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Resumen

En el presente trabajo se estudiaron tres aceros microaleados grado API-X52 con tres dis-
tintos procesos termomecanicos, que fueron expuestos a un tratamiento isotérmicos posterior a
su procesamiento de produccién (pos-tratamiento). El efecto del pos-tratamiento se evalud rea-
lizando un seguimiento tanto en sus propiedades mecénicas (mediante ensayos de tensién y
microdureza) como en los cambios microestructurales (a través de caracterizacién en microsco-
pia 6ptica, electronica de barrido y electrénica de transmisién).

Ademas se realizaron ensayos de corrosién a velocidad de deformacién lenta en un medio
corrosivo (SSRT). Los resultados indican que los precipitados existentes y los co-precipitados
por efecto del pos-tratamiento isotérmico de forma conjunta modifican las propiedades mecani-
cas y comportamiento en corrosion bajo esfuerzos. La microestructura original, obtenida como
resultado de los procesos termomecéanicos determina el comportamiento de estos efectos pos-
teriores. Indicando que entre mas no-equiaxiada y mas pequeno el promedio de tamano de
grano, las propiedades mecanicas mejoran sustancialmente, por otro lado, el efecto del tamano

nanomeétrico de los precipitados influyen en el comportamiento ante la corrosion.
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Abstract

In the present work three microalloyed steels grade type API X52 were studied with th-
ree different thermomechanical processes, and exposed to an isothermal heat treatment after
production (post-treatment). The effect of the post-treatment was analyzed in terms of the
mechanical properties determined (tension and micro-hardeness tests), and through the mi-
croestructural evolution by means of optical, scanning and transmission electronic microscopy.
Futhermore, corrosion tests were evaluated by employing strain slow rate tests (SSRT) in a
solution. The results indicated that the already existent precipitates and also the formation of
co-precipitates formed during the isotermal post-treatment modify their mechanical properties
and its behavior in stress corrosion. The microestructural obtained by the termomechanical
processes determine the after response of the post-heat treatment. Showing that, as the mi-
crosturcture tend to be more non-equiaxed and a smaller average grain size, their mechanical
properties improve. In the other hand, the effect of the precipitates in a nanometer size, in-

fluence their corrosion behavior.



Hipotesis

El creciente interés en la evolucion y desarrollo de los aceros microaleados, ha impulsado
la investigacion en los procesos de produccién y la integracion de los elementos microaleantes,
que dictan la evoluciéon microestructural en los acero microaledos, buscando generar aceros
econémicamente mas rentables en combinacién de propiedades mecanicas mas altas(1, 2]|. Por
lo cual, es importante considerar el comportamiento de las fases y la complejidad que emergen
cuando ademads de esto, diversos elementos microaleantes se encuentran formando parte inte-
gral de este tipo de aceros[3]. Durante alguna de las etapas de los procesos de produccién, se
obtiene una solucién saturada, encontrdndose una pequena cantidad de soluto remanente (i.e.
microaleantes formadores de carburos y/o nitruros), que no llega a reaccionar en su totalidad
a causa de la velocidad de transformacién y/o mecanismos de friccién durante el proceso de
produccién. Buscando optimizar y complementar el efecto de los elementos microaleantes en
un acero microaledo grado API, de amplio uso en los ramales de distribucién en la industria
del petréleo, se propone un proceso de pos-tratamiento térmico, con el propdsito de activar la
segregacion y redistribuciéon de precipitados, que a su vez, propiciara cambios en las propiedades

mecanicas como en el comportamiento al medio corrosivo.
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Objetivos

» Analizar los cambios microestructurales producidos por un pos-tratamiento térmico apli-
cado al final del proceso de produccién de tres aceros microaleados, con diversos procesos
termomecanicos, mediante microscopia 6ptica, microscopia electrénica de barrido y mi-

croscopia electrénica de transmision.

» Identificar los precipitados presentes en cada una de las etapas de pos-tratamiento térmico,

correlacionando la co-precipitacién con las propiedades mecéanicas.

= Analizar la susceptibilidad a la corrosion mediante un ensayo de velocidad de deformacion

lenta asociado a la evolucién de la microestructura y de las propiedades mecanicas.

VII
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Capitulo 1
Introduccion

A mediados de los 60’s la microestructura disponible en los aceros era de dos formas, la
primera que corresponde a los aceros con una composiciéon quimica a base de C-Mn-Si, éstas en
condiciones de laminado o normalizado poseian una microestructura ferritico-perlitica con una
resistencia a la tension de alrededor 350Mpa. La segunda alternativa se encontraba en aceros
de baja aleacion, que con un tratamiento térmico se podia obtener una microestructura mar-
tensitica con un resistencia a la tension alrededor de los 560MPa. Mas tarde, éstas resistencias
mecanicas no lograron satisfacer las exigencias en los cambios tecnolégicos para la industria del
transporte, energia y construcciéon, quienes demandaban propiedades mecanicas mas altas a un

costo rentable, con ello inicia la era y el desarrollo de los aceros microaleados.

1.1. Aceros Microaleados

El desarrollo en la produccién de los aceros microaleados ha dado como resultado un ex-
celente progreso en las propiedades mecanicas (adecuada combinacién de ductilidad, tensién,
formabilidad y soldabilidad), en conjunto con costos de produccién relativamente bajos; el nom-
bre de aceros microaleados en general se ha usado por igual para aceros de alta resistencia, como

aceros HSLA (siglas en inglés)[18].

En la historia de los aceros HSLA (High Strengh Low Alloy) se definieron en relacién de sus
rango de esfuerzos. Porter y Repas sugirieron el nombre de HSLA para aceros que sobrepasen los
275M Pa de resistencia[19, 20]. Desafortunadamente ésta nomenclatura no es usada comtinmen-
te en todos los aceros de baja aleacién, atin cuando el nombre de HSLA delimita un gran rango
de composiciones quimicas y microestructuras resultado de varios tratamientos térmicos. Una
definicién mas especifica fue reportada por la “AIST”[21]: “Los aceros HSLA, comprenden un

grupo de aceros con una composicion quimica especialmente desarrollada para alcanzar altas



propiedades mecénicas, y en algunos de estos aceros, alcanzan una alta resistencia a la corrosion
atmosférica que no es posible obtener con los aceros comunes. Los aceros HSLA son producidos
comunmente, haciendo hincapié en los requerimientos de las propiedades mecanicas y no en
los limites de la composicion quimica”. La mejor resistencia a la corrosion esta vinculada con
el hecho de que los aceros contienen Cu como aleante, por ejemplo los “Weathering Steels”,
mejorando la resistencia a la corrosién y ademads incrementando a la resistencia mecénica por
efecto de la precipitacion[22].

Posteriormente el termino de Aceros Microaleados es introducido por primera vez, alrededor
de 1962 por Noren que presenté la siguiente definicion[18]: “;Que es un acero microaleado?, es
el acero, que en su composicion bésica es la de un acero de baja aleacién estructural, en muchos
casos un acero al manganeso o cualquier otro acero de baja aleacién, al que se le ha adicionado
un pequena cantidad de un elemento aleante, esté elemento aleante tiene una muy fuerte y
muchas veces un marcado efecto sobre las propiedades mecénicas. La cantidad de microalean-
tes es de 1-2%. Un menor contenido que en los casos de elementos de aleacién convencionales.
Ejemplo de los elementos microaleantes mencionados por este autor ademas de Ni, V y Ti,
son el Al y B.” Por ésta definicién, existe una diferencia entre los aceros HSLA y los aceros
microaleados. Por consiguiente, en nuestros dias la terminologia HSLA tiende a englobar a los
aceros microaleados, donde originalmente o sin tratamiento térmico obtienen una microestruc-
tura ferritico-perlitica, y en su composicién quimica contienen como maximo 0.1 % en peso de

elementos microaleantes [23].

Considerando lo anterior, la industria planteé nuevos requerimientos y exigencias en relacion
a las propiedades mecanicas de los aceros, lo cual implicé desarrollos industriales que han coad-
yuvado a cambios en las composiciones quimicas. A partir de esto se adoptan las terminologias
de refinacién de grano, laminacién controlada y cada una de ellas conducentes al desarrollo de
los tratamientos termomecanicos. La laminacién controlada como hoy la conocemos se inicia
poco después del desarrollo de los aceros microaleados, que como consecuencia de este pro-
ceso se logré un refinamiento de la microestructura; ayudando a incrementar la resistencia y
tenacidad de los aceros[24].

De forma paralela a la investigacién de los procesos termomecanicos de aceros microaleados,
otro grupos se enfocan en el estudio de elementos microaleantes y combinaciones de los mis-
mos, alcanzando niveles de resistencia de 450MPa. Estos trabajos, se desarrollaron adicionando
microaleantes en aceros de muy bajo C con granos finos de bainita o ferrita. Posteriormente
estas investigaciones encontraron que el Ti y V presentaban un comportamiento similar al re-
tardar la recristalizacion, pero el efecto es considerablemente mas bajo al comparar la cantidad

adicionada en relacién a la necesaria de Nb[25].



1.2. Efecto de elementos aleantes

Los aceros microaleados poseen elementos aleantes como parte de su composicion quimica,
que no son usuales en los aceros al C. Estos elementos pueden ser elementos aleantes y/o
microaleantes por sus niveles de concentracion; pueden encontrarse formando compuestos como
carburos, nitruros, oxido, sulfuro (inclusién), intermetdlicos o solucién solida. La interaccién
de estos elementos aleantes con la matriz del acero, el C y N, dan como resultado cambios
en propiedades mecdnicas, quimicas y fisicas de estos aceros[11]. Ha continuacién se resaltan
las principales caracteristicas de los elementos microaleantes (Nb, V y Ti), asi como también

elementos no microaleantes que se utilizan en este tipo de aceros (tabla 1.1).

Efecto
Forma nitruros
Forma carburos
Forma carbo-nitruros
Refinadores de grano

Al | Mn | Mo | Cu | Cr | Ni
v

v v
VARY

<<=l 3
<ol 2
<<=l =

& =

Resistencia a la corrosion vV NERY
Soldabilidad V V
Formador de inclusiones | / NARY

Tabla 1.1: Efectos de elementos aleantes|1, 8, 3, 2, 9, 10, 11, 12, 13, 14, 15, 16, 15, 17]

A continuacién se resalta de manera integrada el efecto de los elementos de aleacién que
por lo general acompanan a los elementos microaleantes. Estos elementos de aleacién tales
como Mn y Mo pueden producir principalmente tres efectos. Uno es aumentar la resistencia
del acero por solucién solida, otro es refinar el grano por la transformaciéon «/+, y por tltimo
modificar la transformacién microestructural. En general el ultimo efecto es el mas importante
en el aumento de la resistencia.

El Al retarda la velocidad de recristalizacién dinamica; pero los mejores resultados se han
manifestado cuando se anade en conjunto con el Nb, obteniéndose un comportamiento similar a
aceros microaleados que contienen Mo y V. La competencia entre el Al y el Nb por el N a altas
temperaturas puede cambiar la cantidad de precipitacion de Nb en austenita, produciendo
un mayor potencial de precipitacion en ferrita. También, se encuentra formando éxidos en
inclusiones[13, 14, 26, 27].

La microestructura dominante en aceros microaleados producida por la laminacién controla-
da es la ferrita poligonal-acicular, donde la disminucion del contenido de C, permite obtener una
perlita fina y/o bainita. La variacién en la composiciéon quimica de un elemento de estos, puede
provocar cambios microestructurales y efectos en la resistencia, por ejemplo, el Mo provoca un

mayor efecto en el reforzamiento entre los elementos de aleacion de los aceros microaleados.



Por otro lado, el Mn y Cr tienen un cierto factor significativo de refuerzo. No obstante, el Cr y
Ni también presentan un menor efecto en este sentido. Mediante la adicién simultanea de dos
o tres elementos como los anteriores, siempre genera un efecto sinergistico de refuerzo, lo cual
quiere decir que una combinacién de Cu y Ni en cantidades de 0.15 % en peso, puede endurecer
por solucion solida, teniendo un mejor efecto que adicionados por separado.

El Mo, Mn y Ni tienden a disminuir la temperatura de transformacién As, modificando la
temperatura de refinamiento de grano y su microestructura. EI Mn incrementa la solubilidad de
carburos de Nb y V en austenita, induciendo una precipitaciéon fina durante la trasformaciéon a
ferrita, también causando un efecto de endurecimiento secundario[28]. El aumento del Mn por
arriba de 1.6 % en peso con un contenido de C menor a 0.06 % en peso, provoca una transicién
microestructural desde una perlita relativamente fina a una de cierta acicularidad, la cual con-
siste en una mezcla de ferrita y cementita. La resistencia de esta estructura acicular de ferrita,
depende principalmente de la fraccién en volumen de bainita con alta densidad de dislocaciones,
por esto es que se asocia con una disminucion en la temperatura de transiciéon austenita-ferrita
en el acero. Por esta razén la resistencia en un acero con ferrita acicular depende considerable-
mente del contenido de C, Mn y Mo. Los efectos del Cu, Ni y Cr son complementarios. El Ni
en combinaciéon con Cr y Mo aumenta de forma considerable el endurecimiento, la resistencia
al impacto y fatiga. Su presencia en solucién sélida en la fase ferritica la refuerza y aumenta su
tenacidad[15, 29].

1.2.1. Inclusiones

Por otro lado, se ha reportado que la fractura inicia en cavidades y/o huecos de segun-
das fases. En estos aceros, éstas particulas de segunda fase son: carburos, nitruros, sulfuros,
oxialuminosilicatos (inclusiones). Asi, el efecto del comportamiento dictil depende de manera
considerable de la fraccion en volumen, morfologia y distribucién de estas fases. Las inclusiones
juegan un papel importante no solo en servicio, sino también en el control de la microestructura,
formabilidad y tenacidad de los aceros. Algunos tipos de inclusiones poseen cierto grado de-
formabilidad, que pueden propiciar sitios para que se induzca grietas. También llegan a actuar
como sitios de nucleacién en la transformacion de austenita a ferrita[3, 30]. Las inclusiones no
metalicas se han dividido principalmente en 5 categorias por su comportamiento a la deforma-

cién plastica[31]:

= Al,O3: Estas surgen durante la desoxidacién de acero. Son fragiles y practicamente inde-

formables.

= Espinodales, tipo 6xidos AO — B;O3: Son indeformables en el rango de temperatura
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ambiente a 1200 °C, aunque a veces pueden ser deformadas por arriba de esta temperatura.

= Silicatos de Ca, Mn, Fe y Al en varias composiciones: Son fragiles a temperatura ambiente,
se vuelven méas deformables conforme aumenta su temperatura. La formabilidad aumenta

conforme disminuye el punto de fusion de los silicatos.

» FeO, MnO y (FeMn)O: Son plasticas a temperatura ambiente, pero gradualmente pier-
den esta plasticidad por arriba de los 400 °C.

= MnS: Es el tipo clasico de inclusiones deformables. Aumentan su deformabilidad conforme
disminuye la temperatura. Dependiendo de su mecanismo de formacién existen de 3 tipos:
Tipo I que son globulares, y se forman solo cuando hay oxigeno presente en la fundicién.
Tipo II, de forma eutectoide (interdendriticos), se encuentran en aceros tratados con

fuertes desoxidantes. Tipo III, particulas angulares al azar.

Las inclusiones del tipo I y III de MnS, tienden a deformarse de forma eliptica durante el
laminado, propiciando la baja de tenacidad y ductilidad en la direccién transversal del trabajado

mecanico[30].

1.3. Solubilidad

El efecto del reforzamiento de la matriz metdlica con la adicion de microaleantes, se produce
mediante una fina dispersion de particulas precipitadas, o por el refinamiento de grano, o por
combinacién de los dos mecanismos. A medida que la austenita (7) alcance una refinacién antes
de su transformacion y mantenga y posea particulas sin disolver, que precipitan a temperaturas
por debajo de la linea de solvus, ocasionara un mayor y mejor refinamiento en el tamano de
grano de la ferrita[l].

Considerando la adicién de elementos aleantes por un lado, tenemos a los que no compiten
en la formacién de FesC' (tales como el Ni, Si y Mn), y basicamente no alteran la microestruc-
tura después de la transformacion ferritica. EI Mn no forma carburos, pero puede encontrarse
disuelto principalmente en Fe3C. Por otro lado, los elementos aleantes formadores de carburos
que a concentraciones por abajo de < 0,1 % en peso son capaces de remplazar al FesC' con sus

productos correspondientes (como Mo, Cr y W).

La tendencia a formar carburos y nitruros esta relacionada en términos de los enlaces. Cot-
trell explico las tendencias de estabilidad, estructura cristalina y estequiometria de carburos
en base al enlace quimico. Refiriéndose a la afinidad por el C, que incrementa de izquierda a

derecha, en los elementos siguientes: Mn, Cr, W, Mo, V, Ti, Nb, Ta. Un aspecto importante



es que todos los formadores de carburos también son formadores de nitruros y por lo tanto
formadores de carbo-nitruros, en presencia de Fe y algunos otros elementos. No obstante, en
presencia de formadores de nitruros (tales como Tiy Al), pueden formar una fase separada de

nitruro. La afinidad por el N decrece de izquierda a derecha en la siguiente secuencia Al, Ti,
Mo, Cr, V y Ni[32].

Considerando la reaccién de elementos microaleantes(M) con elementos intersticiales(X),
disueltos en austenita, formaran una nueva fase(MX) a una temperatura determinada, como
los carburos (MC), donde el metal sacrifica cuatro electrones para formar el enlace con el C.
Por ejemplo, el Ti con valencia 4 reacciona con el C formando el TiC. Pero en el caso del V con
un estado de oxidacion de 2, formara un tipo enlace entre el V a V y de otro tipo entre el C
a V, donde mutuamente estos enlaces se repelen, esto reduce la estabilidad de VC comparado
con el TiC[32, 1].

En el orden que se entienda la influencia del C, distribuido uniformemente dentro de la red
cristalina en solucion sélida de forma intersticial, y su cambios de solubilidad de la fase a y
por efecto de los elementos aleantes, que cambian la posicién de las lineas de transformacion
eutectoide (estabilizadores de la fase « 0 ¥). Se puede entender los factores que controlan la
disolucion o precipitacion de varios carburos y nitruros. El estudio de la formacién de carburos
y nitruros, muestran que son mucho menos solubles en austenita que en cementita. En la figu-
ra. 1.1, se muestra los productos de solubilidad de algunos carburos y nitruros como funcién de

la temperatura, de la cual podemos obtener deducciones importantes[1, 3.

Con respecto a los MC (carburos) y los MN (nitruros) en austenita, son mas estables los
nitruros que sus correspondientes carburos. La diferencia mas significativa de las solubilidades,
se encuentran entre el TiN y VC, mientras entre el carburo y nitruro de Nb muestran una
pequena diferencia. Los limites de solubilidad del Tiy Nb estan alrededor de 0.25 % en peso, por
arriba de esta cantidad forman un exceso de carburos, que no pueden ser disueltos en austenita
a altas temperaturas de solubilizacién. El limite del V esta al rededor de 1-2% en peso, con lo
que respecta al Mo esta por arriba del 5 %wt, y el Cr presenta un nivel de solubilizacién muy
por arriba de los elementos antes mencionados.

Las solubilidades individuales de los carburos y nitruros de los elementos microaleantes dan
una idea del uso préactico de ellos; por ejemplo: el V puede ser usado en aceros normalizados o
con alto contenido de carbono, por la elevada solubilidad del VC. Mientras que el Ti funciona
como un agente refinador de grano a altas temperaturas, por su alta estabilidad del TiN a

temperaturas de la fase v[1, 33].



Figura 1.1: Productos de solubilidad de carburos y nitruros, en austenita y ferrita, en funcién
de la temperatura.[1]

1.4. Precipitacion por solucién sélida

La naturaleza del reforzamiento por solucién sélida es incrementar la resistencia a la defor-
macién de la red cristalina. La teorias de endurecimiento por solucién sélida son complejas; de
manera general se entiende, que la resistencia aumenta por la interacciéon de las dislocaciones
con atomos sustitucionales e intersticiales, dando uno de los mecanismos mas eficientes de re-
forzamiento. Los microaleantes sustitucionales proporcionan una distorsién hidrostdtica en la
red cristalina e interaccionan con las dislocaciones de borde; los a&tomos intersticiales provocan
una distorsion asimétrica y de corte, que a su vez, pueden interaccionar con dislocaciones de
borde y tornillo[1, 34, 35].

La precipitacion de carburos, nitruros o carbo-nitruros, pueden llevarse acabo en las dife-
rentes etapas del proceso de fabricacion de los aceros microaleados y se pueden englobar de

manera general en tres grupos:

= Tipo .- Precipitacién formada en fase liquida y durante o después de la solidificacion,
en la interfase liquido-sélido. Esta precipitacion es muy estable, los precipitados de gran
tamano tienen una gran influencia en la recristalizacién de austenita, mientras los mas
pequenos retardan el crecimiento en 7y (austenita) durante el recalentamiento o durante
un proceso de soldadura[36, 37, 38|.

» Tipo II.- Precipitaciéon que se obtiene en v después o durante la deformacion plastica
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en caliente, en el momento que la temperatura va disminuyendo. Estos precipitados son
inducidos por deformacion y pueden retardar la recristalizacién de v. A consecuencia de
este tipo de precipitacién se obtiene principalmente el refinamiento de grano en aceros

microaleados[39, 40].

= Tipo III.- Precipitacion que se lleva acabo durante o después de la transformacién de la
fase 7, nucleando en la interfase v/ y en 7. A través de esta trasformaciéon normalmen-
te obtenemos el endurecimiento por precipitacién en ferritica, observada como una fina

dispersion de particulas[41].

1.5. Tratamientos Termomecanicos

El desarrollo en la composicion quimica de los aceros microaleados, con elementos micro-
aleantes, en conjunto con los procesos termomecanicos, se ha logrado mejores combinaciones de
propiedades de resistencia y tenacidad, todo a través de su control microestructural. Los proce-
sos o tratamientos termomecanicos se refieren a la combinacion entre un tratamiento térmico,
una deformacion plastica y un proceso de transformacion de fase, dentro un simple proceso de
deformaciéon en caliente. Todo esto, conlleva un control de morfologia, tamano de grano de la
austenita y por consecuencia tamano de las fases subsecuentes[42, 43, 44]. Los tratamientos

termomecanicos se han clasificado en tres grandes categorias:

Clase I La deformacion es completa antes de la transformacién de la austenita (fig.1.2).

Figura 1.2: Tratamiento termomecénico de clase I[4]



Clase II La deformacion ocurre durante la transformacién de austenita (fig.1.3).

Figura 1.3: Tratamiento termomecénico de clase I1[4]

Clase III La deformacién ocurre después de la transformacion de austenita (fig.1.4).

Figura 1.4: Tratamiento termomecénico de clase I1I[4]

Un claro dominio en la evolucion de austenita durante los tratamientos termomecanicos, es
un requisito indispensable en la produccion de acero para obtener los requerimientos de sus
aplicaciones finales. El control en la evolucién microestructural, empieza, al elegir la tempera-
tura de inicio del tratamiento termomecanico, seguido del porcentaje de deformacion pléastica
(ntimeros de pasos de laminacién), empleadas para modificar la microestructura original por
una recristalizacién continua, posteriormente un enfriamiento controlado o acelerado[23]. Todas
estas etapas determinas a través de la cinética y termodinamica de solucién y precipitaciéon de
los carbo-nitruros, siendo estos muy sensibles a los cambios de su composicién quimica, a la
microestructura inicial y a las condiciones de procesamiento. Asi, hoy en dia, el proceso de

fabricacion estéd bien controlado, teniendo un alto indice de reproducibilidad[45].



1.6. Laminacion controlada

La operacion de laminado generalmente comprende dos estados, una laminacion en caliente
(inicial) y otro final a temperaturas relativamente bajas, que comprenden una series pasos
de deformacién continua, al terminar estas etapas, el acero se puede enfriar al aire o con
ayuda de aspersores de agual23]. El procedimiento de la laminacién controlada involucra 5
pasos esenciales, (1) Recalentamiento, (2) Laminado en alta temperatura, (3) Temperatura
de recristalizacién, (4) Laminado a baja temperatura y (5) Enfriamiento controlado, como se

muestra en la figura 1.5.

Figura 1.5: Etapas del laminado controlado

1.6.1. Recalentamiento.

Toda la evolucién de la fase austenitica que ocurre en el proceso termomecanico depende de
la disolucién de carburos, nitruros o carbo-nitruros complejos, durante el recalentamiento, antes
del laminado en caliente. Por ejemplo, cuando tenemos presencia de NbC o VC, donde el V es
mas soluble que el Nb, el V se puede disolver completamente a temperaturas de recalentamiento
bajas, mientras la solubilidad del Nb puede ser afectada por la cantidad de C y la temperatura
de recalentamiento. Por consiguiente, se busca que las fases precipitadas sean disueltas comple-
tamente en el recalentamiento, para que mas tarde precipiten en la trasformacion a ferrita en
una fase fina[46, 47, 48|.

Un factor a tomar en cuenta, es la relacién del producto de la solubilidad, que puede ser
usada para predecir la formacion de precipitados y la composiciéon quimica de austenita en
funcién de la composicion del acero y la temperatura. Ademads, esta relacién permite calcular la
fuerza motriz termodinamica para la precipitacion de carbo-nitruros, a varias temperaturas de

laminado controlado, de forma similar, para controlar la cantidad de elementos microaleantes
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disueltos en el recalentamiento, que influirdn en el tamano de austenita[49].

El control del tamano de grano de austenita durante el recalentamiento, esta dado, por las
fases que no se disuelven en esté paso, anclando los limites de grano. La adicién de pequenas
cantidades de Ti, retardan el crecimiento de la austenita al formar particulas finas de TiN
durante la colada, junto con esto, algunas inclusiones no metalicas ayudan a esté proceso, por
ejemplo, 6xidos y sulfuros. El recalentamiento consiste en calentar la barra (o tocho) de acero,
hasta llegar al rango entre 1100 y 1250°C de temperatura (regién austenitica), para inmedia-

tamente dar inicio al proceso de laminado controlado[50, 51].

1.6.2. Laminacion en caliente.

Por lo general se inicia con una serie de pasos a muy alta temperatura, directamente después
del recalentamiento, esta deformacion va seguida de una rapida recristalizacién y crecimiento
de grano. Cuando el proceso se conforma en combinacién de una deformacion y recristalizacién
sucesiva, el crecimiento de austenita es inhibido produciendo un refinamiento del tamano de

grano y una microestructura de austenita uniforme[52, 53].

El primer mecanismo de refinamiento de grano durante la deformacion en caliente se lla-
ma, recristalizacion dinamica. El proceso es claramente influenciado por la temperatura y el
grado de deformacién durante cada paso de laminado. Dentro de cada paso de deformacion
encontramos un segundo mecanismo de refinamiento de grano, llamado recristalizacion estdti-
ca, produciéndose relativamente rapido a altas temperaturas y puede darse lentamente a bajas
temperaturas[33]. Adn cuando podemos obtener tamanos de granos finos a consecuencia del
laminado controlado, con la adicién de elementos microaleantes, se logra mejorar los resultados,
producto de un retraso sustancial de la recristalizacion durante los tltimos pasos de laminado.

Y como consecuencia se genera una morfologia de granos aplanados de austenita[54].

1.6.3. Temperatura de recristalizacion.

Los cambios microestructurales obtenidos durante los pasos de laminado en caliente, de-
bidos a la recristalizacién dinamica son termodindmicamente inestables. La temperatura de
recristalizacion esta implicitamente relacionado a la modificacién realizada por un mecanismo
de recristalizacion estatica en el intervalo de laminado en caliente y el laminado final. Todo esto
juega un papel importante en los cambios microestructurales que determinan las propiedades

y microestructura final[55].
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La recristalizacién estatica se manifiesta con pequenas deformaciones, provocando un dis-
minucion de la cantidad de dislocaciones, que a su vez, provoca una ligera perdida el resistencia
a la fluencia. En el caso de la recristalizacion estatica, la recristalizacion aparece después de
la deformacién, ahi es donde, aparece el periodo de incubacion. Este proceso sigue el mismo
mecanismo que presentan los materiales trabajados en frio. La velocidad de recristalizacién
incrementa con la deformacién, presentando una homogénea y localizada distribucién de la
nucleacion de granos, teniendo lugar en la unién triple de granos y en los limites de los granos
deformados. En menor medida tenemos presencia de nucleacién de forma intergranular[56, 57].

En esta etapa, al igual que en la etapa de recristalizacién dinamica, los elementos micro-
aleantes (V, Ti, Nb) definen el tiempo para que tengan lugar estos mecanismos. Esto se debe
a el efecto retardante en la recristalizacion de ~, y al anclaje de los limites de grano por preci-

pitacién de carburos, nitruros y carbo-nitruros [58].

Los factores que controlan la recristalizacion estatica son: 1)La energia almacenada por la
deformacién; de forma que incrementa el area de limite de grano, subgranos y dislocaciones,
aporta proporcionalmente la fuerza motriz para la recristalizacién y aumentan su velocidad. 2)
La temperatura, el estado de nucleacion y crecimiento son procesos activados térmicamente, que
al incrementar la temperatura se incrementa la velocidad de acuerdo a la relacion de Arrhenius.
3) la energia almacenada que surge directamente de la deformacién, pero la generacién de
velocidad surge del balance entre el trabajado de endurecimiento y el proceso de relajacion
durante el periodo de deformacién. 4) Por ltimo, el efecto del tamano de grano anterior, éste

tiene una influencia importante en el proceso y el tamafo de grano recristalizado[33, 1].

1.6.4. Laminacion a baja temperatura.

Esta corresponde a la deformacién plastica del acero microaleado fuera del rango de tem-
peraturas de recristalizacién, por debajo de Ars. El efecto de la deformacion en la austenita
sin recristalizar, se observa en la eficiencia para nuclear ferrita durante la transformacion. In-
crementando el area de limites de grano de austenita por la deformacion, pero la ferrita solo
nuclea en las bandas de deformacién dentro los granos de austenita. Kizasu encontré que la
densidad de bandas de deformacién son independientes de la temperatura, velocidad de defor-
macién y el tamano anterior de austenita y solo depende de la deformacion por debajo de la
temperatura de recristalizaciéon[59], ocasionando la ruptura y formacién de placas de austenita
sin recristalizar. De esta manera, las condiciones del laminado final difieren para una placa o ba-

rra, donde la microestructura final depende de la cinética de recristalizacién y precipitacién [33].
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Asi, las condiciones de la fase austenitica tienen gran importancia, ya que de ello depende la
cantidad de sitios de nucleacién durante las subsecuentes transformaciones (como podria ser la
transformacion de ferrita). Los sitos de nucleacién son propiciados por defectos de la estructura,

como, los limites de grano, subgranos, bandas de deformacién, etc.[60].

1.6.5. Enfriamiento controlado.

Es evidente que el efecto de la temperatura de transformacion y la velocidad de enfriamiento,
provocan un marcado efecto en la transformacion microestructural. Generando un excelente
refinamiento de grano, con granos uniformes y una fina precipitacién durante y después de la
transformacién a ferrita.

Ademas, el enfriamiento acelerado modifica la transformacién microestructural, remplazando la
perlita por una mayor fraccién de volumen de bainita dispersa, ademas de producir precipitados

finos y mas efectivos. Todos estos factores mejoran la resistencia de los aceros[45].

1.7. Revenido

Después del temple por lo general los aceros quedan muy duros y fragiles para usarlos en
servicio. El tratamiento térmico de revenido consiste en calentar el acero por debajo de la tem-
peratura critica inferior Ay, para enfriarlo en un medio que puede ser aire, aceite o agua, segin
la composicién quimica del acero, con el propdsito de modificar los efectos del temple, res-
tando resistencia y dureza, eliminando esfuerzos residuales he incrementando generalmente la
tenacidad. Durante el proceso de revenido se manifiestan distintas etapas que involucran la re-
distribucion de atomos de carbono, precipitacién de carburos finos, coherentes, descomposicién
de austenita retenida, crecimiento y esferoidizado de cementita (asociado a una recuperacién y
recristalizacién de la matriz), y a la precipitacién de carburos, en presencia de fuertes forma-

dores de carburos[61].

En el revenido se observan cuatro etapas principales:

= Una primera etapa a bajas temperaturas, donde ocurre la descomposicién de la martensita
saturada, sufre perdidas de C y precipita un carburo de hierro € en un sistema hexagonal,
diferente a la cementita, en los limites de la austenita transformada de la martensita a

una cubica, en un rango de 100 a 250 °C.

= La segunda etapa entre los 200 a 300°C, se representa la transformacién de austenita

retenida a bainita, que a su vez, a altas temperaturas forma cementita y ferrita.
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= La tercera etapa tiene lugar en el rango de los 250 a 350 °C y se refiere a la transformacion
de los productos de la primera etapa. El carburo de Fe-e¢ se transforma a cementita,
precipitando en los limites de la martensita, para disolverse a altas temperaturas mientras

las agujas martensiticas se embastecen (o engruesan).

= Una cuarta etapa por arriba de 350 °C, que corresponde al engrosamiento y esferoidizado
de cementita. En aceros de alta aleacion se lleva acabo la precipitacion de compuestos
intermetalicos y formacion de carburos, dando lugar al mecanismo conocido como endu-

recimiento secundario[62, 63].

Por efecto del revenido, los aceros presentan generalmente una contraccién debido a la trans-
formacién de la austenita residual, que es influenciada por la cantidad de carbono y elementos
aleantes. Otra modificaciéon importante, se debe a la descomposicion de la martensita. La aus-
tenita al ser enfriada después de un temple, normalizado o recocido cambia de una estructura
cristalina cubica centrada en las caras a una cubica centrada en las cuerpo, dependiendo de la
velocidad de enfriamiento, mientras la martensita siempre conserva su red cristalina tetragonal
centrada en el cuerpo. Los cambios microestructurales durante el revenido influyen en las pro-

piedades mecénicas, en relacion directa a la temperatura y tiempo de tratamiento.[64].

Elementos como Cr, Mo, W, V, Nb y Ti, incrementan la dureza de la martensita con el
revenido. El V tiene un gran efecto, presumiblemente debido a la formacién de los carburos,
ViC3 0 VO, que remplazan a los de cementita a relativamente altas temperaturas, manteniendo
una dispersién fina. EI Nb y Ti, presentan una mejor resistencia que el V, a temperaturas en el
rango de 500 a 650 °C[65]. El fortalecimiento en la bainita en sistemas ferrosos, es afectada por la
tamano de grano, cantidad de elementos intersticial y sustitucional en solucion, subestructuras

(dislocaciones y maclas) y precipitados.

Esferoidizado

Este tratamiento es usualmente seleccionado para mejorar el conformado en frio. El método
simple de esferoidizado, se alcanza usando un recocido prolongado, esto es, una estancia prolon-
gada a temperaturas justo por debajo o por encima de A;. Conforme se aumenta el tiempo de
permanencia a esta temperatura, se forman particulas mas grandes y globulares a expensas de
las particulas pequenas. La globulizacion, implica un mecanismo lento y normalmente requiere
tiempos largos (entre 20 y 40 horas)[61].

La temperatura de transformacion tiene un efecto importante sobre el resultado final. Con-
forme es mas cercana a la temperatura de transformacion A;, tenemos particulas mas blandas

y gruesas. Si la temperatura esta mas alejada de A;, obtenemos estructuras finas, laminares y
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duras. Para aceros aleados, la temperatura de esferoidizacion puede ser calculada de acuerdo a

la formula empirica[61, 66]:

T(°C) = 705 + 20( %Si — %Mn + %Cr — %Mo — %Ni+ %W) + 100 %V (1.1)

La velocidad de esferoidizaciéon aumenta cuando existe un trabajado en frio previo, aumen-
tando rapidamente cuando la microestructura previa es bainita y se maximiza al tratarse de
martensita. Cuando la microestructura previa es perlita se llegan a producir grandes carbu-
ros globulares[61, 66]. El mecanismo de esferoidizado de perlita activado por la temperatura
(calentamiento de la microestructura) por debajo de Aj, induce la fractura de las laminas
de cementita en pequenas particulas, formacion y subsecuente disolucion del esferoidizado, y

finalmente el crecimiento de particulas debido a la reduccién de la energia interfacial[67].

Endurecimiento secundario

Los cambios de fase en sélidos pueden ser clasificados de acuerdo a su nucleacion, crecimien-
to y a los cambios de composicion quimica. Como es el caso de la reaccion de precipitacion,
o — o+ 3, donde ¢/ es una solucién solida sobresaturada que requiere de una nucleacién y

crecimiento que induce cambios en la composicién quimica.

Cuando los aceros contienen la cantidad suficiente de elementos formadores de carburos a
temperaturas por debajo de 538°C, la reaccion preferencial en el proceso de revenido permite
la formacién de (Fe, M)3;C particulas complejas del tipo de cementita, donde M denota cual-
quier elemento sustitucional del Fe. Sin embargo, cuando la temperatura excede los 538 °C, la
activacion de la difusién de elementos sustitucionales (tales como, Mo, W, V, Nb, Ti y Cr) es
mayor que los intersticiales; dando como resultado una apreciable cantidad de precipitacion de
los carburos més estables (como V;C3 ). Esté precipitacién que da lugar a una fina dispersién de
carburos, en el rango de 500 a 650 °C, es denominado como la quinta etapa del revenido, gene-
rando un marcado incremento de dureza y tenacidad. Esta forma de precipitacion se denomina
como endurecimiento secundario. La efectividad del tratamiento de endurecimiento aumenta

conforme anadimos elementos aleantes como Mo, W, V, Nb y Ti[3, 68].
Nucleacién y crecimiento de carburos

Hay tres caminos para la formacién de carburos[63, 3].

= Por nucleacion en situ. La nucleacién de los carburos se manifiesta en la intercara FesC'

y 7, donde crece por difusion del C, a través de FesC' adyacente, hasta que la particula
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de FesC desaparezca.

= Por nucleacién dentro de la matriz de v, en dislocaciones ya presentes en la martensita,

y un subsecuente crecimiento conforme desaparece la FegC'.

= Por nucleacién en limites de grano de austenita, en limites de las agujas de martensita y
en limites de grano de la ferrita recientemente formada por coalescencia o recristalizacion.

El crecimiento es por la reemplazamiento de los carburos inestables.

En lo que comprende a aceros aleados, por ejemplo, los aceros para herramienta al ser
recocidos, la matriz estd constituida de ferrita y carburos principalmente. La naturaleza de
los carburos dependera de le composicion quimica de los aceros. A continuacién se mencionan

algunas de su caracteristicas[69, 11]:

s M3C, es un carburo ortorrombico del tipo de la cementita, M puede ser Fe, Mn, o Cr con
un cambio menor de W, Mo, o V. Estos tienen aplicaciones en aceros para trabajado en

frio y caliente.

» M;C'3, son carburos del tipo hexagonal, presentes en aceros aleados con Cr principalmente.

Estos resisten la disolucion a altas temperaturas, son duros y resistentes a la abrasion.

» My3Cy, pertenecen al tipo fcc, presentes en aceros aleados con Cr donde puede ser sus-
tituido por W o Mo.

= MgC, carburos del tipo fce, carburos ricos en W, Mo y alguna cantidad de Cr, V y Co.

Estos se encuentran en aceros aleados y tiene una gran resistencia a la abrasion.

= MC, al igual que los dos ultimos pertenece al tipo de los carburos fcec. Estos carburos

son ricos en vanadio.

Se han reportado andlisis de la morfologia de los precipitados formados durante la cola-
da continua después de un proceso de recalentamiento a 1250 °C, clasificando varios tipos de
precipitados. Precipitados de forma cibica de unos 45-75nm los del tipo (Ti,Nb)N y otros de
forma esférica o irregulares de unos 20-45nm correspondientes a (Ti,Nb,V)C o (Nb,V)C|[8, 70].
Por otra parte, se reporta que los precipitados en forma de cubos de 100-300nm son del tipo
(Ti,Nb)C,N, los ricos en Nb van de 30 a 150nm y que nuclean en los precipitados ricos de Ti o

en limites de grano, y otros precipitados muy finos menores de 5nm pertenecen a NbC[71].
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1.8. Propiedades mecanicas

Es bien conocido que la composicién quimica y el proceso termomecanico dictan la microes-
tructura de los aceros microaledos, que a consecuencia de las imperfecciones en la red cristalina,
provocan cambios en las propiedades mecanicas de estos aceros. Asi por ejemplo, las propiedades
de tenacidad, ductilidad y la formabilidad dependen de las caracteristicas microestructurales
obtenidas. Para lo cual se requiere definir el efecto cuantitativo de estas caracteristicas micro-
estructurales a través de los ensayos mecanicos[1, 72, 73] .

Esencialmente en los aceros microaleados no todo el C y N esta combinado en carburos,
nitruros o carbo-nitruros. Por lo cual, el acero puede llegar a endurecer por un proceso de
envejecimiento, debido a la interaccion del C y N libres, en conjunto con los dislocaciones y
vacancias. La interacciéon dindmica de los atomos intersticiales y las dislocaciones/vacancias
provocan un aumento en la resistencia a la traccion, disminuyendo la ductilidad, aunado a un
incremento de endurecimiento por deformacién y la presencia de discontinuidad en las curvas
esfuerzo-deformacion. Se ha reporta que esta velocidad de envejecimiento en aceros de bajo C
depende de la cantidad de estos dos elementos en solucién solida[74, 75]. Estos cambios pueden
ser en un momento perjudiciales y hasta desastrosos|76, 77]..

Los aceros al bajo C con adiciones de Mn, Ni, Cr y Motemperatura, promueven el endu-
recimiento y la formaciéon de martensita-bainita. Asi mismo, modifican la cantidad de ferrita
y perlita, asi como la cantidad de soluto en la matriz del acero, obteniendo un reforzamien-
to del acero, hasta cierto punto. El uso de elementos microaleantes en aceros, tales como el
V, Nb y Ti, en pequenas cantidades en aceros al bajo C, ademéas de producir endurecimiento
por precipitacion y refinamiento del tamano de grano, mejora la interacciéon dindnica de ato-
mos intersticiales y dislocaciones, incrementado el endurecimiento, la resistencia a la traccién,
tenacidad y disminuyendo la ductilidad[74, 1].

Si a uno de esto aceros se somete a un tratamiento de revenido posterior a la etapa de enfria-
miento del termomecanico, se produce un engrosamiento y crecimiento de fases precipitadas, el
resultado es una reduccion de particulas por unidad de area. Esto implica que el acero puede
no solo tener una gran cantidad de precipitados grandes, sino también, un bajo contenido de
atomos intersticiales, obteniendo mayor movilidad de dislocaciones dando como resultado una
baja en la dureza[74, 78].

Por otro lado, se ha reportado la tendencia a presentar fenémenos de co-precipitacion en
tratamientos térmicos posteriores al proceso de fabricacién, por debajo de la temperatura de
transformacion Az (a/7), este es el caso de la co-precipitacion del NbC, que mejoran de forma
significativa la resistencia mecanicas. Pero si es expuesto a tratamientos térmicos prolongados,
tiende a disminuir la resistencia a la traccion, por un efecto de crecimiento-coalescencia de

particulas de NbC, con perdida de coherencia con la matriz [79, 80].
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Se reporta que en este tipo de tratamiento el V incrementa la temperatura de revenido
sobre los 500°C, generando un efecto similar de aumento de dureza por un endurecimiento
posterior a temperaturas de alrededor de 600 °C. Sin embargo, a tiempos largos del tratamiento
térmico posterior, las propiedades mecénicas tienden a decaer[81]. Otro elemento a considerar
por su efecto en las propiedades mecanicas de algunos tipos de acero microaleado es el Cu.
La precipitaciéon se manifiesta a bajos contenidos (0.4-0.6), puede llegar a formar precipitados
coherentes y coplanares con la matriz ferritica. Se ha reportado que los precipitados de Cu

aumentan la resistencia mecanica de estos aceros[82].

1.9. Agrietamiento por corrosién bajo esfuerzos

SCC (Stress corrosion cracking) en ingenieria de materiales es un término usado para des-
cribir fallas en servicio de propagacién lenta, a una velocidad 1075m/s a 1079m/s.El esfuerzo
necesario para producir SCC regularmente es menor al valor de resistencia maxima a la ten-
sion. La naturaleza de las cargas puede ser de comprensién o tensién. Al final los esfuerzos
residuales son los causantes del mecanismo de falla. Por otro lado, se pueden presentar grietas

intergranulares o trasgranulares, embebidas usualmente en un medio acuoso o humedo.

La secuencia en que se desarrolla este mecanismo esta dividido en tres partes principales.
Inicio de la fractura (primer estado de propagacion), un segundo estado de propagacién conocido
como etapa estable y un tercer estado que se conoce como propagacion final o falla final.
Distinguir entre cada una de ellas es dificil, por que la transicion se realiza de forma continua, ya
que hacer una division es algo arbitraria. Experimentalmente existen tres ensayos para evaluar

la fractura inducida por corrosién bajo esfuerzos, tal y como se muestra a continuacién|[83]:

» Ensayo a deformacién constante: Usualmente se usa para varios niveles de deformacion
fija, donde se mide el tiempo a la falla. Determinando el maximo esfuerzo que se puede
aplicar para evitar la falla por SCC, el intervalo de tiempo de inspeccién y la influencia

de cambios por lo general en probetas lisas (o no pre-agrietadas).

= Ensayo a carga constante: Utiliza probetas lisas o pre-agrietadas, se realiza a carga cons-

tante, a través de pesos muerto, o a través de anillos de deflexion.

= Ensayo con carga dinamica: Esta se lleva acabo a velocidad constante, o pruebas a velo-
cidad lenta, por ejemplo SSRT (ensayo a velocidad de deformacién lenta). En ambas la

carga es aplicada en forma creciente y constante.
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Capitulo 2
Marco Experimental

El presente capitulo se describe los diversos pasos seguidos durante el proceso experimental,
especificando cada una de las etapas y las diversas técnicas usadas en la evaluacion y caracte-
rizacion de los aceros utilizados. En la figura 2.1 se muestra en forma de un diagrama de flujo

el resumen de los pasos realizados durante el procedimiento experimental
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Figura 2.1: Diagrama de flujo del desarrollo experimental.

En el presente trabajo se establecieron las siguientes variables experimentales:

1. Tres distintos tipos de aceros microaleados grado API X52 (A, B y C) cada uno de

diferente origen.

2. Diferencias de propiedades mecénicas entre el sentido longitudinal (L) y transversal (T)

con respecto a la direccion del trabajado mecanico.

3. Tiempos de permanencia en la mufla a temperatura fija del pos-tratamiento térmico.
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Fijadas las variables experimentales se realizé la metodologia descrita, en el diagrama de
flujo (fig. 2.1). Iniciando con la determinacién de la composicién quimica, seguido de la realiza-
cion del pos-tratamiento térmico, posteriormente la caracterizacién de las propiedades mecani-
cas (ensayos de tensién, microdureza y fractomecdnicas) y finalizando en la caracterizacién

microestructural (microscopia éptica, electronica de barrido y electrénica de transmisién).

2.1. Seleccion de materiales

En la clasificacion de los aceros grado API (American Petroleum Istitute) encontramos dife-
rentes tipos de aceros, entre ellos los API X52, que a su vez presentan diferencias en composicion
quimica y microestructural. Estos aceros son considerados microaleados, por su composicién
quimica[23], sin embargo, en la clasificacién realizada por la API se basa en sus propiedades

mecanicas|1, 5.

Figura 2.2: Tratamientos termomecanicos de los acero estudiados.

Por lo que, con el proposito de caracterizar el efecto del pos-tratamiento térmico en ésta
clase de aceros, se seleccionaron una serie aceros microaleados grado API X52 diferentes[84, 85].
Estas diferencias radican en base a el procesamiento termomecanico de fabricacién. Los aceros
(X52A y X52B) son expuestos a enfriamientos lentos después de la deformacién en caliente, y

el acero API X52C se expuso a un enfriamiento acelerado al finalizar el ciclo termomecanico

(fig. 2.2).
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2.2. Analisis quimico

Se realizé mediante un espectrometro de chispa modelo ESPECTRO M — 8 de la marca
Analytical Istrumen, se analizaron y obtuvieron las composiciones quimicas promedio de los
aceros API X52 (A,B y C). Las probetas se obtuvieron cortando porciones de la placa de acero
con superficie de 2 x 3cm, removiendo los 6xidos mediante un desbaste con lija de carburo de
silicio del numero 80. Posteriormente, se utiliza acetona con la intencién dejar una superficie
limpia de grasas y polvo, esto con el fin de mejorar la conductividad del material al momento

de realizar el analisis.

2.3. Corte y maquinado

Se cortaron placas en sentido longitudinal (L) y transversal (T) con respecto al sentido de
laminacion del tratamiento termomecanico en la producciéon de estos aceros, como lo muestra

la figura 2.3.

Figura 2.3: Ejemplo de cortes con respecto al sentido de trabajado mecéanico, en este caso es
una tuberfa sin costura 1) Corte longitudinal 2) Corte transversal[5].

De estas placas obtenidas, se maquinaron probetas para ensayos de tensién, siguiendo la
Norma ASTM E 8M-04 (ver figura 2.4 y tabla 2.1).

Figura 2.4: Probeta de la Norma ASTM E 8M-04 [6].

22



Dimensiones mm
G Longitud 25
W Ancho 6
T Espesor del material
R Radio de la placa 6
L Longitud total 100
A Longitud de la seccién reducida 32
B Longitud de la seccién de agarre 32
C Ancho de la seccién de agarre 10

Tabla 2.1: Medidas de la norma ASTM E 8M-04 [6].

Por cada tipo de acero se cortaron seis piezas con una superficie de 2 x3cm aproximadamente,
a partir de la cuales se elaboraron las probetas para la técnica metalografica en el microscopio
optico o microscopio electronico de barrido, los ensayos de microdureza y la técnica microscopia

electronica de transmision, descritos mas adelante en este capitulo.

2.4. Tratamiento térmico

Cortadas y maquinadas las series de seis probetas en ambos sentidos (longitudinal y trans-
versal) con respecto a la direccién de trabajado termomecacico, para cada uno de los ensayos
y las placas, se realizo el pos-tratamiento térmico en cinco de las seis probetas.

El tratamiento térmico se llevé acabo recalentando al acero a una temperatura de 600 °C utili-
zando un horno tipo mufla, marca Sola Basic LIN DBFERG 51894. La temperatura en la mufla
durante el pos-tratamiento térmico se mantiene constate. Se emplearon tiempos de 3,6, 8,10
y 20 horas de permanencia en mufla, se enfriaron en agua con agitacion. La sexta probeta de
cada uno de los ensayos al igual que la placas, se utilizo como testigo para su caracterizacion

en la condicion de llegada de los aceros microaleados.

2.5. Caracterizacion mecanica

2.5.1. Ensayo de tension

El ensayo de tension consiste basicamente en medir la resistencia unidireccional de una
probeta de tension, mediante una cabeza movil, que proporciona carga en forma constante
y lenta, elongando la probeta hasta ruptura como muestra la figura 2.5. Con la ayuda del

adquisidor de datos se registra la carga soportada por el material[86].
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Figura 2.5: Ensayo de tensién unidireccional.

La literatura marca que en los materiales trabajados mecanicamente se debe obtener un
promedio de su resistencia a la tension, entre la tension en sentido longitudinal y la del sentido
transversal con respecto al trabajado mecanico como lo muestra la figura 2.3.

Los ensayos de tension se desarrollaron en un equipo de ensayos de tensiéon marca MT'S modelo
661,23 B, siguiendo los lineamientos para este tipo de ensayos de la Norma ASTM E 8M —
04, determinando las propiedades mecanicas de: resistencia a la fluencia (o¢g(M Pa)), esfuerzo
MAXIMO (0yq, (M Pa)), resistencia a la ruptura (o,.,,(M Pa)) por ciento de elongacién ( %E), y
posteriormente comparar y evaluar cambios en las propiedades mecanicas respecto al tiempo

del pos-tratamiento.

2.5.2. Microdureza

Al realizar este ensayo se cortaron probetas de 1 x lem aproximadamente, tanto en las

condiciones de llegada como de las placas tratadas térmicamente. Antes de determinar la mi-
crodureza Vickers (HMV) de cada uno de los acero API, las superficies de cada probeta a
ensayar fueron preparadas, tomando en cuenta el area afectada por el tamano de la huella de
la identacién de esté ensayo.
La preparacién consistié en un desbaste con lijas de carburo de silicio grado 120 a 800, con el
propdsito de tener siempre una superficie homogénea para realizar el ensayo. Homogeneizar las
superficies entre cada uno de los aceros, reduce las variantes en las lecturas de la microdureza,
y los errores de medicién provocados por una superficie rugosa.

La evaluacion de la microdureza Vickers, se realizé utilizando un microdurémetro modelo
HMV —2 ASSY de la marca SHIMADZU, utilizando una carga de 0,5K ¢gf y un identador
de punta de diamante, realizando el ensayo a cada muestra al menos cinco veces para obtener

un promedio.
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2.5.3. Ensayos de SSRT

El ensayo SSRT (Slow Strain Rate Test), es un procedimiento desarrollado recientemente
para acelerar el proceso de agrietamiento por corrosién bajo esfuerzos, con el efecto de una
carga unidireccional a una velocidad de deformacién lenta, donde los datos obtenidos en este
ensayo, se pueden aplicar a condiciones reales de servicio. Los estandares para el ensayo de
SSRT estén descritos en la Norma ASTM G129[87] y especificamente para el uso de procesos
en yacimientos petroliferos en la norma NACE TM0198 — 98][88].

Se maquinaron seis probetas de tension(cilindricas) con rosca en las cabezas de sujecion
(fig. 2.6), para cada uno de los sentidos de laminacién (L y T), las medidas usadas en las
probetas corresponden a la relacién ntimero 4 de la Norma ASTM E 8M — 04 (ver figura 2.7 y
tabla 2.2). El ensayo se desarrollé en una maquina de SSRT a una velocidad de deformacién de
1,36 X107 %s7! velocidad tomada de la norma ASTM (G129[87]. El ensayo en estas condiciones

tardo un promedio de 3 o 4 dias.

Figura 2.6: Probeta de ensayo de SSRT, segin la Norma ASTM E 8M — 04 [7].

Figura 2.7: Diagrama de la probeta usada en el ensayo de SSTR.

Dimensines mm
G Longitud 20.0+0.1
D Diametro 4.0£0.1
R Radio, min 4
A Longitud de la seccién reducida, min 20

Tabla 2.2: Relacién de medidas en un tamano menor al estandar dadas por la Norma AST M
E 8M — 04 [7].
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La solucién corrosiva que se uso para simular el ambiente corrosivo al que esta expuesto en

servicio estos aceros (que se usa para transporte de gas amargo), estd compuesto por:
= Un litro de agua destilada.
= 30g de cloruro de sodio.
= Hml de acido acético.

Durante el ensayo SSRT se inyecta una dosis moderada de gas de diéxido de carbono C'Oy por

medio de una manguera flexible en la solucién.

2.6. Caracterizacion microestructural

De los procesos metalirgicos y en general del punto de vista de la metalurgia fisica, para
entender el comportamiento de los aceros debemos entender la microestructura y las propie-
dades mecanicas de los aceros, en relacién a los procesos metalirgicos y la evolucién de la
microestructura. Tomando en cuenta la relacién directa entre las propiedades mecanicas y la

microestructura[33].

2.6.1. Microscopia Optica

La técnica de microscopia Optica, es un herramienta relevante en el estudio de microes-
tructuras. Se basa en la reflexion de un haz de luz en el espectro visible, sobre una superficie
plana, que apoyado con una serie de lentes convencionales llamadas objetivos que proyectan la
imagen, permiten examinar las micro o macro estructuras. En esta microscopia no se alcanza,
en términos practicos, magnificaciones superiores a 1000X. La caracterizacién a través del mi-
croscopio 6ptico puede revelar limites de grano, fases, distribucion de inclusiones, evidencia de

deformacion mecénica.

No obstante, hay que poner un especial cuidado en la preparacion de la muestra, para una
adecuada interpretacion y reproducibilidad, esto se alcanza usando una técnica metalografica.
Se cortaron muestras de 1 x 1lem aproximadamente de los aceros, después se efectiio el montaje
en baquelita, seguido posteriormente con el desbastado utilizando lijas grado 200, 360, 400 y
600 (ver fig 2.8), concluyendo con un pulido grueso y fino usando alumina del 0.lobteniendo
asi una superficie a espejo[89]. Concluida la preparacion metalografica, las piezas con superficie

espejo se atacaron con Nital 3 %, revelando la microestructura del material.
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Figura 2.8: Diagrama del montaje de la muestra.

Para la caracterizacién de microscopia éptica se utilizé un microscopio metalografico marca

Olympus pmg-3, acoplado a un software Image-Pro Plus como analizador de imagenes.

2.6.2. Medicion de tamano de grano

Es bien conocida la importancia de la microestructura en las propiedades mecanicas, para
lo cual estés especificaciones en los materiales coadyuvaron a establecer un control cuantitativo
especifico en sus microestructuras. Esta a su vez, dio origen a realizar un control cuantitativo de
la microestructura. Una de las medidas cuantitativas més comunes es la de evaluar el tamano
promedio de grano en metales y sus aleaciones, ésta se refiere a el nimero de granos por pulgada
cuadrada a 100X. El método para la determinacién del tamano de grano se encuentra entre los

recomendados por la ASTM (American Society for Testing and Materials) [90, 91]:

Método de Interseccion: En esté, el tamano de grano se estima contando el nimero de
granos interceptados en la micrografia por unas lineas rectas, esto se hace por lo menos
en tres posiciones distintas para lograr un promedio razonable, como se muestra en la
figura 2.9[90].

Figura 2.9: Método para obtener el promedio de tamano de grano
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2.6.3. Microscopia electrénica de barrido

La microscopia electrénica de barrido (Scanning Electron Microscopy) es otra de las técnicas
metalograficas empleadas en este trabajo. Se basa en hacer incidir a la superficie de la muestra
un haz de electrones, que producen distintas senales entre los electrones excitados, los electrones
excitados dan informacién necesaria para formar imagenes topograficas de la superficie de la
muestra. Utilizando la mismas muestras usadas y preparadas para la técnica de microscopia
optica. La microscopia de barrido se realizo con un microscopio electrénico de barrido JEOL
5900 — LV equipado con un detector de microanalisis £ DS, a una distancia de trabajo de 10cm

y 20kv de voltaje.

2.6.4. Microscopia electréonica de Transmision

La microscopia electrénica de transmisién (Transmission Electron Microscopy), es una he-
rramienta invaluable en la caracterizacion de materiales, la base de esta microscopia es emplear
un haz de electrones que tiene una longitud de onda muy pequena, para obtener mayor reso-
lucién. En la seccion central del microscopio el haz de electrones interactiian con la muestra
transmitiendo a través de ella, y los electrones resultantes son recolectados y centrados en
un plano para construir imagenes con las magnificacion deseadas[91, 11|, aparte de dar otras

senales con las que se puede obtener, por ejemplo, composiciéon quimica.

A continuacién se describen los pasos usados en la metodologia de preparacién de muestra:

1. Se secciona las muestras para obtener placas de aproximadamente 1mm en espesor utili-

zando disco de diamante.

2. En seguida se desbastan mediante lijas de carburo de Si hasta obtener una laminilla con

un espesor alrededor de los 50 — 20um.

3. Luego se seccionaron las laminillas mediante un cortador-punzon para obtener muestras

redondas de 3mm en diametro.

4. Posteriormente se electropulen mediante un equipo modelo T'enupol Strues3 usando una
solucién de 4cido perclorico al 10 % con metanol a una temperatura de alrededor de

—20°C.

5. Finalmente, se lavaron perfectamente con alcohol y acetona, con el proposito de eliminar

los residuos de acido evitando la corrosién del acero.
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Las muestras asi preparadas se analizaron mediante un microscopio electronico de transmi-
sion marca JOEL—2000E X a 200KV equipado con un detector ED.S. Se utilizaron las técnicas
de campo claro y campo oscuro. Identificados los precipitados se realizé un analisis quimico,
para obtener su composicion quimica cualitativa. Ademds se obtuvieron los correspondientes

patrones de difraccion

Réplica con pelicula de carbén

Con el objetivo de realizar un mejor andlisis de los precipitados de la matriz del acero,
se utilizé la técnica de replica con peliculas de carbon, realizando los pasos siguientes en la

preparacién de las muestras[92].

= Se preparo metalograficamente las muestras, tal cual estd descrita en la seccién 2.6.1.

= Una vez preparadas se efectiio un ligero ataque de la superficie con Nital 2 hasta tener la

microestructura ligeramente visible.

= Posteriormente se deposité de una capa de carbdén en la superficie preparada, mediante

el uso de una evaporadora.

= En seguida se realiz6 un grabado de la pelicula de C, dejando cuadros con area de 3 x 3mm

aproximadamente.

» Luego se sumergieron las muestras en una solucién a 10 % de acido nitrico y metanol, con

el propdsito de separar la pelicula de grafito.

= Una vez separadas las peliculas, mediante el uso de rejillas de Ni de 3mm de didmetro,

se capturo las peliculas.

= Por dltimo, se lavaron las rejilla con agua y metanol, y se secaron.

Preparadas asi las muestras, se observaron en el microscopio electrénico de transmision,
obteniendo de ella imagenes en campo claro, analisis quimico de las fases precipitadas, y por

ultimo el patrén de difraccién de dichas fases.
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Capitulo 3

Resultados y Analisis

Caracterizacion de llegada

3.1. Analisis quimico

En los aceros microaleados es de vital importancia considerar y determinar los niveles de
concentracién en que se encuentran los elementos microaleantes (Nb, Ti, y V principalmente).
Estos son determinantes en la formacién de los precipitados (carburos y nitruros, etc), pues

estos intervienen en sus propiedades mecéanicas.

A continuacién se presentan y analizan los resultados obtenidos en cada una de las compo-

siciones quimicas de los aceros estudiados.

3.1.1. Composicién quimica del acero X52A

C Si Mn P S Cr Mo Ni
0.0641 | 0.2389 | 1.068 | 0.0151 | 0.0026 | 0.0161 | 0.0364 | 0.0156
Al Co Cu Nb Ti A% Pb Fe
0.0129 | 0.0026 | 0.2517 | 0.0410 | 0.0086 | 0.0394 | 0.0051 98.2

Tabla 3.1: Composicién quimica en porcentaje peso del acero X52A

La tabla 3.1, muestra la composicién quimica obtenida en porcentaje peso del acero X52A.
Este acero estd microaleado con Nb Tiy V, posee un bajo contenido de C y el Mn (alrededor
del 1%). La suma de los elementos microaleantes (Nb, Ti, V) es 0.0890, y de estos destaca la
cantidad aportada de Nb (0.0410). Los productos de este elemento como por ejemplo NbN po-

seen una gran eficiencia como refinador de grano, son grandes retardantes de la recristalizacién
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dindmica durante el enfriamiento y procesamiento termomecanico. Otro posible precipitado que
se forma a partir del Nb, es el NbC, es de los compuestos que mas incrementan su resistencia
[93] en estos aceros. Podemos observar que el Ti aporta una minima cantidad, sin embargo,
aun con esta baja concentracién forma precipitados, por ejemplo el tipico TiN, que se forma a

altas temperaturas.

En este acero destaca la concentracion de Cu, que si bien no es muy alta la concentracion
como para decir que se trata de un acero con altas concentraciones de Cu, como en los ace-
ros microaleados Weather Steels disenados para resistir la corrosion atmosférica; estos aceros
traifan un aporte importante de Cu, y se disenaron en aquel tiempo para dar una mejor resis-
tencia a la corrosién y soldabilidad[94]. Esta concentracién es suficiente para formar una fase
llamada ¢ — C'u, y se ha reportado que aumenta la resistencia de estos aceros[95]. La cantidad
de V en el acero, es suficiente para poder formar precipitados, principalmente en los procesos

termomecanicos en frio.

3.1.2. Composicién quimica del acero X52B

C Si Mn P S Cr Mo Ni
0.0740 | 0.2460 | 1.0870 | 0.0186 | 0.0036 | 0.0179 | 0.0368 | 0.0178
Al Co Cu Nb Ti \Y Pb Fe
0.0241 | 0.0038 | 0.0138 | 0.0377 | 0.0038 | 0.0508 | 0.0050 | 98.4

Tabla 3.2: Composicién quimica en porcentaje peso del acero X52B

En la tabla3.2 se muestra la composiciéon quimica del acero X52B, en general, muestra una
composicién relativamente similar a la del acero X52A (tab. 3.1), siendo la plena diferencia el
contenido de Cu. En este acero la cantidad de microalentes es del orden de 0.0995 % en peso
siendo relativamente mayor, este acero contiene mayor cantidad de V. El V en procesos pos-
teriores a su fabricaciéon, tales como un tratamiento termomecanico combinado o tratamiento
térmico, puede ejercer un papel importante en la modificacion de las propiedades mecanicas.
El acero contiene una mayor cantidad de Al que el acero anterior (tab. 3.1), y siendo que tiene
una gran afinidad con el N, podria competir con el Ti en la formacién de nitruros. Forma AIN
que funciona como retardador de la recristalizacién dindmica[12].

En conjunto el AIN y el Ti precipitan a altas temperaturas, retardando el efecto de la precipi-
tacion del Nb en austenita, esta competencia por el N en la temperatura austenitica produce
un mejor potencial de precipitacién para el Nb(N, C) en la transformacion ferritica[l13, 14, 27].

Por otro lado, el Al puede favorecer la cantidad de inclusiones[3]. Este aleante muchas veces no
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se adiciona sino proviene del tratamiento de acero en la olla, durante la desoxidacién del acero.

3.1.3. Composicion quimica del acero X52C

C Si Mn P S Cr Mo Ni
0.0516 | 0.2381 | 0.8370 | 0.0136 | 0.0039 | 0.0301 | 0.0484 | 0.0442
Al Co Cu Nb Ti \Y% Pb Fe
0.0019 | 0.0066 | 0.1342 | —— | 0.0156 | 0.0327 | 0.0053 | 98.5

Tabla 3.3: Composicién quimica en porcentaje peso del acero X52C

En la tabla 3.3, se observa la composicion quimica de el acero X52C. Esté acero a diferencia
de los anteriores solo contiene Tiy V (0.0483 % en peso) como microaleantes. Con respecto
a los aceros A y B, es el que posee menor carbono; por lo general los aceros de baja alea-
cién, microaleados con Ti, V y Nb presentan una alta temperatura de crecimiento de grano
durante el recalentamiento, una baja rapidez de crecimiento de grano después del laminado,
una adecuada capacidad para un sobreenfriamiento y endurecimiento por precipitacién en la
ferrita[96, 52, 97].

El acero X52C contiene relativamente la mayor cantidad de Ni, que es uno de los elementos
importantes para darle soldabilidad a estos aceros. Ademds de beneficiar la tenacidad (au-
mentandola), un exceso de Ni puede causar fragilidad a bajas temperaturas[98, 99]. La cantidad

de Mo es suficiente para aumentar la resistencia a la corrosion.

De forma general, la tabla 3.4 muestra un resumen de la composicién quimica en por ciento
en peso, para los tres acero bajo estudio en este trabajo. Con el objetivo de tener méas palpable

las diferencias entre estos.

Acero C Mn Cr Mo Ni Cu Nb Ti Vv

X52A | 0.0641 | 1.0680 | 0.0161 | 0.0364 | 0.0156 | 0.2517 | 0.0410 | 0.0086 | 0.0394
X52B | 0.0740 | 1.0870 | 0.0179 | 0.0368 | 0.0178 | 0.0138 | 0.0377 | 0.0038 | 0.0508
X52C | 0.0516 | 0.8370 | 0.0301 | 0.0484 | 0.0442 | 0.1342 | —— | 0.0156 | 0.0327

Tabla 3.4: Resumen de la composicién quimica en porcentaje en peso del acero X52 (A, By

Q).
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3.2. Caracterizacion microestructural mediante micros-

copio 6ptico y microscopio electrénico de barrido

Cualquier cambio de la microestructura se refleja en variaciones de las propiedades mecani-
cas, la tnica excepcién de esto es el médulo de elasticidad. Este médulo es basicamente con-
trolado por fuerzas inter-atomicas, relacionadas a elementos sustitucionales y a su vez a los
cambios de la composicién quimica del acero. El esfuerzo de fluencia (deformacién plastica)
esta relacionado al movimiento de dislocaciones, y es muy sensible al cambio de microestructu-
ra. Los cambios microestructurales en este sentido provienen de perturbaciones como cambios

de soluto, tamanos de grano, morfologia y distribucién de una segunda fase.

3.2.1. Caracterizacion microestructural mediante microscopio opti-

co para los tres aceros

En la siguiente seccion se hace una caracterizacién de manera general mediante el micros-
copio Optico a bajos aumentos. Las fotomicrografias de las figuras 3.1(a) y 3.1(b), presentan
una matriz bandeada, con regiones de ferrita y perlita, que pertenecen a los aceros X52A y
acero X5H2B respectivamente. La orientaciéon microestructural de estos dos aceros, esta dada

por efecto del trabajado mecénico en el proceso de produccion.

De manera general, la microestructura del acero X52A presenta una mayor cantidad de
ferrita duplex, con regiones de perlita ligeramente mayor, en comparaciéon al acero X52B. En
lo que corresponde a la fotomicrografia del acero X52C (fig. 3.1(c)), observamos una micro-
estructura formada de granos de ferrita orientados azarosamente y con cierta acicularidad.

Desafortunadamente a estos aumentos no es posible apreciar a detalle esta microestructura.

33



(a) (b) (c)

Figura 3.1: Fotomicrografias en microscopio éptico, atacadas con Nital 3% a 200X, a) X52A,
b)X52B, ¢)X52C.

3.2.2. Acero X52A

La fotomicrografia del acero X52A vista a través del microscopio éptico en su secciéon lon-

gitudinal (fig. 3.2(a)), presenta una matriz ferritico-perlitica, con granos de ferrita ligeramente
deformados. Ademads, se observa una variacion en los tamanos de granos ferriticos, los granos
mas grandes tienen un tamano aproximado de 17 a 20um, encontrando otros mas pequenos con
tamanos que oscilan en escasos 4 o 5um. Aunado a esto, se puede observar regiones de perlita
en los limites grano de la ferrita, que esta ligeramente bandeada en el sentido de trabajado
mecanico.
En relacién a la seccién transversal del mismo acero (fig. 3.2(b)), se observa ferrita ligeramente
equiaxiada, ain cuando no es muy evidente, se logra apreciar islas de perlita, entre los limites
de ferrita poligonal. Se presentan estructuras de ferrita que es mas acicular. La variacion de
tamanos en la ferrita es muy similar a las encontradas en la seccién longitudinal.

En la figura 3.2(c), se muestra la microestructura con una matriz ferritica-perlitica, pero es
observada con microscopia electrénica de barrido, corresponde a la secciéon longitudinal del ace-
ro X5H2A, en este caso se realizé un sobreataque para revelar de mejor forma la microestructura
en las fotomicrografias. Se aprecia la ferrita deformada en el sentido de trabajado mecanico
(como lo muestra la flecha), mostrando una ferrita ligeramente equiaxiada con cierto bandeado
y perlita en los limites de grano en direccién del sentido de la laminacién. En la misma foto-
micrografia, el recuadro resalta la posible presencia de precipitados, que por su forma, puede
tratase de un TiN[1], que fue desprendido por la preparacién metalografica.

La fotomicrografia de la figura 3.2(d) corresponde a la seccién transversal. Se observa ferrita
acicular y granos de ferrita ligeramente equiaxida. En la micrografia se remarca de forma similar

al sentido longitudinal, la formacion de un posible precipitado de TiN, esto basado en su forma.
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(c) (d)

Figura 3.2: Fotomicrografias del acero X52A atacadas con Nital 3% (a) Seccién longitudinal en
microscopio 6ptico a 1000X, (b) Seccién transversal en a 1000X microscopio éptico, (¢) Seccién
longitudinal en MEB a 1000X y (d) Seccién transversal en MEB a 1000X.

3.2.3. Acero X52B

La fotomicrografia de la figura 3.3(a) muestra la seccién longitudinal del acero X52B, al
igual que el acero X52A (fig. 3.3(b)) en su seccién longitudinal muestra una matriz ferritico-
perlitica, pero a diferencia del acero anterior, no se puede observar de forma clara la direccion
del trabajado termomecanico. Los granos de ferrita se muestran mas equiaxiados, asi la canti-

dad de granos dentro el rango de 4 o 5um disminuyen, como la cantidad de islas de perlita.
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(c) (d)

Figura 3.3: Fotomicrografias del acero X52B atacadas con Nital 3% (a) Seccién longitudinal en
microscopio 6ptico a 1000X, (b) Seccién transversal en a 1000X microscopio éptico, (¢) Seccién
longitudinal en MEB a 1000X y (d) Seccién transversal en MEB a 1000X.

En la seccion transversal del acero X52B (fig. 3.3(c)), observamos granos de ferrita aciculares
y de forma aislada granos de ferrita alotrimorfica entre los limites de grano de la ferrita poligonal
y acicular[100], asi como regiones de perlita localizada en los limites de grano.
Los rasgos descritos sobre la seccién longitudinal del acero X52B (las regiones de perlita en

limites de grano ferritico y los granos de ferrita equiaxiada), se corroboran en la fotomicrografia
tomada con MEB (fig. 3.3(d)).

3.2.4. Acero X52C

El acero X52C en su seccién longitudinal (fig. 3.4(a)), se observa una microestructura forma-
da de ferrita y trazas de bainita principalmente, ésta es debido al enfriamiento acelerado al que
fue expuesto el acero después del tratamiento termomecdnico[8]. La microestructura presente

en la seccion longitudinal y la seccidén trasversal son muy parecidas. En la seccién transversal
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(fig. 3.4(a)) se aprecia una ferrita que podria ser tipo Widmastatten. En esté mismo corte visto
con el microscopio electrénico, tiene mejor definido los limites de grano, con lo cual podemos

observar granos de ferrita acicular bien definidos.

(c) (d)

Figura 3.4: Fotomicrografias del acero X52B atacadas con Nital 3% (a) Seccién longitudinal en
microscopio 6ptico a 1000X, (b) Seccién transversal en a 1000X microscopio éptico, (¢) Seccién
longitudinal en MEB a 1000X y (d) Seccién transversal en MEB a 1000X.

Es de resaltar, el detalle con que se puede observar la microestructura bainitica, en las
imagenes obtenidas mediante microscopio electrénico de barrido en ambas secciones del acero
X52C (figs. 3.4(c) y 3.4(d)), de la misma forma se presentan granos de ferrita acicular y en

menor medida granos de ferrita equiaxial.

Las fotomicrografias realizadas con el MEB, revela con mas detalle la microestructura del los
aceros estudiados, por consiguiente se considera con mas importancia en las caracterizaciones
posteriores. Aunado a esto, la microscopia de barrido puede evidenciar detalles a mayores

aumentos de los hasta ahora mostrados.
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3.3. Caracterizacion microestructural mediante micros-

copio electronico de transmision

La caracterizacion microestructural mediante el microscopio electrénico de trasmision (MET),

muestra la formacion de precipitados en cada uno de los aceros estudiados.

3.3.1. Acero X52A

En las imédgenes mostradas en las figuras 3.5(a) y 3.5(b) se observa la matriz ferritica del
acero Xb2A, y muestran una distribucion de precipitados con diferentes tamanos y morfologias;
considerando que los precipitados de los aceros se han clasificado dentro de 3 grupos por su
tamafo(pequenos (< 20nm), medio (20 — 100nm) y grande (> 100nm), la mayoria de estos

entra en la clasificacion tipo I (pequeno), en base a lo reportado en la bibliografia[101].

Por lo general durante el enfriamiento, la solubilidad de las fases precipitadas decrece con-
forme disminuye la temperatura. Asi, la precipitacién es mayor aun durante la transformacién
de austenita a ferrita, donde obtenemos como resultado una microestructura con una gran
cantidad de particulas al final del proceso[102]. Esté puede ser el caso para los aceros X52A y

X52B, considerando que son sometidos a un proceso controlado y enfriamiento lento.

(a) (b)

Figura 3.5: Fotomicrografias del acero X52A en MET, (a) y (b) Campo claro
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3.3.2. Acero X52B

Al igual que el acero anterior (X52A) las fases precipitadas son de un tamano fino en una
matriz ferritica como lo muestra la micrografia de la figura 3.6(a). En la figura 3.6(b) se obser-
van unos precipitados en la interfase de ferrita y laminas de cementita. La particula encerrada

en el area 1 mide alrededor de 25nm mientras la del area 2 mide alrededor de 10nm.

Los fases precipitadas en ambas fotomicrografias se pueden clasificar en el tipo I, éstas
regularmente se forman en la ferrita durante el enfriamiento o a la temperatura de laminado
final[101].

(a) (b)

Figura 3.6: Fotomicrografias del acero X52B en MET, (a) y (b) Campo claro

3.3.3. Acero X52C

Las figuras 3.7(a) y 3.7(b) presentan los precipitados encontrados en esté acero, y que se
pueden considerar del tipo II o tipo III por su tamano. La ausencia de precipitados pequenos en
el acero X52C, se puede deber a que los precipitados grandes se forman durante la colada o el
recalentamiento antes del proceso termonecanico, mientras los precipitados de tamano medio se
forman en la region austenitica durante el laminado en caliente. Por la morfologia que presentan
los dos precipitados indicados en el recuadro de la primer micrografia (fig. 3.7(a)), se puede

tratar de una particula de TiN[102], con un tamafio aproximado de 100 y 120nm.
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(a) (b)

Figura 3.7: Fotomicrografias del acero X52C en MET, (a) y (b) Campo claro

3.4. Caracterizaciéon mecanica mediante ensayos de ten-

sion y microdureza

En esta seccion se presentan los resultados obtenidos de los ensayos mecanicos de tension de
los distintos aceros bajo estudio, donde se determinaron los valores de resistencia a la fluencia
(00(M Pa)), resistencia maxima (0,4, (M Pa)), resistencia a la ruptura (o,,,(M Pa)) y el por-
centaje de elongacién (% F). Los resultados de Microdureza Vickers (HMV') realizados también

son mostrados.

Todos los ensayos se realizaron en el sentido longitudinal y transversal en la condicién
de llegada, para posteriormente comparar con los tratados térmicamente, y asi, establecer las
diferencias mecéanicas debidas al tratamiento térmico.

La tabla 3.5 muestra los resultados obtenidos para el acero X52A, en ambos sentidos (L y
T) con respecto a la deformacién mecénica. Los valores de resistencia a la fluencia, resistencia
maxima y microdureza en uno y otro sentidos de laminacién son muy similares. En general
la seccion transversal presenta propiedades ligeramente mayores que el corte longitudinal, esta

diferencia se podria considerar sin importancia.

Acero | 0o(MPa) | 0max(MPa) | opyp(Mpa) | HMV | %E
X52A(L) | 411 498 275 230 | 36
X52A(T) | 417 506 302 231 | 38

Tabla 3.5: Acero X52A resultados de ensayos de tensién y microdureza

Los valores de propiedades mecédnicas que presenta el acero X52B (ver tabla 3.6), indican

que la resistencia a la fluencia en la seccion longitudinal es mas alta con respecto al valor en
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sentido transversal del mismo acero casi en un orden de 100. En lo que respecta a la resistencia
maxima la diferencia es menor, pero sigue predominando la seccion longitudinal con 513M Pa.
La microdureza Vickers presenta una tendencia similar sin ser muy grande la diferencia entre
la medicién longitudinal y transversal.

El valor del porcentaje de elongacion en el sentido transversal es mayor sobre el sentido longi-
tudinal. Ain cuando la seccién transversal presenta valores bajos en el ensayo de tensién, estos

estdn por encima de los valores minimos requeridos para estos aceros sin costura[5].

Acero | 0o(MPa) | Omax(MPa) | 0pyy(MPa) | HMV | %E
X52B(L) 446 013 291 232 36
X52B(T) 344 469 242 222 46

Tabla 3.6: Acero X52B resultados de ensayos de tensién y microdureza

La propiedades mecanicas medidas para el acero X52C se presentan en la tabla 3.7. La
seccién transversal muestra mejores propiedades con valores de resistencia a la cedencia, resis-
tencia maxima y el porcentaje de elongacién de 417, 530M Pa y 38 % respectivamente, en lo
que se refiere a la escala de dureza el valor es mayor por solo dos puntos (variando de un 219
a 221 HMV).

Acero | 0o(MPa) | Omaz(MPa) | opyp(Mpa) | HMV | %E
X52C(L) 384 479 253 219 34
X52C(T) 417 530 280 221 38

Tabla 3.7: Acero X52C resultados de ensayos de tension y microdureza

3.5. Caracterizacion mediante ensayo de deformacién len-

ta con y sin medio corrosivo

Con el objetivo de relacionar los cambios microestructurales y las propiedades mecanicas
estudiadas en esté trabajo, en relacion a un ensayo mas apegado a las condiciones de trabajo se
decidi6 realizar el ensayo de SSRT (ensayo de tensién a velocidad de deformacién lenta) asistido
por un medio corrosivo, donde se siguieron estdndares descritos en la Norma ASTM G129 y
NACETMO0198 — 98[87, 88].

En esta secciéon se analizan los valores obtenidos de los ensayos de SSRT aplicado a los

aceros Xb2A, X52B y X52C, en condiciones de llegada en contacto con el medio ambiente (ai-

re), los ensayos se realizaron tanto en la direccién longitudinal como transversal de cada acero.
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Determinado asi, el porcentaje de reduccion de area en las dos condiciones y para posterior-
mente comparar entre ellos. De ésta manera determinar el indice de susceptibilidad en el medio
corrosivo a través de este ensayo, mediante un esfuerzo unidireccional.

La reduccién de area de los aceros grado API en condiciones de llegada, se determind me-

diante la siguiente relacion 3.1.
A — Ay
A;

En donde A; = al drea inicial y Ay = drea final de la probeta ensayadas.

%R.A. = % (100) (3.1)
(=57

Se realizé la comparacion entre las probetas de llegada ensayadas en aire y en la solucion
corrosiva de cloruros y carbonatos. La determinacién del indice de susceptibilidad (Iscc) se
realizo mediante la ecuacién 3.2, que indica la perdida de ductilidad de acero. En otras palabras

hay una tendencia a inducir una fractura en menor tiempo en el acero.

%R'A'aire - %R-A-Sol.Corrosiva
Iscc = U RA

(3.2)

Donde %R.A.qe es el porcentaje de reduccién de drea al medio ambiente y %R.A. 5ol Corrosiva

es el porcentaje de reduccion de drea asistido mediante un medio corrosivo.

La tabla 3.8 presenta en forma de resumen las mediciones de los didmetros (inicial y final)
de las probetas ensayadas para el acero X52A, el drea (inicial y final), ademads estén los valores
obtenidos de el %WRA y Iy... E1I%RA obtenida al aire, muestran valores de una alta ductilidad,

con una ligera variacion entre los 2 sentidos de laminado (L y T).

b 2c

Acero oimm?| ¢gpmmP| Aymm?®e| Aymm?9) %R.AM I,
X52A(L)ame | 35 | 170 | 9.621 | 2.283 | 76.269
X52A(T)Aim 3.9 1.91 9.621 2.865 70.220
X52A(L)corr 3.5 2.26 9.621 4.011 58.305 | 0.236
X52A(T)corr | 3.5 2.00 | 9.621 | 3.142 | 67.347 | 0.041
& Diametro inicial del la probeta de tensién

b Diémetro final del la probeta de tensién
¢ Area inicial de la probeta de tensién

d Area final de la probeta de tensién
f Por ciento de reduccién de drea

Tabla 3.8: Porcentaje de reduccién de area en condiciones de llegada bajo tension a deformaciéon
lenta para el acero X52A

En contacto con el medio corrosivo empleado, el %RA disminuye (alrededor de un 17 %) en
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sentido longitudinal; y de un 3% en el corte transversal. Lo que se refiere al indice de suscep-

tibilidad en el sentido longitudinal es mas sensible respecto al sentido trasversal.

En relacién al acero API X52B presenta un %RA similar al acero X52A expuestos al medio
aire (tab. 3.9); las variaciones mostradas en ambos sentidos de laminacién son minimos. Sin
embargo, al contacto con el medio corrosivo, la deformacion plastica en la seccion longitudi-
nal es severamente reducido, del orden de 29 %, esto se traduce a un indice de susceptibilidad
del 0.607. En el sentido transversal solo baja a un 59.736 %. El indice de susceptibilidad de

esté acero revelan un susceptibilidad mas dréstica al medio de carbonatos y cloruros.

Acero ¢mm | gpmm | Amm? | Aymm? | %BR.A. | I
X52B(L) gire 3.5 1.75 9.621 2.405 75.000
X52B(T)ame | 35 | 1.83 | 9.621 | 2.283 | 76.269
X52B(L)corr | 35 | 294 | 9621 | 6.789 | 29.440 | 0.607
X52B(T)gorr | 3.5 222 | 9.621 | 3.871 | 59.768 | 0.216

Tabla 3.9: Porcentaje de reduccién de area en condiciones de llegada bajo tension a deformacién
lenta para el acero X52B

Con respecto al X52C (tab. 3.10), la deformacién a deformacién lenta del acero X52C sin
ataque quimico es la mayor en relacion a los tres aceros estudiados en el presente trabajo, no
presenta un cambio significativo entre el sentido transversal y el longitudinal.

Al igual que el acero X52B, la reduccién de area se ve seriamente afectada por efecto de la
solucion acida, siguiendo un comportamiento similar al primer y segundo acero. El corte mas
afectado es el longitudinal, alcanzado el indice de susceptibilidad de 0.714. Esto se traduce en
la maxima pérdida de ductilidad en el ensayo de SSRT bajo un medio corrosivo en estos aceros;
del mismo modo entre la serie de secciones transversales de los aceros estudiados, el del X52C,

es el que adquiere el mayor indice de susceptibilidad (0.536).

Acero pimm | dymm | Aimm? | Aymm? | BR.A. | I

X52C(L) gire | 3.5 1.61 | 9.621 | 2.034 | 78.840
X52C(T) pire | 3.5 1.58 | 9.621 | 1.960 | 79.621
X52C(L)corr | 3.5 3.08 | 9.621 | 7.451 | 22.560 | 0.714
X52C(T)corr | 3.5 2.78 | 9.621 | 6.070 | 36.911 | 0.536

Tabla 3.10: Porcentaje de reduccién de area en condiciones de llegada bajo tensién a deformacién
lenta para el acero X52C
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La diferencia de propiedades mecénicas entre las secciones longitudinales y transversales en
esté ensayo, pueden estar auxiliados por la anisotropia adquirida en la deformaciéon mecanica,
que da una orientacion de granos preferencial con respecto al flujo del material en el proceso de

deformacién como alineamiento de impurezas, inclusiones y defectos de la red cristalina[103].

3.6. Caracterizacion de fractura e inclusiones

Con el objetivo de ver cambios entre cada una de las fracturas de los aceros y caracterizar
la inclusiones, se tomaron las siguientes fotomicrografias de las fracturas, la superficie pulida

sin ataque y andlisis quimico con la ayuda de EDS a las inclusiones.

3.6.1. Acero X52A

En la fotomicrografia 3.8(a) se observa una topografia de desgarramiento, que representa
una fractura esencialmente ductil, donde se ve el desgarramiento del material. Esta estd forma-
da por una serie de huecos de forma irregular y diferentes tamanos. Ademads se observan otras
cavidades de mayor tamano (4 a 10um), donde se encuentran alojadas las inclusiones[104]. La
figura 3.8(b), es el ejemplo de una inclusién dentro de su cavidad, alrededor se ven los huecos

desgarrados, propios de una fractura ductil.

La composicién quimica de la inclusién (espectro 3.8(c)), muestra que se trata de una
inclusion de 6xidos de calcio principalmente. El calcio permite modificar la composicién de las
inclusiones de alimina producto de la desoxidaciéon[105]. La distribucién de inclusiones en la
superficie del acero pulido y sin ataque (fig. 3.8(d)), muestra un tamano fino (menores a 1luym) y
una distribucién homogénea. Estas marcas pueden ser de inclusiones o precipitados arrancados

en la preparacién metalogréfica.
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Figura 3.8: Caracterizacién de la fractura del acero X52A: a) Fractura en MEB, b) inclusién
en MEB, ¢) Espectro quimico de la inclusién y d) Micrografia de superficie en MEB

3.6.2. Acero X52B

La figura 3.9(a) muestra un aspecto general de la fractura del acero X52B. Se observa una
superficie con deformacién plastica (fractura ductil), coalesencia de ”"microhuecos” que forman
huecos de forma ovalada. En la figura 3.9(b) muestra una inclusién de morfologia irregular.

El andlisis de la composicién quimica por EDS (fig. 3.9(c)) se obtiene que la inclusién esta
formada de Si, Al y O principalmente, en menor cantidad encontramos al Ca, Na y K; se trata
de inclusiones de 6xido de aluminio y silicatos. Estas son producto de la desoxidacion del acero
en el tratamiento de olla. Al comparar la fotomicrografia de la superficie pulida del acero X52A
sin ataque, con la superficie de esté acero (ver fig. 3.9(d)), presenta una mayor variacién en el

tamano de cavidades, alcanzando 1,5um.
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Figura 3.9: Caracterizacién de la fractura del acero X52B: a) Fractura en MEB, b) inclusién
en MEB, ¢) Espectro quimico de la inclusién y d) Micrografia de superficie en MEB

3.6.3. Acero X52C

El acero X52C muestra en su fractura (fig. 3.10(a)) una coalescencia de microhuecos en
mayor cantidad y méas pequenos que los acero X52A y X52B, asi como son méas pequenos y
la cantidad de cavidades de inclusiones en esta zona es mayor, con un rangos de 4 a 15um
en los tamano de éstas; la topografia de fractura ductil concuerda de manera general con el
alto por ciento de reduccién de drea en el ensayo de tensién (tab. 3.7) pardmetro directamente

relacionado con la ductilidad del material.
La fotomicrografia 3.10(b) exhibe un conjunto de cavidades, donde solo se encuentra una in-

clusion y las demés han sido arrancadas, seguramente por el esfuerzo en el ensayo mecanico, por

otro lado, presenta la composiciéon quimica (espectro 3.10(c)) que es bésicamente de Al, Cay O.
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La figura 3.10(d), muestra la distribucién homogénea de cavidades de apenas unos micréme-
tros, que contrastan con un hueco de 5um de diametro. De la misma forma, se observa una

estructura de forma cuadrada que posiblemente pertenece a un precipitado de TiN (ver circulo
1)[102].

(c) (d)

Figura 3.10: Caracterizacion de la fractura del acero X52C: a) Fractura en MEB, b) inclusién
en MEB, c) Espectro quimico de la inclusién y d) Micrografia de superficie en MEB
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Caracterizacion de los aceros con pos-tratamiento

3.6.4. Caracterizacion microestructural mediante MEB

En la siguiente seccion se presenta las fotomicrografias obtenidas mediante el microscopio
electrénico de barrido, para los tres aceros bajo estudio en sus diferentes direcciones, con el
proposito de establecer las posibles diferencias entre los acero de llegada y los tratados térmi-

camente a diferentes tiempos.

Acero X52A

En la fotomicrografia 3.11(a), se observan granos de ferrita con algunas regiones de per-
lita. Estas corresponde a la seccién longitudinal. Se puede ver la orientacién del deformado
mecanico (ver flecha). En el recuadro de la esquina superior derecha se resalta una cavidad,

que por su forma se trata de un precipitado arrancado durante la preparacién metalografica[49].

La figura 3.11(b) corresponde a las 3h de pos-tratamiento, la deformacién mecanica no
es tan evidente, se sigue observando la matriz ferritico-perlitica. Para las 10 horas de pos-
tratamiento (fig. 3.11(c)) ya no es evidente la estructura perlitica, en la micrografia (recuadro
izquierdo) muestra un fase inmersa en la matriz del acero que se observa a mayor detalle en la
(fig. 3.12(a)), este corresponde a un estructura formada de V principalmente, esto es mostrado
por el espectro de EDS obtenido (fig. 3.12(b)). Para las 20 horas de pos-tratamiento ya no
se observa las laminillas de cementita de la fase perlitica, asi como los granos de ferrita se

aprecian ligeramente mas equiaxiados. El tamano de grano promedio se mantuvo al rededor de
12 ASTM.

En la seccién transversal del acero X52A (fig. 3.13(a)) muestra granos orientados en diferen-
tes direcciones de las fases ferrita y perlita, como angulos agudos en la interseccion de limites
de grano, debido a la deformacién mecédnica. El tamano de grano promedio ASTM es de 11,
para las 3 horas de tratamiento (fig. 3.13(b)) los limites de grano se encuentran mejor definidos,

y no es claro observar las regiones de perlita.
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Figura 3.11: Fotomicrografias del acero X52A atacadas con Nital 3% en su seccién longitudinal
en MEB a) De llegada, b) 3h, ¢)10h, d) 20h.

(a) (b)

Figura 3.12: Fase en la matriz del acero X52A a)Micrografia a 7500X, b)Espectro EDS.
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Figura 3.13: Fotomicrografias del acero X52A atacadas con Nital 3% en su seccién transversal
en MEB a) De llegada, b) 3h, ¢)10h, d) 20h.

En la figura 3.13(c) es el acero X52A a 10 horas. Este manifiesta una recuperacién del grano
ferritico similar al de 20 horas (fig. 3.13(d), los cuales presentan un mecanismo de recuperacion
direccional y alargamiento del grano, que estd influenciado por la recristalizacion secundaria
llamada coalescencia de subgranos por rotacion[106], el cual juega un papel importante para
explicar el crecimiento en solo algunos granos de la matriz de acero[107], que son diferencias
visibles entre las diferentes horas de pos-tratamiento. Atin con la recuperacién de granos, el
tamano de grano promedio ASTM permanecié en 11. Esto se puede deber a la dificultad de

definir el limite de grano por el tipo de corte.

Acero X52B

En relacion al acero X52B, a aumentos similares al acero X52A, no exhibe rasgos de la de-
formacion mecanica, la ferrita se podria considerar de forma poligonal con regiones aisladas de
perlita en sus limites de grano (fig. 3.14(a)). En el intervalo de 0 a 3 horas de pos-tratamiento

las caracteristicas microestructurales no muestran cambios de importancia (fig. 3.14(b)). Estas
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Figura 3.14: Fotomicrografias del acero X52B atacadas con Nital 3% en su seccién longitudinal
en MEB a) De llegada, b) 3h, ¢)10h, d) 20h.

forman regiones bandeadas de perlita y ferrita caracteristicas en los aceros trabajados mecéani-

camente y con un enfriamiento controlado.

Sin embargo, conforme avanza el tiempo de pos-tratamiento, la cantidad de perlita visi-
ble disminuye (fig. 3.14(c) y 3.14(d)). Este comportamiento es muy semejante al acero X52A
longitudinal; el espaciamiento entre las placas de ferrita y cementita van desapareciendo, aun
cuando los ligeros cambios presentes en esta serie de micrografias no modifican el tamano de
grano promedio, que se mantiene en 11 ASTM. No obstante, si se puede apreciar un cambio
microestructural conforme aumenta el tiempo de pos-tratamiento, debido una redistribucién

de elementos aleantes y del carbono.

El siguiente grupo de figuras 3.15 muestra los pos-tratamientos de la seccién transversal,
en donde la primer imagen (fig. 3.15(a)) se observa cierta acicularidad de la ferrita y granos
amorfos de la misma, debido al tratamiento termomecéanico. Por otro lado, el tamano de grano
promedio es de 12 ASTM.
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Figura 3.15: Fotomicrografias del acero X52B atacadas con Nital 3% en su seccién transversal
en MEB a) De llegada, b) 3h, ¢)10h, d) 20h.

A las 3 horas de pos-tratamiento (fig. 3.15(b)) los granos ferriticos han experimentado una re-
cuperacion, al igual que los dngulos han disminuido su agudeza. A tiempos mds largos (esto es
a 10 hr, fig. 3.15(c)), se evidencia una recuperacién de la poligonalidad, asi como la perdida de
acicularidad en la ferrita. El tamano de grano promedio de las probetas tratadas térmicamente,

tiene una variacion muy relativa de 12 a 11 ASTM, en relacion al acero de llegada.

Para el tiempo final de pos-tratamiento (fig. 3.15(d)) observamos un crecimiento de grano
anormal debido a la temperatura en la que se lleva el pos-tratamiento. Esta temperatura genera
la difusion de dislocaciones y a su vez, un reacomodo de las mismas en los limites de grano,

generando el crecimiento[106].
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Acero X52C

En la figura 3.16(a) se observa la microestructura del acero X52C, compuesta de ferrita no
equiaxiada y perlita adifusiva. Esta no es muy clara, pues mientras estd compuesta también de
ferrita y carburos, su forma es laminar, lo cual no se resuelve claramente. Por otro lado en la
bainita, los carburos se muestran como una fase fina de particulas dispersas[33]), en las condi-
ciones de llegada la fase bainitica forma listones individuales y algunas regiones con paquetes

de varios listones separadas por dngulos agudos(bajos).

() (d)

Figura 3.16: Fotomicrografias del acero X52C atacadas con Nital 3% en su seccién longitudinal
en MEB a) De llegada, b) 3h, ¢)10h, d) 20h.

A las 3 horas de pos-postratamiento (fig. 3.16(b)) la microestructura muestra ferrita acicular,
con finos listones, de aproximadamente 1um de espesor. A medida que el tiempo de tratamiento
aumenta, se puede observar que se manifiesta un efecto de recuperacién, esto se manifiesta en la
morfologia de la agujas, que probablemente sean de la bainita y/o ferrita, en donde se observa
un ligero engrosamiento (fig. 3.16(b) y 3.16(d)). Las puntas de las agujas no son tan agudas y

cuando el tiempo es mayor (fig. 3.16(d)) esta ya no se observa tan profusamente. El tamano de
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Figura 3.17: Fotomicrografias del acero X52C atacadas con Nital 3% en su seccién transversal
en MEB a) De llegada, b) 3h, ¢)10h, d) 20h.

grano promedio se mantiene 12 ASTM en los diferentes tiempos de pos-tratamiento.

La figura 3.17, presenta las microestructuras correspondiente a la secciéon transversal de
acero X52C. La microestructura en general esta formada de ferrita acicular y poligonal, carac-
teristica por su configuracién de granos en forma irregular y varios tamanos de grano distribui-
dos de una manera cadtica y una distribucién azarosa (fig. 3.17(a)). Esta microestructura es

muy parecida al corte longitudinal del mismo acero.

A medida que el tiempo de pos-tratamiento aumenta, induce a un proceso de recuperacion.
Por otro lado, a esta temperatura y a mayor tiempo es probable que se presenten ademas un
mecanismo de recritalizacién, provocando equiaxialidad en los granos de la fase ferritica, modifi-
cando los angulos entre placas y mostrando una ligera separacién entre laminillas de ferrita, esto
se puede evidenciar claramente en la micrograffa de 10 horas y 20 horas (fig. 3.17(c) y3.17(d)).
Por otro lado el tamano de grano promedio se mantiene invariante(12 ASTM), en todos los
tiempos de pos-tratamiento. Generalmente, estas laminillas tiene un grosor aproximado de 0.5

a 2 um, esto se puede deber a la temperatura de enfriamiento.
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3.6.5. Caracterizaciéon microestructural mediante MET

En la presente seccion, se presentan los resultados obtenidos de la caracterizacion microes-

tructura, mediante el microscopio electrénico de transmision.

Acero X52A

En la figura 3.18 se muestran las imédgenes del acero X52A en distintas etapas del pos-
tratamiento térmico. La microestructura del acero sin pos-tratamiento se muestra en la figu-
ra 3.18(a), en donde se observa la matriz de ferrita en presencia de precipitados, con un tamano
y distribucién homogénea, formadas durante el proceso termomecéanico. La morfologia de los
precipitados en general son redondeados y algunos se muestran facetados, sin estar muy bien
definidos (senalados en la figura), quedando dentro del rango de 40 a 120nm en tamafo.

Para las 3 horas de pos-tratamiento en la figura 3.18(b), se observa que la distribucién de
segundas fases se considera que no sufre grandes cambios en relacién a la muestra de llegada,
sin embargo, el tamano de los precipitados es méas homogéneo. La morfologia en general de
estos precipitados son redondos, destacandose un precipitado de forma cuadrada que ha sido

reportado como precipitado de Ti o algin complejo de este[102, 71].

En la imagen 3.18(c) correspondiente al acero con 10 horas de pos-tratamiento, se observa la
matriz ferritica con precipitados en general de mayor tamano (arriba 100nm) y otros de menor
tamano entre 60 y 90nm. Esto tltimo es evidencia de evoluciéon y crecimiento de las fases
precipitadas por efecto de la temperatura. Las particulas presentes muestran una morfologia
ligeramente ovalada, sin presencia de precipitados facetados.

A las 20 horas de tratamiento térmico (fig. 3.18(d)), es evidente que los precipitados han
crecido, coalecen, algunos se redondean o fraccionan. Esto concuerda, a que conforme avanza el
tiempo de pos-tratamiento isotérmico, la microestructura de perlita tiende a ser menos visible
en las micrografias adquiridas en SEM (ver figura 3.11).

En la fotomicrografia 3.19(a) se presenta un un precipitado cuadrado caracteristico de TiN,
obtenido por la técnica de replica con pelicula de carbén. Posee un tamano aproximado de
40nm, ademas en la misma micrografia, se presenta una serie de precipitados algunos facetados
y otros globulares, que oscilan entre 12 y 20nm pertenecientes al acero de llega. La figura 3.19(b)
corresponde al acero con 10 horas de pos-tratamiento, y presenta precipitados cuadrados carac-
teristicos de TiN mas grandes, dentro de un rango 150 a 500nm ubicados cerca de las fronteras
de grano ferritico. Ademas, en la imagen se encuentran precipitados facetados mas pequenos
de 40 a 80nm
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Figura 3.18: Variacién del tamano y distribuciéon de precipitados con respecto al tiempo de
pos-tratamiento, a) Oh, b)3h, ¢)10h y d)20h.

Acero X52B

En relacién a este acero, la figura 3.20(a) presenta al acero en su condicién de llegada, en la
que se observa precipitados pequenos en la intercara de ferrita y las laminillas de los carburos
de hierro, senalados en la figura.

Para el acero con 3 horas de pos-tratamiento, muestra una parcial fraccionamiento de las
placas de carburos hierro por efecto de la temperatura. Similar al acero en condiciones de llega-
da, presenta precipitacion en las intercaras ferrita carburos de hierro o en la ferrita, los tamanos

de estos precipitados aproximadamente de 30 a 50nm y de forma globular.
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Figura 3.19: Réplica y campo claro.

En el acero a 10 horas de tratamiento térmico mostrado en la figura 3.20(c), se observa
presencia de precipitacion con particulas finas, el tamano de los precipitados pequenos es del
orden de 40 a 80nm y de 120 a 300nm para los grandes. Es muy probable que estas particulas
finas correspondan a un seccionamiento de los carburos finos de hierro, sin embargo, se observan
precipitados en limite de grano como en la matriz ferritica. La seccién de la derecha en la
figura 3.20(d) se observan precipitados redondeados, no facetados, con un tamano homogéneo
dentro del intervalo de 125 a 300nm, dispersos de manera uniforme dentro de la fase ferritica.
En la seccién de la izquierda, se presenta finalmente la misma region pero vista con la técnica
de campo oscuro, observando precipitados amorfos, sin facetamiento, con un tamano dentro de
los 150 y 300nm.
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Figura 3.20: Variacién del tamano y distribucion de precipitados con respecto al tiempo de
pos-tratamiento, a) Oh, b)3h, ¢)10h y d)20h.

Acero X52C

La matriz del acero X52C en condiciones de llegada se presenta en la figura 3.21(a), mos-
trando una ligera precipitacion dentro del rango de los 50 a 100nm de tamano, principalmente
de forma globular. A las 3 horas de tratamiento térmico la figura 3.21(b), se observa listones
de carburos fraccionandose, y que tal vez que pertenece a la fase bainitica (ver figura 3.16).
Ademas de estructuras globurales que pueden pertenecer a precipitacién de los (Ti, V)C[8, 70].

Por otro lado, la figura 3.21(c), corresponde al acero con 10 horas de pos-tratamiento, donde
muestra una severa presencia de fases precipitadas cerca o ancladas a los limite de grano. Los
precipitados inmersos en la fase ferritica, son de forma globular y con un tamano alrededor de
200nm. Finalmente, para las 20 horas de pos-tratamiento (fig. 3.21(d)), se observan precipitados
de un tamano superior a los 200nm. Esto habla de activacién del movimiento de los elementos
intersticiales como sustitucionales, activada por efecto de la temperatura durante el tiempo del

pos-tratamiento al que fue sometido este acero.
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Figura 3.21: Variacién del tamano y distribucion de precipitados con respecto al tiempo de
pos-tratamiento, a) Oh, b)3h, ¢)10h y d)20h.
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La fotomicrografia. 3.22(a), muestra un precipitado de forma cuadrada de unos 40nm de
tamano, con su correspondiente patrén de difraccién de drea selecta (esquina inferior izquierda),

formado principalmente de Ti, con trazas de V por su espectro de EDS(ver fig. 3.22(b).

(a) (b)

Figura 3.22: Réplica con pelicula de carbén para el acero X52C, en condiciones de llegada.

La tabla 3.11 muestra en forma resumida la caracterizaciéon microestructural obtenida me-
diante la microscopia electrénica de transmisién, donde se muestra la evolucion de precipitados
presentes, morfologia, tamano promedio, clasificaciéon de acuerdo al tamano, y sitios donde los
precipitados fueron localizados.

La serie de precipitados caracterizados en esta tabla, se muestra en concordancia con preci-
pitados reportados en trabajos anteriores con procesos térmicos distintos o similares al presente
trabajo[82, 108].
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Tipo de Tipo de Tamano
acero | Tiempo(h) precipitado Forma | promedio(nm) | Clasificacién | Localizacién
X52A 0 (Nb,Ti)C, VN, NbC, CuFe e-Cu | globulares 40 - 120 tipo II Ferrita
TiVCy, NbN, Mn;Cs facetados tipo III
3 V,C, e-Cu globulares 30 - 80 tipo II Ferrita
NbC, Fe3C, Cr;Cs, VC cuadrados
10 V,C, TiVN,, e-Cu globulares 60 - 90 tipo II Ferrita
(Nb,Ti)C, NbC, Fe3C, VC y > 100 tipo III
20 V,C, VC, TiVN,y, e-Cu globulares > 200 tipo III Ferrita
(Nb,Ti)C, NbC, FesC, FeVC, laminillas
X52B 0 V,C, VgCs, NbCN globulares 30 - 60 tipo II Intercara
Cr;Cs, VC, TiC, NbC Ferrita
3 V,C, VC, VN, TiC, globulares 30 - 60 tipo II Intercara
Mn,Cs3 Ti;N, NbC Ferrita
10 V,C, VC, VN, TiC, «Cu globulares 40 - 80 tipo II Ferrita
Mn,C3 TisN, NbCN, NbC laminillas 120 - 300 tipo III limite de grano
20 V,C, VC, VN, TiN, NbCN, NbC | globulares 125 - 300 tipo 111 Ferrita
X52C 0 TisN, TiN, TiC, globulares 50 - 100 tipo II Ferrita
VoN, V,C, VC, FeVC,y cuadrados limite de grano
3 TioN, TiC, FesNbsC globulares 40 - 60 tipo II Ferrita
VN, Vo€, VC, FeVCy listones y 120 a 200 tipo III
10 TiyN, TiC, TiCN, TiVNy, Cr;C3 | globulares 200 tipo III Ferrita
V5N, V,C, VC, FesC limite de grano
20 TiVN,, TipN, TiC, TiCN globulares > 200 tipo III Ferrita

VQN, VQC, VC, FGVC4, Cr2306

Tabla 3.11: Caracterizacion de precipitados por medio de patrones de difraccién de area selecta.




3.6.6. Caracterizacion mecanica

La caracterizacion mecanica se dividié en dos secciones, la primer parte, muestra los resul-
tados obtenidos en los ensayos de tensién y microdureza, comparando y resaltando los cambios
en las propiedades mecéanicas determinadas en ambas secciones (longitudinales y transversales),
incluyendo los resultados de las muestras tratadas térmicamente. Determinando la tenacidad

de las distintas curvas de esfuerzo-deformacién obtenidas para cada uno de los aceros.

En la segunda parte se muestra la caracterizacion, como resultado de los ensayos de fluencia
lenta inmerso en un medio corrosivo, relacionando las reducciones de area y los indices de

susceptibilidad obtenidos en ambas secciones y a los diferentes tiempos de pos-tratamiento.

Acero X52A

En la tabla 3.12 se muestra a manera de resumen el conjunto de resultados obtenidos en
la seccién longitudinal del acero X52A. A las 3 horas de tratamiento térmico, se manifiesta un
efecto sobre las propiedades mecanicas, esto se puede observar en la figura 3.23(a), aumentando
el esfuerzo de fluencia a 527MPa y la resistencia tension a unos 600MPa aproximadamente con
una ligera disminucion en el por ciento de elongacién determinada con respecto al acero sin

tratamiento térmico.

(a) (b)

Figura 3.23: Variacién de las propiedades mecénicas en funcién al tiempo de pos-tratamiento
en la seccion longitudinal del acero X52A.

El efecto del pos-tratamiento se sigue manifestando hacia tiempo mayores (ver figuras 3.23(a)
y 3.23(b)), alrededor de las 8hr se observé una ligera variacién, sin embargo, a tiempos mayores

(10-20horas), las propiedades tienden a disminuir respecto al acero de llegada.
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En la figura 3.23(b) podemos observar los valores de tenacidad graficadas con respecto al
tiempo de pos-tratamiento para el acero X52A, determinado este valor a partir de la medicién
del drea bajo la curva esfuerzo-deformacion[109]. El comportamiento de la tenacidad mantiene
una tendencia similar al por ciento de elongacién, disminuyendo por efecto de la temperatura

conforme aumenta el tiempo de tratamiento térmico.

Acero 0o(MPa) | 0mae(MPa) | Tenacidad(J/m?) | MHV | %E
X52A(L)-0H | 446 513 229 230 | 36
X52A(L)-3H | 527 601 158 233 | 35
X52A(L)-6H 468 539 150 215 32
X52A(L)-8H | 510 583 171 218 | 34
X52A(L)-10H | 428 525 217 207 | 30
X52A(L)-20H | 417 529 169 218 | 31

Tabla 3.12: Acero X52A en seccion longitudinal. Resultados de los ensayos mecanicos

(a) (b)

Figura 3.24: Variaciéon de las propiedades mecéanicas en funcion al tiempo de pos-tratamiento
en la seccion transversal del acero X52A.

En relacion a las propiedades mecanicas obtenidas en la seccion transversal del mismo acero,
estas se presentan en la tabla 3.13. Es evidente que el efecto del pos-tratamiento aumenta las
propiedades mecénicas en todos los tiempos empleados. Por otro lado, se observa una dismi-
nuciéon en la elongacién a medida que la resistencia aumenta hasta las 3 horas, para después
aumentar hasta las 20 horas (ver figura 3.24(a)).

Es claro el efecto del pos-tratamiento en las propiedades mecénicas que inducen a mejorar-

las en las primeras horas, el incremento es el resultado de una co-precipitacién inducido por
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la temperatura, el cual es mas evidente a las 10 horas de pos-tratamiento aumentando la oy
(a 434Mpa) y la 0pe (a 515MPa). Para el tiempo final de pos-tratamiento las propiedades no
decaen bruscamente si no de forma asintética. La microdureza mantiene un comportamiento
casi constante, sin mostrar la transicion de los cambios microestructurales en el rango de 3 a

10 horas con un promedio de 222 Vickers.

La figura 3.24(b) muestra la tenacidad obtenida en el acero X52A en su seccién transversal.
Se aprecia una caida del orden de un 29 %, lo cual indica una menor absorcién al impacto.
Relacionado directamente este efecto a los cambios en la microestructura, especificamente a las

segundas fases que se forman durante el pos-tratamiento.

Acero oo(MPa) | 0pmae(MPa) | Tenacidad(J/m?3) | MHV | %E
X52A(T)-0H 344 469 246 213 46
X52A(T)-3H 400 515 190 222 32
X52A(T)-6H 391 498 183 222 36
X52A(T)8H | 388 505 208 222 | 34
X52A(T)-100 | 434 515 174 222 | 36
X52A(T)-20H 424 514 204 217 40

Tabla 3.13: Acero X52A en seccion transversal. Resultados de los ensayos mecanicos.

Acero X52B

Comparando los valores obtenidos en los ensayos de tension correspondientes a la seccion
longitudinal , entre el acero X52A (tab. 3.12) y X52B (tab. 3.14), muestran un comportamiento
similar, con un efecto inmediato a la temperatura, en el rango de 3 a 8 horas de pos-tratamiento,
promoviendo transformaciones microestructurales tanto en la fase ferritica como en la perlitica.

Bajo las condiciones experimentales la probeta a 3 horas, posee los valores mas altos en
propiedades mecédnicas como se observa en las figura 3.25(b), esto también se ve reflejado en
la tenacidad, incrementando un 9 % por arriba del él obtenido en la probeta en condiciones de
llegada (ver figura 3.25(b)).

De la misma forma que el acero anterior, con una microestructura formada de ferrita y
perlita, pero en este caso, con un tamano de grano ligeramente més grueso, la temperatura
después de tiempos largos de pos-tratamiento, traen un efecto contraproducente, donde a partir
de las 6 horas las propiedades mecanicas empiezan a decaer.

La tenacidad depende de un innumerables detalles, tales como es el grado de deformacién en
caliente, la deformacién austenitica, asi también de la distribucion de las fases que precipitan en

la matriz del acero[85], como es el caso en esté trabajo, donde la activacién de la co-precipitacién
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Figura 3.25: Variacién de las propiedades mecénicas en funcién al tiempo de pos-tratamiento
en la seccion longitudinal del acero X52B.

se estd llevando acabo mediante la temperatura. La figura 3.25(b) muestra cambios ligeros que

van desde un 9% a un 3 %, conforme avanza las el tiempo experimental.

Acero oo(MPa) | 0pae(MPa) | Tenacidad(J/m3) | MHV | %E
X52B(L)-0H | 411 498 203 250 | 36
X52B(L)-3H 444 500 221 241 41
X52B(L)-6H 454 487 190 222 40
X52B(L)-8H 419 481 219 205 44
X52B(L)-10H 419 477 211 216 42
X52B(L)-20H 415 478 209 218 42

Tabla 3.14: Acero X52B en seccién longitudinal. Resultados de los ensayos mecanicos.

Los resultados de las propiedades mecanicas obtenidas para el acero X52B en su secciéon
transversal, mostrada en la tabla 3.15 y la figura 3.26(a), exhiben una caida en su resistencia
entre las 3 y 6 horas, donde esto puede ser causado por un comportamiento de relajacion
y recuperacién. A 10 horas de pos-tratamiento muestra incremento tanto en la resistencia a
la fluencia (71MPa) y su resistencia resistencia maxima (45MPa), y 14 puntos por arriba de
microdureza Vickers en relacion a la muestra de llegada.

La figura 3.26(b) muestra la tendencia de la tenacidad de esté acero, donde se observa un
incremento de alrededor del 11 % a las 10 horas del tratamiento, que corresponde con el aumento
en el %E al mismo tiempo (ver tabla 3.15). Los valores de tenacidad para este acero, en ambas
secciones, son los que presentaron menores cambios respecto a su tenacidad registrada antes

del pos-tratamiento térmico experimental.
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(a) (b)

Figura 3.26: Variaciéon de las propiedades mecénicas en funcién al tiempo de pos-tratamiento
en la seccion transversal del acero X52B.

Acero oo(MPa) | 0ae(MPa) | Tenacidad(J/m3) | MHV | %E
X52B(T)-0H | 416 506 200 226 | 45
X52B(T)-3H | 381 168 189 202 | 43
X52B(T)-6H 337 408 177 206 40
X52B(T)-8H 356 436 180 237 39

X52B(T)-10H 487 551 222 240 46
X52B(T)-20H 363 437 199 202 43

Tabla 3.15: Acero X52B en seccién transversal. Resultados de los ensayos mecénicos.

Acero X52C

Las propiedades mecanicas obtenidas para el acero X52C en esté trabajo, en su seccion
longitudinal, se presenta resumidas en la tabla 3.16. Los cambios microestructurales vistos
(fig. 3.16), donde se observa la recuperacién de poligonalidad en los granos y engrosamiento de

los ferrita basaltica, activada mediante la temperatura no coadyuvan al reforzamiento del acero.

La figura 3.27(a) muestra ligeras variaciones en sus propiedades mecanicas por efecto del
pos-tratamiento. Donde a las 3 horas manifiesta una disminucién en la resistencia que se ve
reflejada en el porcentaje de elongacién del acero. Posteriormente el acero presenta un ligero
aumento, donde se mantienen sin cambios significantes durante los siguientes tiempos de pos-
tratamiento.

Considerando de forma general que los factores que contribuyen al reforzamiento en ferrita-
bainita y ferrita basaltica son: el tamano de grano, la densidad de dislocaciones, la distribucion

y tamano de carburos[33]; esto indica que lo cambios efectuados en esta microestructura duran-
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Figura 3.27: Variacién de las propiedades mecénicas en funcién al tiempo de pos-tratamiento
en la seccion longitudinal del acero X52C.

te el pos-tratamiento, se trata de una recuperacion del fase de ferrita, y una redistribucion de
los carburos muy finos presente en la condicion de llegada, e implica tal vez, solo un crecimiento

y aglomerado de los mismos.

La tenacidad calculada para esté acero (fig 3.27(b)), presenta cambios que se podrian con-
siderar imperceptibles, casi a valor constante, exceptuando a las 3 horas, esta modificacién en
el valor de tenacidad, se puede deber mas que nada a la liberacién de esfuerzos residuales en la

matriz del acero.

Acero oo(MPa) | 0pmae(MPa) | Tenacidad(J/m3) | MHV | %E
X52C(L)-0H 384 479 168 219 34
X52C(L)-3H 351 478 199 202 40
X52C(L)-6H 361 478 166 200 33
X52C(L)-8H | 366 479 171 204 | 35
X52C(L)-10H | 351 475 175 215 | 36
X52C(L)-20H | 357 473 169 211 | 35

Tabla 3.16: Acero X52C en seccién longitudinal. Resultados de los ensayos mecéanicos.

La tabla 3.17 corresponde a las propiedades mecanicas obtenidas para el acero X52C en
su seccién transversal. Se observan variaciones muy ligeras por efecto del pos-tratamiento
(fig. 3.28(a)), un comportamiento muy similar a la seccién longitudinal del mismo acero (ver
figura 3.27(a)). Posiblemente lo que esta sucediendo es resultado de que exista un efecto de
recuperacion, mas la liberacion de esfuerzos residuales, aunado a una esferoidizacion, con un

posible crecimiento de los carburos, y cierta tendencia a que la ferrita sea més equiaxial[3].
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Figura 3.28: Variacién de las propiedades mecénicas en funcién al tiempo de pos-tratamiento
en la seccion transversal del acero X52C.

Acero 0o(MPa) | 0pmaz(MPa) | Tenacidad(J/m3) | MHV | %E
X52C(T)-0H | 417 530 225 221 | 38
X52C(T)-3H 398 519 179 203 37
X52C(T)-6H 375 483 181 218 37
X52C(T)-8H 347 468 192 197 39
X52C(T)-10H 389 504 166 204 38
X52C(T)-20H 381 494 173 205 35

Tabla 3.17: Acero X52C en seccion transversal. Resultados de los ensayos mecanicos.

Sin embargo, a las 10 horas de tratamiento se muestra un ligera caida en su resistencia
mecanica que se debe a un movimiento de las particulas de segundas fases por efecto de la
temperatura. Los cambios microestructurales presentes en la figura 3.17, no se reflejan en el
porcentaje de elongacién calculado, ya que esté se mantiene casi constante. No obstante, en
la figura 3.28(b), donde se observa la tenacidad con respecto al tiempo, se puede apreciar un
cambio en la tenacidad, disminuyendo en todas las probetas tratadas térmicamente de 15 a
25%.

La figura 3.29 muestra la correlacién o,,q,(M Pa) con el tiempo de pos-tratamiento para
los aceros X52 (A, B y C). Con lo que respecta a las secciones longitudinales (fig. 3.29(a)),
es claro que el acero X52A obtiene el aumento de resistencia més considerable, por efecto de
los mecanismos de coalescencia y co-precipitacién activados a raiz de la temperatura en el
tratamiento térmico. Por otro lado, la figura 3.29(b) corresponde a las secciones transversales,

donde el acero X52B es el que presenta una variacién sobresaliente.
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Figura 3.29: 0,,4:(M Pa) con respecto al tiempo de pos-tratamiento de los acero X52(A, By
C), a)longitudinal b)transversal.

3.6.7. Caracterizacion mecanica por SSRT

En el siguiente seccién se muestran los resultados obtenidos en los ensayos de fluencia lenta,
bajo el efecto del medio formado por una disolucién de cloruro de sodio y acido acético en agua

destilada, sin dejar a un lado el C'O, inyectado durante el ensayo.

Acero X52A

Los resultados del ensayo de SSRT son usados ampliamente en la evaluacién para determi-
nar el rango de susceptibilidad a la fractura inducida por corrosién bajo esfuerzo (SCC por sus
siglas en inglés), en un medio ambiente definido. La tabla 3.18 muestra los resultados obtenidos
en los ensayos de fluencia lenta, pertenecientes a la seccién longitudinal del acero X52A. En

este caso, la probeta de llegada sin tratamiento térmico presenté un 0.235 en el I,

Por otro lado, la variacién del didmetro final en la seccién transversal (ver tabla 3.19),
muestra variaciones casi imperceptible a la solucién en las primeras horas(0 a 10h). Esto se ve
reflejado en el porcentaje de reduccion de area, donde los valores apenas oscilan entre 68.959 %
y 65.861 %. Y no es hasta las 20 horas, donde se aprecia el cambio significativo al igual que en

el corte longitudinal.
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Acero pimm?| gpmmP| Aymm?e| Aymm?Y %R.AL| L.

X52A(L)-0H 3.5 2.26 9.621 4.011 58.305 | 0.235
X52A(L)-3H 3.9 2.05 9.621 3.301 65.694 | 0.139
X52A(L)-8H 3.9 1.99 9.621 3.110 67.673 | 0.113
X52A(L)-10H 3.5 1.74 9.621 2.378 75.285 | 0.013
X52A(L)-20H 3.5 2.22 9.621 3.870 59.768 | 0.216
2 Diametro inicial del la probeta de tensién

b Diametro final del la probeta de tensién

¢ Area inicial de la probeta de tensién

4 Area final de la probeta de tensién
I Porciento de reduccién de drea

Tabla 3.18: Resultados de SSRT bajo un medio corrosivo, acero X52A en su seccién longitudinal.

Acero dmm | gypmm | Amm? | Aymm? | %BR.A. | I
X52A(T)—OH 3.5 2.00 9.621 3.142 67.347 | 0.041
X52A(T)-3H 3.5 1.95 9.621 2.986 68.959 | 0.018
X52A(T)-8H 3.5 2.00 9.621 3.157 67.183 | 0.043
X52A(T)-10H 3.5 2.05 9.621 3.285 65.861 | 0.062
X52A(T)—20H 3.5 2.45 9.621 4.714 51.000 | 0.274

Tabla 3.19: Resultados de SSRT bajo un medio corrosivo, acero X52A en su seccion transversal.

Tomando en cuenta las fotomicrografias de la superficie, vista en la caracterizacion de lle-
gada (ver figura 3.8(d)), este acero presenta la menor cantidad de defectos producidos durante
los procesos de fabricacién, como por ejemplo, las cavidades de inclusiones no metalicas. Este
tipo de defectos pueden provocar un par galvanico que resulte en la formacién de picaduras y

con ello mayor susceptibilidad.

La variacion del indice de susceptibilidad al medio corrosivo con respecto al tiempo de pos-
tratamiento se muestra en la figura 3.30, para ambas secciones, en la cual se observa, que la
susceptibilidad al medio corrosivo disminuye dentro del rango de 3 a 10 horas en lo que res-
pecta a la seccién longitudinal, obteniendo el menor grado de susceptibilidad a las 10 horas de
pos-tratamiento, comparado a la muestras ensayada al aire. Por ultimo, el efecto mas severo
se produce a 20 horas, esto se puede deber a la migraciéon y crecimiento de precipitados en
los limites de grano, facilitando el ataque intergranular de la soluciéon. Cuando esté indice se
acerca mas a uno indica un incremento en el grado de susceptibilidad al medio, de manera que

el %R.A. es menor.
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Figura 3.30: Indice de susceptibilidad en relacion al tiempo de pos-tratamiento, acero X52A.

Acero X52B

El acero X52B, en su direccién longitudinal al sentido de laminacion, exhibe una severa
caida de ductilidad al ser expuesta a la solucién dcida[110], en las condiciones iniciales, como
lo muestra la tabla 3.20. Sin embargo, a las 3 horas el %R.A. se recupera de forma significati-
va perdiendo solo un 36 %. Por otro lado, al aumentar el tiempo de pos-tratamiento presenta
nuevamente pérdida de ductilidad durante las 8 y 10 horas, y a las 20 horas vuelve a mostrar

un aumento en la reduccién de area.

El acero X52B en su seccién transversal exhibe un comportamiento opuesto a la secciéon
transversal del acero X52A, obteniendo un incremento en la susceptibilidad al medio, permi-
tiendo las reacciones electroquimicas en la superficie de las muestras. Esta tendencia se presenta
para casi todos los tiempos usados experimentalmente, excepto a las 20 de pos-tratamiento, en
donde se obtuvo un aumento en la ductilidad, lo que se traduce en un comportamiento inerte

a la solucion corrosiva y un indice de sensibilizacién bajo, de apenas 0.021(ver tabla 3.21).
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Acero dimm | dpmm | Amm? | Aymm? | %R.A. | Issr
X52B(L)-0H 3.5 2.94 9.621 6.789 29.440 | 0.607
X52B(L)-3H 3.5 2.10 9.621 3.464 64.000 | 0.147
X52B(L)-8H 3.5 2.49 9.621 4.869 49.387 | 0.342
X52B(L)-10H 3.5 2.48 9.621 4.830 49.793 | 0.336
X52B(L)-20H 3.5 2.04 9.621 3.285 65.861 | 0.122

Tabla 3.20: Resultados de SSRT bajo un medio corrosivo, acero X52B en su seccién longitudinal.

Acero dimm | gypmm | Amm? | Aymm? | %R.A. | %AF

X52B(T)-0H 3.5 2.22 9.621 3.871 59.768 | 0.177
X52B(T)-3H 3.5 2.56 9.621 5.147 | 46.501 | 0.360
X52B(T)-8H 3.5 2.65 9.621 5.578 | 42.023 | 0.422
X52B(T)-10H | 3.5 2.71 9.621 5.768 | 40.048 | 0.449
X52B(T)-20H | 3.5 1.88 9.621 2776 | 71.148 | 0.021

Tabla 3.21: Resultados de SSRT bajo un medio corrosivo, acero X52B en su seccion transversal.

El efecto en la susceptibilidad calculada en funcién del tiempo, se muestra en la figura 3.31
para el acero X52B. No se puede correlacionar directamente con el acero X52A (ver figura 3.30),
aun cuando la matriz metélica de estos dos aceros, esta formada béasicamente de ferrita y per-
lita, con un enfriamiento controlado al final del proceso termomecanico y un tamano de grano
similar. De acuerdo al anélisis de susceptibilidad para la seccion longitudinal, da evidencia, de
que esta seccion presenta la menor sensibilidad a la solucién por efecto del pos-tratamiento. Es-

to puede ser producto de una relajacion de esfuerzos. Esto se puede corroborar en la figura 3.31.
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Figura 3.31: Indice de susceptibilidad en relacion al tiempo de pos-tratamiento, acero X52B.

Acero X52C

Las tablas 3.22 y 3.23, muestran los datos obtenidos en la seccién longitudinal y transversal
mediante los ensayos de SSRT para el acero X52C. Se observa una tendencia muy parecida en
ambas secciones, en funcion del pos-tratamiento, evidenciando la baja respuesta al medio co-
rrosivo conforme el tratamiento térmico es mas prolongado. Asi por ejemplo, el %R.A. medido
aumenta de un 22.56 % en la probeta sin tratar térmicamente, a un 71.15% en la muestra con

20 horas de tratamiento térmico, en el sentido longitudinal.

Acero dimm | gpmm | Aimm? | Aymm? | %R.A. | %AF
X52C(L)-0H 3.5 3.08 9.621 7.451 22.560 | 0.714
X52C(L)-3H 3.5 2.01 9.621 3.173 67.020 | 0.150
X52C(L)-8H 3.5 1.88 9.621 2.776 71.148 | 0.098
X52C(L)-10H 3.5 1.76 9.621 2.433 74.713 | 0.052
X52C(L)-20H 3.5 1.88 9.621 2.776 71.148 | 0.098

Tabla 3.22: Resultados de SSRT bajo un medio corrosivo, acero X52C en su seccién longitudinal.

El grado de ductilidad en la seccién transversal (ver tabla 3.23), resalta que el efecto es
relativamente igual al sentido longitudinal, obteniendo una minima diferencia entre cada una
de las direcciones en que fue seccionado el acero, respecto al sentido del trabajado mecanico
en el proceso de produccion. La baja del potencial con el que actia el medio corrosivo, puede

estar dando por el mecanismo de liberacién de esfuerzos y la tendencia a suavizar los angulos
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Acero pimm | dymm | Aimm? | Aymm? | %R.A. | %Ap
X52C(T)-0H 3.5 2.78 9.621 6.070 36.911 | 0.536
X52C(T)-3H 3.5 2.19 9.621 3.767 60.848 | 0.236
X5QC(T)—8H 3.5 2.15 9.621 3.630 62.265 | 0.218
X52C(T)-10H 3.5 1.69 9.621 2.243 76.685 | 0.037
X52C(T)-20H 3.5 2.00 9.621 3.142 67.347 | 0.154

Tabla 3.23: Resultados de SSRT bajo un medio corrosivo, acero X52C en su seccion transversal.

en los limites de grano (ver figuras 3.16 y 3.17).

Correlacionado el I con la variacién de las propiedades mecanicas tensiles (ver tablas 3.16
y 3.17) mostradas en la seccién anterior, el resultado del aumento a la resistencia a la corrosién se
da a expensas de la baja en la propiedades mecanicas[83]. De manera general, el comportamiento
de este acero es el que presenta mejor respuesta al pos-tratamiento térmico con respecto al
ensayo de SSRT, obteniendo los %R.A. més elevados, traduciéndose en una alta ductilidad. El
indice de susceptibilidad a la corrosion, indica la tendencia a la pasivacion del acero, quedando

menos propenso a los mecanismos de oxidacién que generan la degradacion de la matriz ferrosa.

Figura 3.32: Indice de susceptibilidad en relacién al tiempo de pos-tratamiento, acero X52C.
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3.6.8. Caracterizacion Fractografica

En ésta seccion se muestran las fotomicrografias de las fracturas, con el objetivo de estudiar
los cambios topograficos de las superficies fracturadas, después de los ensayos SSRT, en distintas

condiciones para los tres aceros bajo estudio.

Acero X52A

Los cambios obtenidos en las fracturas de la seccién longitudinal de este acero, se muestran el
la figura 3.33. El acero ensayado al medio ambiente, muestra una fractura esencialmente dictil
(fig. 3.33(a)). La fotomicrografia de la misma seccién pero expuesta a la solucién corrosiva
presenta cambios en la forma de la fractura, siendo esencialmente una fractura fragil, en donde
las cavidades de los microhuecos son de mayor tamano, en un rango de 2 a 10um en tamano
(ver figura 3.33(b)). Por ultimo, en el acero con 10 horas de tratamiento térmico, la fractura es
fundamentalmente de tipo ductil, pero a diferencia de los dos anteriores, el desgarre del material

en forma de microhuecos ya no se pueden ver facilmente.

(a)

Figura 3.33: Evolucién de la fractura, a) llegada al aire, b) llegada en medio corrosivo y ¢) 10
h de pos-tratamiento.

La serie de fotomicrografias 3.34 pertenecen a la seccion transversal del acero X52A. La
imagen de la probeta inmersa en la solucién corrosiva pero sin tratamiento térmico, muestra
un comportamiento ligeramente fragil, con presencia de pliegues a causa del desgarramiento de
material (en el centro de la imagen), todo esto por efecto de la carga unidireccional aplicada
en el ensayo (fig. 3.34(a)). Para las 10 horas de pos-tratamiento térmico (fig. 3.34(b)) la micro-

grafia presenta una fractura ductil, con coalescencia de microhuecos.

Finalmente a las 20 horas de pos-tratamiento, se muestra una fractura de apariencia ductil,

aun cuando a causa del dano sufrido por la corrosion la forma radial de los microhuecos no son
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claros, se logra apreciar sitios en donde hubo desgarramiento de material.

Figura 3.34: Evolucién de la fractura, a) llegada en medio corrosivo, b) 10 h de pos-tratamiento
y ¢) 20 h de pos-tratamiento.

Acero X52B

De la misma forma que el acero anterior, la fotomicrografia de la seccion longitudinal del
acero X52B sin tratamiento térmico y libre de la solucién corrosiva (fig. 3.35(a)), muestra una
fractura ductil, con regiones formadas esencialmente de coalescencia de microhuecos. En este
tipo de fracturas, los microhuecos nuclean en inclusiones, carburos o otras fases dispersas|[111].
La figura 3.35(b) perteneciente al acero sin tratamiento térmico, pero inmersa en la solucién
acida, sigue presentando un comportamiento dictil obteniendo microcavidades con un tamano

de més de 10um, asi también muestra residuos de corrosion.

Por dltimo, a las 10 horas de pos-tratamiento observamos una superficie con indicios de
lo puedo ser una fractura trasgranular por efecto del medio ambiente usado, y regiones con
cuasi-clivaje.

Correlacionando la apariencia entre la fractura del material ensayado al aire y la inmersa en
la solucién (sin tratamiento térmico), se puede corroborar la perdida de ductilidad de esté ace-
ro, a causa de su alta sensibilidad al medio corrosivo. Esta tendencia concuerda con el elevado

indice de susceptibilidad obtenido (ver figura 3.31).

Analogamente los cambios a consecuencia del pos-tratamiento en la seccién transversal del
acero Xb2B se muestran en las figuras 3.35. En la superficie de la fractura (fig. 3.36(a)) se
observa un aumento de la fragilizacién del acero, en relacién al acero de llegada ensayada al

aire, con microcavidades que van de 1 a 10um en tamano.
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(a) (©)

Figura 3.35: Evolucién de la fractura, a) llegada al aire, b) llegada en medio corrosivo y ¢) 10
h de pos-tratamiento.

A las 10 horas de tratamiento térmico (fig. 3.36(b) la fractura estd formada por una mezcla
de microhuecos, clivaje y cuiasi-clivaje[112]. Esta podria ser una regién de transicién, ya que a
partir de los cambios en reduccion de area obtenidos en los ensayos de SSRT, este es uno de los
tiempos que presenta un mayor indice de susceptibilidad (ver figura 3.31). La fractografia 3.36(c)
corresponde a 20 horas de tratamiento térmico, en la cual se muestra una fractura ductil, con

un cierto dano superficial.

Figura 3.36: Evolucion de la fractura bajo el efecto del pos-tratamiento, acero X52B seccién
transversal.
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Acero X52C

En relacién a las fracturas del acero X52C en su seccién longitudinal (fig. 3.37), la fi-
gura 3.37(a) muestra a la probeta en condiciones de llegada, que presenta evidencia de alta
ductilidad antes de ser expuestas a un medio ambiente corrosivo. La micrografia 3.37(b) da
evidencia de una fractura intergranular ain cuando la superficie muestra ataque de la solucién,

como residuos de éxidos.

A 20 horas de pos-tratamiento (ver fig. 3.37(c)), se observa una fractura dictil, esto con-
cuerda con los resultados obtenidos y que se presentan en la tabla 3.22, donde se obtiene un

aumento en el %WR.A. y el I, disminuye en comparacién al acero sin tratar térmicamente.

(a) (b)

Figura 3.37: Evolucion de la fractura bajo el efecto del pos-tratamiento, acero X52C seccién
longitudinal.

La poca ductilidad de la seccién transversal del acero X52C, sin tratamiento térmico inmerso
en el medio corrosivo, se observa en la figura 3.38(a). El dano para las 3 horas de pos-tratamiento
es menos severo, en la micrografia de la figura 3.38(b) se aprecia los pliegues de desgarramiento
y los relieves propios de una fractura plastica. La imagen del acero tratado térmicamente por
20 horas (fig. 3.38(c)), presenta en su superficie cavidades de inclusiones que fueron arrancadas

en el ensayo y el desgarre intergranular de una fractura ductil.
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El aumento de la ductilidad y su numero de I, en esté acero, que estd formado principal-
mente de ferrita acicular, debe estar relacionado a la redistribuciéon homogénea de los carburos
de V y Ti contenidos en la matriz metdlica, que se alcanzan, debido a los procesos de trans-
formacién activados en el laminado en caliente y al envejecimiento[113, 114]. Las micrografias
de la superficies fracturadas a través del ensayo de SSRT, muestran que el efecto del medio

corrosivo en los 3 aceros, se hace presente mediante la pérdida de ductilidad[115].

(b)

Figura 3.38: Evolucion de la fractura bajo el efecto del pos-tratamiento, acero X52C seccién
transversal.
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Capitulo 4
Discusion de los Resultados

El presente trabajo confirma la existencia de transformaciones microestructurales y cambios
en propiedades mecanicas a consecuencia de un tratamiento isotérmico posterior al proceso de
produccién[116, 113, 117, 77]. Por ejemplo, en las fotomicrografias 3.23 y 3.24 (ver seccién 3.6.4)
obtenidas mediante la microscopia electronica de barrido para el acero X52A en ambas secciones,
mostraron evidencia de los cambios microestructurales. En estos cambios se destaca la tendencia
a formar una ferrita mas equiaxial, coalescencia de subgranos y una perdida de agudeza de los
angulos formados entre los limites de grano, por efecto del mecanismo de recristalizacién que
se forma. Sin embargo, aun cuando los cambios observados no afectan el tamano de grano
promedio, se observaron variaciones en las propiedades mecanicas. Estos efectos en general, se
manifestaron en los aceros bajo estudio.

Especificamente los aceros formados de una matriz ferritico-perlitica (aceros X52A y X52B)
mostraron una respuesta similar al pos-tratamiento en relacién a su caracterizacién mecanica,
donde las secciones longitudinales presentaron un ligero incremento a las 3 horas de tratamiento
térmico. Por ejemplo, el acero X52A aumenta en un rango de 80 a 90M Pa y el acero X52B
de 30M Pa en su 0y ¥ Opmas respectivamente (ver tabla3.12 y 3.14). En relacién a las secciones
transversales obtienen un maximo a las 10 horas incrementédndose entre 35 a 55M Pa el acero
Xb52A,y 45 a TO0M Pa el X52B, en su 0g y 0,4, (ver tablas 3.13 y 3.15). Por otro lado, aunado
a estos aumentos hay una perdida aparente de la tenacidad, y en general al tiempo maximo de
tratamiento esta tendencia se modifica. En cuanto a dureza se refiere no se mostraron cambios
apreciables.

En la caracterizacién realizada por microscopia electronica de transmision se observaron
cambios en las particulas precipitadas por efecto del pos-tratamiento, promoviendo el movi-
miento de elementos intersticiales y sustitucionales durante el pos-tratamiento dentro de la
matriz del acero. La co-precipitacion en limites de grano asi como en la matriz ferritica, obteni-

da en el presente trabajo, promovio el reforzamiento de los aceros, lo cual concuerda en general
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con lo reportado en la literatura[79, 80]. La caracterizacién mediante los patrones de difrac-
cién de area selecta se caracterizaron particulas precipitadas de segunda fase, como: (Nb, T%)C,
TiVCy, NODN, NbC', y V N manifestandose estas principalmente, a tiempos cortos de tratamien-
to térmico. Mientras a tiempos largos (10 y 20h) se caracterizaron particulas de precipitados
tales como (Nb, T7)C, TiVCy, NON, NbC, VN y ¢ — Cu VC, Vb,C, FeVCy. La distribucién
de estos precipitados a tiempos cortos fue de forma homogénea y conforme aumenta el tiempo,
promoviendo mecanismo de redistribucion, coalescencia, crecimiento de precipitados dentro y
en limites de grano. Asi mismo es evidente una movilidad de los defectos en la red cristalina, lo
cual implicé que las propiedades mecénicas se modificaran en algunos de los aceros estudiados.
Sin embargo, a tiempos mayores, el aumento de los distintos eventos antes mencionados, llegan
a causar una reduccién en el nimero de precipitados por unidad de area, induciendo una mayor
movilidad de los defectos, lo que implicé una reducciéon de las propiedades mecanicas. En la
tabla 3.11 se puede apreciar en cuanto al tamano promedio de los precipitados, esta tendencia,
en funcién de los tiempos de tratamiento. Especificamente el acero X52A muestra el intervalo
méas cerrado en el tamano de precipitados que van de 40 a 200nm y el X52B este rango se
extiende de 30 a 300nm a lo largo del pos-tratamiento. Se ha reportado que reducciones en
la densidad de precipitados, mejora la movilidad de dislocaciones|[74], como consecuencia dis-
minuye la cedencia y resistencia, asi una menor temperatura de transiciéon ductil-fragil, y una

mayor tenacidad al impacto[82, 74, 80].

También se ha reportado en aceros microaleados, en presencia de C y N en solucién solida,
cuando son tratados térmicamente alrededor de los 600 °C, incrementa la precipitacién de carbu-
ros de V y Nb, este fenomeno hace referencia a un endurecimiento secundario. Los precipitados
asi obtenidos presentan un espaciamiento pequeno, obstruyendo el movimiento de dislocaciones
y por lo tanto producen endurecimiento[82, 80]. Ahora bien, por efecto de la coalescencia de
precipitados y su co-precipitaciéon, se ha reportado la obtencion de precipitados formados de
una mezcla de carburos, por ejemplo, carburos de Ti conteniendo Nb al presentar una similar
estructura cristalina[118]. El V es elemento menos efectivo en el refinamiento de grano pero
alcanza una gran co-precipitacién a baja temperaturas por tener una gran solubilidad[118, 95].
Por lo que en el presente estudio, el andlisis realizado mediante microscopia electronica de
transmision, muestra que el tamano promedio de precipitados estan intimamente relacionados
con el pos-tratamiento termomecanico realizado.

Es evidente que el acero X52A, el cual presenté el maximo de propiedades mecénicas (ver
figura 3.29), esto quiere decir que ademds de los efectos debidos a una coalescencia y co-
precipitacion de carburos de Nb y V, debe considerarse la presencia de precipitados de Cu,

reportados como fase de e — C'u, y que es una fase coherente con la fase ferritica y estd asociada
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a un reforzamiento de la matriz metélica[108, 95]. Se ha reportado que esta fase, precipita por
efecto de un tratamientos térmico a temperaturas de 500 °C, precipitando preferencialmente en
dislocaciones, y a 600 °C se reporta un incremento en el tamano de estos precipitados[95, 119,
120, 121].

El acero X52C que posee una matriz formada por ferrita acicular y bainita, como producto
del proceso de fabricaciéon, donde a causa, de que el rango de velocidades de enfriamiento para
obtener estas fases es muy estrecha, se obtiene una transformacion casi simultanea. Este tipo de
microestructuras son utilizadas para optimizar las condiciones de proceso de produccién, sin el
requerimiento de incremento o modificar su composicion quimica de microaleantes, y en ciertos
casos la disminucion total en el contenido global de alguno de los elementos microaleantes,
obteniendo un alta resistencia y tenacidad[108, 118].

El mecanismo de reforzamiento en el acero X52C se debe principalmente al tipo de mi-
croestructura, ademas de la fina distribucién de precipitados, lo cual inhibe la movilidad de
dislocaciones, esto concuerda con lo reportado en la literatura[117, 79]. El primer efecto que
se observé conforme incrementa el tiempo de pos-tratamiento, se manifiesta, en un mecanismo
esencialmente de recuperacién de listones de bainita y ferrita acicular (ver figuras 3.16 y 3.17),
no llegando a afectar el tamafio de grano promedio (12 ASTM). Del anélisis derivado mediante
microscopia electrénica de transmisién, donde al incrementar el tiempo de pos-tratamiento se
presentd un incremento de el tamano de precipitados, asi como una posible pérdida de coheren-
cia con la matriz metélica[79], presenté fundamentalmente una disminucién en la densidad de
defectos, que a consecuencia directa manifiesta una caida paulatina en la resistencia del acero.
Este ultimo mecanismo ha sido relacionado con aceros sometidos a un revenido después de su
proceso de produccién[108, 118, 122]. Los precipitados caracterizados fueron TV Ny, TisN,
TiC, TiCN, VoN, VN, VC, VoC, FeVCy, CrosCq, Cr;C3, sin embargo, no manifesté cambios
sustanciales en sus propiedades mecanicas a los distintos tiempos de pos-tratamiento térmico,
y si una tendencia a disminuir estas, lo cual induce a establecer que los mecanismos principal-
mente operantes es de coalescencia, recristalizacién y crecimiento de particulas.

Los resultados del ensayo a velocidad de deformacién lenta bajo un medio corrosivo, no
presentan un parametro de respuesta al mecanismo de corrosion. El acero X52A por su parte,
presenta un indice de susceptibilidad de 0.235 en su corte longitudinal que disminuye a las
10 horas de pos-tratamiento, mientras que en su corte transversal se mantiene hasta las 10
horas en 0.05 aproximadamente. Se debe considerar que este acero presenté una homogénea y
fina precipitacién en las condiciones de llegada y esta tienen influencia directa en el proceso
y desarrollo de la fractura[123], ademés de presentar un tamano de inclusiones fino. A partir
de las 10 horas aumenté su susceptibilidad en ambas secciones, pudiéndose deber a que, la

temperatura en funcién del tiempo es suficiente para aumentar el rango de difusién de soluto
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hacia los limites de grano como el crecimiento de fases precipitadas, promoviendo tal vez la
cohesi6n en limites de grano, promoviendo una fractura fragil[124, 125].

El acero X52B presenta un indice de susceptibilidad de 0.6 en su seccion longitudinal, en
contraste a la seccién transversal que es bajo (0.18), en contacto con el medio corrosivo. Las
dos secciones presentan un incremento a las 10 horas de pos-tratamiento. Esto puede obedecer
a que la distribucién y la liberacién de esfuerzos en este tiempo promueven una baja resistencia
al ataque corrosivo[124]. Conforme el tiempo de tratamiento se incrementd, se modificé la
interacciéon de los dtomos de soluto y el movimiento de dislocaciones, con una redistribuciéon de
los precipitados, modificando la fractura como en el porcenjate de reduccion de area, adquiriendo
asi, un bajo indice de susceptibilidad al medio corrosivo[123, 124, 119].

El acero X52C con una microestructura homogénea de ferrita acicular y bainita. Presenta
un % de deformacion alto al aire, que concuerda a lo reportado, donde se ha observado que esta
microestructura dificulta la propagacion de la fractura[119, 113]. Pero al ser expuesta al medio
corrosivo, este mostro la caida més drastica en el porcentaje de reduccion de area, reflejando
un alto indice de susceptibilidad. Esto se debe a la alta densidad de esfuerzos e inclusiones
en este aceros, que promueven la nucleacion de fracturas[119]. Posteriormente, por efecto del
pos-tratamiento el acero disminuyendo el indice de susceptibilidad, provocando asi, un aumento
en la resistencia a la fractura inducida por corrosiéon, este fendmeno se ha observado en este

tipo de microestructuras después de un revenido[126, 113, 115].
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Capitulo 5
Conclusiones

» El pos-tratamiento a 600 °C favorece un aumento de resistencia (0o y 0pmaz), €n los aceros
con una matriz formada por ferrita-perlita (X52A y X52B) en el intervalo de 3 a 10 horas
por efecto de la co-precipitacién de carburos de V y Nb, y la fase ¢ — C'u, alcanzando el
rango de resistencia y cedencia requerido para un acero grado API X65. Este efecto se ha

reconocido como endurecimiento secundario.

= De manera general el aumento en og y 0,4, de el acero X52A, va acompanado de una baja
en su tenacidad, mientras en el acero X52B muestra un comportamiento relativamente

igual al cambio de su 0y v 00z

» La tendencia a disminuir la resistencia mecanica del acero X52C, es efecto de la coales-
cencia, recristalizacion y crecimiento de particulas precipitadas, que se tradujo en una
reduccion de particulas por unidad de area, permitiendo asi el movimiento de defectos en
la red cristalina y con ello una ligera baja en su 0g y 0,qs, identificando a los carburos V

como principales responsables de estos cambios.

» El estudio realizado mediante microscopia electronico de transmisién exhibe, que la can-
tidad asi como el tamano de precipitados se modifica por efecto del pos-tratamiento,
por un mecanismo conjunto de redistribucion, coalescencia y crecimiento de particulas

precipitadas, localizadas principalmente en limites de grano y en la matriz del acero.

= En la caracterizacién mediante patrones de difraccién, se identificaron precipitados de
FeVCy, NboC', NbC, VC, VoC', v e — Cu, como responsables de los cambios en las propie-

dades mecéanicas y que influyen en la resistencia a fluencia lenta bajo un medio corrosivo.
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= La resistencia a velocidad de deformacién lenta bajo un medio corrosivo presenta un
comportamiento disimil en los tres aceros, limitando la descripciéon del mecanismo de la
fractura inducida por corrosiéon, mediante una acciéon conjunta del proceso mecéanico y

electroquimico.

= El acero que presenté mejor respuesta al ensayo a velocidad de deformacion lenta bajo
un medio corrosivo por efecto del pos-tratamiento fue el acero X52C, disminuyendo su

sensibilidad al medio corrosivo conforme el tiempo de pos-tratamiento aumenta.
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