regidn de deformacion plastica, la cual fue analizada posteriormente por .M.
Bernstein y M. Dollar [30], quienes determinaron que el hidrégeno interactda con los defectos
puntuales tales como dislocaciones, fronteras de grano, precipitados y particulas induciendo
plasticidad. La manifestacion de este fendmeno es la aparicion de ampollas en la direccion normal
al esfuerzo aplicado. La muestra cargada a 40 MPa*m'?, (Figura 4.11 (b)) presenta un patrén de
crecimiento continuo, aunque a medida que crece la grieta (disminuye la carga), esta busca
crecer por regiones de menor resistencia, en este caso serian las regiones ferriticas, se observa
que los cambios de direccidn se asocian con el cruce de regiones perliticas. Esta muestra
inicialmente crece a una mayor velocidad que la muestra cargada a 50 Mpa*m'? (Figura 4.11.d),
hasta que ia grieta alcanza una longitud de 2mm, después de esto la grieta cambia su direccion
desarroliando un patrén de crecimiento mas irregular, presentando ramificaciones en la direccion
de laminacién. La muestra cargada a 45 Mpa*m'?, presenta ampollas paralelas al esfuerzo
aplicado enfrente de la punta de la grieta principal, aun cuando la grieta se ha arrestado. Este tipo
de ampollas se relacionan con la difusién de hidrégeno y la interaccion de este con las inclusiones
“del acero.
La grieta producida en la muestra cargada a 50 MPa*m'?, se presenta en la Figura 4.11(d).
La longitud total es mas corta. Esto se debe a [a posibilidad de endurecimiento producido por el
esfuerzo inicial tan alto, de tal forma que el tiempo total de prueba evita que difunda una gran
cantidad de hidrogeno. La grieta crece con una trayectoria transgranular. Sin embargo, hacia la
punta la trayectoria tiende a ser mas irregular. La comparacion de las grietas producidas en
ambas direcciones de laminacion demuestra que es mas dificil que la grieta crezca en la direccion
transversal a la laminacion. En la cual se obtienen longitudes de grieta menores y velocidades de
crecimiento hasta dos ordenes de magnitud mas chicas.
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Figura 4.12 Detalles de la punta de la grieta de.las muestras T-L, a) 35 MPa*m1/2, b) 40
MPa*m1/2, c) 45 MPa*m1/2 y d) 50 MPa*m1/2.

En la Figura 4.12 (a, b, c y d) se presentan las puntas de las grietas generadas en las
muestras paralelas a la laminacidén. Se observa que las grietas corren preferentemente por las
bandas de ferrita, de tal forma que cuando una colonia de perlita es alcanzada por la punta de la
grieta, esta se arresta hasta que acumula la energia suficiente para cambiar de direccion hacia
una region de menor resistencia. En la muestra cargada a 35 MP*m1/2, se observa que la grieta
crece de manera transgranular, ain cuandd existe la formacién de cavidades en las fronteras de
grano (indicadas por las flechas). La Figura 4.12 (b) presenta Ia grieta producida en la muestra
cargada a 40 MPa*m1/2. Se observa la propagacion a lo largo de las regiones de ferrita, con la
formacion de pequefias grietas alternas en las regiones perliticas marcadas por las flechas.
Ademas, la grieta principal tiende a presentar ramificaciones interiores manifestandose como
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grietas laterales en las regiones ferriticas contiguas. Sin embargo, en el frente de la grieta se
observa la formacion de cavidades en la regién deformada plasticamente. De tal forma que la
grieta crece por la unién de la grieta principal con las cavidades, de acuerdo con el modelo
propuesto por F.P. Ford [31)], la propagacién se asocia con la fragilizacion por hidrogeno. Las
muestras cargadas a 45y 50 MPa*m112, presentan el mismo comportamiento que la muestra
cargada a 40 MPa*m1/2, como se observa en las Figuras 4.12 ¢) y d). Por lo tanto el crecimiento
de las grietas en la direccion paralela a la laminacién se relaciona a la unioén de cavidades
producidas por hidrégeno con la grieta principal, estas cavidades se generan en fronteras de
grano, precipitados e inclusiones presentes en la microestructura.

En la Figura 4.13 se presentan las micrografias de [as puntas de grieta encontradas en las
muestras L.-T.

Figura 4.13 Detalles de la punta de grieta encontradas en las muestras L-T cargadas a: a)35
MPa*m1/2, b) 40 MPa*m1/2, c) 45 MPa*m1/2 y d) 50 MPa*m1/2.
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Las grietas producidas en el sentido transversal, en general muestran la tendencia a
‘desviarse hacia el sentido de laminacion, presentando un patrén de crecimiento escalonado
transgranular. La grieta cambia de direccion cuando cruza regiones ferriticas, siguiendo el sentido
de las lineas de deformacion producidas por fa laminacion. A bajos esfuerzos (35, 40 y 45
MPa*m1/2), las grietas tienden a despuntarse cuando entran a las regiones ferriticas, como se
observa en las Figuras 4.13 (a), (b) y (c). El despunte de la grieta indica la generacién de un
campo de deformacion plastica al frente de la punta en las zonas de mayor tenacidad, la
bifurcacion de la punta concuerda con las propuestas de apilamiento de dislocaciones en la
direccion de la maxima tension de corte (aproximadamente 45°). Solo se observa la formacién
de cavidades en las muestras cargadas a 45 y 50 MPa*m1/2 {c) y (d). Esto se debe al efecto
combinado de la deformacion en los alrededores de las fronteras de grano y fases secundarias
junto con la acumulacién de hidrogeno en regiones de alta energia. En la Figura 4.13 (d), se
observa que la punta de la grieta al acercarse al esfuerzo de arresto crece de un modo mezciado
mter—transgranular mediante la unién de cavidades. De acuerdo con H Ym et. al. [32] y
F.Ebrahimi [33], aphcando el modelo de inestabilidad de hgamentos en tens:on El esfuerzo inicial
se aplica para establecer una relacién entre la tenacidad de fractura Kic, en deformacién plana
de un material y su exponente n, del endurecimiento por deformaciér;.

Ko =nin2md,

Esta relacién se cumple, éuando:

a) La deformacion en la zona plastica de la punta de la grieta esta limitada por los
alrededores elasticos del material y puede ser calculada por las ecuaciones del campo
elastico, tal que: '

£,,(X,0)= KIE(27r)"2;
b) El material obedece la ley de potencias del endurecimiento por deformacion,
(o =ke");

¢} Elinicio de la inestabilidad de fractura en deformaci.én plana (K=K.), dorrespdnde con el
inicio de inestabilidad de tension local de las secciones unidas en ia zona de proceso
enfrente de la punta de la grieta, o cuando la deformacién local alcanza la deformacion
critica de fractura.

La adsorcion del hidrégeno en estas regiones disminuye la resistencia de las uniones
interatomicas favoreciendo el crecimiento de la grieta a través de estas. La presencia de
microgrietas corriendo a lo largo de regiones de carburos, a [o largo de interfases con segundas
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fases, claramente sugiere que en estas interfases el crecimiento de grieta es fuertemente
influenciado por cuasi- clivaje localizado.

La nucleacion de grietas fragiles en obstaculos como particulas o fronteras de grano esta
bien documentado en la literatura [34,35]. En particular, las expresiones del tipo Hall-Petch han
sido usadas para estimar la magnitud del incremento localizado del esfuerzo debido al apilamiento
de dislocaciones en interfases fragilizadas.

En general, el esfuerzo puede ser descrito por una expresion del tipo:

¢” o (t/A),
donde 1 es la resistencia de |as interfases modificada por la presencia del hidrogeno y A es la
distancia critica desde la punta de la grieta dentro de la zona plastica. Nair y Tien [36],
encontraron que esta aproximacion proporciona respuestas satisfactorias a la fragilizacién por
hidrégeno durante el agrietamiento por corrosion bajo esfuerzo de un acero 4340 precargado con
hidrégeno. En su trabajo asumen que las grietas inician la nucleacién en las débiles intercaras
de las particulas; localizadas a una distancia A, en donde se alcanza el maximo esfuerzo de flujo
de fractura. Entonces, los datos experimentales de la Kg.c pueden ser explicados
satisfactoriamente por asumir valores de A desde 0.7 hasta 5.0 um (tomando en cuenta carburos,
inclusiones o espaciamientos laminares que pueden controlar la fractura inducida por hidrégeno).

En este trabajo, la susceptibilidad de las muestras L-T se manifiesta por una numerosa
formacion de cavidades en la zona de deformacién plastica enfrente de la punta de la grieta.
Aparentemente, 1as condiciones para la iniciacion de grietas fragiles y la decohesién de las
intercaras se favorecen casi a cualquier esfuerzo ap'licado. Sin embargo, realizar un intento de
obtener una distribucién estadistica de las cavidades quedaba fuera de contexto debido al intenso
programa de trabajo, siendo una buena opcion para continuar la investigacion en el campo. Las
cavidades encontradas enfrente de la punta de la grieta en muchos casos cumplen con las
distancias predichas por Nair y Tien [36]. Experimentalmente, la observacion de microgrietas
arrestadas y despuntadas frecuentemente asociadas con el desarrolic de microcavidades, sugiere
que este no es un patrén de fractura energéticamente favorable. Entonces, la propagacion de ias
grietas seguird las trayectorias débiles ya sea de: a) carburos frégiles'o (b) intercaras de
particulas cuya resistencia ha sido modificada por el hidrégeno. Ademas, de que las microgrietas
contintian creciendo se unen a otras probablemente por ruptura de ligamentos mediante el
incremento localizado de esfuerzos en la punta de la grieta (deformacion plastica).
Alternadamente la grieta sigue patrones tortuosos involucrando intercaras, ya sea de carburos
fracturados o fronteras de grano.
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En general, la grieta principal crece repentinamente, cuando las microgrietas o grietas
orientadas favorablemente alcanzan a la grieta principai. Entonces, las velocidades de crecimiento
mostradas pueden ser relacionadas directamente con la relativa dificultad que tienen las
microgrietas para alcanzar la grieta principal a una determinada K., por lo que el agrietamiento
por corrosion bajo esfuerzo en esta orientacion sera de naturaleza fragil, con segmentos
caracteristicos de fracturas dictiles. De tal modo, que la menor velocidad de crecimiento de las

grietas observada en la direccion perpendicutar a |a laminacion se relaciona directamente con un
patrén de propagacion mas iento e irregular.

4.4.3 Deformacion Plastica

l.a acumulacion de deformacién en el campo plastico se estudié por microscopia electrénica
de transmisién en las muestras de llegada y las muestras T-L cargadas a 50 MPa*m'2, La Figura
4.14 muestra la deformacion almacenada en el material de liegada por el proceso de fabricacion.
Se observa una parttcula coherente con la matnz decorada con dislocaciones a su alrededor,

presenta la formacuén de subredes de estas El patrén de difraccién demuestra la coherencia de
la particula la cual corresponde a un precipitado de Nb(CN).

Figura 4.14 Deformamén resudual encontrada en el acero de llegada, precipitado de Nb(CN)

coherente con la matriz. Formacién de sub-redes de dislocaciones.
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La estructura observada en el campo de deformacion plastica de la muestra cargada a 50
MPa*m™2 en la direccién T-L, se presenta en la Figura 4.15. a) Apilamiento de dislocaciones en
los alrededores de la interfase matriz precipitado, a diferencia de los precipitados coherentes
mostrados en la figura 4.14, se encuentran en las fronteras de grano. Las particulas corresponden
a precipitados del tipo Cr,,C,, formadas durante el proceso de solidificacion se manifiestan por
las reflexiones de super-red observadas en el patrén de difraccion. La matriz es de Fe-a, el patron
de difraccién corresponde a la familia de planos (110). La deformacién acumulada se manifiesta
por la gran cantidad de dislocaciones que se desplazan hacia las fronteras de grano. La
orientacion de todas estas debe corresponder con la direcgion de la maxima tension de corte con
respecto al esfuerzo aplicado.

Figura 4.15. Fronteras de grano decoradas con precipitados de carburo de cromo,

dislocaciones con una orientacién preferente.

La deformacion acumulada en la regién mas cercana a la punta de {a grieta se presenta en
la Figura 4.16, se observa la formacion de sistemas cruzados de deslizamiento. T.J. Marrow et.al.
[37], encontraron para una aleacion Fe-3%Si, que el crecimiento estable por clivaje de una grieta
es controlado por la difusion de hidrégeno en la zona de deformacion plastica, donde la distancia
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difundida debe ser del orden de la longitud entre el arreglo de dislocaciones observado en la
punta de la grieta. La distancia promedio entre lineas de deslizamiento es de 26.5 nm, la cual esta
dentro del rango medido por T.J. Marrow [36]. Sin embargo, reportan la activacion del sistema de
deslizamiento cruzado (110)/(211). En el acero microaleado encontramos activado el sistema
(110)/(311), debido a una mayor energia generada por un esfuerzo inicial mayor (50 MPa*m'?).
Los deslizamientos dentro del campo de deformacion plastica tienden a ser planares. H. Matsui
[38], propone que el hidrégeno puede facilitar el movimiento de las dislocaciones, reduciendo la
resistencia a la cedencia del acero a temperatura ambiente, debido al deslizamiento preferencial
en plano (110), se ha encontrado evidencia que las dislocaciones sirven como trampas para el
hidrogeno, cuando estas trampas son saturadas por hidrégeno, este las desprende permitiendo
que se multipliqguen y se muevan a esfuerzos pequeifios [39].

Figura 4.16. Formacion de lineas de deslizamiento cruzadas dentro del campo de
deformacion plastica cercano a la punta de la grieta.

Considerando que las dislocaciones de cufia <001> son aceleradas por el hidrdgeno y que
la interseccion de dos dislocaciones a<001> producen destizamientos en planos cruzados del tipo
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{110}/{001}, formando ndcleos de clivaje [39]. Esto indica que la grieta crecera por clivaje como
se muestra en la Figura 4.17. La supeftficie de fractura demuestra que |a punta de Ia grieta no esta
en contacto con la solucién ya que no se detectan por EDS trazas de azufre y oxigeno. Se
observan las marcas de clivaje decoradas con lineas de deslizamiento sefialadas por una flecha
en la Figura 4.17(a). El alto esfuerzo inicial aplicado produce la activacion de planos de

deslizamiento altamente energéticos como el (311) encontrado en el estudio por microscopia de
transmision.

Figura 4.17 Superficie de fractura de la muestra 7-L evaluada a 50 MPa*m'?. (a) Detalle de
la fractura fragil encontrada en la regién de la punta de la grieta. (b) Grietas alternas producidas

en los alrededores de la punta.

Las dislocaciones en movimiento son consideradas como un efectivo medio de transporte del
hidrégeno [40,41]. Adicionalmente, el hidrégeno incrementa la movilidad de las dislocaciones a
temperatura ambiente. En particular, 1a deformacion en presencia del hidrégeno tiende a
localizarse en bandas de deslizamiento [42,43], 1a cual frecuentemente resulta en el agrietamiento
a lo largo de los planos de deslizamiento [44].

La contradiccién aparente de que e! hidrégeno favorece el comportamiento fragil de la ferrita
a la vez que incrementa la movilidad de las dislocaciones; puede explicarse cuando una considera
que las grietas por clivaje son formadas por la movilidad de las disiocaciones de borde a<001>.
La densidad de dislocaciones en la ferrita es relacionada directamente con su endurecimiento por
deformacion, por lo que una alta densidad debe producir un incremento en el limite de fluencia.
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Sin embargo, la difusion del hidrégeno resulta en una disminucion de este limite de fluencia
generando simultaneamente un fuerte incremento en la densidad de dislocaciones. De esta
manera, el hidrogeno adicionalmente produce un incremento en el movimiento de las
dislocaciones reduciendo el limite de cedencia a temperatura ambiente [38,45], debido a la
perdida de cohesion generada por el deslizamiento preferencial de los planos {110}.

4.5 CONCLUSIONES

« El tiempo de incubacién de’ las grietas en la direccion transversal se incrementa
considerablemente en el sentido longitudinal, para altos esfuerzos iniciales. Sin embargo,

. cuando el esfuerzo disminuye las diferencias entre los tiempos de incubacién se hacen

' menores. .

+ La velocidad de crecimiento de las grietas en la direccion paralela a la laminacion es de
casi un orden de magnitud superior a la observada en la direccion transversal. Debido a
la anisotropia en el tamafio y forma de los granos y las propiedades mecanicas, inducida
por el proceso mismo de fabricacién de la placa.

» A bajos esfuerzos el patron de crecimiento de las grietas es intergranular, mientras que

- amayores esfuerzos este se convierie en transqranuiar. Este comportamiento s asocia
a la cantidad de hidrégeno disponible y la acumulacién de deformacién en'la punta de la
grieta. Tal que a mayor esfuerzo aplicado el agrietamiento se favorece por el hidrogeno
difundido y su interaccion con la deformacién plastica.

+ Las grietas se propagan por un mecanismo cuasi-fragil, esto se debe al efecto combinado
de la deformacion plastica y el hidrégeno difundido en la matriz, favoreciendo el
agrietamiento por clivaje.

» El agrietamiento a bajos esfuerzos se asocia al debilitamiento de interfases y la
acumulacién de hidrégeno en sitios de alta energia en los cuales forma cavidades. Estas
cavidades se unen con otras por un proceso de agrietamiento cuasi-ductil. Este
comportamiento se relaciona con la forma escalonada de las curvas de crecimiento de las

grietas.
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CAPITULO 5
EFECTO DE LA MICROESTRUCTURA

5.1 INTRODUCCION

La susceptibilidad de los materiales al agrietamiento asistido por el medio ambiente, es
fuertemente afectada por variables de caracter mecanico y metallrgico, asi como del medio al
que se encuentran expuestos. Debido al rapido desarrollo tecnoldgico, las condiciones de
operacion de los materiales estructurales son cada vez mas severas. Siendo la industria petrolera
una de las mas afectadas, esta ha promovido el desarrollo de nuevos materiales. De entre los
procesos de esta industria destaca la extraccion de gas natural, el cual es obtenido de pozos cada
vez mas profundos (>5000 m) y a temperaturas entre 150 y 200°C. Sin embargo, este gas natural
presenta concentraciones de hasta 30% de H,S, el cual es un fuerte promotor del agrietamiento
por corrosion bajo esfuerzo. Esto ha creado la necesidad de producir aceros para tuberia con
mayor resistencia mecanica y menor susceptibilidad al agrietamiento asistido por el medio.

La mayoria de las investigaciones de la susceptibilidad que tienen los materiales al
agrietamiento han demostrado que esta puede ser afectada significativamente por el medio
ambiente al que se encuentran expuestos. La corrosion bajo esfuerzo es un ejemplo de los
efectos ambientales los cuales causan una disminucion en la ductilidad o resistencia por medio
de grietas asistidas por el medio. Bajo ciertas condiciones, virtualmente todos los materiales
comercialmente importantes son susceptibles a uno © mas procesos de fragilizacién. El
agrietamiento puede ocurrir, dependiendo de las condiciones, en forma intergranular,
transgranular o de un modo mezclado. El problema del agrietamiento por corrosiéh bajo esfuerzo
es incuestionablemente el mas costoso de los fendmenos de fragilizacion ambiental, con pérdidas
en una amplia variedad de ambientes de servicio. La lista de situaciones en las cuales ocurren
grietas asistidas por el medio ambiente es larga y esta probablemente crecera en la medida que
aumenta el nimero de materiales y la severidad de sus condiciones de servicio.

Existe una alta y creciente demanda de tuberias para la transmision de gases amargos
(altamente corrosivos), ricos en H,S. La corrosién de aceros de tuberias que transportan
hidrocarburos gaseosos acidos a altas presiones se ha convertido en un tema cientifico de gran
actualidad. Este tipo de corrosion constituye un factor limitante de la vida en operacion de las
tuberias y determina la factibilidad econémica de la explotacion de reservas de hidrocarburos que

&
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contienen elevadas proporciones de sulfuro de hidrogeno H,S. Con gran frecuencia ocurre que
los yacimientos de hidrocarburos mas profundos que no han sido explotados tienen mayores
concentraciones de sulfuro de hidrogeno.

El sulfuro de hidrogeno es un promotor de la fragilizacion por hidrégeno de muchos aceros
a temperaturas inferiores a 94°C. En particular muchos aceros microaleados de alta resistencia
(HSLA) fallan por agrietamiento asistido por corrosién y esfuerzos, en condiciones de servicio de
ambientes ricos en sulfuro de hidrogeno. El sulfuro de hidrégeno puede ser mas agresivo como
fragilizador por hidrégeno que el propio hidrogeno gaseoso.

Muchas de las fallas pueden ser relacionadas con la fragilidad por hidrogeno ya sea por: a)
Agrietamiento Inducido por Hidrogeno (AlH) [1], o b) Agrietamiento por Corrosién Bajo Esfuerzo
en Sulfuros (ACBES) [2]. En los aceros HSLA para tuberias de transmision bajo condiciones de
esfuerzos y medios acidos, el desarrollo de grietas y fisuras por ACBES es afectado
particularmente por la microestructura del acero. Las aleaciones resistentes a la corrosién para
servicio en medios conteniendo H,S, han sido limitadas a un maximo limite de cedencia de 690
MPa, o valores de dureza de 22 Rockwell C [1].

Actualmente, se realizan una gran cantidad de estudios con el objetivo de desarroliar grados
de aceros para tuberias resistentes al ACBE en medios amargos [3]. En estos trabajos se ha
encontrado-que 105 aceros APl para-luberias grados X-60 a X-70; estan propensos a ia
fragilizacion por hidrégeno aun en la ausencia de esfuerzos externos (AlH). Debido principalmente
a factores de tipo metallrgico, como inclusiones, segregaciones y bandas duras de estructuras
metaestables, producidas durante el proceso de laminacién controlada. La integridad y la vida en
servicio de una tuberia de acero son afectadas fuertemente por las caracteristicas
microestructurales las cuales son responsables por la resistencia intrinseca a la propagacion de
grietas asistidas por el medio ambiente, ya sea bajo cargas estaticas o dinamicas. En
consecuencia, existe un creciente interés en establecer y predecir el comportamiento del ACBE
en tuberias de acero como una funciéon del medio, estado de esfuerzos y microestructura. Los
mecanismos del ACBE hasta hoy propuestos no estan completamente entendidos y existe
controversia sobre algunos mecanismos involucrados durante la propagacion de una grieta
[5,6,7]. Por lo que, es necesario realizar mas trabajo para entender ampliamente los mecanismos
involucrados durante el ACBE, particularmente como una funcion del tratamiento termico,
procesamiento de las aleaciones y condiciones del medio ambiente [7].

En aceros de bajo carbono, Parkins [8], ha propuesto que un minimo de carbono de 0.025%

en peso, es necesario para inducir el agrietamiento. Donde, el crecimiento de las grietas ocurre
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a lo largo de las fronteras de granos de ferrita, de acuerdo al modelo de deslizamiento-disolucion
[9]. A. Mendoza [10], reporté que la normalizacion de aceros conteniendo pequedias grietas
produce una reduccién en la intensidad de esfuerzos (K,) hasta valores por debajo de la
intensidad umbral (K,.) para propagacion estable de una grieta. Parkins [11], sugiere que las
grandes grietas se forman por la union de un grupo de diminutas grietas que se forman
continuamente enfrente de la punta de la grieta. Sin embargo, no todas las grietas alcanzan un
tamafio suficiente para crecer de forma estable.

De acuerdo con los trabajos publicados, el tratamiento térmico afecta fuertemente Ila
susceptibilidad al ACBE en aceros con varios contenidos de carbono [12). En particular, el temple
es perjudicial para la resistencia al ACBE de ia mayoria de los aceros, ya que las grietas se
propagan siguiendo las fronteras de grano de la austenita primaria o por las fronteras de placas
martensiticas [7]. El temple seguido por revenido o normalizado incrementa la resistencia al ACBE
de aceros HSLA, pero algunas veces puede resultar perjudicial [7]. En un intento por identificar
los tipos de inclusiones no metaélicas responsables de |a nucleacidon de microgrietas, Ciszewski
et. al. [13] encontraron que en muchos casos, las microgrietas se forman en inclusiones de 6xidos
0 mezclas de estos. Las grietas no parecen desarrollarse en inclusiones de sulfuros puros y en
casos donde una inclusion de sulfuro esta en contacto con una particula de 6xido, las microgrietas
tienden a formarse en esta Gltima. Esto sugiere que la decohesion de las interfases puede ser
favorecida por la acumulacién de hidrogeno con significativos esfuerzos térmicos e internos en
las inclusiones de oxidos.

El grueso de las investigaciones del agrietamiento por corrosion bajo esfuerzo se ha realizado
a temperaturas inferiores a 100°C, empleando grados de acero para tuberia inferior en resistencia
al API-X70. Las tendencias actuales apuntan hacia el desarrollo de nuevas aleaciones para
tuberias de hidrocarburos en la busqueda de mayor resistencia, mejor tenacidad a bajas
temperaturas, 6ptima soldabilidad, resistencia a hidrocarburos amargos y menores precios.
Recientemente se han desarrollado algunds aceros de baja aleacién (grados API-X80 vy
API-X100) con el objetivo de alcanzar el maximo nivel de resistencia en tuberia que se conoce
actuaimente. Se han desarroliado investigaciones [14-17] para determinar las causas del
fenomeno relacionadas con el uso en medios acidos. Los dos fenémenos el AlH y el ACBES.
pueden ser distinguidos, solamente en términos del estado de esfuerzos en el cual ocurren. La
fragilizacién por hidrégeno ocurre aun en la ausencia de esfuerzos aplicados. En fragilizacién por
hidrogeno las grietas internas son originadas por un mecanismo de presion interna, ademas de
inhomogeneidades microestructurales tales como, inclusiones alargadas, inclusiones
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aglomeradas y bandas de fases endurecidas.

La situacion es menos clara cuando en el fendmeno de corrosién bajo esfuerzo hay sulfuros
presentes, con respecto a su fenomenologia y los mecanismos que o provocan. Este fenémeno
el cual solamente ocurre en la presencia de esfuerzos externos, es mas comun en aceros de altos
grados (o, = 500 MPa). P. Bufalini et. al. [14] han logrado producir placas de grados API-X60 y .
API-X65, alcanzando buenos resultados en; resistencia al agrietamiento por corrosion bajo
esfuerzo en medios de sulfuro de hidrogeno. La aplicacion de conceptos elastico-lineales de
mecanica de fractura para estudiar ei agrietamiento por corrosidén bajo esfuerzo ha demostrado
considerables avances. Porque una vez que se alcanza el crecimiento de la grieta, el ataque por
corrosién bajo esfuerzo se espera que ocurra en la region altamente esforzada en la punta de |a
grieta, esto hace légico usar factores de intensidad de esfuerzos, K, para caracterizar la
componente mecanica de la fuerza motriz en condiciones de corrosidn bajo esfuerzo.

La microestructura es quizas el parametro mas importante que afecta la susceptibilidad al
- agrietamiento asistido por el medio. La resistencia a corrosion bajo esfuerzo tiende a disminuir
a medida que el tamafo de grano aumenta. También, si la dureza del material aumenta, ya sea
por trabajado mecanico o por tratamiento térmico, es mayor la susceptibilidad a fragilizacion:
ambiental [18]. En este capitulo se investiga el efecto del tratamiento térmico sobre la
suscepiibiiidad ai ACBE de {as microesiructurasresuttantes €n un acero microaleado para tuberia
APl X-80. En particular, se analiza el papel desempefiado por las inclusiones y fases secundarias
en ia generacién de grietas.
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5.2 PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL
Las muestras fueron maquinadas (Figura 5.1) a partir de una placa de acero API-X80 (la
compaosicion quimica se presenta en la Tabla 5.1) con dimensiones largo-ancho-espesor de 100*
50*2 ecm, maquinando muestras de forma paralela a la laminacién y transversal. Las muestras
fueron ranuradas mediante una maquina de electro-erosién, hasta alcanzar una profundidad de
4 mm. Existe controversia del procedimiento, sin embargo, J.P. Hirth [19] y P. Shewmon [20] han
demostrado que los resultados no se ven afectados por el ranurado electromecanico previo a la
prueba. La necesidad de medir el avance de la grieta impone el uso de muestras compactas de
tension, para mecanica de la fractura, estas muestras modificadas por Novack y Rolfe [21]
pueden ser auto-esforzadas por medio de un tornillo. La deformacién medida sobre la cara
anterior (trasera) de las muestras WOL modificadas proporciona un simple y sensible método
para medir la carga aplicada cuando la longitud de la grieta es conocida [22].

LS

Dimensiones en milimetros

Figura 5.1. Muestras compactas de tension modificadas (Novak y Rolfe) [21].
TABLA 5.1. Composicion quimica del acero API-X80 (% en peso).

c Si Mn P S Al Ni Cr Mo Nb v Ti Fe

0.13 0.20 1.52 007 009 .028 0.21 0.11 0.05 .038 0.1 .005 BAL
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Los tratamientos termicos fueron seleccionados de tal forma que se dispusiera de
microestructuras con diferentes propiedades mecanicas. Ademas, aproximantes a las estructuras
producidas ya sea por el proceso de fabricacién o por.la soldadura de las tuberias.

Especimenes Tipo 1. Muestras en la condicidn de llegada (perpendiculares a la direccion de
laminacién).

Especimenes Tipo 2. Muestras austemzadas a 850°C durante 1 hr. Templadas en agua y
revenidas a 250°C durante 1 hr. enfriadas al aire.

Especimenes Tipo 3. Muestras austenizadas a 850°C durante 1 hr. Templadas con rocio de |
agua.

Especimenes Tipo 4. Muestras austenizadas a 850°C durante 1hr. Templadas en agua sin
agitar.

Especimenes Tipo 5. Muestras austenizadas a 850°C durante 1hr. Templadas en agua con
agitacion.

Enia Figura 5.2 se presenta el d|sp05|t|vo expenmental utilizado para realizar las pruebas a
temperatura y presion ambiente, se agregaron 136 ml de agua de mar sintética (Norma ASTM
1141) a la autoclave estéatica saturando con H,S cada 24 horas, de acuerdo a la especificacion
NACE TM-0177-30 [23]. El tiempo de incubacién corresponde al lapso en el cual se detecta el
minimo {0.2-0.5 mm) crecimiento de las grietas en cada una.de las muestras. En todos los casos
se aplicaron esfuerzos de 30 MPa*m'?, con excepcion de la muestra templada y revenida, la cual

no mostrd crecimiento de grieta a esta intensidad de esfuerzos, por lo que tuvo que aplicarse una
carga mayor (40 MPa*m"?).

Figura 5.2 Dispositivo experimental utilizado para las pruebas a temperatura ambiente.
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Ya que las grietas se han iniciado, las muestras fueron retiradas del medio, descargadas,
lavadas y cargadas nuevamente a la intensidad de esfuerzos seleccionada. De esta manera se
asegura la validez de la medicidn de la razon de propagacion aplicando los conceptos elastico
lineales de la mecanica de la fractura, toda vez que se aplica la formulacién sobre una grieta
afilada. El avance de la grieta fue medido en forma directa retirando cada 12 horas las muestras
del medio de prueba, lavadas con acetona y secadas con aire caliente se mide la grieta con el
microscopio éptico Olympus PMG 3.

Las muestras tratadas térmicamente fueron caracterizadas usando técnicas de metalografia
cuantitativa, para determinar el tamario, forma y distribucion de las inclusiones. Para determinar
los componentes quimicos de las inclusiones se usaron técnicas de microanalisis. Cuando las
grietas se arrestaron por mas de 72 horas se dio por terminada la prueba registrando el tiempo
total. Las muestras agrietadas fueron preparadas metalograficamente para el estudio de las
trayectorias de propagacién por microscopia, dptica, electrénica de barrido y microanalisis de los
productos de corrosion en las puntas de las grietas.

5.3 RESULTADOS Y DISCUSION

5.3.1 Propiedades Mecanicas .

En la Tabla 5.2, se presentan los resultados obtenidos de la caracterizacion mecanica. El
temple incrementa fuertemente la dureza y 1a resistencia mecéanica a la cedencia, con la
excepcion de la muestra templada en agua con rocio, 1a cual presenta el menor valor de limite
de fluencia. Esta disminucién en el limite de fluencia, se relaciona con el cruce totai de la zona
de transformacién de perlita y ferrita, produciendo una estructura de cuasi-equilibrio con incipiente
formacién de perlita y una fuerte segregacion de carbono en las fronteras de grano. Explicando
de esta manera la disminucidén en el médulo de elasticidad y el incremento en la dureza. Sin
embargo, el fuerte incremento de las propiedades experimentado por las muestras templadas vy
revenidas hicieron necesario incrementar hasta 40 MPa*m*?, la intensidad de esfuerzos aplicada
inicialmente para hacer que la grieta creciera.

En la Figura 5.3 se presentan los tiempos de incubacion de las grietas como una funcién de
la dureza del material. Con la excepcién de la muestra templada y revenida, los tiempos de
incubacién corresponden con intensidades de esfuerzos iniciales de 30 MPa*m'2. Nétese que en
las muestras de llegada los tiempos de incubacion para las muestras transversales a la
laminacién fueron de 32 horas la cual correlaciona con las 2 horas de incubacion observadas en
la muestra templada en agua con agitacion.
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TABLA 5.2. Propiedades mecanicas y resultados experimentales obtenidos.

TIEMPO | VELOCIDA
RESISTENCI TOTAL D
TIPO DE DUREZA LIMTEDE | AMAXIMA | DEFORMA | MODULO DE (daldt)
ESPECI- | ROCKWELL | FLUENCIA | DE TENSION CION DE YOUNG K, PRUEBA
MEN c (MPa) (MPa) (%) {MPa) (MPa.m'?) (Hrs) (miseg.)
8.78*10°
1 13 541 671 29 1.05X10° 30 345 .
2.75*10%®
2 15 844 907 22 1.08X105 40 170
3.38*10°
3 22 304 735 18 8.03X10° 30 140
1.58°107
4 27 762 963 15 4.43X10* 30 25
2.97*107
5 33 1206 1356 7 7.58X10% 30 12

Huang y Shaw (3], encontraron en aceros trabajados en frio con diferentes durezas, que esta
disminucion en el tiempo de incubacion se relaciona con una consistente perdida de ductilidad
debida a la alta concentracién de esfuerzos térmicos. El cambio en Ia; longitud de las grietas (a/W)
como funcién del tiempo para las diferentes microestructuras se presenta en {a Figura 5.4. Las
velocidades relativas de propagacion de ias grietas dadas por las pendientes de las curvas son
relacionadas directamente con el tratamiento térmico aplicado y la intensidad de esfuerzos

aplicada K,. Las muestras en la condicion de llegada presentan fas menores velocidades de
 crecimiento con un comportamiento casi fineal ((da/dt) = 8.78*10° m/seg.). Las muestras
templadas en agua con agitacion, también exhiben un comportamiento lineal pero la pendiente
es muy aita ({(da/dt) = 2.97*107 m/seg.), demostrando que son mas susceptibles al ACBES.

A intensidades de esfuerzo iniciales de 30 MPa*m'?, en las muestras templadas y revenidas,
no se observo propagacion de grietas, por lo que la K, aplicada tuvo que incrementarse a 40
MPa*m'? para que la grieta se propagara. La razén de propagacion inicial es relativamente
elevada, pero decrece a medida que la grieta se propaga a través de la muestra. Las muestras
templadas con rocio de agua presentaron una aita razén de propagacién pero siempre inferior a
la observada en las templadas. En este caso la curva presenta una serie de escalones los cuales
pueden ser relacionados a rlé Vcoalescer-l-cia de pédueﬁas griétas generadas enfrente de la grieta
principal. En ambos casos el crecimiento de las grietas se puede asociar al arresto y union de

pequefias grietas y cavidades formadas en el frente de la grieta principal.
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Figura 5.3. Influencia de la dureza sobre el tiempo de incubacion de las grietas.
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Figura 5.4. Crecimiento de las grietas en las diferentes microestructuras.
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Las muestras agrietadas fueron cortadas por la mitad en el sentido longitudinal y se
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prepararon metalograficamente, en la Figura 5.5 se presentan las macrografias de las grietas
producidas en: (a) muestra de llegada L-T, (b) muestra templada y revenida, (c) muestra templada
con un rocio de agua, (d) muestra templada en agua sin agitar y (e) templada en agua con
agitacion. En la condicion de llegada (L-T) la grieta evoluciona por la disolucion del material y el
rompimiento de la pelicula pasiva de 6xido (deslizamiento/disolucion) [6]. La muestra templada
y revenida presenta un patrén de crecimiento continuo donde pequertas grietas se dispersan
desde la punta de la grieta principal. El templado por rocio produce un patrén de crecimiento
escalonado. Mientras que las muestras templadas en agua con agitacién presentan patrones de
propagacién completamente lineales, en la muestra templada en agua sin agitacién se observa
un patrén de exfoliacién en la direccién de crecimiento de la grieta. La formacién de cavidades
ha sido relacionada con la formacién de metano por la combinacién del hidrégeno con el carbono
presente en las fronteras de grano y en los precipitados. A medida que el tiempo de permanencia
(duracidn de la prueba) se incrementa la densidad de cavidades de metano debe de
incrementarse considerablemente, con lo que la propagacion de las grietas se asocia con la
~ coalescencia de cavidades [20]. Sin embargo, este modelo (ataque por hidrégeno) produciria
como resultado patrones de crecimiento preferentemente intergranulares, y las trayectorias
observadas muestran propagaciones transgranulares por lo que la explicacion de los patrones
encontrados en las muestras 1, 2 y 3 pueden ser descrita por el modelo de ACBE-AIH [24].

Donde, ia velocidad de propagacién promedio esta dada por:

X
V, ==
t

¢

Donde X es la distancia desde la punta de la grieta principal hasta la cavidad y tc es el tiempo
en el cual se alcanza la concentracion critica de hidrogeno en ese punto.

La Figura 5.6. presenta en detalle las puntas de grietas de las microestructuras estudiadas.
En la muestra de Ilegada (Figura 5.5.a), se observa que la grieta crece por la disolucion de la
matriz, y la coalescencia de cavidades formadas en el frente de la grieta principal. La muestra
templada y revenida presenta una trayectoria de propagacion intergranular, encontrando
ramificaciones que siguen las fronteras de grano como se observa en la Figura 5.6.b. Esta
microestructura indica que la propagacion de la grieta sigue las fronteras de grano austenitico {7].
N. Bandyopadhyay et. al. [25] sugiere que este modo de propagacion es debido principaimente
a la segregacion de fosforo a las fronteras de grano.
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Sin embargo, el fosforo no fue detectado a lo largo de las fronteras de grano austenitico. La
Figura 5.6.c presenta la microestructura en la punta de la grieta de la muestra templada con rocio
de agua. En este caso, la recristalizacion aparente producida por el tratamiento térmico, produce
un mayor numero de barrera (fronteras de grano) para el crecimiento de las grietas. Sin embargo,
el modo dominante para la propagacion de las grietas es la coalescencia de cavidades y
microgrietas generadas enfrente de la grieta principal. La muestra templada en agua con agitacion
presentt la mas alta razén de propagacion de grieta. Del trabajo de Parkins et. al. [9], el templado
le proporciona a la grieta trayectorias de propagacion debidas a la segregacion de carbono a las
fronteras de las placas martensiticas. Esto en combinacidén con una martensita de altos esfuerzoé
internos, inducidos por el temple proporciona trayectorias debiles favoreciendo el agrietamiento

por corrosion bajo esfuerzo como se observa en la Figura 5.6.d.

e Ty

s

T
R 0
£y

Figura 5.6. Detalle de la punta de las grietas en las muestras a) Llegada, b) templada y

revenida, c¢) templada con rocio de agua, d)} templada directamente en agua.
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El templado y revenido del acero proporciona una microestructura éptima para incrementar
la resistencia al ACBE, la cual consiste de martensita revenida y una fina dispersion de carburos
que producen un patrén de propagacion muy irreguiar. Este patrén proporciona trayectorias
debiles que despuntan y desvian el camino de la punta de la grieta. Tal que el modo dominante
de avance de la grieta es a lo largo de las fronteras de grano o fronteras de placas de martensita.
Asumiendo que durante el tratamiento térmico, la distribucion y tamario de las inclusiones no sea
alterado, cualguier incremento en la resistencia al ACBE debera relacionarse con el efecto de la
precipitacion de carburos y el refinamiento de grano. La Figura 5.7(a) presenta esqueméticamente
el patron desarrollado por una grieta en el campo de deformacion plastica el cual debe producirse
por la combinacién localizada de:
1. Deformacion plastica inducida por esfuerzos incompatibies en las fronteras de granos o
en las fronteras de placas martensiticas.
2. Acumulacién critica de hidrégeno en las mismas fronteras o en los alrededores de los
precipitados de carburos.
La Figura 5.7(b), presenta una micrografia de transmisién donde se observa para la muestra
templada y revenida la zona con deformacién plastica producida en el frente de la punta de |a

grieta.

la grieta

Zona de deformacion

{} plastica
c a,

Figura 5.7 (a) Diagrama del patron de crecimiento transgranular. (b) Micrografia TEM de una

region enfrente de la punta de la grieta de la muestra templada y revenida.
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Se estudiaron las inclusiones en las tres secciones de la placa del acero con el objetivo de
determinar si la forma y tamano de estas es modificado por el proceso de laminacion. La Figura
5.8 presenta la distribucién y forma de las inclusiones analizadas en el sentido perpendicular a
la laminacion (seccién 1), paralelo a la laminacidn {seccidn 2, espesor) y superficie en contacto
con los rodillos (seccidn 3). Se identificaron tres tipos predominantes de inclusiones, esféricas,
facetadas y alargadas. Las primeras corresponden con una mezcla de oxidos de Al-Ca-Si-Mg. Las
facetadas compuestas por Oxidos de Al-Ca y las alargadas compuestas por sulfuros de
manganeso y hierro. El mayor tamafio promedio corresponde a las inclusiones esféricas alcanzan
hasta 300 pm? de area en la seccion 3. Las inclusiones facetadas encontradas en la seccion 3
alcanzan tamafios hasta de 14 um2 Mientras que las inclusiones alargadas alcanzan longitudes
hasta de 50 pum.
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Figura 5.8 Distribucion y forma de las inclusiones en la placa de acero X-80.

La contribucion delas inclusiones vy los precipitados ai desarrolio de las grietas mas alla de
la punta de fa grieta principal se presenta en la Figura 5.9.a. Se presenta una grieta generada en
una inclusion esférica de 20 pum. Observandose que la propagacion es preferentemente
transgranular y paralela a la grieta principal. El analisis por energia de rayos X dispersados (EDX)
indica que la particula esta compuesta de Al-Ca-Si-Mg-O como se observa en la Figura 5.9.b.
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Figura 5.9 Agrietamiento generado en los alrededores de una inclusion. a) Detalle de la
inclusién esférica. b) Patrén de rayos X dispersados de la particula.

Sin embargo, mientras las grandes inclusiones esféricas promueven el agrietamiento
transgranular, las pequefas inclusiones localizadas en las fronteras de grano favorecen el
agrietamiento intergranular, como se muestra en la Figura 6.10.a. El espectro de EDX de estas
inclusiones indica la presencia de mezclas de sulfurc de manganeso y oxido de aluminio, como
se observa en la Figura 5.10.b. Ciszewski et.al. [13] sugiere que estas grietas son generadas por
la precipitacién de hidrégeno molecular alrededor de este tipo de inclusiones, generando una
elevada presion hidrostatica que produce el debilitamiento de la interfase entre la inclusion y Ia

matriz.
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Figura 5.10. (a) Grieta intergranular generadé alrededor de una pequefia inclusion. (b) Patrén
de EDX obtenido de la inclusién.

Ademas, los precipitados conteniendo elementos microaleantes juegan un papel importante
promoviendo la formacion de cavidades, debido principalmente a la acumulacion de deformacion
plastica en sus alrededores favoreciendo el anclaje de hidrégeno atémico difundido desde la
superficie. La Figura 5.10.a presenta una grieta corriendo de una frontera de grano a otra
alrededor de este tipo de precipitados, como lo comprueba el espectro de EDX de la Figura
5.10.b. Sin embargo, cuando la grieta intenta penetrar los granos contiguos se arresta
acumulando una fuerte deformacion {26], la cual se observa en la Figura 5.10.a.
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Figura 5.10. a) Pequefa grieta corriendo de una frontera de grano a otra a través de un
precipitado. b} Patrén de EDX obtenido del precipitado sefialado en (a).

El modelo propuesto por D. Bhattacharjee y J.F. Knott [27], del apilamiento de dislocaciones
que favorecen la nucleacidon de cavidades en particulas de carburos, concuerda con los
resultados obtenidos para la muestra de liegada evaluada en la direccidon longitudinal a la
laminacion. Aun cuando este modelo fue propuesto para el agrietamiento en un modo mezclado
I/li de carga, puede ser usado en adicion a la precipitacion del hidrogeno, para explicar el gran
namero pequefias cavidades encontradas enfrente de la grieta principal, teniendo muchas de
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ellas dos o tres granos de longitud. El sulfuro incrementa |a solubilidad localizada del hidrogeno
atomico, haciendo que esta especie sea menos peligrosa que el hidrogeno molecular. Sin
embargo, los elementos que forman fuertes enlaces quimicos con el hidrogeno generalmente
reducen la solubilidad de este en el hierro. En estado liquido la adicién de carbono v silicio al
acero disminuye fuertemente la cantidad de hidrégeno disuelto, dado que estos elementos
quedan enlazados con el hierro. Provocando un incremento en la actividad termodinamica del
hidrégeno a baja temperatura disminuyendo la solubilidad del H, en el hierro. Ya que los
resultados mencionados fueron obtenidos en estado liquido, uno puede esperar que en estado
solido, la actividad del hidrégeno decaiga reduciendo la velocidad de las reacciones, produciendo
una mayor acumulacion de este en los alrededores de las fases secundarias {precipitados e
inclusiones), incrementando localmente la presién hidrostatica que sumada al esfuerzo aplicado
produce el agrietamiento del acero [35,36).

Los modelos existentes para explicar el proceso del ACBE estan normalmente orientados a
establecer las condiciones criticas dependientes de la concentracion de hidrégeno para el caso
de decohesion [29-34], o para establecer parametros relacionados al esfuerzo [37-41], los cuales
tienen que alcanzar un valor critico en el maximo punto de esfuerzos [37,42], 0 a una distancia
localizada desde la punta de la grieta con respecto a una caracteristica microestructural [38-40].
Cuando se satisfacen estas condiciones; la arieta crece por corrosion bajo esfuerzo. Las
condiciones criticas son generalmente formuladas en el contexto de la mecanica de ia fractura
y realmente representan criterios locales para la iniciacion de la fractura bajo la presencia del
hidrégeno.

El crecimiento de grietas debido al ACBE, puede pensarse como un proceso condicionédo
por la microestructura y la distribucién del hidrégeno, el cual ocurre en la region enfrente de la
punta de la grieta si la deformacion en una posicion “L “ en particular alcanza un valor critico g,
dependiendo de la presencia de hidrégeno producto de las reacciones del medio agresivo y la
superficie de fractura expuesta a este, cuyo efecto resulta en una reduccion localizada de la
ductilidad [40,43]. Entonces nuclea una microgrieta en esta posicion, que crece inestablemente
en los alrededores de la zona afectada por el hidrégeno y finalmente se arresta como una

consecuencia de la desaparicion de las condiciones de propagacion a una distancia X de la punta
de la grieta inictal.
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5.4 CONCLUSIONES

El tiempo de incubacion de las grietas es fuertemente afectado por la dureza correspondiente
a cada microestructura. Observandose un comportamiento inversamente proporcional entre
el tiempo y la dureza.

El modelo de deslizamiento-disolucion es asociado con la propagacién de las grietas en las
muestras de llegada.

En la estructura de temple y revenido la grieta tiende a despuntarse creciendo por
ramificaciones a lo largo de las fronteras de grano, se favorece este patrdn por la gran
cantidad de precipitados generados en las fronteras de grano. _

La propagacion de las grietas en la matriz martensitica se manifiesta a lo largo de las fronteras
de placas de martensita.

En la microestructura bainitica |a grieta se propaga de forma intergranular, a lo largo de las
fronteras de grano austeniticas.

Las grandes inclusiones esféricas de Oxidos mézclados de calcio, aluminio y silicio producen
grietas del tipo transgranular.

Las inclusiones que no contienen calcio han sido relacionadas al agrietamiento intergranular.
La precipitacion de particulas de elementos aleantes en las muestras de llegada, anclan una
gran cantidad de deformacidn, alrededor de la cual se atrapa hidrégenc molecular. Sin
embargo, estas grietas se arrestan rapidamente por las fronteras de grano, produciendo una
fuerte cantidad de pequefias grietas, distribuidas enfrente de la grieta principal.

Una aita concentracidn de esfuerzos internos debida al enfriamiento durante el tratamiento
térmico, incrementa la razon de crecimiento de las grietas.
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CAPITULO 6
CORROSION BAJO ESFUERZO EN SOLDADURAS

6.1 INTRODUCCION

El agrietamiento por corrosién bajo esfuerzo en sulfuro de hidrégeno (ACBE-H,S) es un
fendmeno ampliamente conocido el cual frecuentemente produce la falla de tuberias de transporte
de hidrocarburos y de otras instalaciones de la industria petrolera. En general, este modo de
degradacion ha sido atribuido a la produccién de hidrégeno naciente a medida que el H,S
reacciona con la superficie del acero para formar peliculas de FeS. Aparentemente, el hidrégeno
producido es incapaz de recombinarse efectivamente en H, gaseoso y tiende a difundir hacia
regiones de altos esfuerzos internos de naturaleza tensil [1). En instalaciones de campos
petroleros relativamente grandes, se espera que componentes estructurales sometidos a
procesos de soldadura entren en contacto con medios amargos (H,S). Es importante el monitoreo
del comportamiento de juntas soldadas bajo condiciones de medios acidos con el objetivo de
incorporar los comportamientos a los disefios de nuevas estructuras.

En los aceros de alta resistencia y baja aleacion (HSLA) expuestos a medios de gases
amargos, el agrietamiento por corrosion bajo esfuerzo (ACBE) ocurre por 1a combinacidn de una
microestructura susceptible y 1a presencia de esfuerzos internos y externos [2]. Mas aun, en
tuberias libres de esfuerzos ocurre una version alternativa de fallas en la presencia de sulfuro de
hidrégeno llamada agrietamiento inducido por hidrégeno (AlH) [3,4].

Con el objetivo de reducir el potencial agrietamiento inducido por el medio ambiente, la NACE
(National Association of Corrosion Engineers) ha desarrollado una serie de lineamientos tales
como las normas TM0177-90 [5] y MR0175-92 [5] para asegurar un rendimiento optimo en medios
de hidrocarburos acidos. En particular, estas normas establecen como limitantes en aceros de
baja aleacién una maxima resistencia a la cedencia de 690 MPa [3] o en todo caso durezas
menores de 22 HRC [5].

La relativa susceptibilidad de los aceros HSLA es fuertemente influenciada por el tratamiento
térmico [6,7], también como de los elementos de aleacion y elementos residuales [8,9]. En
particular, la presencia de inclusiones no metalicas, segregaciones a las fronteras de grano,
precipitados y bandas duras producidas durante la laminacion controlada parecen afectar la
su.sceptibilidad de los aceros [10]. Las estructuras martensiticas desarrolladas por el templado
del acero aparentemente son las mas susceptibles al ACBE. Sin embargo, el temple ha
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CAPITULO 6: CORROSION BAJIQ ESFUERZO EN SOLOADURAS
demostrado ser benéfico para el acero con bajos contenidos de carbono (menos del 0.1% en
peso), mientras que el revenido tiende a mejorar la susceptibilidad al ACBE [11]. Es de esperarse
que la susceptibilidad al ACBE de los aceros HSLA sea modificada fuertemente en las regiones
soldadas donde pueden estar presente fases metaestables, segregaciones y esfuerzos residuales
[12]. De acuerdo con esto, se ha encontrado que:

(a) El H,S incrementa la susceptibilidad a valores altos de dureza y resistencia a la cedencia

de secciones soldadas [7].

(b} Los esfuerzos residuales promueven el agrietamiento en regiones soldadas expuestas a

medios amargos, y '

(c) Los electrodos de soldadura con mas del 1% de niquel deben ser evitados para minimizar

la susceptibilidad al ACBE de secciones soldadas.

Entonces, los tratamientos de precalentamiento y post-calentamiento de una soldadura deben
ser usados para disminuir los esfuerzos residuales, asi como, la dureza de las regiones soldadas.
Muchos trabajos publicados sobre el efecto de la soldadura han sido confinados en formas de
agrietamientos inducidos por hidrégeno o por ACBE [13]. El trabajo de Fraser y Metzbower [13],
indica que el desarrollo de grietas en regiones soldadas es fuertemente influenciado por las
microestructuras resultantes de la soldadura, induciendo defectos y esfuerzos residuales. Por lo
que es necesario trabajar mas en este campo para establecer el comportamiento de nuevos
grados de tuberias soldadas sometidas a medios conteniendo H,S. Particularmente, la resistencia
de regiones criticas tales como el metal de aporte de la soldadura y las zonas afectadas por el
calor requieren una evaluacion mas detallada.

En resumen, hay un creciente interés por estudios mas detallados sobre los mecanismos
activos como una funcion del medio 4cido, estados de esfuerzos y microestructuras [6,11]. En
aceros de relativamente baja resistencia, los mecanismos responsables del agrietamiento
inducido por hidrogenc aln no estan bien definidos. R.N. Parkins [8], ha sugerido que un minimo
de 0.025 % de carbono es suficiente para inducir agrietamiento en estos aceros. Mas aun, bajo
estas condiciones la velocidad de propagacion de la grieta puede ser controlada por disolucién
preferencial de las fronteras de grano y repetidos eventos de rompimiento de pelicula [9).
Alternativamente, durante el ACBE, la grieta principal frecuentemente se propaga por eventos
sucesivos relacionados a la unién de microgrietas enfrente de la punta de grieta [14]. En este
caso, no todas las grietas son capaces de alcanzar o exceder el tamafio critico para mantener
un crecimiento estable [9]. De acuerdo con este, el crecimiento de grietas parece estar limitado

por la relativa facilidad con la cual se produce la nucleacidn, crecimiento y coalescencia de
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CAPITULO 6; CORRQSION BAJO ESFUERZO EN SOLDADURAS
microgrietas enfrente de la punta de la grieta principal. En el caso de soldadura, M.l. Onsoien et.
al. [10)], encontraron que la resistencia de placas soldadas puede ser incrementada por lentos
enfriamientos después de la soldadura. Aparentemente, aplicando bajas velocidades de
enfriamiento promueven |a formacion de ferritas aciculares. Bajo estas condiciones, los esfuerzos
umbrales para el ACBE se incrementan significativamente hasta valores de 60-70% del limite de
fluencia {10]. En este capitulo se analiza el comportamiento en condiciones de corrosién bajo

tension de la soldadura y las regiones adyacentes (zonas afectadas térmicamente) resultantes
de la union de dos placas de acero API-X80.

6.2 PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL

Se utilizaron placas de acero microaleado para tuberia grado AP1 X-80, bajo el estandar API
5XL. La Tabla 6.1 presenta la composicién quimica del acero y el material de aporte del electrodo.
La soldadura del acero se realiz6 de acuerdo con el estandar API-1141, mediante la técnica de
arco eléctrico manual en la direccién perpendicular a la laminacién utilizando un disefio de junta
sencillo en (V) a 60°, como se muestra en la Figura 6.1. Antes de la soldadura los electrodos
fueron recocidos a 430°C durante una hora, las placas de acero fueron precalentadas en un horno
electrico a 200°C durante una hora. El primer paso de soldadura se realiz6 a una velocidad de
107mm/s con una coffiente de 175 Aen corrie_ﬁt_é- c_!ireéta polaridad invertida, los pasos de relieno

siguientes se realizaron a una velocidad de 7 mm/s con una corriente de 175 A, mientras que los
pasos finales se realizaron a 4 mm/s y 150 A.

Tabla 6.1. Composicion de la placa de acero API-X80 y del metal de aporte de la soldadura
(% en peso), en ambos casos el contenido de Fierro corresponde al balance.

Material C Si Mn P S Al Ni Cr Mo \'% W Nb [ Cu Ti

X-80 0.13]10.20 | 1.52 | .009 | .009 | .028 | 0.21 | 011 | 0.05 | 0.1 | .005 | .038 | .0256 | .005

Metal 0.38 | 0.20 | 0.60 - - - - 0.60 - - - - - -
Aporte

La soldadura manual por arco tiene ventajas sobre ofras técnicas de unidn, incluyendo calidad
en gran escala y bajo costo. Este proceso de soldadura es uno de los mas usados en la union de

aceros estructurales para diversas aplicaciones ingenieriles, tales como recipientes a presion,
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CAPITULQ 6; CORROSION BAJO ESFUERZO EN SOLDADURAS
tangues de almacenamiento, tuberias de gas, estructuras de plataformas y plantas de poder. P.
Sundaram et. al. {4'], encontré que la soldadura manual por arco eléctrico puede tener una
influencia significativa sobre la tenacidad de fractura tal que puede incrementar esta en las zonas
afectadas por el calor como en la zona del metal de aporte.

(a)

\\ 80° vlf

20.0

Figura 6.1 a) Disefio de la junta sencilla en V a 60° donde se realizd la soldadura. b) Arreglo
de las placas de acero antes de la soldadura.

Después de la soldadura, la placa fue recocida a 400°C durante 1 hora y enfriada en aire
estatico de acuerdo con las recomendaciones de soldadura API-1104. De esta placa se cortaron
secciones transversales de la placa soldada las cuales fueron preparadas para el analisis
metalogréfico y para el estudio de las propiedades mecanicas obteniendo los perfiles de micro
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CAPITULO 6: CORROSION BAJO ESFUERZO EN SOLDADURAS
y macrodureza, a lo largo de la seccion de metal base (MB), zonas afectadas por el calor (ZAC)
y el metal de aporte (MA).

De las placas soldadas se maquinaron muestras compactas de tensién del tipo M-WOL [15],
las cuales contenian ambos lados del metal soidado. En la Figura 6.2 se presentan
esquematicamente las dimensiones de las muestras M-WOL, adicionalmente se presenta la
distribuciéon de las muestras cortadas de la placa soldada. Las muestras fueron ranuradas
artificialmente usando una maquina de corte por electro-erosion con alambre de cobre para evitar
el incremento de esfuerzos internos, asi como, el endurecimiento por deformacién de la punta de

la grieta debido al pre-agrietado por fatiga.

(a) (b)

METAL DE
APORTE

MUESTRAS 1
M-WOL e

s, P

SECCIGN §ORTADA

Dimensiones en milimetros

Figura 6.2 (a) Dimensiones de las muestras M-WOL, (b} distribucion de las muestras
extraidas de la placa soldada.

Las muestras fueron cargadas a intensidades de esfuerzos de 26.7 (S1), 40.5 (S2) y 52.4 (S3)
Mpa*m1/2 (las cuales corresponden a cargas iniciales del 50%, 75% y 95% del limite de fluencia),
utilizando ia técnica de deformacion de la cara opuesta [16] para medir la intensidad de esfuerzos
aplicada K,. Las muestras M-WOL auto cargadas fueron expuestas al medio de agua de mar
sintética, saturada con H,S a un pH de 3.5 en un reactor de vidrio a temperatura ambiente hasta

que la grieta es iniciada, una vez que la grieta era incubada, la muestra era retirada del reactor
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CAPITULQ 6: CORROSION BAJO ESFUERZO EN SOLDADURAS
lavada y descargada, esta misma muestra se cargaba nuevamenté a la intensidad de esfuerzos
de prueba para medir ia razén d-e crecimiento. Este procedimiento descarta el efecto producido
por la zona de refusién generada durante el muescado. El crecimiento de la grieta fue
monitoreado sistematicamente cada 12 horas, la muestra era retirada del reactor, se lavaba con
acetona y se secaba con aire caliente. La grieta se midié utilizando un microscopio 6ptico
Olympus PMG-3, tomando como referencia el micrometro del equipo. Una vez que la grieta se
arrestaba las muestras eran cortadas longitudinalmente preparando las caras central y exterior,
para analizar metalograficamente el comportamiento de las grietas en ambas regiones. Los
productos de corrosion fueron analizados en un microscopio electrénico de barrido equipado con
sistema de microanatisis de rayos-X dispersados. Finalmente, de la mitad restante se éxtrajeron
muestras de la punta de la grieta para el estudio realizado por microscopia electrénica de
transmision, los especimenes fueron adelgazados utilizando bombardeo de iones de argén

inclinando las muestras 8°.

6.3 RESULTADOS Y DISCUSION

6.3.1 Comportamiento Mecanico.

La Figura 6.3.a presenta la macrografia de las placas soldadas, donde se observan las
diferentes regiones producidas por el proceso de soldadura, 1) el metal base (MB), 2) la zona .
afectada por el calor (ZAC) y 3) el metal de aporte (MA). La zona afectada por el calor alcanza
aproximadamente los 2 mm. Los perfiles de dureza encontrados a lo largo de la seccion -
transversal de las placas soidadas se presentan en la Figura 6.3.b. La maxima dureza fue
encontrada en la zona afectada por el calor correspondiente a la region de fondeo de la
soldadura, alcanzando valores hasta de 300 Kg/mm? La dureza en esta region decrece hasta
valores de 270 Kg/mm?, en la regién cercana a los Ultimos pasos de relleno de soldadura. La
menor dureza encontrada en el metal de aporte puede atribuirse al relevado de esfuerzos
inducido por el sucesivo calentamiento de cada paso de relleno de soldadura. En la Tabla 6.2 se
presentan los resultados obtenidos de la caracterizacion de las grietas producidas. En la muestra
S2 se observo la formacion de una pequena grieta en la cara correspondiente a la microestructura
del metal base, el cual tiene las menores propiedades mecanicas. La muestra S1 cargada al 50%
del limite de fluencia no mostro agrietamiento en ninguna de las microestructuras expuestas. Sin
émbargo, la muestra S3 cargada al 95% del limite de cedencia presento agrietamiento en todas
las microestructuras expuestas, aunque las longitudes del agrietamiento fueron diferentes para

cada una de estas.
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Figura 6.3 (a) Macrografia de la seccion transversal a la soldadura de las placas, (b) Perfiles
de dureza de las regiones de fondeo y relleno final de la soldadura.

La norma NACE TM-0177-90, establece que cuando Ia grieta presenta una diferencia mayor
al 5% entre las caras laterales y el centro la prueba no debe ser usada para determinar e! factor
de intensificacion de esfuerzos umbral. Por lo tanto no es valido calcular las Koo de cada
microestructura debido a su diferente comportamiento. Sin embargo, los resultados emanados
de! estudio resultan importantes en la medida que permiten establecer cual region de la soldadura
presenta una mayor susceptibilidad al agrietamiento. El tiempo de prueba experimenta la

variacion mas apreciable, Hegando al arresto de la grieta en la muestra S3 en tan solo 24 horas,
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la fuerte influencia del esfuerzo aplicado se hace presente, aun cuando en todos los casos el
esfuerzo aplicado fue menor al limite de fluencia.

Tabla 6.2. Resultados experimentales obtenidos de las muestras expuestas al medio acido.

K, inicial Agresto €N Metal | a,nes0 en | ... €N metal | Tiempo de
(MPa*m'?) base ZAC de aporte Prueba
{mm) (mm) (mm) (hrs)
S, 26.7 . ; - 720
S, 40.3 1.044 - - 336
S, 52.4 2.622 0.829 4.195 24

6.3.2 Microestructura.

El estudio metalografico revela que la fuerte diferencia en la susceptibilidad se centra en el
tipo de microestructura presente en cada region. La Figura 6.4.a presenta una vista general de
tas tres diferentes microestructuras genera'das por el proceso de soldadura. Tal que el metal base
sufre un calentamiento iniciando una recristalizacion incipiente en la interfase de.la ZAC, la cual
se presenta en la Figura 6.4.b. Se observa el reordenamiento de los granos alargados, tendiendo
a la formacion de una estructura equiaxial, con tamafios de grano mezclados y la formacién de
precipitados en las fronteras de grano. Sin embargo, la zona afectada por el calor expuesta a una
mayor temperatura muestra la formacibén de ferrita acicular con una ligera formacion de
precipitados en las fronteras de placas ferriticas y la presencia de incipientes regiones de perlita
como se observa en |a Figura 6.4.¢, en la region de la interfase con el metal fundido la estructura
muestra un crecimiento del grano. La zona de refusién del metal de aporte se presenta en la
Figura 6.4.d. La estructura es caracteristica de una solidificacién hasta cierto punto lenta, ya que
se observa la formacién de granos columnares de tamaro considerable, con una incipiente
formacién de subgranos producida por la formacion de precipitados y [a segregacion.
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Figura 6.4. a) Vista general de la microestructura en los alrededores de la soldadura. b)
Detalle de la estructura encontrada en el metal base. ¢) Detalle de 1a microestructura en la zona
afectada por el calor y d) Cavidades y subgranos formados en la soldadura.

La muestra S2 cargada al 75% del limite de fluencia (40.3 MPa*m"?), presenté agrietamiento
solo en la estructura correspondiente al metal base como se observa en la Figura 6.5.a. La grieta
crece alrededor de 1 mm total; dé forma discontinua sobre la superficie analizada. Sin em'bargo,'
la grieta principal sin considerar las grietas y cavidades encontradas enfrente de esta presenta
un tamafio menor, aunque para fines practicos la longitud total fue medida hasta donde no se
observan grietas ni cavidades de tamafios considerables. La prueba se detuvo cuando esta grieta
no presentd cambios significativos durante mas de 72 horas. La region correspondiente a la zona

afectada por el calor presentd pequefias formaciones de grietas asociadas mas a la disolucion
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CAPITULO 6: CORROSION BAJO ESFUERZO EN SOLDADURAS
galvanica que al proceso mismo de crecimiento, en los puntos marcados en la Figura 6.5.b. En
la estructura del metal de aporte este tipo de muescas se reduce atn mas, apareciendo solo una

de estas mostrando un parecido mas cercano a un bulbo de disolucién, como se observa en la
Figura 6.5.c.

Figura 6.5. a) Grieta desarrollada en ia muestra S2 en el metal base, b} Muescas producidas
en la zona afectada por el calor y ¢) disolucién encontrada en la zona del metal de aporte.

El microanalisis desarrollado en los productos de corrosion dentro de las cavidades
enconiradas en la muestra S2 se presentan en la Figura 6.6, los productos estan compuestos
principalmente por sulfuros de manganeso, por [o que es altamente probable que estos provenga
del proceso de fabricacidn y no que hayan sido producidos por el medio al cual estuvo expuesta
la muestra, debido a su coincidencia con la orientacién de la laminacion. La observacion detallada
de la punta de |a grieta demuestra que la grieta crece por la union de cavidades formadas en las
fronteras de grano y en los alrededores de precipitados, en la Figura 6.7 se presenta la
micrografia obtenida de la punta de grieta producida en el metal base. Se observa la formacién
de gran cantidad de cavidades alineadas con la direccion de propagacion de la grieta.
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Figura 6.6. Patron de EDX obtenido en las grietas cruzadas encontradas en la muestra S2.

Figura 6.7. Detalle de las cavidades formadas en las fronteras de grano enfrente de la punta

de la grieta en la muestra S2.

El agrietamiento producido en la muestra S3 (cargada a una intensidad de esfuerzos de 52.4
MPa*m'?) se presenta en la Figura 6.8, en a) se muestra una grieta generada en la
microestructura del metal base, en b} se observa el agrietamiento en |a zona afectada por el calor
y en c) se aprecia la propagacién de la grieta en la soldadura (metal de aporte). La grieta el metai
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CAPITULO 6; CORROSION BAJO ESFUERZO EN SOLDADURAS
base muestra un crecimiento preferencial a lo largo de las regiones ferriticas, cambiando de
direccién cuando cruza regiones de perlita. Este patrén de crecimiento ha sido relacionado a la
combinacion de esfuerzos internos y una microestructura susceptible [2]. En cuanto al
agrietamiento encontrado en ia zona afectada por el calor que se presenta en la Figura 6.8.b,
puede observarse que aun cuando la grieta se inicia en la ZAC, el crecimiento de esta se mueve
hacia |a regién del metal base, debido a que el metal base presenta una menor resistencia a la
propagacion de la grieta que la estructura de la ZAC donde se observa una refinacion de los
granos. La estructura de la ZAC esta compuesta principalmente por ferrita acicular. La mayor
resistencia al agrietamiento mostrada por esta microestructura es debida al menor tamafo de
grano y la precipitacién de carburcs. De acuerdo con Onsoien et.al. [7], el incremento en la
resistencia de juntas soldadas es producido por una disminucién en la velocidad de enfriamiento

al término de la soldadura, la cual promueve ia formacion de |a ferrita acicular.

Figura 6.8. Agrietamiento producido en la muestra S3, cargada al 85% del limite de fluencia.
a) Patrén de crecimiento cbservado en el metal base, a) Agrietamiento encontrado en la zona
afectada por el calor y c) Grieta producida en la soldadura.

El agrietamiento encontrado en el metal de aporte de la soldadura presenta la mayor longitud
total, el patron de crecimiento escalonado se observa en la Figura 6.8.c, los cambios de direccion
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CAPITULO 6: CORROSION BAJO ESFUERZO EN SOLDADURAS
pueden ser inducidos por |la segregacién en las fronteras de granos columnares. La razén de
crecimiento de la grieta en esta microestructura es mayor, presenta ramificaciones hacia la punta
de la grieta principal. Esta region presenta la mayor susceptibilidad al agrietamiento, debido
principalmente a la alta dureza registrada en el metal de aporte (entre 25 y 35 Rockwell C), que
se relaciona con una mayor resistencia al limite de fluencia. Sin embargo, a esta limitante se
suma el efecto detrimente de la microestructura que presenta una gran cantidad de precipitados
y segregaciones en las fronteras de grano.

E! estudio detallado por microscopia electrénica de barrido y microanalisis de las puntas de
las grietas producidas en cada una de las microestructuras demuestra la presencia de
microgrietas y cavidades de diversos tamafos en las fronteras de grano en la punta de la grieta
del metal base (Figura 6.9.a). Estas discontinuidades son relacionadas con las fases secundarias
presentes como: inclusiones de oxidos y precipitados de carburos. Calculos realizados por
Sofronis y McMeeking [17], han encontrado que la acumulacion de hidrégeno se espera que
ocurra y sea el mecanismo dominante por la alta densidad de trampas generadas en los
alrededores de la punta de la grieta. La generacion de trampas por la deformacion plastica se
ésééia a la interaccion del hidrégeno con las dislocaciones en el campo de deformacion elastica
[17-19]. En aceros de baja resistencia, el hidrogeno incrementa su movilidad cuando existe flujo
plastico promoviendo la formacién de inestabilidades plasticas localizadas y deformaciones de
corte 20,21}, La inierseccidh de bandas de deslizamiento con carburos produce grandes
incompatibilidades de esfuerzos, lo cual genera la activacion de mdltiples sistemas de
deslizamiento, nucleacién y crecimiento de cavidades llegando hasta inducir el agrietamiento por
clivaje.

La Figura 6.9.b presenta la microestructura enfrente de la punta de ia grieta en la zona
afectada por el calor, las desviaciones observadas en la macrografia se deben a un patron de
propagacién mezclado corriendo por regiones de ferrita, el crecimiento de la grieta presenta
ramificaciones alternas y cambia de direcciéon cuando encuentra regiones de granos pequefios.
La microestructura de 1a ZAC sufre un fuerte relevado de esfuerzos durante cada paso de relleno
de la soldadura, por o que el patrén de crecimiento tiene que desplazarse hacia regiones de
estructuras con mayor concentracion de esfuerzos como el metal base y las regiones de interfase
con este que presentan una incipiente recristalizacion. Sin embargo, ¢! metal de aporte de la
soldadura presenta un patrén de propagacion completamente intergranular con ramificaciones,
se observa la formacion de grietas y cavidades en las fronteras de grano las cuales son resultado

de la segregacion de solutos a estos sitios proporcionando los patrones debiles necesarios para
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el facil crecimiento de la grieta (Figura 6.9.c). En esta estructura también aparecen pequefias
cavidades producidas por el atrapamiento de gases durante el proceso de soldadura, por lo que
la razén de crecimiento observada en esta microestructura es mayor a cualquiera de las otras
estructuras posibles. Aunque, a esfuerzos menores (75% del limite de fluencia) puede resultar
menos susceptible debido sus mejores propiedades mecéanicas.

¢) patrén de crecimiento intergranular en el metal de aporte.

La segregacion de impurezas en las fronteras. de grano presenta un efecto sinergistico
cuando esta presente el hidrégeno, lo cual produce grietas intergranulares de naturaleza fragqil,
las grietas observadas se propagan entonces a lo largo de las fronteras de grano austeniticas
[21].

En la Figura 6.10, 6.11 y 6.12 se presentan los microanalisis realizados en la base y la punta
de las grietas observadas en cada microestructura, demostrando que en todos los casos la punta
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de la grieta no detecta la presencia de azufre, Este hecho demuestra que no existe interaccion
de la punta de la grieta con el medio acuoso, 1o cual indica que el hidrégeno generado de la
reaccion de disolucion del hierro en la zona de interaccion superficie de fractura/medio acuoso
se acumula en la zona cercana a la punta de la grieta difundiendo el hidrégeno atbmico hacia el

interior de la matriz por una interaccion gas/sélido.

Intensidad (u.a.)
Intensidad (u.a.)

° Energiakev) 10 °  Energia (keV)
R . - . JUR. . . a - . - - =

Figura 6.10. Microanalisis realizados en los productos al interior de la grieta en el metal base
de la muestra S3. a) Patron de EDX al inicio de la grieta en el metal base, b) Patron de EDX en

la punta de la grieta del metal base,
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Figura 6.11. Microanélisis realizados en los productos al interior de la grieta en la zona
afectada por el caior de ia muestra S3. a) Patrén de EDX al inicio de la grieta, b) Patron de EDX

en la punta de la grieta.
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Figura 6.12. Microanalisis realizados en los productos al interior de la grieta en el metal de

aporte de la soldadura en la muestra S3. a) Patrén de EDX al inicio de la grieta, b) Patron de EDX
en la punta de la grieta.

El crecimiento de las grietas puede relacionarse a la relativa dificultad que tienen las
microgrietas para alcanzar a la grieta principal a una Kl dada. Solo aquellas que se unen a la
punta mantendran activo el proceso de crecimiento. El ACBE en las microestructuras de la zona
afectada por el calor y el material de aporte es de naturaleza fragil, pero contiene segmentos
caracteristicos de propagacion ductil. En todas las regiones, las cavidades tienden a aparecer
entre regiones de carburos cercanas. De acuerdo con J.P. Hirth e 1.M. Bernstein [20,21], este
patron es favorable para el agrietamiento por coalescencia, en particular si los carburos estan
alineados a lo largo de la méaxima deformacion normal. Bajo estas condiciones se favorece el
desarrollo de incompatibilidades de naturaleza tensil en la periferia de los carburos. Como
consecuencia de estas se activa sistemas cruzados de deslizamiento que favorecen la nucleacion
de cavidades en los alrededores de estos precipitados. En la Figura 6.13 se presentan las
imagenes obtenidas por microscopia electronica de transmisién de zonas enfrente de la grieta
principal, a) lineas de deslizamiento comprimiéndose en los alrededores de un precipitado y b)
lineas cruzadas de deslizamiento. En este sentido el hidrégeno actla de una manera analoga a
la presion hidrostatica generada en la punta de la grieta siendo estas acumulaciones de
deformacioén plastica las que favorecen el anclaje del hidrogeno formando cavidades en estos
puntos. J.F. Knott [22] propone que adicionalmente el hidrogeno facilita la emision de
dislocaciones desde la punta de la grieta produciendo estas deformaciones localizadas.
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Figura 6.13. a) Incompatibilidades tensiles en los alrededores de un precipitado, b) lineas
cruzadas de deslizamiento correspondientes a los sistemas (110} y (321) [23]). . . - -

A.H. Cottrell {24], sugiere que una dislocacién moviendose sobre un plano de deslizamiento
{110), favorece ia formacién de una grieta del tamafio de un espacio reticular. De tal forma que
el modelo de decohesion propuesto por W.W. Gerberich y T.J. Foecke [25], donde el hidrégeno
juega un papel preponderante no $olo en la generacion de cavidades sino en la acumulacion y

movimiento de dislocaciones que producen un fuerte incremento en la deformacion plastica
localizada.
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6.5 CONCIL.USIONES

La resistencia a medios acidos de juntas soldadas es fuertemente afectada por el
procedimiento mismo de soldadura y el tipo y calidad de electrodos utilizados (fundentes y
metal de aporte). | |
En nuestro caso el metal de aporte presentt la mayor susceptibilidad al agrietamiento, con una
mayor velocidad de propagacion.

La zona afectada por el calor presenta la menor susceptibilidad debido a la formacién de ferrita
acicular y a la refinaciéon del tamarfio de grano que produce una mayor densidad de barreras
que dificultan el crecimiento de la grieta.

En la estructura del metal base el hidrégeno promdeve la propagacion de la grieta mediante
dos mecanismos: (a) acumulacion y formacion de cavidades en precipitados e inclusiones y
(b) Incremento de la movilidad de las dislocaciones facilitando su apilamiento.

El atrapamiento de gases durante la soldadura incrementa la susceptibilidad del metal de
aporte promoviendo la formacion de cavidades antes que la muestra sea expuesta al medio
y al esfuerzo.
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| CAPITULO 7
DISCUSION Y CONCLUSIONES GENERALES

7.1 MEDIO AMBIENTE

La iniciacion de las grietas en la direccién transversal a la laminacion presenta una mayor
resistencia que la direccion longitudinal, correspondiendo a los mayores tiempos de prueba.
Esta mayor resistencia corresponde con las menores velocidades de propagacion en la misma
direccion transversal, se esperaba este resultado a partir del comportamiento anisotrépico de
las propiedades mecanicas. Un factor que favorece este resultado es la existencia de mas
trayectorias de difusion en la direcciin longitudinal. Sin embargo, Margot-Marette et. al. [1] han
encontrado que muestras tomadas de secciones transversales son frecuentemente mas
sensibles al ACBE en pruebas de carga constante que las tomadas en la seccidn longitudinal.
Una intensidad de esfuerzos de 50 MPa*m!"? corresponde a un valor cercano al limite de
fluencia, aproximadamente 0.95% del YS, sumando los esfuerzos aparentemente producidos
por la formacion de los productos de corrosion, resulta hasta cierto punto facil rebasar este
esfuerzo generando un efecto de endurecimiento por deformacion lo cual queda de manifiesto
en los valores altos de la intensidad de esfuerzos umbral.

La comparacion de las velocidades de propagacion obtenidas de un medio a otro tiene
mayor relevancia. Sin embargo, en ambas direcciones la solucion NACE produce una
velocidad mayor, hasta de un orden de magnitud. Aun cuando la solucién NACE presenta una
mayor velocidad de corrosién la diferencia entre estas no supondria un incremento tan grande
en la propagacion. Debe existir un efecto combinado entre los cloruros y sulfuros. Asi los
productos de corrosién formados en el interior de la grieta y la posibilidad de acumulacion de
hidrégeno en la regién de la punta donde no exilste humectacidn, producen un mayor esfuerzo
de expansion. Durante la exposicién del acero a un medio de gas amargo, el hidrégeno
atémico se genera sobre la superficie del metal debido a la reaccién de reduccion del H.S [2].
La generacién de hidrégeno depende del medio ambiente y las condiciones de la superficie
del material mientras que la difusién del hidrégeno es afectada por la densidad de
dislocaciones, la microestructura del material y el estado de esfuerzos {3]. A medida que se
incrementan la velocidad de corrosion o la reduccion del hidrégeno, mas hidrogeno se genera
y el gradiente para la difusion también se incrementa. La adsorcion del hidrogeno y la
consecuente absorcién se incrementa cuando la superficie esta libre de productos de
corrosion o peliculas [3]. En la solucion 4cida, el proceso de adsorcion ocurre debido a la
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reduccion del H* [4]. La reaccion de evolucién de hidrégeno sobre hierro y acero en
soluciones acuosas acidas y alcalinas, ocurre como resultado del mecanismo de descarga
acoplado a la desorcidén electrodica [4). La siguiente reaccidn describe la secuencia del
proceso en la solucion NACE [5].
HoS + & = HS™ + Hads
Hags +H2S + € = Hy + HSS
El proceso de absorcion puede entonces expresarse como:
H ags < H ans

Donde el paso determinante es la velocidad con la que ocurre la reaccién en una direccion
u otra, tal que Hygs €s el hidrégeno atdomico adsorbido sobre la superficie electrodica y Haps €S
el hidrogeno atdbmico absorbido en el acero. Huang.y Shaw [3] encontraron que ei trabajado
en frio de un acero 1020, produce ademas de un incremento en la energia interna
almacenada, la formacion de escalones debidos a deslizamientos por deformacion sobre la
superficie, los cuales modifican la distribucion de la energla en la superficie. Estos
deslizamientos por deformacién sobre la superficie son sitios eriérgéticaméﬁte favorables para
la adsorcion del hidrégeno. Scully y Moran [6], han encontrado que una amplia capa de
hidrégeno se genera sobre la superficie del metal desnudo bajo condiciones de cargado a
velocidades ientas de deformacion.  Observandose un incremento en la densidad de
dislocaciones desde 1*10 ® hasta 1*10 "2 cm™ debido a un fuerte trabajado en frio, el
significativo incremento en el hidrogeno atrapado se debe a la interaccidn con las
dislocaciones [7]. El incremento en la concentracion de iones hidrégeno es la principal variable
que promueve la reduccién del hidrégeno. Esta es probablemente la razén por la cual el
medio de la solucién NACE causa una fragilizacién mas severa. La cantidad de hidrégeno que
penetra en el metal a través de la grieta puede ser asunto de debate, aunque R.N. Parkins [8],
ha demostrado que a potenciales suficientémente bajos (cercanos a la linea de estabilidad del
Fe), donde la digolucion es casi inexistente el hidrogeno puede causar cuasi-clivaje.

“Se observan miuiltiples micro-grietas que emergen de la grieta principal, estas han sido
observadas anteriormente por Swann y Pickering [9], quien los llamé canales de disolucion.
Estos resultados concuerdan con los obtenidos por microandlisis ya que estos canales
corresponden con las disoluciones observadas en regiones donde no aparecia oxigeno. Este
hecho se confirma con los resultados electroquimicos donde se enconird que el sistema
metal-solucién nunca alcanza la pasivacién, por lo que dadas las condiciones una larga
exposicion del metal a la solucion debe producir una fuerte disolucion. Sin embargo, la region

180




CAPITULO 7; DISCUSION Y CONCLUSIQNES GENERALES
de la punta de |a grieta donde el microanalisis no detecto Ia presencia de azufre, presenta una
fractura de tipo cuasi-fragil.

En algunas zonas se observa clivaje, como producto de un comportamiento fragil. Las
investigaciones de R.N. Parkins [8], han demostrado que la fractura de tipo cuasi-clivaje se
asocia principalmente al hidrégeno. La cantidad de hidrégeno producido aumenta cuando el
potencial de corrosion se desplaza hacia la linea de la reaccion Fe = Fe 2*. Inclusive se
observan pequefnas cavidades en las fronteras de grano, relacionadas con la evolucion de
hidrégeno. La superficie de fractura encontrada en la region de la muestra que al término de la
prueba permanecid unida (seccién sin agrietar) presenta una fractura completamente ductil.
Aunque la fractura es totaimente ductil, en la regi6bn cercana a la punta de la grieta se
encontraron pequefias cavidades hacia las fronteras de grano. De acuerdo con F. Ebrahimi y
H.K. Seo [10], estas cavidades son relacionadas con la iniciacion de un agrietamiento ductil.
Esto indica que la grieta se inicia de una forma ductil muy localizada, con la formacién de
microcavidades en fronteras de grano y precipitados; para después propagarse cuasi-fragil.
Este cambio es asociado con el efecto del hidrégeno sobre la subestructura de dislocaciones y
la consecuente acumulacion de deformacién plastica [11].

Se espera que la formacidén de una pelicula de sulfuro de hierro proteja la superficie de la
grieta del ataque generalizado por corrosién, de acuerdo con la reaccién [12]:

HoS + 2Fe + H20 & FeS + FeO + 2H,'
Esta reaccion puede ser cinéticamente inhibida si se forma una pelicula de 6xido [12], bajo
estas condiciones el hidrégeno atdmico no estara disponible para penetrar en la muestra y no
habra fragilizacién en la aleacion. Esta es la causa por la cual en las pruebas en fase vapor no
se observd agrietamiento en las muestras, ademas de que la temperatura incrementa la
movilidad de las dislocaciones evitando el apilamiento y por consecuencia el endurecimiento.
Sin embargo, en las pruebas realizadas a temperatura ambiente de acuerdo a la evidencia
mostrada, el rompimiento de la pelicula pasiva de 6xido incrementa la corrosidn, generando
una mayor cantidad de hidrogeno disponible para fragilizar el acero, el cual promueve el
agrietamiento. A temperatura ambiente la saturacion con gas de la solucion acuosa aicanza
aproximadamente 3000 ppm de H:S [13]. Bajo estas condiciones y para valores de pH entre
3-4, se ha encontrado un comportamiento satisfactorio para un gran numero de aleaciones
resistentes al agrietarmiento, cuyos limites son tener una dureza menor a 22 Rockwell C [14].
Aleaciones con mayor resistencia han sido empleadas en soluciones con menores niveles de
H.S, sin embargo, el ACBE no necesariamente es eliminado porque este es fuertemente
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influenciado por el pH de la solucion y puede presentarse a presiones parciales de H2S tan
bajas como 0.001 bar [15]. A medida que las reacciones de corrosién se lievan a cabo, la
cantidad de peso perdido por unidad de area (AW/A) como ‘sulfuro de hierro puede ser
relacionada al tiempo de exposicion por medio de una ecuacion del tipo ((AW/A) « t") [16].
Mas aun, la permeacion de hidrogeno (Cu) puede ser relacionada linealmente a la velocidad
de corrosion por medio de la ecuacion [17,18]:

Ch o [ d(AW/A)Y / dt 112
De acuerdo con nuestros resultados la menor velocidad de corrosidn obtenida en la

muestra L-T debera llevar a una mayor cantidad generada de hidrégeno produciendo un
agrietamiento del tipo inducido por hidrégeno.

7.2 ESFUERZO APLICADO

Las grietas producidas en el sentido transversal, en general muestran la tendencia a
desviarse hacia el sentido de laminacion, presentando un patron de crecimiento escalonado
tréﬁs:granula“r'. La :girieta cér-h'biai dé: dlrecmén cuando cruza regiones ferriticas, siguiendo ‘el
sentido de las lineas de deformacion producidas por la laminacion. A bajos esfuerzos (35, 40 y
45 MPa*m'?), las grietas tienden a despuntarse cuando entran a las regiones ferriticas. El
despunte de la grieta indica la generacion de un campo
punta en las zonas de mayor tenacidad, la bifurcacién de la punta concuerda con las
propuestas de apilamiento de dislocaciones en la direccion de la maxima tension de corte
(aproximadamente 45°). Sin embargo, solo se observaron cavidades en las muestras
cargadas a 45 y 50 MPa*m'"?, esto se debe al efecto combinado de la deformacién en los
alrededores de las fronteras de grano y fases secundarias junto con la acumulacién de
hidrégeno en regiones de alta energia. En la muestra L-T cargada a 50 MPa*m'?, se observo
que la punta de la grieta al acercarse al esfuerzo de arresto crece de un modo mezclado inter-
transgranular; mediante la unién de cavidades. De acuerdo con H. Yin et. al. [19], aplicando el
modelo de inestabilidad de ligamentos en tension. El esfuerzo inicial se aplica para establecer
una relacion entre la tenacidad de fractura K¢, en deformacion plana de un material y su
exponente n, del endurecimiento por deformacion.

K, =nE 2,

Esta relacion se cumple, cuando:
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a) La deformacion en la zona plastica de la punta de la grieta esta limitada por los
alrededores elasticos del material y puede ser calculada por las ecuaciones del campo
elastico, tal que:

[ey(x,0)= K/E(2nr)");
b) Ei material cumple con la ley de potencias del endurecimiento por deformacién;
(o =ke™,

c) Elinicio de la inestabilidad de fractura en deformacién plana (K=Ki¢), corresponde con
el inicio de inestabilidad de tensidn local de las secciones unidas en la zona de
proceso enfrente de la punta de la grieta, o cuando la deformacién local alcanza la
deformacién critica de fractura.

La adsorcidn del hidrégeno en estas regiones disminuye la resistencia de las uniones
interatomicas favoreciendo el crecimiento de la grieta a través de estas. La presencia de
microgrietas corriendo a lo largo de regiones de carburos y a lo largo de interfases con
segundas fases, claramente sugiere que en estas intercaras el crecimiento de grieta es
fuertemente influenciado por cuasi- clivaje localizado.

La nucleacion de grietas fragiles en obstaculos como particulas o fronteras de grano esta
bien documentado en la literatura [20,21]. En particular, las expresiones del tipo Hall-Petch
han sido usadas para estimar la magnitud del incremento localizado del esfuerzo debido al
apilamiento de dislocaciones en intercaras fragilizadés.

En general, el esfuerzo puede ser descrito por una expresién del tipo:

[6* < (x/A)],

donde 1 es la resistencia de las interfases modificada por la presencia del hidrégeno y A es la
distancia critica desde la punta de la grieta dentro de la zona plastica. Nair y Tien [22]
encontraron que, esta aproximacion proporciona respuestas satisfactorias a la fragilizaciéon por
hidrégeno durante el agrietamiento por corrosion bajo esfuerzo de un acero 4340 precargado
con hidrégeno. En su trabajo asumen que las grietas nuclean en las débiles intercaras de las
particulas. Localizadas a una distancia A, donde se alcanza el maximo esfuerzo de fluencia
para fractura. Entonces, los datos experimentales de la Kiscc pueden ser explicados
satisfactoriamente asumiendo valores de A desde 0.7 hasta 5.0 um (tomando en cuenta
carburos, inclusiones o espaciamientos laminares que pueden controlar la fractura inducida
por hidrégeno).

En este trabajo, la susceptibilidad de las muestras L-T se manifiesta por una numerosa
formacién de cavidades en la zona de deformacion plastica enfrente de la punta de la grieta.
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Aparentemente, las condiciones para la iniciacion de grietas fragiles y la decohesion de las
interfases se favorecen casi a cualquier esfuerzo aplicado. Sin embargo, realizar un intento de
obtener una distribucion estadistica de las cavidades quedaba fuera de contexto debido al
intenso programa de trabajo, siendo una buena opcién para continuar la investigacion en el
campo. Las cavidades encontradas enfrente de la punta de la grieta en muchos casos
cumplen con las distancias predichas por Nair y Tien [22). Experimentalmente, la observacion
de microgrietas arrestadas y despuntadas frecuentemgnte asociadas con el desarrollo de
microcavidades, sugiere que este no es un patrén de fractura energéticamente favorable.
Entonces, la propagécién de las grietas seguira las trayectorias débiles ya sea de: carburos
fragiles ¢ interfases de particulas cuya resistencia ha sido modificada por el hidrdégeno.
Ademas, las microgrietas que contintan creciendo se unen a otras probablemente por ruptura
de ligamentos mediante el incremento localizado de esfuerzos en la punta de la grieta
(deformacién plastica). Alternadamente la grieta sigue patrones irregulares involucrando
interfases, ya sea de carburos fracturados o fronteras de grano.

En -general, {a grieta principal crece repentinamente, cuando las microgrietas o grietas
orientadas- favorablemente alcanzan a la grieta principal. Entonces, las velocidades de
crecimiento mostradas pueden ser relacionadas directamente con la relativa dificultad que
tienen las microgrietas para alcanzar la grieta principal a una determinada Kiyp, por lo que el
" agrietamiento por corrosion bajo esfuerzo en esta orientacion sera de naturaleza fragil, con
segmentos caracteristicos de fracturas ductiles. De tal modo, que la menor velocidad de
crecimiento de las grietas observada en 1a direccion perpendicular a la laminacion se relaciona
directamente con un patrén de propagacidn mas tortuoso.

7.3 MICROESTRUCTURA _

El modelo propuesto por D. Bhattacharjee and J.F. Knott [23], del apilamiento de
dislocaciones que favorecen la nucleacion de cavidades en particulas de carburos, concuerda
con los resultados obtenidos para la muestra de llegada evaluada en la direccion longitudinal
a la laminacién. AlUn cuando este modelo fue probuesto 'para el agrietamiento en un modo
mezclado I/ll de carga, puede ser usado en adicién a la acumulacion de hidrégeno, para
explicar el gran numero de pequefias cavidades eﬁcontradas enfrente de la grieta principal,
teniendo muchas de ellas dos o tres granos de longitud. El sulfuro incrementa la solubilidad
localizada del hidrégeno atémico, haciendo que esta especie sea menos peligrosa que el
hidrégeno motlecular. Sin embargo, los elementos que forman fuertes enlaces quimicos con el
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hidrogeno generaimente reducen la solubilidad de este en el hierro. En estado liquido la
adicién de carbono vy silicio al acero disminuye fuertemente la cantidad de hidrégeno disuetto,
dado que estos elementos quedan enlazados con este, entonces se incrementa la actividad
termodinamica del hidrégeno disminuyendo su solubilidad. Ya que los resultados
mencionados fueron obtenidos en estado liquido, uno puede esperar que en estado sélido, la
actividad de! hidrégeno decaiga reduciendo la velocidad de las reacciones, produciendo una
mayor acumulacién de este en los alrededores de las fases secundarias (precipitados e
inclusiones), incrementando  localmente la presidon hidrostatica que sumada al esfuerzo
aplicado produce el agrietamiento del acero.

Los modelos existentes para explicar el proceso del ACBE estan normalmente orientados
a establecer las condiciones criticas dependientes de la concentracion de hidrogeno para el
caso de decohesion {24-29], o para establecer parametros relacionados al esfuerzo [30-34],
los cuales tienen que alcanzar un valor critico en el maximo punto de esfuerzos (30,35], a una
distancia localizada desde la punta de la grieta con respecto a una discontinuidad
microestructural [31-33]. Condiciones tales que cuando se satisfacen, la grieta crece por
corrosién bajo esfuerzo. Las condiciones criticas son generalmente formuladas en el contexto
de Ia mecanica de la fractura y son criterios locales para la iniciacion de la fractura bajo la
presencia del hidrégeno.

El crecimiento de grietas debido al ACBE, puede ser pensado como un proceso
condicionado por la microestructura y la distribucion del hidrogeno. El cual ocurre en la region
enfrente de la punta de la grieta, si la deformacidn a una distancia “L “ en particular alcanza un
valor critico en. Dependiendo de la presencia de hidrégeno producto de las reacciones del
medio agresivo y la superficie de fractura expuesta a este, resulta en una reduccion localizada
de la ductilidad [33,36]. Entonces nuclea una microgrieta en esta posicién, que crece
inestablemente en los alrededores de la zona afectada por el hidrégeno y finalmente se
arresta como una consecuencia de la desaparicion de las condiciones de propagacion a una

distancia X de la punta de la grieta inicial.

7.4 SOLDADURAS

El agrietamiento producido en la muestra soldada (cargada a una intensidad de esfuerzos
de 52.4 MPa*m"?) demuestra el efecto de la microestructura sobre la resistencia al ACBE. La
grieta en el metal base muestra un crecimiento preferencial a lo largo de las regiones
ferriticas, cambiando de direccién cuando cruza regiones de perlita. Este patrdn de
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crecimiento ha sido relacionado a la combinacién de esfuerzos internos y una microestructura
susceptible [37]. El agrietamiento encontrado en la zona afectada por el calor, atn cuando Ia
grieta se inicia en la ZAC, el crecimiento de esta se mueve hacia la region del metal base,
debido a que el metal base presenta una menor resistencia a la propagacién de la grieta que
la estructura de la ZAC donde se observa una refinacién de los granos. La estructura de 1a
ZAC esta compuesta principalmente por ferrita acicular. La mayor resistencia al agrietamiento
mostrada por esta microestructura es debida al menor tamafio de grano y la precipitacion de
carburos. De acuerdo con Onsoien et.al. {38], el incremento en la resistencia de juntas
soldadas es producido por una disminucion en la velocidad de enfriamiento al término de la
soldadura, la cual promueve la formacidén de la ferrita acicular.

El agrietamiento encontrado en el metal de aporte de la soldadura presenta la mayor
longitud total, muestra un patrén de crecimiento escalonado, los cambios de direccién pueden
ser inducidos por la segregacion en las fronteras de granos columnares. La razén de
crecimiento de la grieta en esta microestructura es mayor, presenta ramificaciones hacia la
punta_de 1a grieta principal. Esta regién presenta la mayor susceptibilidad al agrietamiento,
debido principalmente a la alta dureza registrada en el metal de aporte (entre 25 y 35 Rockwell
C), que se relaciona con una mayor resistencia al limite de fluencia. Sin embargo, a esta
limitante se suma el efecto detrimente de la microestructura que presenta una gran cantidad
deprecipitados y ségregaciones an las fronteras de grano. 7

E! estudio detallado por microscopia electronica de barrido y microanalisis de las puntas
de las grietas producidas en cada una de las microestructuras demuestra la presencia de
microgrietas y cavidades de diversos tamafios en las fronteras de grano en la punta de la
grieta del metal base. Estas discontinuidades son relacionadas con las fases secundarias
presentes como: inclusiones de éxidos y precipitados de carburos. Calculos realizados por
Sofronis y McMeeking [39], han encontrado que la acumulacidén de hidrogeno se espera que
ocurra y sea el mecanismo dominante por la alta densidad de trampas generadas en los
alrededores de la punta de la grieta. La generacion de trampas por la deformacion plastica se
asocia a la interaccién del hidrogeno con las dislocaciones en el campo de deformacion
elastica [39-41]. En aceros de baja resistencia, el hidrégeno incrementa su movilidad cuando
existe flujo plastico promoviendo la formacion de inestabilidades plasticas localizadas y
deformaciones de corte [42,43). La interseccién de bandas de deslizamiento con carburos

produce grandes incompatibilidades de esfuerzos, lo cual genera la activacion de multiples
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sistemas de deslizamiento, nucleacién y crecimiento de cavidades llegando hasta inducir el
agrietamiento por clivaje. '

La microestructura enfrente de la punta de la grieta en la zona afectada por el calor,
presenta desviaciones en la trayectoria debidas a un patrén de propagacion mezclado
corriendo por regiones de ferrita, el crecimiento de la grieta presenta ramificaciones alternas y
cambia de direccidn cuando encuentra regiones de granos pequefios. La microestructura de |2
ZAC sufre un fuerte relevado de esfuerzos durante cada paso de relleno de la soldadura, por
lo que el patrébn de crecimiento tiene que desplazarse hacia regiones de estructuras con
mayor concentracion de esfuerzos como el metal base y las regiones de interfase con este
que presentan una incipiente recristalizacion. Sin ambargo, el metal de aporte de la soldadura
presenta un patrdbn de propagacion completamente intergranular con ramificaciones, se
observa la formacion de grietas y cavidades en las fronteras de grano las cuales son resultado
de la segregacion de solutos a estos sitios proporcionando los patrones débiles necesarios
para el facil crecimiento de la grieta. En esta estructura también aparecen pequefias
cavidades producidas por el atrapamiento de gases durante el proceso de soldadura, por lo
que la razén de crecimiento observada en esta microestructura es mayor a cualquiera de las
otras estructuras posibles. Aunque, a esfuerzos menores (75% del limite de fluencia) puede
resultar menos susceptible debido sus mayores propiedades mecanicas.

El crecimiento de las grietas puede relacionarse a la relativa dificultad que tienen las
microgrietas para alcanzar a la grieta principal a una K, dada. Solo aquellas que se unen a la
punta mantendran activo el proceso de crecimiento. El ACBE en las microestructuras de la
zona afectada por el calor y el material de aporte es de naturaleza fragil, pero contiene
segmentos caracteristicos de propagacion ductil. En todas las regiones, las cavidades tienden
a aparecer entre regiones de carburos cercanas. De acuerdo con J.P. Hirth e .M. Bernstein
[42,43], este patrén es favorable para el agrietamiento por coalescencia, en particular si los
carburos estan alineados a lo largo de la maxima deformacion normal. Bajo estas condiciones
se favorece el desarrollo de incompatibiliades de naturaleza tensil en la periferia de los
carburos. Como consecuencia de estas se activan sistemas cruzados de deslizamiento que
favorecen la nucleacion de cavidades en los alrededores de estos precipitados. Las imagenes
de transmisién de zonas enfrente de la grieta principal, muestran la deformacion plastica. a)
lineas de deslizamiento comprimidas en los alrededores de un precipitado y b) lineas
cruzadas de deslizamiento. En este sentido el hidrogeno actia de una manera analoga a la
presion hidrostatica generada en la punta de la grieta siendo estas acumulaciones de
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deformacion plastica las que favorecen el anclaje del hidrogeno formando cavidades en estos
puntos. J.F. Knott [20] propone que adicionalmente el hidrogeno facilita la emisién de
dislocaciones desde la punta de la grieta produciendo estas deformaciones localizadas.

7.5 DISCUSION GENERAL

Si bien se han analizado cada uno de los factores que afectan la formacién y crecimiento
de las grietas, de manera sistematica se ha encontrado que una region de la grieta cercana a
la punta, no presenta interaccion directa con el medio liquido. Ademas, el tiempo de
exposicion se reduce fuertemente con la carga aplicada al igual que la longitud final de la
grieta. Estas madificaciones del comportamiento del sistema indican que otro mecanismo
ademas de los propuestos afecta de manera importante el crecimiento de fa grieta. A
continuacion se discute la posibilidad de que un esfuerzo adicional, generado en fa regién
seca en el interior de la grieta sea el causante.

La figura 7.1 presenta las formas mas comunes de la punta de la grieta, a) triangular, b)
-parabdlica y ¢} rectangular: La primera  corresponde con el comportamiento caracteristico de
grietas creciendo en medio$ completamente fragiles, como el caso de las muestras templadas
que fueron estudiadas. Para esta forma especifica de la grieta, la separacién de las
superficies de fractura es una funcién det angulo [8]. Tal que cuando este se aproxima a cero
la separacion de las superficies de fractura también tiende a ser cero, cumpliendo con el
criterio de Griffith.

La forma de una parabola en la punta se asocia a una crecimiento cuasi- fragil, asociado a
la formacidn de bulbos de disolucion como los observados en las muestras de llegada
evaluadas en el sentido transversal a la laminacién. Tal que el espesor de la grieta es una
funcion de la raiz cuadrada de la longitud. Mientras que la forma rectangular se relaciona con
la propagacién ductil de |a grieta, que presenta el despunte y acumulacion de deformacién en
la punta como el caso observado en las muestras templadas y revenidas.

Si asumimos que al introducir las muestras en las soluciones de prueba se atrapa una
| burbuja de aire en la punta de la grieta, esta burbuja serd comprimida por la presion ejercida
por la columna de agua formada encima de ella. Tal que se establece un efecto de capilaridad
que impide la salida del gas atrapado. Sin embargo, de acuerdo con la Figura 7.2 las
contribuciones a la presion total de cada componente seran funciones de la tensidn
superficial.
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Figura 7.1 Geometria tipica de las puntas de grieta y la dependencia del espesor de la
grieta.

Donde la presidn en el interior de la cavidad es una funciéon de la tension superficial del
agua expresada por la ecuacion:

_ _EM)_] r
P = F (!(mm?) +(x)

Ps es la presion atmosférica, P, es la presion en el interior de la cavidad, y es la tension
superficial del agua en el aire, ¥ es la tension superficial del agua sobre el metal, B es el
angulo de humectacion, 6 es el angulo de separacion de la punta de la grieta, | es ia longitud
de la cavidad y x es la separacién entre las superficies de fractura. Donde los dos primeros
términos del lado derecho de I.a ecuacion seran despreciabies ya que la presion atmosférica y
la presién debida a la forma de la interfase liquido-gas son dos ordenes de magnitud menores
gue el esfuerzo aplicado.
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V = (XL12)Y

A=X"Y

"Figura 7.2 Geéometria de la cavidad en la punta de la grieta.

Sin embargo, la contribucion en la intensificacion de los esfuerzos en la punta de |a grieta
de ia tensidn superficial del agua sobre {a superficie de fractura ru
fuera seis ordenes de magnitud mayor que la tensién superficial del agua en el aire no resulta
significativa (1-2% de incremento). De esta manera, cuando se establece el equilibrio entre el
liquido v el gas en el interior de la burbuja 1a acumulacién de hidrogeno en el interior de la
cavidad promovera la difusion de este hacia el acero.

Las caras de la grieta que estan en contacto con la solucion se corroen de acuerdo con la
reaccion:

H.S + 2Fe + H,O <> FeS + FeO + 4H

Entonces parte del hidrogeno liberado por la reaccién evolucionara hacia el exterior de la
solucion, ya sea fuera del sistema o hacia la burbuja de la punta. En la interfase dei liquido-
gas se establece un equilibrio entre la presion parcial del hidrégeno atrapado y la
concentracion de este en la solucién. Adicionalmente al efecto producido por la acumulacion
de presion en ia cavidad seca, el hidrogeno se adsorbe rapidamente en los enlaces de atomos
de Fe disminuyendo la energia de cohesion, ademas de difundir al interior de la matriz se
manifiesta en la formacién de cavidades enfrente de la punta de la grieta. En el caso de
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cavidades en la matriz esta contribucion resulta mucho mas significativa cuanto mas pequefa
sea la cavidad formada. De acuerdo con las hipétesis formuladas, el mecanismo propuesto
por Hill [45] del debilitamiento de enlaces atdmicos y la formacién de burbujas de hidrégeno en
el interior del acero generando un incremento en el estado de esfuerzos localmente, tal que, el
acero presenta disminuye su resistencia al ACBE.

Finalmente después de estudiar las variables que modifican el comportamiento de una
grieta en el acero microaleado API-X80, es dificil definir un modelo deterministico que
describa con una buena aproximacién el efecto de cada una de estas.

7.6 CONCLUSIONES

Medio Ambiente

1. El acero en ninguna de las microestructura, expuestas a la fase vapor de la solucién
NACE a temperaturas entre 100 y 200° C es susceptible al agrietamiento por corrosién bajo
esfuerzo, en ninguna de las soluciones utilizadas. El acero expuesto a cualquiera de las
soluciones a temperatura ambiente nunca presenté pasivacion. Todos los potenciales de
corrosion medidos estan por debajo de la linea de evolucion de hidrégeno.

2. Las mayores velocidades de corrosion encontradas en la solucion de agua de mar
sintética no necesariamente significan que la muestra deba ser susceptible al agrietamiento
por corrosion bajo esfuerzo en esta solucion, es necesaria la presencia del HyS en la solucién
para catalizar el agrietamiento. Esto es debido a la ausencia del hidrogeno producido de la
reaccion de descomposicion del H;S.

‘ 3. La presencia de NaCl y H,S en la solucion NACE, producen un efecto sinergistico sobre
la velocidad de corrosién, incrementando la cantidad de hidrogeno disponible para difundir al
interior del acero. Aumentando la susceptibilidad de este para agrietarse, produciendo un
incremento en la velocidad de propagacion de las grietas hasta de un orden de magnitud.

4. La solucion NACE sin NaCl produce grietas ramificadas, a una razén de crecimiento
menor. Demostrando una menor disponibilidad de hidrégeno, por lo que se incrementa el
campo de deformacidn plastica aumentando la constante umbral Kscc.

Esfuerzo Aplicado

1. El tiempo de incubacion de las grietas en la direccion transversal se incrementa
considerablemente con relaciéon al sentido longitudinal, para altos esfuerzos iniciales. Sin
embargo, cuando el esfuerzo disminuye, las diferencias entre los tiempos de incubacion se

hacen menores.
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2. La velocidad de crecimiento de las grietas en la direcciéon paralela a la laminacién es de
casi un orden de magnitud mayor a la observada en la direccién transversal. Debido a la
anisotropia de forma dé los granos y las propiedades mecéanicas, inducida por el proceso de
fabricacién de la placa.

3. A bajos esfuerzos el patrén de crecimiento de las grietas es intergranular, mientras que
a esfuerzos mayores este se convierte en transgranular. Este comportamiento se asocia a la
cantidad de hidrégeno disponible, cuando se presenta un esfuerzo alto la deformacién plastica
se favorece por la presencia del hidrégeno.

4. Las grietas en general se propagan por un mecanismo cuasi-fragil, debido al efecto
combinado de la alta deformacién plastica y la activacion de planos adicionales de
deslizamiento. Sin embargo, el agrietamiento a bajos esfuerzos se asocia al debilitamiento de
interfases y la acumulacion de hidrédeno en estos sitios, el cual forma cavidades. Que unidas
con otras mediante procesos de deformacion plastica, generan superficies de fractura ductil.

Microestructura

1. La orientacién.de. la microestructura de llegada del acero produce cambios ‘desde la

velocidad de corrosion hasta la velocidad de propagacion de las grietas, resultando en un
cambio en el patron de crecimiento de las grietas. La orientacion T-L presenta un patrén
transgranular, mientras que la L-T se propaga intergranularmente.
- "2, Enla estructura de temple y revenido la grieta tiende a despuntarse creciendo por
ramificaciones a lo largo de las fronteras de grano, se favorece este patron por la gran
cantidad de precipitados generados en las fronteras de grano. La propagacion de las grietas
en la matriz martensitica es a lo largo de las fronteras de placas de martensita. Mientras que,
en la microestructura bainitica 1a grieta se propaga de forma intergranular, a lo largo de las
fronteras de grano austeniticas.

3. Las grandes inclusiones de calcio producen grietas del tipo transgranular. En
microestructuras con inclusiones que no contienen calcio, el agrietamiento es intergranular. La
precipitacion coherente de particulas de elementos microaleantes (Niobio) en las muestras de
llegada, producen una gran deformacién, alrededor de la cual nuclea hidrégeno molecular. Sin
embargo, estas grietas se arrestan rapidamente por las fronteras de grano, produciendo una
fuerte cantidad de pequenas grietas, distribuidas enfrente de la grieta principal.

Soldaduras '

1. La resistencia a medios acidos de juntas soldadas es fuertemente afectada por el
procedimiento mismo de soldadura. Asi como, el tipo y calidad de electrodos utilizados
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(fundentes y metal de aporte). En este caso el metal de aporte presentd la mayor
susceptibilidad al agrietamiento, con una mayor velocidad de propagacién.

2.

La zona afectada por el calor presenta la menor susceptibilidad debido a la formacion

de ferrita acicular y a la refinacién del tamafioc de grano que produce una mayor densidad de
barreras que dificultan el crecimiento de la grieta.

3.

En la estructura del metal base el hidrégeno promueve la propagacion de la grieta

mediante dos mecanismos: (a) acumulacion y formacién de cavidades en precipitados €
inclusiones y (b) Incremento de la movilidad de las dislocaciones facilitando su apilamiento.

4.

El atrapamiento de gases durante la soldadura incrementa la susceptibilidad del metal

de aporte promoviendo la formacién de cavidades antes que la muestra sea expuesta al
medio y al esfuerzo.
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