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Resumen

En este trabajo, los efectos de un tratamiento térmico de revenido en las propiedades
mecénicas y de corrosion fueron obtenidos en aceros microaleados de bajo carbono. Los
aceros fueron procesados por medio de tratamientos termomecdénicos, mientras su
composicién quimica es experimental, es decir, no existe comercialmente.

Los tratamientos termomecanicos dieron como resultado tres diferentes microestructuras
con distinto comportamiento mecanico y de corrosién. La microestructura del acero A con
56% de martensita y 32% de bainita presento alta resistencia, pero mediana ductilidad. La
microestructura del material C con 95% de ferrita y 3% martensita/austenita tuvo una baja
resistencia y alta ductilidad. Finalmente, la microestructura B con 98% bainita 2%
martensita/austenita resulté en alta resistencia y ductilidad. Por otro lado, el
comportamiento de corrosion obtenido en soluciones de 0.1M H,SO,, 3M H,SO,,
3.5%NaCl y NS, fue muy similar para las tres microestructuras, si se comparan los
resultados obtenidos por medio de curvas de polarizacién, mientras el comportamiento
tiene pequefas diferencias en soluciones de 0.1M y 3M de H,SO, por medio de
Espectroscopia de Impedancia Electroquimica.

Posteriormente, un tratamiento de revenido fue aplicado para redistribuir las fases en las
tres microestructuras obtenidas. Se observé que las microestructuras no tuvieron un
cambio en apariencia por medio de microscopia electrénica de barrido. Sin embargo, se
muestra en los ensayos de dureza que la microestructura cambié de alguna manera.
Estos cambios fueron asociaron a la granulometria de las microestructuras a través de
analisis de imagenes y medidas de frecuencia en la distribucién de los tamafios de grano.
Los resultados son una buena propuesta al ligero cambio observado en la microscopia
electronica de barrido.

Adicionalmente, muestras de tensién fueron maquinadas para ser sometidas a ensayos
de corrosion bajo esfuerzo por medio de la técnica de baja velocidad de deformacion. Las
muestras de los aceros A y C usadas en estos ensayos fueron revenidas a diferentes
temperaturas durante 300 minutos. Lo anterior fue debido a que son las piezas que
tuvieron los comportamientos mas extremos en los ensayos de corrosion sin esfuerzo. Al
medio corrosivo se le conoce como “ambiente con pH cercano a la neutralidad” y dentro
de la delimitacién de las condiciones experimentales para este medio se hace necesario
un burbujeo permanente con una mezcla 5%C0O,-95%N..

El monitoreo de corrosién en las pruebas de corrosién bajo esfuerzo fue obtenido por
medio de Espectroscopia de Impedancia Electroquimica. Lo anterior debido a que fue la
metodologia que registr6 las pequefias influencias de la microestructura en el
comportamiento de corrosion en los ensayos sin tension. Mas aun, para explorar la
aplicacion de esta técnica como base de deteccion de los fenébmenos que ocurren dentro
de una grieta producida por el fendbmeno de corrosion bajo esfuerzo. Los resultados
fueron los siguientes: la microestructura del acero A tiene una menor resistencia de
corrosion que la del acero C cuando los materiales se someten a corrosion bajo esfuerzo
en ambiente de pH cercano a la neutralidad. Mientras que las muestras revenidas
mejoran su resistencia con respecto a muestras templadas. En esta metodologia es
importante mencionar que al aplicar la técnica de Impedancia Electroquimica a las
pruebas de baja velocidad de deformacion, las muestras no fueron aisladas



eléctricamente de las mordazas de la maquina de tensién, algo que no ha sido comudn en
investigaciones previas.

Complementariamente, un modelo de lineas de transmisién fue desarrollado para obtener
caracteristicas electroquimicas dentro de la grieta en fendmenos de corrosién bajo
esfuerzo. Por ultimo, algunas de las reacciones de precipitacion en el sistema fueron
propuestas basadas en argumentos de metaestabilidad y equilibrio termodinamico local.



Abstract

In this work, the effects of a tempering heat treatment on the mechanical and corrosion
behavior of low carbon microalloyed steels were acquired. The steels were produced by
casting, and then they were processed by thermomechanical treatments. These steels
have a non-commercial chemical composition due to they are experimental materials.

Three different microstructures were resulted from the thermomechanical treatments. The
microstructures had different mechanical and corrosion behavior. The microstructure of
steel A that was made up of 56% of martensite and 32% of bainite had high resistance, but
medium ductility. The microstructure of the material C, which was comprised of 95% of
ferrite and 3% martensite/austenite, had low resistance and high ductility. The case of the
microstructure of steel B included 98% bainite and 2% martensite/austenite; this
combination resulted in high resistance and ductility. In contrast, the corrosion behavior
recorded in 0.1M H,SO,, 3 M H,S0O,4, 3.5w.%NaCl, and NS, solutions was very similar for
the three microstructures in the polarization results, while the corrosion performance had
little differences in 0.1 M and 3M H,SO, solutions for the three materials in the
Electrochemical Impedance Spectroscopy (EIS) results.

Subsequently, a tempering heat treatment was applied to redistribute the phases in the
three microstructures. The image analysis, which was done by scanning electron
microscopy (SEM), did not show any important modification of the microstructures.
However, the hardness results had increments and decrements with the tempering time
and temperature due to a microstructure change. These hardness variations were
associated with grain size measurements and frequency distribution of the grain size. This
latter was a good proposal to the low change obtained in the SEM images.

In addition, tension samples were manufactured with the purpose of being tested in Stress
Corrosion Cracking (SCC) by means of the Slow Strain Rate Testing (SSRT). The
samples of steel A and C were tempered at 300 minutes and at different temperatures,
due to they were the samples with the most opposite behavior in the corrosion testing
without strain. The conditions of the electrolyte are near neutral pH (NNpH), it means a
chemical composition of the solution is known as NS, with a permanent bubbling of a
mixture of 5%C0,-95%N, and pH=7.

The corrosion monitoring in the NNpH SCC was done through EIS because of this
technique recorded the low effect of the microstructure on the corrosion behavior in the
testing without strain. In addition, the idea to use EIS like a prediction method in the crack
nucleation and growing in NNpH SCC wanted to be explored. The results showed the steel
A microstructure had lower corrosion resistance than the steel C one when both materials
were in NNpH SCC. Furthermore, the tempered samples improved their corrosion
resistance in comparison with the quenched ones. It is important to note that EIS was
applied without any electrical isolation between the samples and the tension machine grips
in this assessment, something that has not been commonly done in previous research.

Complementary, a Transmission Line Model was developed to obtain electrochemical
features inside the crack under NNpH SCC. Finally, some precipitation reactions on the
steel surface were proposed based on metastability and local thermodynamic equilibrium.



Justificacion

El acero es una aleacion constituida de una base de hierro combinado con carbono,
manganeso y otros elementos. Dichos elementos pueden estar en cantidades minimas o
significativas segun las propiedades mecanicas finales requeridas para el material en su
aplicacion. Los aceros han sido clasificados de ciertas maneras, por ejemplo composicion
guimica y resistencia mecanica. La composicién quimica del acero como medio de
clasificacién dice que un acero es bajo carbono si la proporcion del mismo es <0.2% en
peso; medio carbono si esta entre 0.2 y 0.5% y alto carbono si es >0.5%. Los aceros de
bajo carbono son usados en diferentes aplicaciones como explotacion de petrdleo y gas,
produccion de gasolina, materiales estructurales, distribucién de energia eléctrica, entre
otros. Dichas aplicaciones son resultado de las altas propiedades mecanicas del acero de
bajo carbono, de su bajo precio relativo a otros materiales y de su alta disponibilidad. Las
propiedades mecanicas son importantes, y como se menciono otra forma de clasificar el
acero es a través de su esfuerzo de fluencia. Sin embargo, la composicién quimica y la
microestructura no son tomadas en cuenta en este tipo de clasificacion. No es 6ptimo sélo
considerar las propiedades mecanicas como un criterio en la seleccion de aceros porque
la ingenieria de materiales esta basada en la correlacion entre materiales, procesamiento
y aplicacion. La microestructura, la composicion quimica y el comportamiento quimico
(corrosion) estan incluidos dentro de la categoria de material, mientras los tratamientos
térmicos, laminado, tratamientos termomecanicos y otros estdn considerados dentro del
criterio de procesamiento.

En el procesamiento de aceros, grandes avances han sido hechos en afios recientes. Uno
de ellos son los tratamientos termomecanicos, los cuales son una combinacion de dos
procesos industriales: lamiando y tratamiento térmico. Como resultado de esta
combinacion, alta resistencia y tenacidad del acero son obtenidas. La resistencia ha sido
mejorada debido a la recristalizacion dindmica en altas temperaturas durante el
procesamiento termomecanico (700 a 1250°C), implicando un refinamiento de grano que
a su vez incrementa el esfuerzo de fluencia, manteniendo una alta ductilidad. Siguiendo la
dependencia entre materiales y procesamiento, se han obtenido correlaciones entre
microestructura y propiedades mecénicas de aceros con composicién quimica comercial,
sometidos a tratamientos termomecanicos.

Por otro lado, los tratamientos térmicos de templado y revenido son aplicados en
materiales producidos a través de tratamientos termomecanicos industriales. El templado
es un tratamiento térmico usado para mejorar la resistencia del acero por medio de un
calentamiento por encima de la temperatura de austenizacion, seguido de un enfriamiento
en extremo rapido a temperatura ambiente o menor, mientras que el revenido es un
tratamiento térmico aplicado para ajustar dureza y tenacidad de estructuras metalicas. El
proceso de revenido comprende cuatro etapas en los aceros al carbono donde la
microestructura recobra su estado de equilibrio. El templado y revenido de aceros
comerciales con composiciones quimicas tipicas han sido previamente estudiados, por lo
gue relaciones de microestructura y comportamiento mecanico son actualmente
conocidas.

Ya se establecié que el acero de alta resistencia y bajo carbono es usado ampliamente
por sus propiedades mecanicas, pero tiene baja resistencia a la corrosion. La degradacion
del acero tiene consecuencias negativas para la economia, el ambiente y la seguridad
humana. Asi que el control de la corrosion necesita ser direccionado con algunos métodos
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como la seleccion de materiales basado en el desempefio en un ambiente en especifico
(corrosion). Muchos estudios han sido hechos para correlacionar las propiedades
mecénicas con microestructura. Sin embargo, estudios correlacionando la microestructura
con el comportamiento de corrosién no han sido obtenidos ampliamente, o al menos en la
misma cantidad que los primeros. Se ha observado que la microestructura puede afectar
el proceso de la corrosién en diversas maneras, como el desarrollo de peliculas de
carbonato, su porosidad, su adherencia, los sitios catodicos de adsorcion, intermediarios
anddicos y la corrosiéon bajo esfuerzo.

Lo anteriormente descrito hace notar la necesidad de caracterizar y encontrar relaciones
entre microestructura, propiedades mecénicas y de corrosion de aceros con nuevas
composiciones quimicas. Por lo que en este trabajo, esas necesidades fueron
establecidas para aceros experimentales. Estos fueron producidos y después tratados
termomecénicamente. Como resultado, microestructuras, resistencias y comportamientos
de corrosion especificos fueron caracterizados. Posteriormente, los materiales fueron
modificados por medio de revenido. De la misma manera, el comportamiento de corrosion
fue caracterizado por técnicas en el dominio del tiempo y la frecuencia. Adicionalmente, la
técnica de Impedancia Electroguimica fue usada en fenédmenos de corrosion bajo
esfuerzo, los resultados fueron asociados cuantitativamente a un modelo de lineas de
transmision, el cual contempla una resistencia del electrolito variable dentro de la grieta.
Esta suposicion no ha sido usada ampliamente en planteamientos matematicos de
corrosion bajo esfuerzo.



Prefacio

Tres aceros fueron producidos con una composicion quimica experimental. Este tipo de
composicion se acerca en algunos de sus elementos a los contenidos de aceros
comerciales, pero otros no como el Mo, Ni y Cr. El objetivo es sugerir una composicién
quimica estandar para la obtencién de productos en lamina que se ajuste a una gran
cantidad de aplicaciones con s6lo modificar los procesos intermedios (termomecanicos y
tratamientos térmicos posteriores) segun las propiedades mecanicas finales requeridas.
En este trabajo, se obtuvieron tres microestructuras diferentes por la naturaleza de sus
microconstituyentes. Dos de ellas tienen un comportamiento mecanico parecido después
de los tratamientos termomecanicos y otra con una resistencia menor a las dos primeras.
Para obtener méas informacién de la gama de propiedades, se escogio al templado como
tratamiento térmico adicional debido a que es mas que comun para ajustar propiedades
mecénicas finales. Mas aun, para que el trabajo no fuera s6lo una proposicion de
caracterizacion se enlaz6 el comportamiento mecénico con el de corrosion de las
diferentes microestructuras, algo que se hace pocas veces en aceros. Lo anterior puede
ser asociado a la poca resistencia a la corrosion que tiene el acero sin ningun tipo de
paliativo que sirva para mitigar el ataque del medio ambiente. Sin embargo, se encontro
que la microestrutura, si puede afectar los resultados de corrosion. Para tener algo de
innovacion se propuso el estudio de corrosion bajo esfuerzo en un ambiente de pH neutral
con la finalidad de mostrar que la composicién quimica propuesta en este trabajo puede
ser usada en la fabricaciébn de ductos que sufren este fenbmeno. Para terminar, un
modelo de lineas de transmisién, una forma mas precisa de interpretar los datos
obtenidos por la técnica de impedancia electroquimica que métodos méas simples, se hizo
para mostrar detalles tedricos del comportamiento de las grietas y que podrian se
previstos por Impedancia Electroquimica.

Las actividades descritas anteriormente de forma muy somera, llevaron a organizar este
trabajo de la siguiente manera.

En la seccién 1 de introduccion, se muestran los detalles generales de los aceros
microaleados, los precipitados que mejoran la resistencia en un tratamiento
termomecdénico, descripcion general de los tratamientos termomecanicos, el revenido en
aceros al carbono. Adicionalmente, para enlazar la informaciébn mecénica con los
procesos de corrosion se hace una explicacion de los electrolitos usados, la definicién de
corrosion bajo esfuerzo y las técnicas para evaluar aspectos mecanicos y de corrosion.

En la seccion 2 de desarrollo experimental, se hace la descripcién detallada de los
métodos, del equipo experimental usado y como parte importante se presentan los
fundamentos del modelo matemético de lineas de transmision.

En la seccion 3 de presentacion y analisis de datos, se hace la explicacion de los
resultados para cada paso seguido en este trabajo.

En la seccion 4, se presentan las conclusiones.
En la seccion 5, se tienen todas las fuentes bibliograficas consultadas en este trabajo.

En la seccién 6, se hace un apéndice explicando en forma detallada de la técnica de
corrosion de Espectroscopia de Impedancia Electroquimica.
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En la seccién 7, se muestra el trabajo publicado con los resultados de este proyecto
doctoral.

Vi



Hipodtesis

Microestructuras obtenidas por diferentes tratamientos termomecanicos y un
postratamiento térmico partiendo de una Unica composicion quimica tendran diferentes
comportamientos mecanicos, de corrosion y de corrosion bajo esfuerzo.

Objetivo general

Obtener los efectos de un postratamiento térmico (revenido) en aceros con composicion
guimica experimental en diferentes propiedades mecanicas, de corrosion y de corrosion
bajo esfuerzo.

Objetivos particulares

» Determinar tedricamente los precipitados principales que se obtienen en los
tratamientos termomecénicos debido a la composicion quimica experimental.

e Cuantificar las fases después de los tratamientos termomecénicos por medio de
métodos de metalografia sencillos y asociarlas las mismas al comportamiento de
esfuerzo-deformacion de los aceros.

e Caracterizar la dureza, tension y comportamiento de corrosion de los aceros después
de los tres tratamientos térmicos del acero de bajo carbono con composicién quimica
experimental.

e Caracterizar el comportamiento de la corrosion del acero de composicion
experimental después de un tratamiento térmico de revenido por medio de
Impedancia Electroquimica. La caracterizacion contempla la relacién entre
microestructura y comportamiento macroscépico de corrosion.

*  Obtener el comportamiento de corrosiéon bajo esfuerzo de los aceros Ay C, por medio
de un arreglo experimental donde la técnica de Impedancia Electroquimica sea
aplicada sin aislar las mordazas de la maquina de tension de la muestra.

* Crear un modelo matemético basado en lineas de transmision que considere el
cambio de resistencia del electrolito dentro de una grieta.

e Proponer las reacciones quimicas asociadas a productos de corrosion en fendbmenos
de corrosion bajo esfuerzo en ambientes de pH casi neutral, lo anterior basado en
criterios de metaestabilidad y equilibrio termodindmico local.
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1 Introduccion

1.1 Desarrollo de los aceros microaleados

Los aceros microaleados son materiales metalicos base Fe con adiciones de Nb, Tiy V en
concentraciones menores a 0.1% en peso. Estas adiciones provocan un refinamiento de
grano y un reforzamiento por precipitacion. Los elementos microaleantes pueden estar
individualmente o en combinacién con otros, tales como Al, B y aquéllos convencionales
de la manufactura en aceros. El efecto de los elementos microaleantes es determinado
fuertemente por las variables de los tratamientos térmicos y termomecénicos. Las
concentraciones de elemento microaleante pueden incrementar el esfuerzo de fluencia
conservando buenas ductilidades, es decir, alta resistencia con alta tenacidad.

A partir del descubrimiento de los aceros microaledos hasta su implementacion en la
practica transcurrieron varias situaciones que aceleraron este proceso, a saber diferentes
eventos sociales, avances tecnologicos en los procesos de aceracién y factores
econdmicos. Estas situaciones se resumen a continuacion y se muestran en la Figura 1.

1935 1945 1955 1965 1975 1985 1995

| | | |
Descubrimiento i

Procesos de soldadura -
Introduccion -

Desarrollo

Rolado controlado
Adiciones multiples
Control de inclusiones
Desulfuracion
Estructuras aciculares
Aceros de fase dual
Enfriamiento controlado
Tecnologia del nitruro...
Acerolibre de intersticiales
Acero endurecidos por...

Crisis energética

Regulaciones ambientales

Figura 1. Cronograma de los eventos en el desarroll o de aceros microaleados.

A finales de los afios cincuenta y principios de los sesenta, se descubrié la poca afinidad
gue se da entre Nb y V para combinarse por el O. Sin embargo, el proceso de



investigacion para el afio 1963, permitio establecer que el Nb fortalecia a los aceros
laminados debido a una precipitacion fina de NbC [1-3].

Pare el afio 1966, la investigacion hizo comprender como se desarrolla el mecanismo de
precipitacion y la relacion entre tratamientos térmicos, tamafio y espaciamiento de
precipitados como nitruros, carburos, carbonitruros de Nb, Ti y Al [4, 5]. Dichas
investigaciones dieron como resultado la obtencion de solubilidad de carburos, nitruros y
carbonitruros de Nb, V, Tiy Al en austenita [6].

En 1967, el uso de aceros estructurales de alta resistencia se intensificé en paises tales
como Canada, Japdn, Suecia, Inglaterra, Estados Unidos y Francia [7]. Los aceros
usados en estos paises tenian en su composicién quimica la combinacion de Nb con V.
Las investigaciones realizadas en Alemania dieron como resultado que el uso de Ti podia
ser una opcion mas para obtener alta resistencia [7].

En los afios entre 1963 a 1967, un avance muy importante fue el desarrollo de la
laminacién controlada. El resultado de este procedimiento fue la obtencion de
microestructuras con grano fino durante el rolado, con los beneficios correspondientes en
resistencia y tenacidad.

Durante los afios sesentas, la modificacién de forma en las inclusiones con S permitié una
mejora en la resistencia a la fractura de los aceros. Los primeros estudios de fractura
dactil [8-10], sugerian que la elongacion de fractura (asociada al esfuerzo de fractura) de
aceros con bajo C, era controlada principalmente por la forma de las inclusiones de Oy S.
Como resultado, se desarrollaron los métodos de control de forma de inclusiones,
usandose como aditivos: Ce, Ti, Zr y Ca. Estos elementos reaccionan para formar sulfuros
y oxisulfuros muy estables de forma esférica que resisten la deformacion plastica. En
resumen, el avance en las practicas de desulfuracion fue exitoso [11-13], entre ellas la
desulfuracién en el arrabio y cambios en la fabricacion de acero, involucrando la inyeccién
de elementos alcalinos, inyeccion de cal, o control de la escoria que remplazaron a los
métodos simples de control de forma de inclusiones.

A principios de los afios 70, la extraccion de petroleo y gas en zonas lejanas y ambientes
hostiles como Siberia y Alaska fue iniciada [14]. Para tal efecto se construyeron lineas de
tuberia donde los diametros se incrementaron, y ademas se requirio de aceros con mayor
resistencia para evitar el uso de espesores mayores, que traeria como resultado un
aumento en el costo de soldado.

En el periodo que comprende de finales de los afios 60 e inicio de los 70, la investigacion
se enfocé en el estudio de la resistencia de los aceros microaleados, dando como
resultado combinaciones de elementos como Nb-V, Ti-V, al igual que grandes niveles de
microaleantes con los que se alcanzaron esfuerzos de fluencia de 450 MPa [15]. Por otro
lado, los efectos de microaleacion con el refinamiento de grano de microestructuras
aciculares se combinaron para alcanzar resistencias del orden de los 550 MPa [16].

Durante la década de los 70, la investigacidon se concentrd en las composiciones quimicas
y procesos que refinaban el grano, para producir un reforzamiento a bajo costo. Ejemplos
de esos esfuerzos fueron: i) control de los niveles residuales para la reduccion de las
temperaturas de transformacion del acero, manteniendo una transformacion ferrita-perlita,
con lo que se refina la distribucion de particulas en la interfase grano-precipitado y se
mejora el nivel de resistencia con niveles adecuados de tenacidad [15]; ii) El desarrollo de
aceros con Ti, reforzados por fendmenos de precipitacion, donde adiciones de 0.15 a
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0.20% Ti fueron usadas para desarrollar productos rolados en caliente con esfuerzos de
fluencia de 350 a 700 MPa [15]. El uso de estos niveles de Ti dio también un control de la
forma de los sulfuros y el efecto de no-envejecido por la formacion de TiN. Adicionalmente
en los afos 70, se incluyeron los procedimientos acelerados de enfriamiento para
controlar la temperatura de transformacion austenita-ferrita y con ello sustituir la adicion
de elementos aleantes que daban la misma temperatura. A pesar de toda la investigacion,
la primera planta con sistemas de enfriamiento acelerado apareci6 hasta 1980 [17].

En la década de los 80, la tecnologia de los elementos microaleantes fue aplicada a los
aceros de forja con niveles de carbono que oscilan en un rango medio-alto. V se afiadio
con el propdsito de incrementar la resistencia de aceros forjados enfriados en aire, y
obtener resistencias semejantes en aceros para forja templados y revenidos [18]. Ademas
un incremento de resistencia aplicando el mismo elemento (V) se reporta en aceros de
alto C [19]. En muchos aceros forjados, la deformacion es heterogénea y existen zonas
locales sin deformacién, donde la estructura sera tipica de la temperatura de recocido
total (1200-1250°C), es decir, un tamafio de grano considerable y una pérdida importante
de tenacidad. La solucion de este problema fue el uso de TiN como refinador de grano
[20].

A principios de los afios 80, la elaboracion de aceros con contenidos de elementos
intersticiales muy bajos fue alcanzada y se les nombr6é como “libres de intersticiales”. La
base en la obtencion de este tipo de aceros se conocia desde 1933, donde Nb y Ti fueron
adicionados para evitar la sensitizacion durante la soldadura en aceros inoxidables [21].
Con la evolucion de los procesos de aceracion se pudieron producir aceros con
contenidos relativamente bajos de C (menos al 0.005%) que significaba que con
pequefias cantidades de elementos microaleantes se podian obtener aceros “libres de
intersticiales”. Los aceros libres de intersticiales se habian desarrollado mucho antes, pero
con niveles de carbono mas altos (0.23-0.37%), usando Ti para bajar los niveles de Cy N
en aceros endurecidos con B [22, 23].

A principio del afio 1973, la presion social se desarroll6 conjuntamente con el alza de los
precios del petréleo, que estimulé la necesidad de aceros con mayor resistencia y a
menor costo [24, 25]. Buscando amainar tal suceso econdmico, el desarrollo industrial
explor6 todas las posibilidades financieras con respecto a la fabricacién de aceros, para
que los costos en la produccién fueran minimos y el producto de mayor calidad. Sin dejar
de tener en consideracion el cuidado y respeto a las condiciones ambientales [15].

En 1997, los aceros microaleados constituian el 10% de la produccién mundial de
aleaciones ferrosas [15]. En la actualidad, se siguen encontrado nuevas aplicaciones de
los aceros microaleados obtenidos en barra y placa, por ejemplo en la industria automotriz
se fabricaron componentes de los sistemas de manejo y suspension a partir barras [25],
engranes carburizados a alta temperatura [25] y productos en placa para la fabricacion de
rines [25].

1.2 Tipos de precipitados en los aceros microaleado s

Los precipitados en los aceros microaleados son compuestos definidos por los elementos
presentes en su composicion quimica, los cuales no estan en disolucién en austenita o
ferrita. Los precipitados que confieren propiedades mecénicas de alta resistencia y alta
ductilidad, son estables a las temperaturas del tratamiento termomecanico, entre 900 y
1200°C. La investigacion y la experiencia han conducido a la obtencion de precipitados



estables a estas temperaturas, con tamafios nanémetricos y con productos de solubilidad
adecuados a las temperaturas de trabajo. La concentracién quimica de los elementos
deben estar en el rango microaleante, pero los beneficios en la resistencia mecénica
deben ser del triple 0 mayores en relacion con aceros planos o aleados. A continuacion se
describen los elementos y compuestos quimicos que han logrado cumplir los puntos
anteriores.

Los precipitados obtenidos estan compuestos principalmente de carbono, nitrogeno,
titanio, niobio, vanadio, y aluminio. Dichos precipitados son nitruro de aluminio (AIN),
nitruro de vanadio (VN), nitruro de niobio (NbN), nitruro de titanio (TiN), carburo de
vanadio (VC), carburo de niobio (NbC) y carburo de titanio (TiC). Las sustancias
anteriores son catalogadas como compuestos simples (un metal con carbono o
nitrégeno). Sin embargo, los precipitados pueden ser mas complejos si entran en
combinacion mas de dos elementos como el carbonitruro de vanadio (VCN), carbonitruro
de niobio (NbCN), y carbonitruro de titanio (TiCN). En resumen, los compuestos pueden
ser solubles entre ellos mismos para formar sustancias aun mas complejas, por ejemplo:
carbonitruro de titanio-niobio (TiNbCN), carbonitruro de niobio-vanadio (VNbCN) vy
carbonitruro de titanio-vanadio (TiVCN). Las combinaciones de elementos pueden diferir
de los mencionados anteriormente por diferentes motivos, como composicion quimica del
acero, temperatura del tratamiento termomecanico, velocidad de enfriamiento y tamafio
de grano austenitico, entre otros.

Los nitruros y carburos simples tienen una estructura cristalina cubica centrada en las
caras (FCC por sus siglas en ingles), excepto el AIN que es hexagonal (HCP por sus
siglas en ingles). Ademas, el AIN sélo tiene un tipo de precipitado en los rangos de
composicion microaleante. El TiN es el compuesto mas estable termodindmicamente de
los mencionados en este contexto y puede existir ain en hierro liquido. Las relaciones de
elementos no son siempre estequiometrias, la presencia de nitrégeno altera la
composicidon quimica de los carburos, en especial del NbC que forma una relacién de
NbCys con NbNy,. En el caso de carburo de vanadio se tienen dos estequiometrias
propuestas, a saber: VC y V,C;. Lo anterior es en lo que respecta a los compuestos
simples, pero las estructuras cristalinas parecidas, la semejanza de los parametros de red
y los rangos de temperatura conducen a una solubilidad mutua en estado soélido de
nitruros con carburos. De ahi la existencia de carbonitruros con un elemento microaleante.
De la misma manera, esta regla aplica para los carbonitruros de dos elementos
microaleantes distintos y da una explicacion de la existencia de los carbonitruros
complejos (carbonitruros de dos elementos microaleantes). La descripcion de los puntos
anteriores se hace evidente al cuantificar los productos de solubilidad de los compuestos
mencionados. Los productos de solubilidad se muestran en la Figura 2.



Log Kps

1 | | | | | I | |
' ' ' ' 1000 1100

Temperatura [°C]

Figura 2. Productos de solubilidad de carburos y ni truros simples.

En la Figura 2, las cantidades en el producto de solubilidad se expresan en porcentajes en
peso, la solucién de los elementos en la austenita o ferrita tienen un comportamiento
Raoultiano y la actividad del carburo o nitruro se considera como aquella de un
compuesto puro (uno) [15].

Si hablamos de compuestos de la misma especia, los nitruros son més estables que los
carburos, lo que significa que los nitruros tienen una efectividad mayor en el refinamiento
de grano del acero a temperaturas altas. La diferencia de estabilidad entre nitruro y
carburo del mismo elemento, depende del microaleante en cuestion. Vanadio y Titanio
tienen amplias diferencias, mientras Niobio tiene la menor diferencia. El nitruro de
aluminio tiene una solubilidad parecida al nitruro de niobio, en contraste la precipitacion de
carburo de aluminio no ha sido reportada en aceros.

La mayoria de los carburos y nitruros tiene una solubilidad parecida en austenita. Sin
embargo, hay dos excepciones. El nitruro de titanio y el carburo de vanadio. El nitruro de
titanio es el mas estable de todos los compuestos en un factor de 1000. De otra manera el
carburo de vanadio es el mas soluble de los precipitados en un factor de 1000.

Las solubilidades de los compuestos simples son una guia para la seleccion de un
microaleante con propositos especificos. Por ejemplo, el uso de vanadio en aceros



normalizados o en aceros de alto carbono o el uso de titanio como refinador del grano
austenitico.

1.3 Tratamientos Termomecanicos

Un tratamiento termomecanico [26] es una combinacion de tratamiento térmico,
deformacién plastica y transformacién de fase, todo lo anterior dentro de un ciclo de
calentamiento para controlar la estructura, morfologia y el tamafio de grano de la fase
madre (austenita) y su posterior estructura de grano y subgrano en las fases resultantes
de la transformacién (ferrita o bainita), y/o la interacciones entre dislocaciones y
precipitados finos (carburos de aleacion y/o carbonitruros). Los principales objetivos son
alcanzar alta resistencia, mejorar la ductilidad, y aumentar la tenacidad en una amplia
variedad de productos finales o intermedios de acero [27, 28].

La clasificacion de los procesos termomecanicos se ha hecho en tres grandes categorias
dependiendo de cuando se hace la deformacién [29, 30].

Clase I: la deformacion es completada antes de la transformacién austenitica. Algunos
ejemplos son el tratamiento termomecanico de alta temperatura (HTMT por sus siglas en
ingles), el rolado controlado y el tratamiento termomecénico de baja temperatura
(austformado o LTMT por sus siglas en ingles). Los tratamientos HTMT y LTMT son
aplicados en aceros martensiticos (aceros de baja y alta aleaciébn con templabilidad
elevada). El rolado controlado es empleado para aceros reducidos en perlita (con bajo
contenido de carbono y con poca perlita 0 ausencia de la misma), aceros microaleados,
acero ferritico acicular y aceros para templado y revenido [31].

Clase II: la deformacién ocurre durante la transformacién de austenita. Por mencionar
ejemplos, se tiene el proceso de isoformado donde carburos esferoidales con una matriz
ferritica se forman durante la deformacion de austenita metaestable, el tratamiento para
aceros de transformacion inducida por plasticidad (TRIP por sus siglas en ingles) donde
carburos esferoidales con una matriz ferritica es deformada por arriba de My (temperatura
de formacion de martensita inducida por deformacién) y un proceso de trabajado en frio a
temperatura ambiente para producir martensita inducida por deformacion.

Clase llI: la deformacién ocurre después de la transformacion de austenita. Una muestra
es el marformado, la martensita es deformada en frio antes del templado para inducir una
subestructura de dislocaciones, lo cual mejora la distribucién de carburos en el templado.

Dentro de la clase Il de tratamientos termomecanicos se tiene el rolado controlado
disefiado para los aceros microaledos. Las bases del proceso termomecanico de
laminacion controlada o rolado controlado habian sido desarrolladas en 1967 [32]. La idea
surge al acoplar tratamientos térmicos con el proceso mecénico de laminacion. El
resultado es una metodologia que involucra un tratamiento térmico, deformacion plastica y
transformacion de fase dentro de un ciclo térmico. En este proceso termomecanico se
lleva un control cuidadoso de la secuencia tiempo-temperatura-transformacion y su
principal propdsito es refinar la estructura del grano y por lo tanto mejorar la ductilidad, y
la tenacidad en la condicién de rolado en caliente hasta el equivalente, o mejor, que la
obtenida en aceros altamente aleados templados y revenidos [31].

La adicion de microaleantes como Nb, Ti y V en aceros de bajo carbono produce un
dispersion de precipitados muy finos que influencian la temperatura de crecimiento de



grano y causa el anclaje de las fronteras del grano austenitico durante el rolado
controlado y la subsecuente transformacion en ferrita muy fina (0.1 ym).

El procedimiento general de un rolado controlado es el siguiente [27]:

a. Recalentamiento de la palanquilla o planchén de acero a la temperatura de
austenizacion para homogeneizar la estructura del acero.

b. Serie de rolados a alta temperatura para refinar los granos de austenita por
recristalizacion dinamica.

c. Bajar la temperatura por debajo de la temperatura de recristalizacion para
permitir un proceso de recristalizacion estéatica de austenita.

d. Incorporacién de una serie de rolados en la zona de no-recristalizacion
para deformar los granos de austenita, por arriba o debajo de Ars.

e. Enfriamiento controlado para formar ferrita ultra-fina.

Los pasos anteriores se muestran en la Figura 3.
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Figura 3. Esquema del tratamiento de Rolado Control  ado y las formas del grano austenitico
1.4 Tratamientos Térmicos

Un tratamiento térmico es un proceso industrial aplicado en aceros, que involucra el
calentamiento y enfriamiento controlado de la aleacion en estado sélido para modificar la
microestructura deliberadamente y/o para producir un cambio de propiedades mecanicas.

Los tratamientos térmicos contemplan una amplia gama de procedimientos, por lo que a
continuacion se presenta una clasificacién general.

1. Procesos de recocido

(a) Recocido completo, (b) esferoidizado, (c) recocido isotérmico, (d) recocido de relevado
de esfuerzos, (e) recocido de recristalizacion, (f) recocido de homogenizacién.

2. Normalizado

3. Endurecido y revenido



(a) Templado en agua, aceite, o agua y revenido; (b) templado por tiempo y revenido; (c)
templado isotérmico y revenido; (d) austemperizado; (e) martemperizado.

4. Otros procesos a través de endurecido

(@) Envejecido, (b) endurecimiento por dispersion, (c) endurecimiento por impacto
(“maraging” en ingles), (d) tratamiento termomecanico, (e) reacciones de orden-desorden.

5. Endurecimiento superficial

(a) Endurecimiento por llama, (b) endurecimiento por induccion, (c) endurecimiento por
laser, (d) endurecimiento por haz de electrones.

6. Tratamiento de endurecimiento termomecanico superficial (con cambio de composicion
quimica)

(a) Tratamiento termomecanico austenitico: (i) carbonizacion en medio liquido, sélido, gas,
vacio y cama fluidizada; (ii) carbonitruracion; (iii) cianurazion.

(b) Tratamiento termomecénico ferritico: (i) nitruracion en medio liquido, gas o plasma; (ii)
nitrocarburizacion en medio liquido, gas.

7. Otros tratamientos superficiales.
(a) silicizacién; (b) cromatizacion, (c) boronizacion, (d) implantacion de un ién, entre otros.

En este trabajo un tratamiento térmico de revenido fue usado para modificar la
microestructura y precipitados de un acero microaleado. Por tal motivo se hace una breve
definicion y descripcion de las etapas de un tratamiento de térmico de revenido en aceros
al carbono.

1.4.1 Tratamiento térmico de revenido

El revenido es un tratamiento térmico que consiste en recalentar aceros con estructura
comunmente martensitica a una temperatura adecuada por debajo de A, el objetivo es
producir una buena combinacion de resistencia, tenacidad y ductilidad. Dicho proceso
puede ser visto como un envejecido, ya que ocurre una precipitaciébn con sus procesos de
nucleacién y crecimiento, en una matriz supersaturada producida por una transformacion
de corte.

En el revenido convencional de aceros martensiticos se han observado las siguientes
etapas:

Etapa de reaccion de envejecido entre 20-350°C.

Primera etapa: descomposicion de la martensita supersaturada a carburos-

€ 0 carburos-n y martensita de bajo carbono, en un rango de 20-250°C.

3. Segunda etapa: descomposicion de la austenita retenida a bainita, en
temperaturas de 200 a 300°C.

4. Tercera etapa: Los productos de la primera y segunda etapas se
transforman en ferrita y cementita-x y/o cementita-8, en un rango de
temperatura entre 250-350°C.

5. Cuarta etapa: crecimiento y esferoidizacion de la cementita.

N



6. Quinta etapa: presente en los aceros aleados, donde se da una
precipitacion de intermetalicos y carburos de los elementos aleantes.

1411 Reaccion de envejecido en el revenido

La reaccion de envejecido tiene dos etapas: una de agrupamiento de atomos de carbono
en los sitios octaédricos orientados en la direccion “c” de la celda cristalina tetragonal [33]
y después la formacion de estructuras con morfologias de “cruces” o “entrelazado”. Estas
tltimas, sombreadas donde hay zonas con deficiencia de carbono [33]. Lo anterior es la
causa de un endurecimiento por aglomeracion de carbono y una disminucion de la
tetragonalidad de la martensita a tiempos cortos de revenido.

1.4.1.2 Primera etapa de revenido

En esta etapa ocurre una descomposicion de martensita supersaturada en carburos de
transicion €, n y martensita de bajo carbono. En aceros con bajo carbono la precipitacion
se da alrededor de las dislocaciones y las fronteras de las agujas martensiticas. Por otro
lado, en aceros con carbono > 2.0% la mayoria de este elemento permanece en sus sitios
intersticiales y produce la formacion de un carburo de transicion. El carburo € tiene una
estructura cristalina hexagonal y su composicion es Fe,,C [34], mientras el carburo n
tiene una estructura ortorrombica y una composicion de Fe,C [35]. Por ultimo, en esta
etapa hay una reduccién de volumen especifico del acero [36].

14.1.3 Segunda etapa de revenido

Descomposicién de la austenita retenida a bainita (ferrita y carburos). A alta temperatura
la bainita estd compuesta por ferrita y cementita, entretanto a bajas temperaturas la
microestructura consistira en ferrita y carburos de transicion € y n. Un cambio positivo de
dimensién acompafia esté transformacién en ambos casos [36].

1414 Tercera etapa de revenido

Transformacion de los productos de las etapas anteriores en ferrita y cementita x. Los
carburos de transicion se disuelven y se transforman en cementita esferoidal por un
mecanismo de maduracién de Ostwald alrededor de 400°C [37].

En aceros con alto carbono, los sitios mas frecuentes de formacion de cementita son las
interfases de los carburos de transicion (g, n) y la matriz. Aqui, los carburos de transicion
se disuelven gradualmente con el crecimiento de la ferrita Widmastaten y la cementita.
Otros sitios potenciales de crecimiento de la cementita son las maclas (defectos en el
metal) presentes en las agujas de martensita. Adicionalmente, la nucleacion de cementita,
ocurre en las fronteras originales de los granos de austenita, al igual que entre las agujas
de martensita. La nucleacion en estos lugares puede formar un pelicula a través de los
granos que gradualmente se esferoidiza, este film es perjudicial para las propiedades
mecanicas del acero [37].

En aceros con bajo carbono, la cementita nuclea como plaquetas dentro de las agujas de
martensita durante las etapas anteriores y la presente, estabilizando la morfologia de
listdbn [38]. Algunas investigaciones han mostrado que el comienzo de esta etapa la
estructura que se forma es carburo x, con una estructura cristalina monoclinica y una
composicidn quimica de MsC,, donde M es una combinacién de Mn y Fe [39, 40]. Una
contraccion acompafia esta etapa [36].



1415 Cuarta etapa de revenido

En la cuarta etapa existe un crecimiento y esferoidizacion de la cementita. El crecimiento
de cementita originada a partir de martensita de liston en aceros de bajo carbono ocurre
en dos etapas: una recuperacion y una recristalizaciéon, entre 350 y 600°C [38, 41-44]. En
la recuperacion, el area de la martensita de liston templada por unidad de volumen se
reduce, como resultado de la eliminacion de las fronteras de bajo angulo entre los listones
de orientacion similar, al mismo tiempo los precipitados ayudan a mantener la morfologia
elongada de los listones de martensita. En la recristalizacion, ésta se suprime debido a la
accion de la cementita en el anclado de las fronteras de grano, hay un re-arreglo de las
dislocaciones dentro de los listones de martensita, que resulta en una mayor eliminacién
de las fronteras de bajo angulo y un siguiente reemplazo por granos de ferrita mas
equiaxiados. Los granos equiaxiados poseen subfronteras conteniendo arreglos de
dislocaciones regulares. Posteriormente, estos granos se reacomodan en granos mas
pequefios, fendmeno conocido como poligonalizacién. Adicionalmente, un calentamiento
entre 600 y 700°C [43, 45] causa que la ferrita acicular recristalice como granos
equiaxiados ferriticos, que contienen particulas de cementita esferoidal en las fronteras y
dentro de los granos. Por otro lado, los aceros con alto contenido de carbono, una gran
cantidad de cementita induce una recristalizacion mas lenta por el anclado de las
fronteras de grano.

1.4.1.6 Quinta etapa de revenido

En la quinta etapa ocurre una precipitacion de intermetalicos y carburos de elementos
aleantes entre 500 y 650°C. Los elementos de aleacién pueden retardar la pérdida de
resistencia mecanica durante el revenido por estabilizacion de los carburos y la martensita
supersaturada. La pérdida de resistencia mecénica se obtiene a temperaturas mas altas y
la formacién de cementita se tiene a tiempos mas largos. Por ejemplo disminucién en la
relacién c/a se empieza a obtener a 450-500°C en aceros con Cr, Mo, W, V y Ti [46].

Hay un segundo endurecimiento, algunos elementos de aleacion forman carburos,
nitruros y boruros. Entre todos los carburos la cementita es el compuesto menos estable
con la mayor solubilidad en la matriz del acero. Cuando existe una cantidad suficiente de
aleante formador de carburos a temperaturas de revenido por debajo de 538°C, las
reacciones de precipitacion conducen a la formacién de particulas de cementita con una
estequiometria (Fe, M);C, donde M es un elemento substitucional en el acero. Por arriba
de 538°C, la precipitacién conduce a la formacion de carburos mas estables como V,C,
Mo,C, W,C, entre otros dentro de la martensita templada. Esta formacién de carburos
finos dispersos en un rango de 500-650°C esta asociada con un marcado incremento de
dureza [43, 47] y mejoramiento de la tenacidad y resistencia al corte. Los precipitados
finos pueden formarse como precipitados coherentes y permanecen muy finos después
de tiempos prolongados de revenido. Como resultado, retardan el crecimiento del grano
en la matriz. De esta manera, el acero mantiene su dureza y su resistencia.

1.5 Soluciones NS para simulacion de corrosion det  uberias
enterradas

La corrosion de estructuras metélicas enterradas esta relacionada a las condiciones del
suelo. Las técnicas disponibles para determinar la agresividad del suelo deben incluir
pruebas de laboratorio basadas en el analisis quimico de una ubicacion especifica de
terreno. Diferentes muestras se toman, se mezclan con agua destilada y son analizadas
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por un espectrometro de microanalisis. El criterio de agresividad del suelo es asociado al
contenido de cloruro, sulfato y carbonato. Sin embargo, el analisis debe incluir la
concentracion de sodio, potasio y calcio para conseguir un balance iénico con los aniones
mencionados anteriormente. La muestra de prueba es obtenida por reconstitucion de la
composicién quimica del suelo en una substancia llamada “solucion de simulacion”. El uso
intensivo de la metodologia anterior hizo posible la formulacion de soluciones sintéticas
conocidas como NS;, NS,, NSz y NS,. Las soluciones NS son asociadas a diferentes tipos
de suelo y son usadas ampliamente en evaluaciones de corrosion [48].

La composicion quimica de las sustancias conocidas como NS es mostrada en la Tabla 1.

Reactivo NS; NS, NS, NS,

KClI (g/L) 0.149 | 0.142 | 0.037 | 0.122

NaHCO; (g/L) 0.504 | 1.031 | 0.559 | 0.483

CaCl,:2H,0(g/L) | 0.159 | 0.073 | 0.008 | 0.181

MgS0,7H,O(g/L) | 0.106 | 0.254 | 0.089 | 0.131

Tabla 1. Composicidn quimica de las soluciones NS.

Como se ve en la Tabla 1, la solucidbn NS, es la que tiene la mayor concentracién de
HCOj; entre ellas. El comportamiento de los iones hidrogen carbonato y carbonato sigue
las reglas vistas por sus disociaciones: la cantidad de HCO; decrece de pH &cidos a
pH<8, mientras el CO;? incrementa a pH>8. El anterior decremento de HCO; e
incremento de COs2es mayor en la solucion NS, por su mayor concentraciébn de NaHCO:s.
En contraste, las concentraciones de estas dos especies (HCO; y CO3?) es casi igual
para las otras tres soluciones, al igual que el decremento de HCOj3 y el incremento de
CO5? mencionado tiene un perfil muy parecido en representaciones de concentracion vs.
pH. Por otro lado, las soluciones NS; y NS, tienen casi las mismas concentraciones de
cloruro y de sulfato (5mM/L). La concentracion de sulfato no cambia en soluciones con
pH=6. El suelo puede exhibir los mismos compuestos, pero diferentes composiciones
cambian el pH, que a su vez modifica las concentraciones de equilibrio en solucion. La
disminucion de pH de 9.1 a 8 es inversamente proporcional a la velocidad de corrosion en
un acero X-65 [49]. En contraste, el aumento de pH incrementa la corriente de corrosion
obtenida en un acero X-65 en el siguiente orden: NS;, NS;, NS, y NS; [49]. La mayor
velocidad de corrosién obtenida en las soluciones NS; y NS, estd probablemente
relacionada con el contenido de cloruro.

El pH de soluciones NS, es el rango de 8 a 9.1 [50]. Mediciones de pH en campo han
mostrado valores entre 6.5 y 8.5 [50]. Este valor de pH es bajo para tuberias que estan
sometidas por proteccion catddica y generando alcalinidad por la produccion de iones OH
, la explicacién es que hay una disolucibn de CO, en aguas subterraneas [50]. En
laboratorio, burbujeo de CO,g en la solucion acuosa permitiria ajustar el pH del medio
alrededor de 6.7 [50].

El pH de algunos suelos esté en un intervalo de 4 a 10 porque contienen materia organica
humeda la cual tiende a ser &cida. Los suelos minerales pueden ser acidos debido a la
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lixiviacion de cationes basicos (Ca?*, Mg?, Na* y K*) por lluvia y como resultado de
diéxido de carbono en el agua subterranea.

1.6 Definicién de agrietamiento por corrosion bajo esfuerzo
(SCO)

El fendbmeno de agrietamiento por corrosion bajo esfuerzo (SCC por sus siglas en ingles)
es la falla ocasionada por la interaccién de esfuerzos estaticos, reacciones de corrosion y
un material susceptible al fendbmeno de SCC. La interaccién de estos tres factores da
como resultado la propagacion lenta de una grieta, que a su vez puede producir desde
una deformacion local hasta la ruptura de estructuras metélicas. Para que exista una falla
mecanica los esfuerzos deben superar el limite elastico. No obstante, la produccion de
una falla en corrosiébn bajo esfuerzo los esfuerzos son menores, resultado de la
interaccion entre factor mecanico y corrosivo. Cabe mencionar que los esfuerzos
residuales también pueden causar fallas por SCC. Las cargas estaticas son consideradas
como las responsables del SCC, mientras que la propagacion de la grieta por ciclos de
carga-descarga se define como corrosion-fatiga.

Los medios que causan el fendmeno de SCC son generalmente acuosos, que pueden ser
desde capas de humedad hasta soluciones en volumen. El SCC puede ser causado por la
presencia de especies quimicas en el medio. Sin embargo, un ambiente inocuo puede
cambiar en uno que provoca SCC por cambios de temperatura, aereacién y
concentracion. De igual manera una aleacion puede ser susceptible por un tratamiento
térmico y por otro no. Como resultado de las multiples variables, la listas de
combinaciones posibles de aleacion-ambiente susceptibles al SCC es muy amplia.

El SCC se ha observado en sistemas aleacion-productos de corrosion inmersos en
algunos ambientes que potencialmente son corrosivos. Dichos productos pueden ser
capas pasivas, dafiadas o con una concentraciéon de aleante menor a la del seno del
material. Estos productos pueden reducir la velocidad de corrosién uniforme, pero
fendmenos locales en ellas pueden producir y/o acelerar el SCC. Por la tanto, los estudios
realizados que buscan evitar el SCC son prioritarios en sistemas donde aleaciones
resistentes a la corrosién son expuestas a ambientes agresivos.

El proceso de SCC se divide en tres etapas, a saber: iniciacion de la grieta, propagacion
de la misma en estado estable y falla final. Es dificil distinguir entre las tres etapas porque
son de manera continua y la division puede ser arbitraria. Para entender este proceso, a
continuacion se describen las técnicas experimentales para probar la susceptibilidad a la
corrosion bajo esfuerzo y sus resultados.

Las técnicas experimentales tipicas para la evaluacion de SCC pueden ser clasificadas en
tres tipos: (I) pruebas a carga constante con piezas sin muescas (sin grietas inducidas),
() pruebas a carga constante en piezas preagrietadas (con una muesca) y (lll) pruebas
usando bajas velocidades de deformacion.
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1.7 Tipos de prueba para la evaluacion de corrosion bajo
esfuerzo.

1.7.1 Pruebas a carga constante con probetas sin mu  escas

Las pruebas de carga estatica en piezas sin muescas son realizadas a varios niveles fijos
de esfuerzo aplicado y el tiempo de falla de la probeta en el ambiente es medido. En la
Figura 4 se ilustran resultados tipicos de este tipo de prueba. El logaritmo de la medida
del tiempo de falla, t;, es graficado contra el esfuerzo aplicado, Oapiicado- S€ puede observar
gue el tiempo de falla incrementa con la disminucion del esfuerzo. Un esfuerzo limite, Oy,
es determinado cuando el tiempo de falla se aproxima al infinito. El tiempo total de falla a
un esfuerzo dado es el tiempo requerido para formar una grieta (tiempo de incubacion, ti,
y el tiempo de propagacion de la grita, ty,g). EsStos experimentos son usados para
determinar el maximo esfuerzo que puede ser aplicado para evitar SCC, determinar el
intervalo de inspeccién para confirmar la ausencia de SCC, o evaluar la influencia de
cambios metalurgicos o del medio en el SCC. Sin embargo, el tiempo para la formacién
de una grieta depende en una amplia variedad de pardmetros, como el acabado
superficial y los procesos usados en la fabricacion de los materiales. Si un defecto tipo
grieta 0o una hendidura esta presente en la superficie del acero, entonces el tiempo de
formacion de una grieta sera reducido de manera importante.

Tiempo de falla

Tiempo de
iniciacion de grieta

Logaritmo del
tiempo de prueba

Esfuerzo .. Esfuerzo
limite Aplicade de fractura

Esfuerzo aplicado o carga

Figura 4. Esquema de tiempo de falla como una funci  én del esfuerzo aplicado en probetas
sin muescas en condiciones de corrosion bajo esfuer Zo.

1.7.2 Pruebas a carga constante con muestras preagr  ietadas

Las pruebas a carga constante pueden ser realizadas de dos formas: con una carga

constante o con un desplazamiento fijo de apertura de la grieta. La velocidad de
propagacion de grieta, %, es medida. La magnitud de la distribucion de esfuerzos en la
punta de la grieta es cuantificada por el factor de intensidad del esfuerzo, K, para una
grieta y geometria de cargado especifica. Estas pruebas pueden ser configuradas de tal

manera que K tiene tres comportamientos. En el primero K se incrementa con la longitud
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de la grieta (aplicacion de carga constante), en el segundo K decrece con el incremento
de longitud de grieta (un dispositivo de apertura en la boca de la grieta) y en el tercero K
es constante aproximadamente conforme la longitud de grieta cambia (muestras
especiales con cabeza tipo de cufia). No obstante, la mayoria de las fallas por SCC
ocurren bajo carga constante, de tal manera que, la intensidad del esfuerzo se incrementa
como la longitud de la grieta aumenta.

. da . .
Al graficar los resultados de - Vs K se encuentran varias regiones y se observan en la

Figura 5. No hay una propagacién de la grieta por abajo de un valor limite Kiscc, que
corresponde al nivel minimo de esfuerzo requerido para la interaccion sinérgica entre
esfuerzo y corrosion.

1. A pequefios niveles de esfuerzo mayores a Kiscc hay incremento de la
velocidad de propagacion de la grieta (etapa 1),

. . d .
2. A valores intermedios del factor K, d—'z se aproxima a un valor constante

(etapa 2), esta velocidad; V.ns, €S caracteristica de la combinacion
aleacién-ambiente y es resultado del factor ambiental controlante como
transporte de masa de las especies quimicas existentes desde el la parte
alta de la grieta hasta la punta.

. d
3. Al incrementar K, d—'tlexcede este valor constante hasta el valor de fractura
mecanica en un ambiente inerte, K.

Vo ?:l? [m 5'1]
<
=)
[ ¥]

Logartimo de la velocidad de
crecimiento de la grieta

e

Factor de Factor de

intensidad intensidad
limite para critico de
ACE (K pcg ) fractura (K, )

Magnitud de la distribucidn de esfuerzos
en la punta de la grieta
{factor de intensidad de esfuerzos, K, [MPay m 1)

Figura 5. Resultados tipicos de SCC en probetas preagrietadas.
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1.7.3 Pruebas de baja velocidad de deformacion

El SCC puede ser probado con pequefios incrementos de esfuerzo o deformaciéon en
piezas sin muescas 0 preagrietadas. Estas pruebas son conocidas como pruebas de
velocidad de extension constante o pruebas de baja velocidad de deformacion (SSRT por
sus siglas en ingles). Usualmente, una maquina aplica tension uniaxial sobre piezas sin
muescas que son expuestas a un ambiente corrosivo y una velocidad de cabezal de la
maquina de tensién entre 10° y 10° m s™. Los resultados son presentados graficando
velocidad de deformacion contra ductilidad, reduccién de area, elongaciéon o energia de
fractura, ver Figura 6(a). Al igual que graficando la velocidad de deformacion contra las
relaciones de ductilidad definidas en la seccién 1.8, ver Figura 6(b). Los resultados son
excelentes para comparar la susceptibilidad relativa de aleaciones al agrietamiento en un
ambiente o para estudiar la influencia de variables metallrgicas en la susceptibilidad de la
aleacion. Sin embargo, la aplicacion de los resultados en la prediccion de velocidades de
componentes reales es dificil y no confiable.

La aplicacién de bajas deformaciones dindmicas excediendo el limite eldstico ayuda a
iniciar el SCC. Esta técnica acelerada es consistente con los mecanismos generales
propuestos, muchos de los cuales involucran microdeformacion plastica y ruptura de
pelicula de productos. Las probetas que pueden ser usadas son preagrietadas, con
muescas, 0 planos sometidos a tension o doblado. La principal ventaja de este tipo de
prueba es la rapidez con la cual se puede asignar la susceptibilidad al SCC. Las pruebas
de baja velocidad de deformacion no tienen un tiempo especifico, sino que terminan hasta
que la probeta es fracturada y el modo de fractura es comparado con el criterio de
susceptibilidad de SCC para el material probado. Otra ventaja mas es que hay mayor
reproducibilidad en los resultados que las otras técnicas de prueba de la SCC.

Una variable muy importante en este tipo de pruebas es la velocidad de deformacion. Si la
velocidad es muy alta, la fractura ddctil ocurrira antes de que las reacciones
electroquimicas puedan tener lugar. Por otro lado, si la velocidad es muy baja, la
corrosion puede ser prevenida a causa de la repasivacién del material. La velocidad
idonea debe ser determinada en cada caso. La reaccion de repasivacion que se observa
a velocidades muy bajas, no ocurre cuando el agrietamiento es resultado de fragilizacion
por hidrégeno. La mayor velocidad de deformacion que promueve el SCC en un sistema
depende de la velocidad de crecimiento la grieta. Generalmente, entre mas lenta sea la
velocidad de SCC, menor la velocidad de deformacion requerida. Las velocidades
aplicadas para promover SCC en determinados sistemas metal-ambiente se mencionan
en la Tabla 2.

En los resultados hipotéticos mostrados en las Figuras 6(a) yFigura 6(b) se ejemplifica los
efectos mecénico y de corrosion. Se puede observar que a velocidades de deformacién
altas (10 a 10° s™), el comportamiento de las aleaciones inmersas en ambiente agresivo
es semejante a los resultados de muestras en un ambiente inerte. Lo anterior es indicativo
gue el efecto electroquimico no fue obtenido, los resultados se deben asociar solamente
al comportamiento mecénico (fractura ductil). En el caso de velocidades de deformacién
medias (10° a 107 s™), ambas aleaciones tienen un descenso en las propiedades tensiles
gue se muestra como un punto de inflexion para la aleacion A y un minimo para la
aleacion B. Esto significa que las reacciones de corrosion y el crecimiento de la grieta
estan en el mismo orden de “velocidad”. Cambiando a velocidades de deformacion bajas
(107 y 10° s™), la aleacion A tiene una reduccion de las propiedades tensiles y la aleacion
B un incremento con respecto a los resultados de velocidades de deformacion medios.

15



Esto es muestra que la aleacion A puede ser probada a la susceptibilidad al SCC a
velocidades de deformacion media y baja, mientras la aleacion B se puede probar a la
SCC a velocidades de deformacion medias. El efecto de pasivacion tiene la misma
“velocidad” que el efecto mecanico en el caso de la aleacion A, mientras el efecto
mecanico es mas rapido en la aleacion B, de ahi que nuevamente el comportamiento
tienda al de fractura ductil.

T T r - 00
Ambiente inerte, Ay B (b) /r
80

—
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: .
& | Ambiente agresivo, S Y/
53 | aleacion B = \ .
Be S 60 \
5D 2
Te @ \Aleacién
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0 ®
= 2 D[ pleacion
= Ambiente agresivo, aleacion A & A
o3 1 1 g | I L 0 L_e—t—"
10°° 10°* 1077 10°% 10°% 107 10710 10°% 10°* 1077 10°% 10°° 10°* 10°? p?
velocidad de deformacion, 5-1 velocidad de deformacion' 5'1

Figura 6. (a) Presentacion de parametros de tensién  en funcién de la velocidad de
deformacion para pruebas de SSRT, (b) Presentacién  de la reduccion la relacién de
ductilidad en funcién de la velocidad de deformacio n en pruebas de SSRT.

Velocidad de deformacion

Sistema de aleacién/medio electrolitico . -1
aplicada [s ]

Aleaciones de Al en soluciones de cloruro 10"y 10”7
Aleaciones de Cu en soluciones amoniacales y nitrato 10°
Aceros en soluciones de f:arbo,na'go, hidréxido o nitrato y 10°®

amoniaco liquido

Aleaciones de Mg en soluciones de cromato/cloruro 10°
Aceros inoxidables en soluciones de cloruro 10°
Aceros inoxidables en soluciones en alta temperatura 10”7
Aleaciones de Titanio en soluciones de cloruro 10°

Tabla 2. Velocidades de deformacion tipicas para pr  omover SCC en diferentes aleaciones.

Las dimensiones de muestra a usar en las pruebas de tension estan definidas por
estandar de prueba ASTM ES8 [51]. Si las caracteristicas del producto metalico no son
encontradas en esta referencia, la produccion de especimenes especiales sera
obligatoria.

La velocidad de deformacion efectiva esta definida al comienzo de la prueba para
especimenes con forma plana. En contraste, la velocidad de deformacion efectiva es
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desconocida cuando las grietas han iniciado y crecen, debido a que la deformacién se
concentra en la vecindad de la punta de la grieta.

Probetas preagrietadas son usadas para restringir el agrietamiento en una zona, el
espesor de tales especimenes es relativamente pequefio, entonces la duracion de la
prueba es menor en comparacion con el tiempo de pruebas donde se usan probetas sin
muescas.

1.8 Evaluacion de la susceptibilidad de SCC
Las relaciones de ductilidad obtenidas de las pruebas de SSRT son:

Elongacion maxima (Em/ €5)
Tiempo de falla (Ti/Ts)
Reduccion de area (Ra./ Raj)

Donde ¢ es la elongacion final, T¢ es el tiempo de ruptura de la pieza metélica y Ra es la
reduccion de area obtenida al final de la prueba de tension. Por dltimo, m se refiere al
medio agresivo, mientras i se relaciona al medio inerte.

Se han propuesto cinco categorias para designar la susceptibilidad al SCC [52].

Categoria I, inmune. Los materiales con categoria | no muestran evidencia de crecimiento
de grietas provocadas por el ambiente en el examen microscopico. La relacion de
ductilidad es igual o mayor a 0.9.

Categoria 2, practicamente inmune. No hay evidencia de crecimiento de grietas
ambientales en el examen al microscopio. La relacion de ductilidad es de 0.65 a 0.9.

Categoria 3, ligeramente susceptible en condiciones extremas. Los materiales muestran
crecimiento secundario de grietas poco profundas en el cuello de la seccién de prueba. La
relacion de ductilidad es 0.75 a 0.95.

Categoria 4, susceptibilidad moderada. Fracturas fragiles originadas por el medio
ambiente ocurren en la superficie final, grietas secundarias en la seccion reducida y en la
region del cuello de la seccidén de prueba. La relacion de ductilidad se encuentra entre 0.5
y 0.75.

Categoria 5, susceptible. En la categoria predominan en la superficie fracturas fragiles
provocadas por el medio. Grietas secundarias ocurren sobre el cuello de la seccion de
prueba, las cuales pueden hacerse extensivas hacia abajo dentro de los bordes. El cuello
de la seccion transversal de muestra es altamente limitado o eliminado. La relacion de
ductilidad es menor de 0.5.

1.9 Aplicacion de técnicas electroquimicas en ensay  os de SCC
1.9.1 Ruido electroquimico

El ruido electroquimico se refiere a las fluctuaciones sin ninguna armonia aparente del
potencial de corrosion y las corrientes catddicas-anddicas durante el fendbmeno de SCC
[53]. Esta técnica asume un arreglo convencional de tres electrodos; por medio del cual la
corriente es medida entre dos electrodos de trabajo nominalmente idénticos (del mismo
material), mientras el potencial del electrodo de trabajo acoplado es medido contra un
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electrodo ideal (del mismo material o una referencia establecida), libre de ruido [53]. La
amplitud de voltaje es de mV y la de corriente es de pA. La frecuencia en el intervalo de
interés para ruido electroquimico es de 0.001 a 1 Hz y para el analisis de los datos
experimentales se hace un tratamiento de suavizado por medio la transformada rapida de
Fourier entre otros métodos [53].

EL proceso de SCC tiene transitorios caracteristicos (iniciacion de grieta, crecimiento de
la grieta y ruptura del componente) y es generalmente estocastico. Por lo tanto es de una
naturaleza probabilistica, distinta a un proceso de corrosién uniforme. Adicionalmente, los
procesos localizados suelen ser distinguidos por la técnica de ruido electroquimico
mediante la amplitud de las sefiales provocadas por corriente y potencial a frecuencias
especificas, junto con la pendiente del espectro de frecuencia [54]. Segun los eventos del
proceso de corrosion se debe aplicar una técnica de andlisis de los resultados tales como
el coeficiente de varianza, indice de localizacion y grado de localizacion, entre otros [55].

La aplicacion de ruido electroguimico se ha hecho en experimentos de SSRT con modos
de fractura intergranular en aceros inoxidables [56, 57] y fractura transgranular en laton-a
[58]. El patrén caracteristico de una fractura transgranular encontrado en un acero
inoxidable 304 sometido a SCC fue un transitorio de picos en la direccidon positiva de
corriente, los cuales pueden ser mas rapidos que la sefal de potencial. La carga dinamica
se da al inicio de los transitorios después del esfuerzo de cedencia y un aumento de
frecuencia cuando la deformacion se incrementa, hasta una corriente constante [56]. Por
otro lado, el patron de una fractura transgranular encontrado en un laton-a son sefiales de
corriente de 3.4:10° A, con incrementos rapidos, seguidos de una recuperacion lenta, la
suposicion es que las sefales son producidas por pequefias areas en la muestra con
fractura transgranular no sincronizadas con el avance de la grieta principal [58].

1.9.2 Curvas de polarizacion

Una curva de polarizacién es una técnica experimental en donde un electrodo de trabajo
es polarizado, es decir, el electrodo de trabajo cambia de potencial por medio de la
introduccion de corriente a través de un contra-electrodo.

Las curvas de polarizacion son hechas en los mismos medios electroliticos que las
pruebas de SCC, de estas pruebas se puede obtener potenciales caracteristicos:
potencial de corrosion (Ec.r), potencial primario de pasivacion (Eyp), potencial de
rompimiento o potencial de picado (E, o Epi) y potencial de proteccion (Epo). Una
velocidad de adquisicién de datos de 1 mV s™ es suficiente baja para evitar la pérdida de
importantes caracteristicas de las curvas de polarizacién [59].

Si una polarizacion anddica es obtenida en una aleacion que tiende a pasivarse, el
comportamiento de los resultados sera como el bosquejo mostrado en la Figura 7. Una
pelicula pasiva es aparentemente un prerrequisito para provocar SCC, pero las dos zonas
de susceptibilidad aparecen en lugares donde la pelicula es menos estable como se
muestra en la Figura 7. En la zona 1, el SCC y el picado se asocian con rangos de
potenciales cercanos o intercalados. Un ejemplo de esto es un acero inoxidable
austenitico en una solucion caliente de MgCl, [60]. En la zona 2, el SCC ocurre cuando la
pelicula pasiva es débil a potenciales activos escasamente adecuados para formar la
pelicula. Por ejemplo, acero al carbono en carbonato caliente y soluciones de bicarbonato
[61].
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Por otra parte, se pueden hacer pruebas de polarizacion en probetas con esfuerzo
aplicado, un ejemplo es la polarizacion anodica en cables tensados de un acero
eutectoide [62].

//j/ Region 1
="

/

log,,i (Alcm?)

Region 2

Potencial (V)

Figura 7. Zonas de potencial en donde se puede dar el SCC [60].
1.9.3 Impedancia electroquimica

La resistencia eléctrica es una relacion entre voltaje y corriente directa. Por otro lado, la
impedancia eléctrica es la relacion entre voltaje y corriente alterna. En el caso de la
Espectroscopia de Impedancia Electroquimica (EIS por sus siglas en ingles), una
pequefia sefial sinusoidal (potencial) es usada para interaccionar con un sistema
electroquimico sin modificar el estado natural de los fenémenos en la interfase. La
respuesta en corriente es medida y la impedancia es determinada, asi como el angulo de
fase entre voltaje y potencial [63]. El proceso anterior se hace en un rango de frecuencias,
donde existen tres formas de representar los datos. A saber, diagrama de Nyquist
(impedancia real vs impedancia imaginaria), diagrama de Bode de angulo de fase (angulo
ente voltaje y corriente) y diagrama de Bode de magnitud de impedancia (magnitud
absoluta del vector de impedancia). Para mas detallas ver la seccién 6.

Datos adecuados de impedancia pueden ser obtenidos en un sistema de corrosion
cuando tres requerimientos son satisfechos: linealidad, causalidad y estabilidad [63]. El
primer requerimiento es alcanzado por medio del uso de una perturbacion de baja
intensidad, con esto el sistema electroquimico permanece en la region lineal. El segundo
requisito es obtenido cuando el ruido ambiental es pequefio. La tercera exigencia es mas
dificil de obtener debido a que un sistema de corrosién siempre estd cambiando con el
tiempo. Aunque si los cambios del sistema son pequefios, entonces los datos de
impedancia confiables son obtenidos basado en una quasi-estabilidad. Un sistema de
SCC estd en evolucion con el tiempo, por tanto no tiene un estado estable. La idea
anterior puede ser la causa del porque la Impedancia Electroquimica no ha sido
ampliamente usada en la investigacién del SCC [63]. Para evitar problemas causados por
un sistema de corrosion inestable, el tiempo de experimentacion tiene que ser lo méas
breve posible [63].

La impedancia electroquimica ha sido utilizada para el monitoreo de SCC [63, 64]. La
metodologia empleada en un acero inoxidable 306 fue la siguiente: pruebas de SSRT con
una velocidad de deformacién de 1.5-10° s fueron comparadas con pruebas en ausencia
de deformacion en un electrolito de Na,SO,4. Los experimentos de impedancia fueron
hechos con una maquina de tension en la cual se puede aislar el electrodo de trabajo del
resto de los componentes del dispositivo usado para tensionar la muestra metalica [63].
Los resultados fueron seguidos a cuatro diferentes frecuencias (1000, 100, 10y 1 Hz). A
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1000 Hz, la diferencia entre una probeta sin esfuerzo y con esfuerzo es escasa. Sin
embargo, a 100, 10 y 1 Hz, se obtuvieron cambios notorios después de 7h. El rango de
frecuencias que parece servir para la deteccion del fenomeno de SCC es de 100 a 1 Hz
[63]. EI cambio de angulo de fase (ver en la seccién 6 la descripcion de la técnica de
Impedancia) es mas pequefio para probetas con esfuerzo que para aquéllas sin esfuerzo
[63].

La metodologia empleada en un acero X-70 se describe a continuacion. Pruebas de
SSRT con una velocidad de deformacion de 10° s™ en una solucién 1M bicarbonato-0.5M
carbonato [64]. El andlisis de los datos fue hecho con analogias eléctricas y se
identificaron tres comportamientos distintos a diferentes potenciales aplicados. Los
potenciales fueron -650, -850 y -1100 mV vs. Electrodo de calomel saturado (SCE por sus
siglas en ingles) [64]. La susceptibilidad al SCC fue encontrada a -650mV y se obtuvo una
impedancia real negativa asociada con la difusion de iones en la capa de carbonato de
hierro. A -850mV, se obtiene la presencia de la capa de carbonato, pero la respuesta en
impedancia de esta capa desciende con el tiempo debido a que las paredes de las grietas
no se pueden pasivar bien a este potencial. A -1100mV, se obtiene un comportamiento
capacitivo positivo y se asocia con la adsorciéon de algun intermediario quimico en la
superficie [64].

Una caracteristica particular de la impedancia electroquimica es que un electrodo de
referencia no es necesario para lograr una medicion de corrosién. Esto hace posible
aplicar la técnica bajo condiciones muy severas (altas temperaturas y presiones) donde
un electrodo de referencia es dificil de usar [63].

1.9.4 Modulacion de frecuencia electroquimica

Un proceso de corrosion es un fendmeno electroquimico no lineal. Una perturbacion de
dos o mas sefales sinusoidales en voltaje generara respuestas en corriente a mas
frecuencias que las aplicadas. Las respuestas en corriente pueden ser medidas a cero
armonicos y frecuencias intermoduladas. Este principio ofrece varias posibilidades para
medir la velocidad de corrosion como la modulacién de frecuencias electroquimica. Con
esta técnica, una velocidad de corrosion instantdnea puede ser medida sin el
conocimiento previo de las pendientes de Tafel. La técnica sélo requiere una pequefia
polarizacion y las medidas pueden ser completadas en tiempos cortos [63].

El potencial aplicado es de 20 mV mientras las frecuencias son por lo general 0.2y 0.5 Hz
[65]. Idealmente, la seleccion de las frecuencias aplicadas debe cumplir tres
requerimientos:

1. Los arménicos y las frecuencias de intermodulacién no se deben influenciar
uno a otro.

2. La frecuencia debe ser lo mas pequefa posible para evitar la influencia del
comportamiento capacitivo de la doble capa electroquimica.

3. La frecuencia debe ser lo suficientemente alta para reducir el tiempo de
medicion [65].

La gran ventaja de la técnica son los factores de causalidad que sirven para validar la
medida experimental. Los resultados de este procedimiento son espectros de corriente
como funcion de la frecuencia. El espectro contiene las respuestas asignadas para los
picos de corriente de los armonicos y de la intermodulacion [65].
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Haciendo un analisis de expansiones de Taylor sobre la ecuacion de Wagner y Traud con
la aplicacién de dos ondas sinusoidales, se toman en cuenta los términos hasta de tercer
orden y después se manipula algebraicamente. Con esto se puede obtener las
expresiones de velocidad de corrosion y pendientes de Tafel. Los factores de causalidad
son relaciones de frecuencias moduladas y armonicas. Los factores de causalidad Il y IlI
deben ser igual a 2 y 3, respectivamente, para que los datos sean confiables [65]. Los
factores de causalidad son relaciones entre las corrientes de intermodulacion y las
frecuencias harménicas. Para mas detalles en la definicion los factores de causalidad y la
implementacién de la técnica ver la referencia [66].

La técnica de modulacién de frecuencias se ha utilizado en experimentos de SCC
previamente en las referencias [63, 66]. Se correlacionaron los factores de causalidad con
el desarrollo de un crecimiento de fractura intergranular en un acero inoxidable 304 [66].
La idea asumida fue que el comportamiento no lineal de un sistema de corrosion cambia
en demasia durante el SCC. Esto se refleja en los factores de causalidad que son validos
solamente en la region de “baja distorsion”. La amplitud de la sefial de potencial debe de
ser lo suficientemente pequefia para mantener la regién de baja distorsion (la relacion
entre el parametro de Tafel y la amplitud de potencial debe ser menor a 1). Los resultados
obtenidos fueron que muestras sin SCC intergranular tienen factores de causalidad
cercanos a 2 y 3 aun con la aplicacion de potencial. En contraste, los valores de
causalidad se incrementan y fluctian cuando existe la condicion de SCC intergranular en
el acero inoxidable [66].

1.10 Modelos usados en la interpretacion de resulta  dos de
Impedancia Electroquimica

La simulacion que replique la respuesta de datos de impedancia electroquimica ha sido
analizada de diferentes formas que se presentan a continuacion.

Analogias eléctricas : los componentes de sistemas eléctricos se pueden comparar con
partes de sistemas electroquimicos ya que la conduccién de energia eléctrica es comun
en ambos. La diferencia se da al agregar una solucion conductora donde los electrones
no son el medio de transporte de la carga, sino que se da por una conduccion idnica en
sélidos o liquidos dependiendo del sistema electroquimico. Los elementos eléctricos
usados en los sistemas electroquimicos son las resistencias y los capacitores. En adicion,
en algunas investigaciones se usan los inductores eléctricos que son el reflejo de campos
magnéticos debidos por lo general a devanados de cobre empleados en motores; esta
concepcion no tiene un simil electroquimico y un inductor se convierte en una
capacitancia negativa asociada con la pérdida de carga de especies intermediarias de
procesos anddicos o catddicos. El arreglo de resistores y capacitores se representa con
una expresiéon mateméatica y se obtiene una funcién de transferencia asociada a un
circuito eléctrico que representa la fisica-quimica del sistema electroquimico. Un ejemplo
es la analogia de Randles (ver seccidén 6) un resistor (resistencia al transporte de carga,
Ri) conectado en paralelo con un capacitor (capacitancia de doble capa electroquimica,
Ca) Y luego en serie con otra resistencia (resistencia al electrolito, Rs). Este circuito
eléctrico representa un reaccion electroquimica que no es controlada por difusion de
reactivos o productos, ni por movimientos de conveccion del electrolito. Si mas fenémenos
de difusion, transporte de masa o transporte por conveccion estan presentes en el
sistema, la efectividad de estas analogias decrece drasticamente, ya que se necesita la
introduccion de “elementos eléctricos” con dependencias de la frecuencia.
Adicionalmente, varios arreglos eléctricos pueden reproducir la respuesta experimental,
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pero no poseen sentido fisico y el “mejor” circuito equivalente es aquel que tiene el menor
namero de elementos.

Lineas de transmision electroquimica __: Las lineas de transmisién son un tipo especial
de analogia eléctrica que no sélo compara los elementos eléctricos con los aquéllos
electroquimicos, sino que hace una discriminacion espacial de zonas de impedancia
asociadas a un determinado comportamiento y otras zonas con uno diferente a las
anteriores. Esto hace posible una mejor determinacion de los fendmenos controlantes, su
localizacién en sistemas y una mejor interpretacion de la naturaleza. Adicionalmente, las
lineas de transmisién han sido usadas para generar nuevos “componentes eléctricos”
aplicados en las analogias méas simples.

Los componentes generados por lineas de transmision pueden reproducir algunos
comportamientos fisico-quimicos sin equivalencia eléctrica, por mencionar difusion. Las
expresiones son obtenidas de lineas de transmisién constituidas por elementos eléctricos
(resistores y capacitores). La solucion que no admite elementos dependientes de la
frecuencia se hace a expensas de la introduccién de una cantidad infinita de elementos
distribuidos en la zona espacial del problema. Los voltajes a ese circuito corresponden a
cambios locales de potencial quimico y electroquimico (0 a cambios locales en
concentracion y campo eléctrico) con una correspondencia en las variables espaciales.
Estas analogias fisicas e intuitivas hacen que una linea de transmision de circuitos sea
atractiva para respuestas de impedancia electroquimicas dependientes de la frecuencia.

Modelos deterministas _: Una formulacion determinista es un modelo matematico donde
las mismas entradas produciran invariablemente las mismas salidas, no contemplando la
existencia del azar o el principio de incertidumbre. Por ejemplo, las leyes de la fisica
cldsica son modelos deterministas donde el mismo conjunto de valores de entrada
siempre determinan la misma respuesta del sistema. Ejemplos mas especificos de estas
leyes son la ley de Fourier, la ley de Fick y las leyes de momentum. Todas ellas conocidas
como las leyes de transporte. En sistemas electroquimicos, se pueden resumir estas
leyes en la ecuacién general de Nerts-Plank y una solucion particular del sistema depende
de la geometria, de los fendmenos de transporte asociados, de las condiciones de
frontera, del numero de reacciones quimicas, de la rugosidad de la interfase y de la
polarizacién natural o impuesta en el sistema, entre otros.

Los problemas resueltos con modelos deterministas por lo general son simplificaciones de
la realidad para hacer la matematica necesaria accesible y obtener soluciones aplicables
en sistemas electroquimicos. En la interpretacion de experimentos electroquimicos no se
ha hecho extensivo este tipo de problemas porque las personas que estudian
electroquimica se especializan mas en la parte experimental y de fundamentos
fenomenoldgicos cualitativos que en métodos cuantitativos extremadamente complejos.
De ahi que el uso de analogias eléctricas simples (circuitos equivalentes) sea
discriminado, sin una validacion y verificacion exhaustivas.

1.11 Informacion actualizada de los pardmetros ain  vestigar en
este trabajo doctoral

La informacion presentada estd actualizada entre los afios 2011 y 2015. Los trabajos
presentados estan relacionados con la precipitacion de los carbonitruros, relaciones de
microestructura-propiedades mecéanicas-comportamiento de corrosibn en aceros
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microaledos principalmente de bajo carbono y algunos de medio carbono. Los trabajos se
exponen en orden cronoldgico.

En el 2011 se reportaron los siguientes trabajos:

La relacion entre la precipitacion de Ti y su relacion con la microestructura y propiedades
mecénicas fue obtenida [67]. En este trabajo se usé un acero microaleado de medio Mn
(5% en peso), el acero fue tratado termomecénicamente y después se le aplicaron
tratamientos térmicos de revenido o calentamiento-templado. Carburos de titanio
precipitan durante ambos postratamientos térmicos. Las propiedades mecéanicas no se
vieron afectadas en revenido a 545°C por el anclado de las fronteras de grano. De otra
manera, las propiedades mecénicas cambian en los procesos de calentamiento-templado
[67].

Las propiedades de un acero de bajo carbono medio Mn con adiciones microaleantes se
estudio en fundiciones obtenidas por medio de cera pérdida [68]. El trabajo explica que las
propiedades de las fundiciones, que son materia prima, no han sido obtenidas
ampliamente y en algiin momento podrian ser usadas directamente en aplicaciones sin
pasar por tratamientos subsecuentes. Diferentes adiciones de elementos de V, Nb y Ti
fueron hechas y dieron como resultado esfuerzos de fluencia de hasta 615 MPa. El
aumento de resistencia se dio por la formacién de carbonitruros muy finos. El acero con V
produjo una estructura ferrito-perlitica que cambia con la adicion de Nb a una de bainita
superior. El aumento de resistencia fue asociado a dos factores, la formacién de
carbonitruros en la frontera de grano austenitico y una mayor velocidad de enfriamiento
mayor en relacién a una fundicién en arena [68].

Muestras de un acero de baja aleacion fueron templadas de 900°C a temperatura
ambiente en agua y otras fueron enfriadas en algin medio no especificado de 900°C a
500°C mantenidas entre 5-10 segundos para después ser templadas en agua [69]. Las
muestras templadas tuvieron menos resistencia que aquéllas enfriadas a 500°C y
después templadas en agua. Lo anterior fue resultado de la obtencion de bainita inferior
en el paso a 500°C, las agujas de bainita parten los granos de austenita y en el templado
subsecuente la martensita se forma en paquetes méas pequefios [69].

El efecto de la precipitacion sobre las propiedades mecanicas fue estudiado en aceros
microaleados de bajo carbono y que tienen Cu [70]. La precipitacion de Cu-¢ ocurrio en la
ferrita poligonal y en la intercara austenita-ferrita durante el tratamiento termomecanico,
mientras la nucleacion de Cu-¢ fue en las dislocaciones. Los resultados mostraron que en
pruebas de envejecido hubo un incremento de resistencia asociado con la precipitacion de
Cu y un pequefio decremento en la tenacidad de impacto, lo cual indicé que Cu-¢ puede
ser un elemento reforzador en los aceros microaledos. En la presencia de Ti, los carburos
de titanio actuaron como nucleos de formacion de carbonitruros. Por otro lado, las
resistencias alcanzadas estuvieron entre 500 y 636 MPa, con elongaciones entre 28-33%
[70].

La cinética de formacion de carburos para templado y revenido en aceros de medio
carbono con adiciones de Cr y Mo fue estudiada [71]. La cantidad, tamafo y
esferoidizacion de los precipitados fueron obtenidos. El tamafio de los carburos disminuyé
y su esferoidizacion aumenté conforme la temperatura de revenido incremento. Los
formadores de carburos Cr y Mo produjeron carburos de 60-150nm [71].

En el 2012 se obtuvieron los siguientes trabajos.
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Los efectos del revenido en las propiedades mecéanicas de un acero de alta resistencia de
aceros de fase-dual fueron adquiridos [72]. Los aceros de fase dual son generalmente
caracterizados por la combinacion de alta resistencia con gran ductilidad. El trabajo
describe el efecto de tiempos cortos de revenido (segundos a minutos) de dos aceros
rolados en frio y galvanizado. Los revenidos fueron hechos de 200 a 450°C a diferentes
tiempos. Los tiempos cortos de tratamiento condujeron una disminucién en la elongacion.
Los andlisis microestructurales usando SEM mostraron que la precipitacion dentro de la
martensita y ferrita incrementaron conforme el tiempo y temperatura de templado
aumentaron.

La influencia de la microestructura en la deformacion para el comienzo de un flujo
discontinuo en un acero 9Cr-1Mo [73]. El acero base fue normalizado a 1606°C por cuatro
horas y revenido a 1346°C por tres horas. Posteriormente, muestras de este acero fueron
“ablandadas” por 5 min a temperaturas por debajo de A, entre A Y A Y por arriba de
A... Para terminar, las muestras fueron templadas y otro grupo templadas-revenidas a
1306°C por 1h después del templado. Los resultados mostraron que el tamafio de grano
de la austenita por los “ablandamientos” debajo de A;; no cambid, disminuyo entre A y
Acs, incrementd por arriba de Acz y volvié a decrecer por arriba de A¢4. La dureza decrecio
por debajo de A, para aumentar hasta A. y después disminuir un poco. Este
comportamiento de dureza se obtuvo en las muestras templadas directamente después
del “ablandamiento” y en las revenidas posteriormente. Los resultados se asociaron con el
cambio de grano austenitico, la formacion de martensita y la disolucion de los
carbonitruros por arriba de A [73].

En el 2013 se reportaron los siguientes estudios.

El efecto del Nb en el comportamiento de recristalizacion dinamica fue obtenido en un
acero 5%Ni [74]. Tratamientos termomecanicos de aceros con 5%Ni, con y sin adiciones
de Nb a temperaturas de 800-1150°C y velocidades de deformacién de 0.01 -1 s™ fueron
hechos. Los resultados mostraron que la recristalizacién dinamica puede ser retrasada
por la adicion de 0.04%Nb. Lo anterior debido a que la energia de recristalizacién se
incrementd de 394 a 462 KJ/mol. La deformacion critica para el comienzo de la
recristalizacion se modific6 de 0.04 a 0.1 con la adicion de Nb. Ademas de que la
temperatura critica de recristalizacion se increment6 de 1000 a 1050°C [74].

El efecto de adiciones de Cr, Ni, y Cu en el comportamiento de corrosién de un acero
microaleado de bajo carbono fue investigado [75]. Un grupo de aceros con adiciones de
Cr, Cr-Ni y Cr-Ni-Cu fueron examinados. EI comportamiento de corrosién se divido en dos
etapas. La primera donde la velocidad de corrosion se incrementd y la segunda donde
capas de productos homogéneas e internas protegieron el substrato de acero. Las capas
eran formadas por a-FeOOH, B- FeOOH, y- FeOOH, Fe;0,4 y una cantidad considerable
de compuestos amorfos. Cr estaba presente en la regién interna de la capa de productos
en el acero Cr-Ni-Cu, Ni estaba uniformemente distribuido en toda la capa y el Cu fue
raramente notado. La adicién de Cr y Ni fue benéfica para la formacién de capas internas
compactas, lo cual mejoré la resistencia a la corrosion en medios con CI'.

Un estudio de la influencia de forjado y postratamientos térmicos sobre la tenacidad de
impacto y las propiedades tensiles de aceros microaleado después de la fundicién fue
presentado [76]. El contenido de carbono en el acero fue de 0.17%. Los tratamientos de
forjado fueron hechos a 1250°C y se hizo un enfriamiento en aire desde 950°C.
Posteriormente, las piezas fueron revenidas por 1 hora para ser después enfriadas en aire
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0 en el horno. Las muestras después del forjado tuvieron una microestructura de ferrita
poligonal, perlita y una cantidad pequefia de ferrita acicular. Las piezas postratadas a
840°C tuvieron una microestructura de ferrita distribuida heterogéneamente con colonias
de perlita. Los fragmentos metélicos a 920°C tuvieron una microestructura de ferrita
equiaxiada y perlita, con una distribucibn de grano muy uniforme. A 950°C, los
microconstituyentes fueron los mismos, pero un crecimiento anormal de los granos
ocurri6. Las muestras enfriadas en horno después del templado mostraron
microestructuras con granos crecidos en comparacion de las piezas enfriadas en aire. La
morfologia y la composicion de los precipitados complejos cambid con las temperaturas
de austenizacion, el crecimiento de los granos de austenita a 1230°C es atribuida a la
disolucion de las particulas que contienen V y Nb. En cuanto a las propiedades
mecanicas, el forjado en caliente fue benéfico para mejorar la tenacidad de impacto y las
propiedades de tension del acero fundido. Mientras que la mejora en las mismas
propiedades mejoraron en los revenidos debido al refinamiento de la microestructura
ferritico-perlitica.

En el 2015 se obtuvieron los siguientes trabajos.

Se reportd la relacién entre microestructura y propiedades mecanicas para un acero de
alta resistencia con Nb y sin el mismo [77]. Estos aceros fueron templados y revenidos
después de tratamientos termomecanicos. Los resultados mostraron que la adicion de Nb
el crecimiento de grano de austenita, que condujo a un refinamiento adicional de
microestructura martensitica. Lo anterior debido a que los precipitados de (Nb,Ti)C
estaban distribuidos aleatoriamente en el acero. Por otro lado, las propiedades mecénicas
disminuyeron conforme el incremento de la temperatura de revenido resultado de la
descomposicion de la austenita retenida durante temperaturas bajas de revenido.

Una comparacion entre procesos de templado-particion extensa, templado-particion y
templado-revenido fue hecho [78]. En este trabajo, el proceso del templado-revenido
implica un calentamiento de austenizacion, un enfriamiento a temperatura ambiente y
después calentar nuevamente a temperaturas por arriba de Mg y debajo de Ac;, mientras
el proceso de templado-particion extensa consiste en austenizar, enfriar por debajo de Ms
y mantener la temperatura por diferentes tiempos. El tratamiento de templado-revenido
produjo una microestructura de bainita y martensita en las muestras templadas en aire,
pero el mismo tratamiento origind sélo martensita en muestras templadas en agua. Por
otro lado, el tratamiento de templado-particion tuvo una microestructura de ferrita y
bainitica, que aparece al igual que en el tratamiento de templado-particion extensa. La
diferencia, que se da en el tratamiento de particion extensa, es que la austenita retenida
puede ser estabilizada, mientras la bainita y martensita de templado son revenidas. Sin
embargo, si las temperaturas de templado son mas altas, cantidades altas de austenita
retenida permanecen después del templado inicial. Por lo que el carbono que escapa del
volumen de martensita es insuficiente para estabilizar la austenita, que a su vez crea
nueva martensita durante el templado a temperatura ambiente. Si la temperatura de
templado es més baja, mucha de la austenita es transformada por el templado inicial.
Como resultado, una cantidad maxima de austenita retenida puede ser obtenida a
temperaturas intermedias. Por lo tanto, la microestructura de las muestras de templado-
particion extensa son similares, excepto por la cantidad de austenita que es dificil de ser
vista por microscopia electronica de barrido. La mejor tenacidad de impacto obtenida a
200°C es probablemente resultado de la cantidad maxima de austenita retenida y el gran
relevado de esfuerzo residual por el efecto de templado. En el caso de las propiedades
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mecanicas, la resistencia decrecié conforme la temperatura de templado aumento de 150
a 280°C.
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2 Desarrollo Experimental

2.1 Materiales

Tres planchones de acero fueron fabricados en tres diferentes fundiciones. Se pretendié
gue las composiciones quimicas fueran las mismas, pero las diferencias inherentes a la
experimentacion nos llevaron a pequefios cambios de proporcién en peso de algunos
elementos. Las composiciones quimicas registradas para cada planchén se muestran en
la Tabla 3. Cada acero fue identificado con una letra diferente: A, By C.

Los porcentajes en peso de algunos de los elementos fueron los siguientes.
C=0.02%-0.03%, Mn=1%, Ni=1.3%, Cu=0.107%, Cr=0.4% y M0=0.16-0.18%.

La combinacion planeada de estos elementos permitié alcanzar alta resistencia, buena
soldabilidad, mejoramiento de la resistencia por solucién sélida, disminucion de la
temperatura de transformacién bainitica y refinacion de la ferrita bainitica. Las
aportaciones de cada elemento se describen a continuacion.

e EI C en estos contenidos da alta resistencia, buena soldabilidad, y reduccion de la
segregacion del mismo.

« EI Mn en la proporcién indicada mejora la solucién sdlida que se pierde al tener un
contenido tan bajo de C, ademas, anula la transformacion perlitica, reduce la
temperatura de transformacién bainitica y provoca refinamiento de las agujas
bainiticas.

 Este contenido de Ni permiti6 una excelente combinacién de tenacidad y
resistencia en estructuras bainiticas, retard6 la transformacion austenita-ferrita y
disminuyo el desarrollo de grietas en los aceros producidos.

« Al agregar Cu en la proporcién mencionada actuo en la transformacién austenitica,
pero este contenido no es suficiente para una precipitacion de Cu-¢, la cual
requiere una cantidad minima de 0.6% en peso de Cu.

« Los elementos Nb, Ti y Al en cantidades microaleantes originan un tamarfio de
grano fino y un reforzamiento por precipitacion.

» La proporcion de Cr disminuyé la temperatura de transformacién bainitica y refind
las agujas de bainita.

« EI Mo en esta cantidad suprime, o al menos retarda, la formacion de ferrita
poligonal y perlita.

» La composicion quimica de los aceros usados en este trabajo no es tipica a la de
un acero comercial debido a las adiciones de Ni, Cr y Mo.

El nimero de puntos minimos para encontrar una tendencia lineal correcta son tres, asi
gue usando este criterio ademas del gran trabajo de caracterizacion, el nimero de aceros
fueron tres para mostrar que la composicion quimica puede ser usada en varias
aplicaciones de producto en lamina.
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Acero | C N Si [Mn |P S Cr | Mo Ni Al Co Cu Nb Ti

A .0278 | .0060 | .24 | 1.00 | 0.003 | 0.005 | 0.4 | .1800 | 1.35 | 0.0451 | 0.0045 | 0.0107 | .024 | 0.154
B .0208 | .0061 | .24 | 1.04 | 0.003 | 0.003 | 0.4 | .1700 | 1.33 | 0.0515 | 0.0048 | 0.0108 | .024 | 0.154
C .0319 | .0057 | .23 |1.03 | 0.003 | 0.002 | 0.4 | .1674 | 1.30 | 0.0520 | 0.0043 | 0.0106 | .023 |.0149

Tabla 3. Composicién quimica de los aceros en porci  ento en peso.

2.2 Tratamientos termomecanicos y postratamiento té rmico
(revenido)

Los planchones de cada acero fueron tratados termomecénicamente como se describe a
continuacion.

El planchén de acero A fue calentado y homogeneizado a una temperatura de
1250°C, posteriormente, fue laminado para una reduccién inicial de espesor de 4.4 a
2.2 cm (50% de deformacion). Subsecuentemente, se disminuyd la temperatura de
1250°C a 920°C, seguido por una segunda disminucion del espesor de 2.2 a 1.1
(50% de deformacion) a 920°C, para después enfriar de 920°C a 25°C en aire.
Finalmente, la placa fue calentada a 950°C y enfriada directamente en agua a una
velocidad alta de enfriamiento. Este tratamiento termomecénico puede ser
considerado como un rolado controlado sin un enfriamiento acelerado, seguido por
un tratamiento térmico de templado y revenido. El procedimiento se muestra en la
Figura 8(a).

El planchén de acero B fue calentado y homogeneizado a 1250°C, seguido por una
primera reduccion de espesor de 5.13 a 2.2 cm (70% de deformacion),
inmediatamente se enfrio de 1523 a 880°C. Posteriormente, se hizo una segunda
reduccion de espesor de 2.2 a 1.1 cm (50% de deformacioén). El acero fue enfriado
de 880°C a 25°C a una velocidad de media de enfriamiento. Este tratamiento
termomecénico fue considerado como rolado controlado con enfriamiento acelerado.
Estos pasos se muestran en la Figura 8(b).

El acero C fue calentado, homogeneizado y laminado para disminuir el espesor del
planchén de 7.32 a 3.66 (50% de deformacién) a 1250°C. Posteriormente, se enfrid
de 1250°C a 1000°C, y se hizo un segundo laminado de 3.66 cm a 1.1 cm a 900°C.
El dltimo paso fue bajar la temperatura del acero de 900°C a 25°C, con una
velocidad de enfriamiento un poco mas baja que el acero B. Este proceso puede ser
llamado recristalizacion por rolado controlado con enfriamiento acelerado. Esta
metodologia se muestra en la Figura 8(c).
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a) b)

Alta Temp 1250°C Alta Temp 1250°C

70% def alta temp 70% def alta temp

50% defa 920°C 50% def a 880°C

Enfriamiento
acelerado

Templado
en agua

Temperatura
Temperatura

Enfriamiento rapido
a tem. amb.

Tiempo Tiempo

c)

Alta Temp 1250°C

50% def alta temp

70% def a 900°C

Temperatura

Enfriamiento rapido
atem. amb.

Tiempo

Figura 8. (a) esquema del tratamiento termomecanico para el acero A. 7(b) esquema del
tratamiento termomecéanico para el acero By 7(c) es quema del tratamiento termomecéanico
para el acero C.

Después de los tratamientos termomecanicos, algunas piezas rectangulares
(longitud=2cm, ancho= 1cm y espesor=1 cm) fueron obtenidas de las placas. Estas piezas
fueron revenidas a 200°C, 400°C y 600°C por diferentes tiempos.

2.3 Microscopia Optica

La microestructura de los tres aceros fue observada después de los tratamientos
termomecénicos en un microscopio metalografico OLYMPUS, modelo PMG3. El ataque
de las piezas fue hecho con Nital 3 (3 mL de HNO3z y 97 mL de etanol).

2.4 Determinacion de fases en los aceros después de los
tratamientos termomecanicos

Ataque a color fue hecho para estimar el porcentaje de fases después de aplicar los
tratamientos termomecanicos. Primero las piezas fueron sumergidas en Nital 3 (3 mL de
HNOz; y 97 mL de etanol). Esto fue hecho porque la solucion del Nital ataca los bordes de
grano de la ferrita, al igual que las fases base ferrita como la bainita. Segundo, las
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muestras fueron sumergidas en otra solucién. Dicha solucién fue preparada con 2
reactivos de la siguiente manera: 1g de metabisulfito de sodio fue disuelto en 100 mL de
agua, y 4g de acido picrico fueron disueltos en 100 mL de alcohol etilico. Estas dos
soluciones fueron mezcladas en una proporcién igual antes del ataque [79]. Las muestras
fueron observadas hasta que la reaccién entre Na,S,Os y el acero no fue notada. Es decir,
la adicién de la segunda solucion sobre las muestras metalicas provocO una especie de
turbulencia del metal, cuando esta empez6 a parar fue momento de enjuagar la superficie
de la muestra, sino un sobre ataque fue obtenido. Posteriormente, las muestras fueron
sumergidas en etanol para limpiar el exceso de solucién y detener la reaccién de ataque.
Este dltimo proceso debe ser hecho de manera cuidadosa, evitando que la superficie de
la muestra se seque, porque algun contacto anticipado con el aire afecta negativamente el
resultado de la micrografia.

2.5 Iméagenes de microscopia electronica de barrido

Microscopia electronica de barrido (SEM por sus siglas en ingles) fue usada para tomar
micrografias de la microestructura después del tratamiento termomecanico y del
templado. El ataque usado fue Nital 3 durante 8 o 10 min dependiendo de la muestra. Las
muestras que opusieron mayor resistencia al revelado fueron aquéllas con
microestructura ferritica (Acero C).

2.6 Microscopia electronica de Transmision

La microscopia electronica de transmisiéon (TEM por sus siglas en ingles) fue utilizada
para obtener la morfologia de los nanoprecipitados. Las muestras fueron obtenidas de los
especimenes templados con una cortadora de baja velocidad Buehler IsoMet®. Esto fue
hecho para obtener muestras planas y paralelas a la direccion longitudinal, con un
espesor menor a 0.7mm. Posteriormente, las piezas fueron adelgazadas con lijas de SiC
grado 120, 240, 320, 400 y 600 para conseguir un espesor de 30um. Consecutivamente,
un disco con 3mm de diametro y un espesor de 30um fue electropulido en una solucién
5% acido perclorico-95% metanol [80]. La solucién del electropulido fue enfriada usando
nitrdgeno liquido a -25°C y un voltaje de 35V fue aplicado. Los discos electropulidos
fueron observados en un microscopio electronico de transmision (JEOL JEM-2010) a un
voltaje de operacion de 200 kV.

2.7 Ensayos de dureza y tension

Medidas de dureza fueron hechas en una maquina digital Buehler, modelo Macromet 3.
Un identador de diamante cénico-esferoidal se uso para las medidas hechas en la escala
de dureza Rockwell C y un identador de bola para los ensayos de dureza Rockwell B,
mientras que las cargas aplicadas fueron 150 y 100 kgf, respectivamente [81]. La dureza
fue medida en la direccion paralela al laminado.

El ensayo de tensién fue hecho en una maquina de torsion-tension MTS con capacidad
méxima de 22kpi. Las muestras de tensién fueron manufacturadas de las placas como el
estandar ASTM E-8 describe [51], las medidas son presentadas en la Figura 9.
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Figura 9. Medidas de la probeta ASTM usada en los e nsayos de tension.
2.8 Ensayos de corrosion sin tensién a tiempos cort 0S

Las muestras rectangulares después del templado fueron soldadas a un alambre de Ni
con un spot welder (DCC Corporaion Hot Spot Il TC Welder). Para aislar los alambres,
tubo de vidrio fue colocado alrededor del alambre. Estas piezas fueron montadas en
resina epoxica Buehler Epokwick® con una cara paralela a la direccion longitudinal de
laminado para ser expuesta a los electrolitos. El acero fue preparado con lijas de SiC
grado 120, 240, 400 y 600, seguido de un pulido fino con alimina de 0.3 um sobre un
pafio. El lijado y pulido fueron hechos cuidadosamente antes de cada experimento,
porgue si el aire alcanza la superficie metélica antes de la prueba, se producen superficies
heterogéneas sobre el acero de bajo carbono. Este dltimo fendémeno fue controlado de la
siguiente manera: la superficie metalica fue enjuaga varias veces con agua desionizada y
nunca se permitié el secado de la probeta. Posteriormente, una capa de agua desionizada
es dejada sobre la superficie metalica para disminuir el contacto con el aire mientras la
muestra es colocada en la celda electroquimica, como se muestra en la Figura 10. Una
nueva probeta fue montada en resina por cada experimento para evitar la corrosion por
crevice enzla interfase muestra/resina. El area de la pieza metalica expuesta al electrolito
fue 1.5 cm*.
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Figura 10. Esquema de celda electroquimica.

Las pruebas de corrosién fueron hechas en un arreglo tipico de tres electrodos. El
electrodo de trabajo (ET) fue una muestra de acero, el contraelectrodo (CE) fue una malla
de Nb recubierta con platino y el electrodo de referencia (ER) fue uno de calomel saturado
(ECS). La distancia entre el ET y CE fue de 3 mm, mientras el volumen de electrolito fue
140 mL, como se muestra en la Figura 10. Los electrolitos usados en las pruebas de
polarizacibn y de impedancia Electroquimica fueron NS; (CaCl-2H,O 0.181g/L,
MgSO,-7H,0 0.131g/L, KCI 0.122g/L y NaHCO3; 0.483 g/L), 3.5% en peso de NaCl, 0.1 M
H,SO, y 3M H,SO,. Adicionalmente, muestras templadas a 200°C, 400°C y 600°C
durante 300 minutos después de todos los tratamientos termomecéanicos fueron usadas
en pruebas de EIS con una solucién de 3M H,SO,. Todos los experimentos descritos en
esta seccion fueron realizados en duplicado y bajo un burbuejo permanente de N,. Los
electrolitos usados fueron escogidos por las razones descritas en el siguiente parrafo.

La solucién NS, se utilizé porque es un electrolito con el cual se puede simular la quimica
de tuberias enterradas. La solucion 3.5% en peso de NaCl es comun en las evaluaciones
de materiales expuestos a agua de mar. El H,SO, fue usado por su simplicidad y gran
agresividad, que produce grandes niveles de corrosidon de las diferentes fases del acero,
gue a su vez hace posible obtener el efecto de la microestructura sobre la corrosion del
acero.

Un potenciostato Gamry Reference 600™ fue usado para realizar las pruebas
electroquimicas descritas en esta seccidén, mientras que la adquisicion de datos fue
controlada por el software Gamry Framework Version 5.8 y EIS 300. Los experimentos
fueron secuenciados de la siguiente manera. Primero, el potencial de circuito abierto (Eqcp)
fue medido durante 1h. Segundo, el experimento de Impedancia Electroquimica (EIS) fue
realizado en un rango de frecuencia de 10000 a 0.01Hz con una amplitud de 10mV.
Tercero, una curva de polarizacién fue hecha en muestras con una velocidad de barrido
de 0.1615 de -250 a 250mV vs Eqcp.

2.9 Ensayos de corrosion sin tension paralosacero sAyCa
tiempos largos

Muestras rectangulares templadas de los aceros A y C fueron manufacturadas como se
describié en la seccion 2.2. Consecuentemente, ensayos de impedancia fueron hechos
con un potenciostato Solartron 1280 con un rango de frecuencia de 10kHz a 0.01Hz. La
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celda electroquimica usada fue la misma descrita en la seccion 2.8. La solucion usada fue
NS4 con un burbujeo constante de una mezcla gaseosa de 5%C0,-95%N,. La duracion
del experimento fue de 64h.

2.10 Ensayos de baja velocidad de deformacion (SSRT )

Los ensayos de baja velocidad de deformacién (SSRT por sus siglas en ingles) fueron
hechos en una méaquina de torsion-tensibn MTS con una capacidad de 22kpi y la
velocidad de deformacion fue de 10° s y una camara de vidrio de 300 mL rodeaba a la
pieza.

2.11  Monitoreo por impedancia electroquimica en los ensayos
de tension de baja velocidad de deformacion

Las muestras de SSRT fueron limpiadas con papel lija de SiC grado 600 en el area
expuesta al NS, antes de cada prueba. El electrolito estuvo bajo un burbujeo constante de
una mezcla gaseosa al 5%C0,-95%N,, las cuales son condiciones de pH casi neutral
(NNpH por sus siglas en ingles). Las medidas de EIS fueron hechas con un potenciostato
Solartron 1280 y la frecuencia usada fue de 10kHz a 0.01Hz. El arreglo experimental fue
de dos electrodos. El electrodo de trabajo fue la muestra de tensién y el contraelectrodo
fue una malla de Pt alrededor de la probeta, ver Figura 11.

Electrodo \L—h
/

de trabajo ?

Contra

A electrodo
Dispersor —

de gas

Figura 11. Esquema del montaje de la celda usada pa ra el monitoreo de impedancia en los
ensayos de SSRT, las mordazas y la maquina de tensi  én fueron conectadas a tierra fisica.

En la seccion 2.8 se describe el arreglo de tres electrodos utilizado en pruebas de
corrosion sin tension. Para el caso de las pruebas de SSRT, el arreglo utilizado fue de dos
electrodos porque al no aislarse las muestras de las mordazas de la maquina de tension
se causan interferencias, las cuales provocan resultados erroneos.

Este problema se super6 con el arreglo de dos electrodos, es decir, el electrodo de
calomel fue eliminado de la experimentacion. Bosch y colaboradores [63] declararon que
EIS puede ser aplicada sin un electrodo de referencia en condiciones extremas. Ademas,
la maquina de tension y sus mordazas en ambos lados de la muestra de acero fueron
conectadas a tierra fisica, ver Figura 11. Si el electrodo de trabajo es puesto a tierra
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inherentemente, por ejemplo una tuberia enterrada, entonces el potenciostato Solartron
1280 tiene que ser conectado de manera adecuada. Esto ultimo puede ser hecho
ajustando el retorno comun de las conexiones de tierra flotante, es decir, la terminal LO en
el potenciostato tiene que ser desconectada del aterrizaje opcional. Esta configuracion
evita inestabilidad de polarizacién causada por un circuito de tierra fisica [82].

2.12  Formulacion matematica

La modelacion por lineas de transmision (TLM por sus siglas en ingles) ha sido utilizada
para obtener la respuesta de impedancia en electrodos porosos. La formulacion
matematica se adecua a la fisica del sistema y ha probado dar resultados semejantes a
los experimentales. Una formulacion general de lineas de transmision (TL por sus siglas
en ingles) asumiendo una solucion particular dependiendo de las condiciones de frontera
fue propuesta por Bisquert [83]. Previamente, Park y McDonald habian desarrollado un
modelo de TL para una capa con poros cilindricos [84]. Los métodos de solucion que han
sido aplicados en diferentes sistemas fue discretizar la linea de transmision en elementos
“pequenios”, aplicar las leyes de Kirchoff y Ohm, después integrar a través de TL para
obtener la impedancia [85]. Un método alternativo es usar las mismas leyes directamente
para derivar ecuaciones para las corrientes de cada elemento [85]. En este trabajo la
aplicacion del segundo método fue hecha y se describe a continuacién.

El modelado por lineas de transmision (TLM por sus siglas en ingles) usado en electrodos
porosos también fue aplicado en el fendmeno de SCC. Sin embargo, la formulacion
matematica fue hecha en una grieta en lugar de un poro [63, 86]. Soluciones analiticas
han sido obtenidas y una de las suposiciones principales ha sido que la resistencia del
electrolito (Rs) es constante dentro de la grieta. Por otro lado, la solucion del problema de
corrosion bajo esfuerzo (SCC por sus siglas en ingles) basado en modelos deterministas
supone que Rs puede o no ser variable dentro de la grieta [87, 88]. Por lo tanto, una
mejora en TLM podria ser hecha aplicando la suposicién que Rs dentro de la grieta no es
uniforme y constante. Como resultado, la siguiente propuesta es hecha.

Una geometria de prisma triangular es adecuada para simular una grieta, un esquema se
presenta en la Figura 12(a), ademas de que se muestra la descripcion espacial de la
Linea de Transmision donde W es el ancho de la grieta, L es la longitud de la grietay t es
la altura de la grieta. En la Figura 12(b) se presentan los detalles para definir las
ecuaciones que describen al sistema.
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Figura 12. () Esquema de la linea de con una forma  de prisma triangular, (b) Detalle de linea
de transmision para definir el sistema de ecuacione s diferenciales.

La corriente que entra al sistema (I) es a la suma de la corriente en el suelo (is) y el
electrolito (i), como se muestra en la ecuacion (1).

1=i +i, (A) (1)

La diferencia de potencia entre solucion y electrolito (Vi) es descrita por la ecuacion (2).

|/t =V -V :—id/’ :id/’ :ﬂ:—& :%(VOHS) (2)
" meos ax " ax ° Z ax ax

Donde V,, es el potencial interno en el metal, Vs es el potencial interno de la solucion y Z
es la impedancia en la pared de la grieta.
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Mientras que los diferenciales de potencial en la solucion y el electrolito son descritos por
ecuaciones (3) y (4), respectivamente.

—-dV,, = R, axi, (Volts) 3)
~dV,, = R,axi, (Volts) (4)

Aqui, Rs es la resistencia de la solucion y R, es la resistencia del metal. Los signos son
arbitrarios, pero se presupone que hay una caida de potencial a través de la longitud de la
grieta en ambos medios (solucion y metal), de ahi que se sugiere el signo menos de los
diferenciales de potenciales internos. Posteriormente se deriva (3) y (4).

aVv

-——= =R (5)
ax

_av, R (6)
ax

La diferencia de potencial es planteada por la ecuacion (2), asi que se sustituyen
ecuaciones (5) y (6) en (2).

av.. dVv_ dV. . .
WM=—n——2=Rj -Ri, (7)
ax ax adx

Se usa ecuacion (2) y se deriva el potencial con respecto a x como un paso intermedio
para obtener las ecuaciones de corriente en el electrolito (is) y en el metal (in,).

1)

av, ad’i, di,dz d*, 14dV,, 1di dZ
= — = 4= = -

Z dx Z dx dx

8
ax ax? dx dx  dx (®)

N

0'|/int _ 0’2/”7_0'/',77 o’Z:>0'2/m __idl/im_id/m az ©)
ax ax? dx dx ax? Z dx Z dx dx

Ahora sustituyendo (1) y (7) en (8) se obtiene la ecuacion diferencial que describe la
corriente del electrolito dentro de la grieta.

d’, 1di,dz |R.+R_|. 1
>t— sd—— —=—"21/ +=R =0 (20)
ax® Z dx dx Z Z

De la misma manera sustituyendo (1) y (7) en (9) se obtiene la ecuacion diferencial que
describe la corriente en el metal de la grieta.

2' . +
i, A d,dZ [R+R,| 1, _o a
ax? Z dx dx Z moz s

Para encontrar la ecuacién completa de la diferencia de potencial se toma (7), se deriva y
se sustituyen las ecuaciones (2), (3) y (4). De ahi se obtiene la ecuacién (12).

36



a*V

int

ax?* R, dx ax R, adx ax

V

int

1dV.R. 1 dV. R {Rw‘e}
+— s_ s _ m m __ s m =O (12)

Z

La resistencia de la probeta metdlica por unidad de longitud es constante por lo que la
ecuacion (12) se reduce a

a*Vv

int

V
ax?> R, dx ax

int

=0 (13)

L1 AV, aR, [R+R,
z

Las ecuaciones (10), (11) y (12) forman un sistema de ecuaciones diferenciales
dependientes que ha sido solucionado de forma analitica considerando R, Z, and R, son
constantes [84].

Las condiciones de frontera para obtener una solucion analitica son las siguientes.

74
x=0,/ =1/ = 0,& =R,/ enlaboca de la grieta.
ax
x=Li =l =I=-1I'V =0V =/I"Z"V_ (X:L)=—/'Z' en la punta de la grieta

Donde Z' es la impedancia en la punta de la grieta. La solucién analitica es presentada en
ecuacion (14).

_RRL 28R R +[" (Rj} +Rs2)b +aR.c
g_Rm+Rs ,31/2(Rm+Rs)(,31/20+ab)

(14)

_Rm+Rs — 1/2 — o} 1/2 Z_Rm+Rs
Donde a—T,b—cosh(ﬂ L), C—SInh(,B L), B = y Zy es la

resistencia de una grieta.

Rn y Rs fueron obtenidas en la solucion analitica para una geometria cilindrica [84],
ambos términos se definen en los siguientes parrafos en este trabajo. Los detalles de la
solucion analitica pueden ser consultados en la referencia [84]. En contraste a la solucién
analitica, Rs fue definida en este trabajo como variable y para una geometria diferente a la
cilindrica. La geometria usada se muestra en la Figura 12(a) mientras que los detalles de
la resolucién del problema son presentados a continuacion.

La obtencion de una solucion analitica considerando Rs variable complica el tratamiento
matematico, asi que una solucién numérica es adoptada por el método de diferencias
finitas. La primera y segunda derivada son sustituidas en la ecuaciones (10), (11) y (12)
por las expresiones (15) y (16).
k+1 k=1
an, _n, —n, (15)
ax 2h
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2 k+1 _ k k=1
dn, n; =2n; +n,

ax? h? (16)

Donde n, puede ser sustituida por im, is, Vs, Vim ¥ Rs. h €S un incremento numérico del
elemento sobre la direccion x, k es el indice del nimero de elemento, la longitud total de
la grieta fue divida de 0 a n, donde n es el numero total de elementos en que se divide la
grieta.

Haciendo la manipulacion algebraica un sistema de ecuaciones puede ser obtenido y es
presentado en las ecuaciones (17), (18)y (19)

UFIE WK+ X = -y (17)
UFIE = WRiE 4 XK = -y (18)
e A e A A (19)

k+1 _ —k-1 Rk +Rk
Donde los coeficientes son U* =1+i, W :2+(u h?,

4z* Z,
k+1 _ k-1 k B2 k p2 FRIR = RA
e L L A e
4z Z Z 2
/'kh (Rk+1 _ Rk—1)
l/k:m m m .
" 2

La geometria de un prisma cilindrico ha sido usada en formulaciones de TLM en grietas
[63, 86]. Sin embargo, el uso de otras geometrias no ha sido extensivo porque el
tratamiento matematico puede ser complejo. Diferentes geometrias fueron usadas en el
estudio de electrodos porosos [89-91]. Una aproximacion fue hecha a través de sélidos de
revolucion [91] mientras que otra fue hecha por medio de un método matricial [90]. La
segunda opcion usa una TL que contenia como subelementos otras TLs. Los
subelementos tenian una Z (impedancia de pared de poro o grieta) y Rs constante. Por lo
tanto, la solucién analitica es usada en cada subelemento, pero las condiciones de
frontera de cada subelemento. Esta Gltima aproximacion puede ser ajustada para el TLM
resuelto en este trabajo por diferencias finitas.

Le geometria usada en este trabajo es un prisma triangular, el cual tiene como base un
triangulo, y rectdngulos como lados laterales y posterior. El rectdngulo posterior es
tomado como la boca de la grieta, los rectangulos laterales son tomados como las
paredes de la grieta y las bases del prisma son los lados laterales de la grieta. Como
resultado, una geometria triangular, que es la base del prisma, se muestra en la Figura
12. El ancho de la boca de la grieta es W, el espesor de la grieta es t y la longitud de la
grieta es L.

El &rea transversal de la grieta en funcién de su longitud se muestra en la ecuacién (20),
mientras que el diferencial de superficie dependiendo la longitud de la grieta se muestra
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en la ecuacion (21). El incremento de la diferencia finita (h) es considerado en la ecuacién
(22).

Wt(L-x)
A, =— (o) (20)
_W(L-x)
as p—y: (cmz) (21)
_(£-x)
"= sose ) @

Donde A, se refiere al area transversal dentro de la grieta, x es una posicion dentro de la
longitud (0<x<L), 6 es la mitad del angulo en la punta de la grieta y dS es el diferencial de
superficie en la pared de la grieta. Este Gltimo término es incluido en la impedancia de la
punta de la grieta, ecuacion (23). Adicionalmente, la ecuacion para la impedancia de la
pared es mostrada en la ecuacion (24).

1
n D +Ob (/CL)) ’

Z'= a’ji” -\ () (23)

1

1 .\,
—+Q, (/a))

Z=7k= Ry (Qcm) (24)

i w

Donde Z' es la impedancia en la punta de la grieta, Zg es la impedancia en el ultimo

elemento de la linea de transmisién, Z es la impedancia de la pared de la grieta, Zm’f esla

impedancia en el k-esimo elemento de la pared de la grieta, R, es la resistencia a la
transferencia de carga en la punta de la grieta, Qp, es la pseudo-capacitancia para la punta
de la grieta, n, es el coeficiente del elemento de pseudo-capacitancia para la punta de la
grieta, R, es la resistencia a la transferencia de carga en la pared de la grieta, Q, es la
pseudocapacitancia para la pared de la grieta, n, es el coeficiendte del elemento de

pseudocapacitancia para la pared de la grieta, j es igual a v-1 y w es la frecuencia
angular.

Las dltimas variables a definir son la resistencia del electrolito y del metal. La resistencia
del electrolito es mostrada en la ecuacién (25) mientras que la resistencia del metal es
mostrada en la ecuacion (26).
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R = ’OSX (Qcm”) (25)
1 k+1A dX
Xk : x
(. Py .
R = 1-1AX‘X:0 (Qcm ) (26)

Donde R es la resistencia del electrolito en k-esimo elemento, R¥ es la resistencia del
metal en el k-esimo elemento, ,0;‘ es la resistividad de la solucién en el k-esimo elemento
y ,0,’; es la resistividad del metal en el k-esimo elemento. Es importante mencionar, que

como R: cambia en cada posicion de x, se tomé un “promedio” del valor de la variable en

cada elemento discretizado a través de la aplicacion del teorema del valor medio en su
forma integral.

La resistividad de la solucion no fue considerada constante, por lo que el cambio de
resistividad fue establecido como ,0; =g para x<0.2L<L y ,0;‘ =0.1g para 0.2L<x<L. Donde

g es el valor designado para la resistividad del electrolito en la boca de la grieta. Su valor
numeérico es mencionado en la seccion 3.13.

El calculo de impedancia total de grieta (Zy) fue hecho con un método secuencial de
agrupamiento, este es una adaptacion del método usado por Eloot [90]. Cada
subelemento en este trabajo tiene una Rs pseudoconstante (un valor promedio debido al
factor geométrico) y una R, constante al igual que cada subelemento de la linea de
transmisién en el trabajo de Eloot. EI método es ilustrado en los siguientes calculos. El
primer paso es reducir el ultimo elemento en la red a una impedancia usando la ecuacion
(27).

(Zh, =Rin +RiN +2')

-~ (@) (27)

=n

Donde Z/lz(et es la impedancia agrupara del k-esimo elemento y A* es el intervalo de la
diferencia finita en el k-esimo elemento.

El segundo paso es agrupar el siguiente elemento de interfase de acuerdo a la ecuacion
(28).

1 1 1
Zk—1 = Zk—1 + Zk (Q) (28)
net /;Vk net

Entonces, el proceso contindia usando la ecuacion (29).

Z =R+ REN + Z220(Q) (29)

net
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Posteriormente, el siguiente elemento es agrupado como se muestra en la ecuacion (28)
mediante el cambio del subindice k a un valor menor de segmento. Este método da como
resultado una “nueva” red la cual tiene un elemento menos cada vez que el calculo
avanza. Este proceso continua hasta que el primer elemento de la red. En ese momento,

Z;ef es elemento que agrupa la red completa, asi que:
V' -V!
/= M(A) (30)

Donde | es la corriente total en el sistema (la sumadeisyinenA)y |/1”’ —|/15 en volts es
la diferencia de potencial en la punta del grieta.

La corriente total (1) es un valor desconocido que tiene que ser determinado. El método de
biseccion es usado para obtener el valor de | basado en las impedancias como fue
descrito anteriormente. Asi que el perfil de corriente directa puede ser establecido, al igual
que el perfil de impedancia dentro de la grieta. Todos los calculos fueron hechos usando
el software Matlab® con licencia auspiciada por la universidad de Akron.
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3 Resultados y Analisis

3.1 Precipitados soélidos

Para entender los efectos que producen los elementos microaleantes sobre las
propiedades mecanicas del acero es necesario conocer su solubilidad en matrices
austeniticas y/o ferriticas. En la Figura 2, seccion 1.2 (ver pagina 5) se presenta las
constantes de solubilidad de los principales elementos microaleantes. Dichas constantes
son de compuestos simples, es decir, un metal con nitrégeno o carbono. Por otro lado, se
ha visto que los nitruros y carburos tienen solubilidad mutua por lo que se han observado
compuestos no estequeométricos con dos elementos microaleantes asociados con
carbono y nitrogeno y se les llama carbonitruros complejos [15]. Las constantes de
solubilidad de compuestos simples, como AIN y NbN, pueden ser utilizadas para obtener
aquéllas de compuestos complejos (carbonitruros complejos) [15]. A continuacion se
presenta la reaccién general del carbonitruro complejo que se da, debido a la ausencia de
vanadio en la composicion quimica de los aceros tratados en este trabajo.

xz+y(1-z)[Ti]+(1-x)z+(1-y)(1-2)[Nb]+z[Nb]+(1-2)[N] — (Tiz+ya2NBa-xz+1y)1-2CN@2)

Donde x, y, y z son los coeficientes estequeométricos, los cuales se obtienen al hacer la
combinacion de las reacciones simples de formacion de NbC, NbN, TiC, y TiN para
conocer la expresién quimica del carbonitruro complejo. [Ti], [Nb], [C] y [N] representan al
elemento quimico disuelto en la austenita, y el compuesto entre paréntesis es el
carbonitruro complejo de Nb y Ti. Las posibles estequiometrias de los carbonitruros
complejos de niobio-titanio, con base en las composiciones quimicas de los aceros
usados en este trabajo, se muestran en la Tabla 4.

Temperatura °C Acero A Acero B Acero C
900 TiO.Gle0.39C0.28N0.72 TiO.GSNb0.35C0.25N0.75 TiO.Gle0.39C0.30N0.70
950 Ti0.65Nb0.35C0.25N0.75 Ti0.67Nb0.33C0.21N0.79 Ti0.65Nb0.35C0.27N0.73
1000 Ti0.71Nb0.29C0.20N0.8 Ti0.73Nb0.27C0.17N0.84 TiO.7ONb0.30CO.21NO.79
1050 Ti0.77Nb0.23C0.15N0.85 TiO.SONb0.20C0.12N0.88 Ti0.77Nb0.23C0.16N0.84
1100 Ti0.83Nb0.16C0.10N0.90 Ti0.85Nb0.15C0.09N0.91 Ti0.83Nb0.17C0.12N0.88
1150 TiO.SSNb0.12CO.08NO.92 TiO.QONbO.10CO.06NO.94 TiO.SSNb0.12CO.08NO.92
1200 Ti0.92Nb0.08C0.05N0.95 Ti0.93Nb0.07C0.04N0.96 TiO.Qle0.08C0.06N0.94
1250 Ti0.94Nb0.06C0.04N0.96 Ti0.95Nb0.05C0.03N0.97 Ti0.94Nb0.06C0.04N0.96
1300 Ti0.96Nb0.04C0.03N0.97 Ti0.96Nb0.04C0.02N0.98 Ti0.96Nb0.04C0.03N0.97
1350 Ti0.97Nb0.03C0.02N0.98 Ti0.97Nb0.03C0.01N0.99 Ti0.97Nb0.03C0.02N0.98

Tabla 4. Estequiometrias
austenitica para la composicion quimica del acero d

de los carbonitruros compl

ejos de

e este trabajo.

niobio-titanio en la zona
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Log Kps

Conociendo la estequiometria de los carbonitruros complejos de niobio-titanio se puede
obtener su producto de solubilidad en funcion de la temperatura. Este producto de
solubilidad es graficado con aquéllos de los compuestos simples, ver Figura 13, tomando
en cuenta que la composicion quimica del acero A.
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Figura 13. Productos de solubilidad de carburos sim ples, nitruros simples y carbonitruro
complejo titanio-niobio para el acero A.

En la Figura 13 se observa que los carbonitruros son el segundo compuesto menos
soluble en la austenita. Como resultado se espera encontrar una gran cantidad de
carbonitruros, ademas de nitruro de titanio, como los compuestos responsables del control
del tamafio de grano. Esta es una suposicion debido a que la cinética de precipitacion no
fue obtenida.

Las constantes de solubilidad para el carbonitruro complejo de Nb-Ti se presentan en la
Figura 14(a). Estas constantes son dificiles de obtener por modelos en condiciones
isotérmicas. Por lo que los resultados se exponen y se pueden usar en calculos cinéticos
[92].

Adicionalmente a la formacion de carbonitruros se puede predecir la precipitacion del

nitruro de aluminio (AIN) que no es soluble en el carbonitruro complejo de niobio-titanio
por diferencias de estructura cristalina [15]. El diagrama de estabilidad entre austenita,
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carbonitruro complejo de Nb-Ti y AIN a temperaturas de 900 y 1000°C se presenta en la
Figura 14(b).

. o 007 o
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Figura 14. (a) Constantes de solubilidad para los ¢ arbonitruros presentados en la Tabla 4 y
(b) Solubilidad entre austenita, carbonitruro y nit ruro de aluminio.

Para el calculo representado en la Figura 14(b) se consider6 la cantidad de Nb y C
presentes en la austenita en equilibrio con el carbonitruro a la temperatura indicada.
Posteriormente, se calculd la cantidad de AIN que podria formarse en equilibrio con la
proporcion de Ti en el carbonitruro. Por dltimo, se incremento la cantidad en porciento en
peso de Ti y Al para construir los diagramas. Los detalles de este célculo pueden
consultarse en el modelo de nitruros inmiscibles de la referencia [15].

Las zonas de coexistencia de fases entre austenita (y)+AIN, y+TiNbCN+AIN y y+TiNbCN
son mostradas en la Figura 14(b). Los efectos de los contenidos de Al y Ti no son lineales.
La zona de tres fases (y+TiNbCN+AIN) se contrae, mientras la zona de y+NbTiCN se
expande con un aumento temperatura, esto debido a la gran afinidad del Ti por el N, que
termina por desplazar al aluminio con el incremento de temperatura. Es decir, la cantidad
de N disuelto en la austenita combinado con el porcentaje de Ti hacen
termodinamicamente posible la precipitacion de AIN a 900°C. Sin embargo, el AIN se
disolveria a 1000°C con base en la contraccion de la zona del AIN. Otra cosa importante
de mencionar es que la zona de equilibrio entre y y AIN practicamente es imperceptible,
algo asociado por la gran afinidad de Ti por N. En sistemas donde el Al compite con V por
N, los campos son totalmente definidos en areas mas extensas del diagrama indicando
que el V tiene una afinidad semejante al Al por N [15].

El AIN influencia el refinamiento de grano en aceros [93]. Sin embargo, el contenido de N
es consumido en mayor medida por Ti y Nb para la formaciéon del carbonitruro y esto
provoca una disminucion de precipitacion de AIN en los aceros usados en este trabajo. El
AIN no es estable a temperaturas mayores de 1000°C. Por lo tanto, la formacién de AIN
es poco probable en los aceros usados.

La prediccion se bas6 en un modelo termodinamico sencillo que parte de las solubilidades
de los compuestos simples y ayuda a la identificacion de aquéllos encontrados en la
microscopia electronica de transmision.
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3.2 Resultados de Microscopia Optica

La microestructura del acero obtenida después de los tratamientos termomecanicos fue
observada por microscopia Optica, ver Figura 15. El acero A tiene una morfologia acicular
y puede ser asociada con los microconstituyentes martensita y bainita, ver Figura 15(a). El
acero B, igual que el acero A, tiene una microestructura acicular que puede ser asociada
a los mismos componentes del acero A, ver Figura 15(b). El tamafio de grano es
aparentemente mayor en el acero A que en acero B, ambas geometrias de grano no son
equiaxiales y algunos granos son irregulares. El acero C tiene una microestructura
relacionada a la fase ferritica y segundos microconstituyentes, ver Figura 15(c). Los
granos son equiaxiales con puntos oscuros.

El ataque de Nital 3 revela las fases con ferrita, mientras deja austenita y cementita
intactas. La fases base ferrita como ferrita bainitica y ferrita perlita, son disueltas y exhiben
su morfologia tipica que generalmente permite su identificacion. Sin embargo,
microestructuras con martensita y austenita como segundas fases no pueden ser
identificadas facilmente con el ataque de Nital. En consecuencia, una microestructura
formada de ferrita, bainita, martensita y austenita retenida, con un tamafio de grano muy
fino no es facil de caracterizar sélo con Nital. Asi que un ataque selectivo a color fue
necesario para cuantificar las fases presentadas.

Figura 15 . Microscopia Optica del acero bajo tres difer  entes tratamientos termomecanicos.
3.3 Resultado de Ataque de Color

Los aceros de este trabajo son compuestos por diferentes porcentajes de
microconstituyentes después de los tratamientos termomecéanicos. Asi que fue necesario
usar un ataque a color selectivo para cuantificar las fases. El procedimiento para “pintar”
las fases fue descrito en la seccion 2.4. La ferrita se revel6 en verde-azulado, la bainita en
café y la austenita-martensita en blanco. Las fotografias del ataque a color se muestran
en la Figura 16. La microestructura del acero A tiene variedad de microconstituyentes:
islas de martensita/austenita (M/A), las cuales son pequefios granos blancos, martensita
(M) mostrada en la forma acicular blanca dentro de los granos y la bainita (B) en color
café. Lo anterior se muestra en la Figura 16(a). La microestructura del acero B incluye dos
microconstituyentes: B en color café y placas de M/A sobre las agujas de bainita, ver
Figura 16(b). La microestructura del acero C contiene dos fases: ferrita (F) e islas de M/A,
lo cual es expuesto en la Figura 16(c). Posteriormente, las imagenes fueron divididas en
100 cuadros usando el software libre GIMP. Si un color especifico aparecia en un cuadro,
una fraccion era dada para cada fase en base con la tonalidad en el ataque a color.
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Subsecuentemente, la cuantificacion de los 100 cuadros determiné el porcentaje de cada
una de las fases. Los porcentajes de microconstituyentes después de los tratamientos
termodinamicos fue: 56% M, 32% B y 12% de otras fases para el acero A; 98% B y 2%
M/A para el acero B; 95% F, 3% M/A y 2% otras fases para el acero C. Adicionalmente,
las imagenes del SEM de cada uno de los aceros se muestran en la Figura 17, y estas
detallan mejor las fases que la microscopia Optica.

Figura 16. Ataque a color de los tres aceros después de dife rentes tratamientos
termomecanicos. F represe nta ferrita, M martensita, B bainita y M/A martensita/austenita.

3.4 Caracterizacion por medio de Microscopia Electronic ade
Barrido

Micrografias de las microestructuras de los aceros después de los procesos
termomecanicos tomadas por medio de microscopia electronica de barrido (SEM por sus
siglas en ingles) se muestran en la Figura 17. La microestructura del acero A esta
formada por F y M como se muestra en la Figura 17(a). La microestructura para el acero
B se constituye por islas de B y M/A, ver Figura 17(b). La microestructura para el acero C
se comprende por areas de F y M/A, Figura 17(c).

Las microestructuras obtenidas en SEM no presentaron diferencias considerables durante
el tratamiento térmico de revenido. No obstante, las propiedades mecanicas cambiaron
por el tratamiento de revenido. Estas modificaciones fueron a un nivel atomico durante la
primera y segunda etapas de revenido. La primera etapa del revenido es un envejecido
donde el carbono se ha redistribuido en la interfase de las agujas martensita y las
dislocaciones [33]. La segunda etapa es la transformacion de austenita a bainita. La
bainita es formada por ferrita y cementita en altas temperaturas (400°C a 600°C), mientras
la bainita esta constituida por ferrita, carburos de transicion € y n a bajas temperaturas
(200°C a 350°C) [94]. La estructura cristalina exhibe un rearreglo, pero no hay suficiente
tiempo para alcanzar la descomposicion de fase en carburos y ferrita. Si la transformacién
pudiera ser presentada en un diagrama tiempo-temperatura-transformacién (TTT),
entonces la bainita seria estable a tiempos mayores de 300 minutos por la influencia de
los elementos aleantes.
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Figura 17 . Microestructuras de los tres aceros obtenidos des pués de tres diferentes
tratamientos termomecanicos. M representa martensit a, F ferrita, B bainita y M/A
martensita/austenita.

3.5 Tamaro de la distribucion del Grano

La distribucion de tamafio de grano se obtuvo de las imagenes de SEM por medio de los
softwares GIMP y ImageJ, ambos programas computacionales de licencia libre. Las
micrografias fueron procesadas en el software GIMP para obtener los limites de grano.
Como resultado, imagenes donde los limites de grano fueron perfectamente delimitados
en color negro y el cuerpo de los granos en blanco. Subsecuentemente, las imagenes
fueron abiertas en el software ImageJ, para obtener el area de cada grano, ademas de las
frecuencias de tamafio de grano. El resultado se muestra en las Tablas 5 y 6, donde se
muestran las frecuencias de tamarfio de grano “pequefio” (€120 um?), “mediano” (de 120 a
200 pm?) y “grande” (2200 pm?) de las muestras tratadas termomecénicamente y
revenidas a 10 y 300 minutos.

El procedimiento descrito anteriormente fue hecho para obtener la distribucion de area de
grano, debido a que la morfologia de los mismos no fue equiaxial ni homogénea. El
estandar ASTM E-112 podria haber sido aplicado para designar una medida de grano,
pero el objetivo en esta seccion fue establecer la distribucion de area de grano en el
revenido posterior a los tratamientos termomecanicos. La distribucion de tamafio
comprende todas las fases en el acero.

El tamafio de grano (TG) fue categorizado como pequefio (P) en un intervalo de area
<120 pm?, mediano (Me) desde 120 a 200 pm? y grande (L) =200 pm?®. El acero A tuvo
una frecuencia de 134 en areas P<120 pm®. Esto indica que el TG tiene una mayor
frecuencia en tamafos pequefios. Para el acero B, el area en las categorias P, Me y G no
tiene una gran diferencia de frecuencia, es decir, el tamafio de grano es localizado en P,
Me, y G de manera similar. En el caso del acero C, la frecuencia fue 370 para TG P como
se muestra en la Tabla 5. Este resultado denota que la distribucién es extremadamente
alta en tamafios P del acero C. La comparacion entre los tres aceros se puede resumir de
la siguiente manera: el acero A tuvo una distribucién mayor en TG P que el acero B;
mientras que el acero C tuvo la mayor frecuencia en tamafios TG P. La existencia de una
distribucion de TG es una indicacion de los ciclos de recristalizacion dinamica [26].

La deformacion aplicada en el acero A fue de 50% en una primer laminado a 1250°C y
50% en la segunda reduccion de espesor a 920 °C, mientras la deformacién aplicada en
el acero B fue de 70% en primera instancia a 1250 °C y 50% en un segundo caso a 880
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°C. No obstante, el acero A tuvo una distribucién de grano mayor en P que el acero B, la
frecuencia de austenita en P antes del enfriamiento acelerado era mayor en el acero B,
debido a la mayor deformacion a alta temperatura. En contraste, el templado que fue
hecho en el acero A después del tratamiento termomecanico causa la formacion de P
granos de martensita [26]. Como resultado, el acero A tuvo una frecuencia
aproximadamente 134 para TG pequefios, mayor que acero B que tuvo una frecuencia de
61 en la misma categoria. EI Acero C sometido a una reduccién de espesor de 7.12 a
3.66 cm (deformacion del 50%). Si deformaciones altas son creadas alrededor de la
temperatura critica Acs, un tamafio de grano muy fino y homogéneo (recristalizacién
estatica) resultara debido a una transformacion austenitico-ferritica a velocidades medias
de enfriamiento [26]. Por lo que el acero C tuvo una frecuencia de 370 para una pequefia
area del grano, el mayor refinamiento de grano en estos tres aceros.

La distribucion del area de grano (TG) que resultd del templado se muestra en las Tablas
5y 6. El analisis es llevado a cabo por acero, y los detalles son descritos a continuacion.

El acero A tuvo una frecuencia de 144 para TG P a temperaturas de 200 y 400°C a 10
minutos. El mismo acero obtuvo una frecuencia de 40 de TG P a temperatura de revenido
600°C y tiempo de 10 minutos, menor que las otras dos temperaturas de revenido.
Mientras el tiempo de revenido aument6 a 300 minutos, la distribucién de TG cambié a
mayor frecuencia para areas Me y G, especificamente para el area G. El acero B exhibe
un comportamiento similar al establecido en el acero A, pero la modificacién de frecuencia
en el area de grano increment6 con en el tiempo de revenido. El acero C tuvo una
pequefia variacion en su distribucion conforme el tiempo de revenido incrementd. En
resumen, el acero A tuvo un cambio de area de tamafio P a Me-G en su distribucion por el
revenido; mientras el Acero B tuvo una leve modificacion de pequefio a mediano en
tamafio de grano. El caso del acero C no tuvo una gran modificacion en el tamafio de la
distribucion de grano.
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Area de grano / Acero- (A) A) (A) (B) (B) (B) ()] (©) ©

temperatura de A B C

e 200 | 400 | 600 200 | 400 | 600 200 | 400 | 600

Pequefio(<120 ym) 134 | 144 | 144 | 40 |61 | 31 | 46 | 58 |370| 414 | 413 | 289

hyane (2010 209 1 94 | 33 | 32 | 21 |20 14 | 21 | 16 | 19 | 13 | 14 | 34
2:

Grande(z 200 um’) 42 | 21 | 21 | 40 |28| 49 | 48 | 51 | 4 | 1 0 9

Tabla 5. Distribucion del tamafio de grano en para |

de revenido.

os tres materiales después de 10 minutos

Area de grano / Acero- (A) (A) (A) (B) (B) (B) © © ©
temperatura de revenido en°C 200 400 600 200 400 600 200 400 600
Pequefio (<120 pm) 65 62 49 51 38 41 347 289 251
Mediano (120 to 200 pm) 15 14 27 26 20 18 19 33 16
Grande (2 200 pm®) 44 42 46 49 53 51 5 14 7

Tabla 6. Distribucion del tamafio de grano en para |

minutos de revenido.

3.6 Caracterizacion por medio de Microscopia Electr
Transmision

Onica de

os tres materiales después de 300

Los precipitados encontrados en los aceros después que se sometieron a diferentes
tratamientos termomecanicos y de revenido se presentan en la Figura 18. En las
imagenes se muestran las morfologias de los precipitados con una estructura cristalina
cubica. La composicion quimica se obtuvo en estos precipitados por medio de energia de
dispersada de rayos X (EDS por sus siglas en ingles), y se muestran en los resultados de
Ti, Nb en los precipitados cubicos; ver Figura 18(c) y (f). Los principales precipitados
fueron carbonitruros complejos de niobio y titanio; lo cual estd en concordancia con los
célculos termodindmicos que fueron descritos en la seccion 3.1. Es importante mencionar
que la estequiometria fue obtenida por calculos termodinamicos y fue asociada con los
resultados experimentales de TEM.
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Figura 18. (a) Acero A después del termomecanico , (b) Acero A templado a 400°C, (c) Acero
A después del termomecéanico en SEM y EDS resultado de un precipitado. (d) Acero B
después del termomecénico, (e) acero B a 400°C por 300 min, (f) acero B después del
termomecéanico en SEM y EDS resultado de un precipit ado, (g) acero C después del
termomecanico, (h) Acero C templado a 400°C por 300  min.

3.7 Resultados de durezay tenacidad

En el desarrollo de la investigacion se obtuvo la dureza de los tres aceros con la escala
Rockwell C (RC), pero los resultados del acero C no son aceptables en la escala RC por
el estandar ASTM E-18 [81]. Asi que la dureza del acero C fue tomada también en la
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escala Rockwell B (RB), la cual es aceptada por el estandar. Ambos resultados fueron
superpuestos para poder hacer una comparacion con los otros dos aceros en la escala
RC. Los resultados experimentales y los calculados por la equivalencia teorica entre
escalas RB y RC fueron satisfactorios al hacer los comparativos entre ambos, ver Figura
19. El acero C es principalmente F y tiene la dureza mas baja entre los materiales. En
comparacion, en la microestructura del acero A se obtuvo M y tiene la dureza mas alta,
mientras el acero B tiene B y M/A, la dureza es similar al acero A. Los tres materiales
tienen una ligera disminucion en dureza con el tiempo de templado a 200°C. Los
precipitados y las fases no fueron afectados, por lo que los materiales mantienen su
resistencia a esta temperatura. Por el contrario, la dureza de los aceros incremento antes
de 10 min, para después disminuir de 10 a 300 min a 400 y 600°C.
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Figura 19. Dureza de los tres aceros a diferentest iempos de revenido (a) revenido a 200°C,
(b) revenido a 400°C y (c) revenido a 600°C.

El hecho que el acero A exhibe una disminucion de dureza mayor que la del acero B para
tiempos de templado de 3 a 300 min a 400 y 600°C es para remarcar. El acero A tiene un
pequefio decremento en dureza RC a 10 min de 34 a 32 a 400°C y de 30 a 26 a 600°C.
Con el aumento de tiempo de revenido a 300 minutos, la dureza de acero A fue 21 a
400°C y 28 a 600°C; mientras la dureza del acero B disminuy6 de 33 a 32 a 400°C y de
38 a 32 a 600°C a 10 min para estabilizarse en 31 a 400°C y 28 a 600°C a 300 min. El
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acero C tuvo una pequefa reduccion de 2 unidades RB en las temperaturas y tiempos de
revenido. EI comportamiento y los valores descritos pueden ser atribuidos a las etapas de
un templado de acero al carbono. La primera etapa es descrita como la formacién de
carburos de transicion y martensita de bajo carbono. En la segunda etapa, la bainita y
ferrita se forman de la austenita retenida. Durante la tercera etapa, ferrita y cementita son
obtenidos de martensita de bajo carbono y los carburos de transicion. Durante la cuarta
etapa, el crecimiento de cementita, poligonalizacion de ferrita y la creacion de granos
equiaxiados ocurre.

La primera etapa puede ser obtenida a 200°C y aun asi hay un cambio de distribucion de
carbono, que no afecta la dureza a 200°C. El acero usado en este trabajo es bajo carbono
y por lo tanto no podria ser afectado por la redistribucion de esta pequefia cantidad
carbono. La segunda etapa de templado es obtenida debido a la descomposicion de la
austenita en carburos de transicion y martensita [95]. Esto fue observado en un
incremento de dureza a tiempos cortos (<10 min) a 400°C y 600°C, como se muestra en
Figura 19. La tercera etapa consiste en la descomposicion de martensita en bainita, ferrita
y cementita que no fue observado en las imagenes de SEM. Sin embargo, hubo una
reduccién de dureza a 400 y 600°C que fue resultado la redistribucion del tamafio de
grano.

El acero A tuvo un decremento de frecuencia en TG P, pero el acero B no sufrié una
reduccién de frecuencia en el TG P. Por lo tanto, las frecuencias son casi las mismas para
ambos aceros a tiempos de 300 min. La redistribucion de fases fue retardada a tiempos
mayores de 300 min a 400 y 600°C para el acero B. En contraste, la redistribucion de
fases empez6 para el acero A en las mismas condiciones. El cambio de TG P puede ser
atribuido a la presencia de martensita en el acero A. Una redistribucién de fases y carbén
fue iniciada, la cual puede ser asociada con la descomposicion de martensita en bainita,
ferrita y carburos de transicién.

El acero C tiene un limitado cambio de dureza, porque la ferrita es la fase predominante
en este acero, la temperatura y tiempo de recristalizacién no fueron alcanzados a 600°C y
300 min de templado, es decir, las condiciones mas altas en temperatura y tiempo de
revenido en este trabajo. El pequefio cambio de dureza en acero C es atribuido a la
descomposicion de M/A a 400°C y 600°C.

Una prueba de tension uniaxial fue hecha en los tres materiales después de los
tratamientos termomecénicos. Los resultados son mostrados en la Figura 20. Los
materiales B y C tienen una elongacion maxima, pero sus resistencias son diferentes. El
esfuerzo de fluencia del acero B es casi el doble que el acero C. Obviamente, un acero
gue contiene bainita tendrd una mejor resistencia que aquél que con ferrita como principal
microconstituyente. Aqui, la situacion importante es que la elongacion maxima alcanzada
por el acero que contiene bainita es comparable a la del acero ferritico. En contraste, el
acero A tiene un alto contenido de martensita con agujas que son evidentes en la
microestructura. Como resultado, alta resistencia con baja elongacién son obtenidos. Los
resultados de tension uniaxial estan en concordancia con los obtenidos por los
experimentos de dureza, distribucion de grano y microscopia.
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Figura 20. Curva de esfuerzo-deformacién para lost res aceros después de los diferentes
tratamientos termomecanicos.

3.8 Resultados electroquimicos-Curvas de polarizaci  6n en
medios con burbujeo permanente de N

Los resultados de las curvas de polarizacibn son mostrados en la Figura 21. La
preparacion de la superficie fue importante para considerar estos resultados correctos. Lo
anterior fue descrito en la seccion 2.8.

En las medidas de polarizacion se muestra que la microestructura tiene un efecto minimo
en el comportamiento de corrosion en 0.1M H,SO,4, 3M H,SO,4, y NS,4. Sin embargo, la
microestructura tiene una influencia en la formacion de productos durante una
polarizacién anddica alrededor del E; en 3.5%NacCl. El efecto de la microestructura del
acero de bajo carbono no es muy evidente por medio de técnicas de corriente directa.
Hubo una diferencia de E., entre los tres aceros, pero es muy pequefia,
aproximadamente 10 mV. Las pendientes de Tafel fueron obtenidas por un ajuste no-
lineal usando el modelo de corrosién-difusion [96]. Los valores de pendiente catddica, S,
son del mismo orden de magnitud para todos los aceros en el mismo electrolito. Las
pendientes catddicas decrecen de 130 a 70 mV/dec conforme la concentracion de H,SO,4
incrementa. El aumento de pendiente catddica puede ser atribuido a la conductividad de
H,S0O,. Mas aln, la conductividad de electrolitos fuertes como H,SO, decrece conforme la
concentracion aumenta. En contraste, las pendientes permanecen de 90 a 100 mV/dec en
las soluciones de NaCl y NS,;. Esto pude ser relacionado a los pH més altos en
comparacion con los del H,SO,.

La reduccién de hidrégeno del H,SO, es la reaccion catdédica a pH<6, mientras la
reduccion del hidrégeno del H,O es la reaccion catédica a pH>6 [97]. El pH=7 para
3.5%NaCl y 7.19 para NS,, lo cual indica que una magnitud similar podria ser obtenida
para la pendiente catodica de la reaccion de reduccidon del hidrogeno del H,O en
diferentes electrolitos. Las pendientes no son el Gnico parametro a considerar en el
andlisis de la reaccion catddica, sino también deberan ser considerados los precipitados
de bajo sobrepotencial, los cuales son sitios preferenciales para la los procesos de
reduccién en el metal. Para los tres aceros, los precipitados de bajo sobrepotencial no
tenian una distribucion homogénea y sus tamafios varian de 20nm a 2um. Por lo tanto, se
puede considerar que el area catddica en la interfase es minima en relacion con las zonas
de bajo sobrepotencial, y asi la velocidad de reaccion catodica debera ser
aproximadamente igual en el mismo electrolito. De la misma manera, las corrientes de
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corrosion fueron aproximadamente igual en cada electrolito y cambian dependiendo del
pH. La reaccién catddica ocurre liboremente en medio acido, mientras hay una formacién
de producto en medio basico debido al decremento de concentracion de H*. Los valores
de la densidad de corriente de corrosion (ic,r) cambian dependiendo el electrolito,
icor=1*10™* A cm para el acero inmerso en H,SOy, icr=2*10° A cm™ para la solucién de
NaCly icor=5*107" A cm™ para NS,. La diferencia de dos a tres 6rdenes de magnitud en las
corrientes de corrosion en los medios de NaCl y NS, se debe a la formacion de hidréxido
de hierro sobre la superficie metalica.

b) 0.1
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Figura 21. Curvas de polarizacion de los tres aceros en dife  rentes electrolitos . (a) 0.1M
H,SO, y 3.5%NacCl, (b) 3M H,SO, y NS,. El potencial es referido a un electro de calomel
saturado (SCE por sus siglas en ingles)

3.9 Resultados electroquimicos -Espectroscopia de Impedancia
Electroquimica en medios con burbujeo permanente de N

En la Figura 22 se muestran los resultados de impedancia después de 1h de prueba en
0.1 M H,S0O,4, 3 M H,SO,, 3.5% NaCl y NS,. Los tres aceros exhiben un comportamiento
similar en el mismo electrolito. Un proceso de activacion-adsorcion ocurre en H,SOy,
sugerido por el loop positivo en la representacion de Nyquist, ver Figura 22(a) y (b). El
mecanismo de adsorcion incluye los iones H* y HSO," en la superficie debido a la
ausencia de oxigeno en la solucién. La adsorcion de H* ha sido previamente reportada
[98]. Los resultados de impedancia en 3.5%NaCl son mostrados en la Figura 22(c) y la
presencia de un semicirculo incompleto demuestra que otro proceso esta ocurriendo en
adicion del proceso faradaico. Esto es asociado a un precipitado blanco gelatinoso
formado en la superficie de los aceros en las soluciones de NaCl. De la misma manera,
los resultados del diagrama en una solucion NS, son mostrados en la Figura 22(d) y se
tiene un semicirculo incompleto, la razén es que ademas de la reaccion electroquimica se
tiene la formacion productos. Lo anterior se asevera porque al final de las pruebas se
obtuvo una capa café en la superficie metélica con una pobre adhesién. Ambas capas son
obtenidas en condiciones de pH cercano a 7, en ausencia de oxigeno.
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Figura 22. Diagramas de impedancia para los tres ac  eros en diferentes electrolitos. (a) 0.1 M
H,SO,, (b) 3M H,SOy, (c) NaCly (d) NS 4.

Un proceso de ajuste fue hecho usando analogias eléctricas simples (circuitos eléctricos).
El circuito equivalente usado en los experimentos en H,SO, se ilustra en la Figura 23(a),
este circuito es la analogia de una reaccion electroquimica en un electrodo plano. El
circuito eléctrico equivalente asociado con los resultados experimentales para NaCl y NS,
es representado en la Figura 23(b), el circuito relacionado con una superficie metélica
cubierta por una capa de productos. En la Figura 23, Rs es la resistencia de la solucién y
R es la resistencia al transporte de carga. Los elementos de fase constantes (CPE por
sus siglas en ingles) mostrados en la Figura 23 tienen la siguiente expresion de

. n
impedancia Z .. :1/(JwQ) donde Q es la pseudo-capacitancia y n es el exponente

del elemento de fase constante. Este Ultimo pardmetro estd asociado con la rugosidad y
porosidad de la superficie metélica. Por eso, Qq se refiere a pseudo-capacitancia de la
doble capa electroquimica, y ngq se refiere al exponente del CPE de la doble capa
electroquimica; mientras Qp es la pseudo-capacitancia de la capa de productos, y ny es
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el exponente del CPE para la capa de productos. Los parametros anteriores fueron
usados en los ajustes hechos, se hace su descripcion para el entendimiento de las
analogias eléctricas usadas, pero sus valores no son presentados.

a) Re  CPEq

I~

Rct
b
) Rs CPEq)
2% >

Ret

Rp|

Figura 23. Analogias eléctricas usadas en el ajuste de los datos de impedancia. (a) Circuito
para un metal bajo corrosion, (b) Circuito para un metal con un capa de productos.

En la Tabla 7 se expone las magnitudes de R para los experimentos hechos en H,SO,.
R, es 37 para el acero A, 46 para el aceroBy 74 Q cm? para el acero C en 0.1 M H,SO,,
mientras Ry es 14 para el acero A, 15 para el acero By 18 Q cm? para el acero C en 3 M
H.SO,. La R muestra una tendencia especifica en acido sulfarico donde el acero A tiene
una velocidad de corrosion ligeramente mas alta que el acero B, el cual a su vez tiene una
corrosion un poco mas alta que el acero C.

El valor ajustado de Ry para las muestras en 3.5%NaCl es mas grande en relacién con
los valores obtenidos en H,SO, debido a la formacién de una capa de productos que no
es protectora, pero que al menos es una barrera, la cual no permite una velocidad de
corrosidon como la obtenida en el acido sulfurico. El incremento de R, es debido al cambio
de pH y los productos obtenidos en la superficie. En la solucién de NS4, los valores
obtenidos son mas grandes por tres 6rdenes de magnitud para la R, cuando son
comparados con los valores en H,SO,4. La R es aproximadamente 30000 Q cm? para
todas las aleaciones. La R en NaCl es 15000 Q cm?, la mitad que NS, (30000 Q cm?).

Acero A B C A B C A B C A B

Electrolito 0.1M H>SO4 3M H>SO4 3%NacCl NS4

Rut(Q cm®) |37.83| 46.67 | 74.66 | 14.27 | 15.55 | 18.06 | 12930 | 13000 | 16139 | 27266 | 29288 | 33520

Tabla 7. Resistencia al transporte de carga obtenid a de los circuitos equivalentes de la
Figura 23(a) y (b).

Los resultados de impedancia fueron similares a los de curvas polarizacion. Esto es la
impedancia fue mayor en H,SO,; que en NaCl o NS;. La velocidad de corrosion
incrementd conforme la concentracion de acido sulfirico aument6. ElI comportamiento
entre NaCl y NS, es acorde con los resultados registrados por la técnica de corriente
directa. Asi que la capa de productos formada en una solucion de NS, tiene que mejor
resistencia que la formada en un medio de NacCl.

Los resultados de impedancia de las probetas con tratamiento termomecanico mostré que
la resistencia a la corrosion sigue este orden: Ry A< Ry B< R C en 0.1 My 3M H,SO,. La
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mayor parte de M en el acero A tiene la menor resistencia de corrosion, seguido por una
estructura 98% bainitica y 2% M/A. El acero C tiene la mejor resistencia a la corrosion.

El tratamiento de revenido hecho después de los tratamientos termomecanicos tuvo entre
sus objetivos provocar algun efecto en el comportamiento de corrosion. El
comportamiento fue monitoreado por EIS en 3 M H,SO, en muestras revenidas a
diferentes temperaturas durante 300 minutos. Los resultados son mostrados en la Figura
24 mientras que las Ry son mostradas en la Tabla 8. El comportamiento de templado fue
obtenido previamente en acero al carbono inmerso en H,SO, usando la técnica de
pérdida de peso [99] y en los resultados se observo que la velocidad de corrosion decrece
conforme la temperatura de revenido incrementa en acero de medio carbono (0.36-0.44)
templado y revenido. La Ry no exhibe un comportamiento similar en este trabajo; la
resistencia permanecié aproximadamente en el mismo valor en el caso del mismo acero.
En contraste, existié una diferencia de 2 a 10 Q cm? entre los tres aceros, dependiendo la
microestructura y temperatura de templado.

Acero A B C A B C A B C
Temperatura de Templado (°C) 200°C 400 600°C
R (Q cm?) 18.97 [20.04]15.02]14.75/18.01|11.94/18.92[17.31[15.22

Tabla 8. Resistencia a la transferencia de carga ob tenida con el circuito equivalente en la
Figura 23(a) para las muestras templadas durante 30 0 minutos en 3M H ,SO,.

El comportamiento encontrado a 300 min de templado es mostrado en la Figura 24. El
orden de la R, por material es C<A<B a 200°C, C<A<B a 400°C y C<B<A a 600°C. Se
puede observar que hubo un cambio minimo entre las muestras tratadas
termomecénicamente y las templadas durante 300 minutos. La resistencia a la corrosion
fue cambiada porque el templado modificd el tamafio de grano y la distribucion de fases
en los aceros. El acero A tuvo una modificacion en la distribucion de grano y el resultado
de dureza, mientras los aceros B y C no tuvieron un cambio significativo.
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Figura 24. Diagramas de Nyquist de los tres aceros en diferentes condiciones de templado
(a) a 200°C, (b) a 400°C y (c) a 600°C.

3.10 Ensayos de corrosion sin tension con burbujeo de 5%CO,-
95%N,

Los ensayos de corrosion sin tension a tiempos largos en una solucion 5%CO,-95%N,
son mostrados en la Figura 25. El comportamiento del acero A muestra un semicirculo, el
cual el diametro decrece con el tiempo, ver Figura 25(a). Esto es una indicacion que la
resistencia es menor con el tiempo. De otra manera, los resultados del acero C muestran
un semicirculo que incrementa su diametro con el tiempo, Figura 25(b). Esto es la
resistencia es mayor con el tiempo. El comportamiento de impedancia de los dos aceros
en NS, con un burbujeo de N, fue mostrado en la seccién 3.9, ambos materiales tienen
comportamiento similar a tiempos de 1h. De la misma manera, el comportamiento es
parecido en esta seccidén a ese tiempo. El efecto de la microestructura es validado en
ambos arreglos experimentales. El comportamiento de corrosién es muy similar debido a
que el efecto de la microestructura es minimo para ser obtenido por técnicas de
macroescala. En contraste, el tipo y cantidad de producto en el acero fue influenciado por
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la microestructura a tiempos largos, se debe de notar que el resto de las condiciones
experimentales fueron similares. Los principales microconstituyentes en el acero A fueron
martensita y bainita (56-32%, respectivamente) mientras en el acero C fue ferrita (95%).
En ambas muestras una capa café fue producida, pero la acumulacién de producto en la
muestra no fue obtenida en los resultados de EIS, se obtiene un semicirculo con una
dispersiébn minima. El comportamiento de una capa en la superficie metalica ha sido
obtenido como dos semicirculos en la gréfica de Nyquist, aunque los resultados en este
trabajo se observa solamente un semicirculo asociado con la transferencia de carga. La
resistencia no sufre una gran modificacion en el acero A mientras la impedancia
incrementa ligeramente en el acero C. Por lo tanto, la capa resultante no es protectora en
ambos casos, pero el tipo y cantidad de producto difiere de un material a otro. La aleacién
A produjo una capa sin adherencia a la superficie del acero mientras el material C formo
una capa con un poco de agarre hacia la superficie metalica. Es importante mencionar
gue la acumulaciéon de producto fue adquirida deliberadamente porque el electrodo de
trabajo estaba en posicién horizontal, ver seccién 2.9.
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Figura 25. (a) Diagrama de Nyquist del acero A, (b) Diagrama de Nyquist del acero C

inmersos en un solucién 5%CO

3.11 Resultados de las pruebas de baja velocidad de
deformacion

,-95%N,.

En esta seccién se usaron solamente los aceros A y C, debido a que al acceso a una
méaquina de tensién-torsién de tiempo completo no fue posible. Los experimentos pueden
tener una direccién tres dias, hasta la fractura de la probeta. Las pruebas no pueden ser
interrumpidas porque sino los resultados son erroneos. La maquina de tension usada en
este trabajo fue proporcionada por la Universidad de Akron, pero la misma fue compartida
con otros proyectos de la escuela de ingenieria. Por lo que se tuvo que recortar el nUmero
de pruebas para obtener resultados significativos. El criterio para escoger los materiales y
condiciones a ensayar fue establecido por los experimentos de corrosion sin tensién con
un burbujeo permanente de N,. Los aceros que presentaron la mayor diferencia de
comportamiento fueron los acero A y C revenidos durante 300 min a diferentes
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temperaturas. Asi que era de esperar que estas diferencias se debieran presentar en
mayor medida en condiciones de corrosion bajo esfuerzo.

Los resultados de las curvas esfuerzo-deformacion son mostrados en la Figura 26. La
muestra sin templado (NT en la Figura 26) no fue sumergida en un ambiente agresivo. Por
lo tanto, su comportamiento debe ser explicado por la microestructura.

La microestructura del acero A esta compuesta por 56% martensita (M) y 32% bainita (B)
y otros microconstituyentes (islas de martensita/austenita (M/A)) antes del templado. La M
es un microconstituyente de alta resistencia, pero este mantiene altos esfuerzos
residuales debido a su mecanismo intrinseco de transformacion, el templado para obtener
estructuras martensiticas es frecuentemente seguido por un revenido para aliviar los
esfuerzos residuales. Por ejemplo, un acero martensitico con un contenido medio de
carbono (0.22%) puede alcanzar una resistencia entre 1000-1500 MPa, pero una
deformaciéon de 0.01% [100]. En el caso del acero A, la martensita contribuye a alcanzar
un esfuerzo de fluencia de alrededor de 1000 MPa, pero un maximo de deformacion de
10%, seccién 2.7. La martensita en el acero A tiene una deformacién mayor que el acero
en la referencia [100] porque el contenido de carbono es mucho mas bajo, tanto que el
acero A puede ser clasificado como de muy bajo carbono. Sin embargo, la comparacién
previa no es totalmente valida debido a que la microestructura del acero A tiene también
bainita junto con la martensita. La bainita es un microconstituyente que tiene gran
resistencia resultado de su estructura fina de ferrita y su gran densidad de dislocaciones
dentro de los cristales ferriticos. La ductilidad es mejorada por la estructura refinada de
ferrita bainitica obtenida por el tratamiento termomecanico, al igual que una martensita de
bajo carbono resultado de la composicion quimica del acero. Adicionalmente, el contenido
de carbono en el acero A puede reducir o suprimir la formacion de cementita. Asi que la
formacion de M/A es obtenida en lugar de la formacién de cementita [101]. Las islas de
M/A pueden suministrar mejor tenacidad, incrementar la resistencia, pero disminuir la
ductilidad.

La microestructura del acero C esta constituida por 95% ferrita antes del templado. El
acero C tiene relativamente alta resistencia para aceros ferriticos y una ductilidad media.
La ferrita es una fase, que tiene buena ductilidad, pero baja resistencia en relacion a otros
constituyentes de acero. La resistencia y la ductilidad son directamente influenciadas no
s6lo por el contenido de ferrita sino también por el refinamiento de grano.

Las muestras templadas fueron inmersas en una solucion NS, asi que su
comportamiento de tensién debe ser asociado con caracteristicas de comportamiento
mecanico y corrosién. Cuando el templado es aplicado a un acero al carbono, la
modificacion de la microestructura ha sido explicada en cuatro etapas [26]. La primera
etapa es descrita como la formacién de carburos de transicidbn y martensita de bajo
carbono. Durante la segunda etapa, ferrita bainitica y los carburos de transicion son
formados de la austenita retenida. Durante la tercera etapa, la ferrita y la cementita son
obtenidos de la martensita y los carburos de transicion. Durante la cuarta etapa, el
crecimiento de cementita y la poligonalizacién de granos equiaxiados ocurre.

La curva del acero A revenido en condiciones de corrosion bajo esfuerzo es mostrada en
la Figura 26(a). ElI acero A tuvo un decremento de resistencia y un incremento de
ductilidad a 200°C y 400°C. Lo anterior puede ser asociado con la tercera etapa del
templado. Sin embargo, la descomposicion de martensita de bajo carbono fue en bainita
ferritica y carburos (o carbonitruros). La resistencia disminuy6 en 150 MPa y la ductilidad
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incrementd 12% a 200°C. De la misma manera, la resistencia disminuy6 alrededor de 200
MPa y la ductilidad incrementd significativamente a 400°C. La madificacion en la
ductilidad es influenciada ampliamente por fenédmenos de corrosion a 600°C. Ademas, el
acero A tuvo una disminucion en su dureza a 400 y 600°C (seccion 3.7), mientras ésta
permanece igual a 200°C, ver Figura 19. Los dos comportamientos mecénicos son
consistentes y la microestructura puede ser el principal factor en los resultados a 200 y
400°C.

Los resultados de templado para el acero C son mostrados en la Figura 26(b). El acero C
tuvo un decremento en su resistencia de aproximadamente 100 MPa en comparacién con
la muestra sin templado. La microestructura del acero C fue ferrita con islas de M/A, el
grano de ferrita es dificil que sufra de crecimiento, debido a la adicion microaleante de Nb
y Ti. Por lo tanto, el decremento de resistencia y ductilidad puede ser asociado con el
efecto corrosivo.
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Figura 26. (a) Curva de tensién (SSRT) del acero A con y sin tratamiento de revenido y (b)
Curva de tensién (SSRT) del acero C con y sin trata miento de revenido. NT se refiere a las
muestras no templadas.

3.12 Resultados de Impedancia Electroquimica obteni  dos en las
pruebas de SSRT

Los resultados de impedancia de la pruebas de SSRT son mostrados en la Figura 27: El
comportamiento es semejante a un semicirculo en todos los casos. No obstante, las
magnitudes de impedancia para cada comportamiento dependen de la microestructura
presente en el material. La microestructura puede ser catalogada como uno de los
elementos esenciales para que un material sea susceptible a fallar por corrosion bajo
esfuerzo. En los resultados de estos experimentos se observa que hay diferentes
magnitudes de impedancia para microestructuras desiguales. En contraste, el
comportamiento para la misma microestructura tiene muy poca divergencia con el tiempo.

El acero A revenido a 200°C tiene la impedancia mas baja en comparacion con el resto de
las condiciones experimentales, como es mostrado en la Figura 27(a). EI semicirculo no
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estd completamente definido. De otra forma, el acero C a 200°C tuvo la impedancia mas
alta y el semicirculo esta totalmente completo, como se ve en la Figura 27(d).

El acero A revenido a 400°C tuvo una impedancia mayor que los resultados a 200°C y
disminuye cuando la carga incrementa, Figura 27(b), mientras el acero C revenido a
400°C tiene el mismo comportamiento encontrado a 200°C, Figura 27(e).

El acero A revenido a 600°C muestra un comportamiento de impedancia levemente menor
que aquel obtenido a 400°, como se muestra en la Figura 27(c). En el caso del acero C
revenido a 600°C, se muestran resultados similares a los registrados en las otras dos
temperaturas, Figura 27(f).

Los resultados registrados en este trabajo pueden ser validados con investigacion hecha
previamente. Sin embargo, la impedancia es mas alta que en los experimentos donde las
muestras han sido aisladas eléctricamente de las mordazas de tensién del equipo (ver
seccion 2.11).

El efecto de la microestructura en el comportamiento a la corrosién bajo esfuerzo (SCC
por sus siglas en ingles) se ha obtenido en el acero X-70 [102] y X-80 [103]. El revenido,
después de un templado en agua, ha mejorado la resistencia al SCC, este
comportamiento ha sido asociado con el carbono atrapado intersticialmente.
Adicionalmente, la resistencia a la SCC ha sido relacionada con la resistencia a la
polarizacion (Rp). En los resultados se muestra que la R, es mas baja en microestructuras
multicomponente que en aquéllas de un solo constituyente [102]. Adicionalmente, se ha
mostrado que la dureza y la R, son inversamente proporcionales en experimentos de SCC
[102].

La informacién descrita anteriormente se une a los resultados obtenidos en este trabajo.
La dureza después del templado del acero Ay C fue descrita en la seccion 3.7. La dureza
del acero A tuvo una disminucién a 200°C, decreci6 a 400°C y es mas pequefia a 600°C a
300 minutos de templado en todos los casos. En contraste, la dureza del acero C tuvo
s6lo un pequefio cambio.

Los resultados de impedancia del acero A parecen seguir la tendencia de la R,y dureza
encontrada previamente [102]. La magnitud mas baja de impedancia fue registrada en el
templado a 200°C donde la dureza no tuvo un gran cambio en comparacion con la
condicion de templado. La impedancia incrementé conforme la dureza disminuy6 a 400°C.
De manera similar, la impedancia disminuydé un poco cuando la dureza decrecio de la
misma en el templado a 600°C. Cabe mencionar que la dureza fue relacionada a la curva
esfuerzo-deformacion en la seccién 3.11.

Los resultados de impedancia del acero C no cambiaron mucho junto con su
comportamiento de esfuerzo-deformacion en los resultados de SSRT y la dureza fue muy
similar. El templado no afectdé la microestructura del acero C debido al anclaje de la
frontera de grano. La microestructura del acero C constituida por ferrita e islas de
martensita/austenita no sufre crecimiento de grano, gracias a los precipitados estables a
las temperaturas de revenido. Como resultado, el templado parece no afectd la
microestructura del acero C y por tanto sus propiedades no tuvieron cambios
significativos.

La comparacién entre los dos materiales estd en concordancia con resultados previos
[102]. La microestructura de un solo componente o fase tiene una mejor R, que un acero
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el cual tiene una microestructura multicomponente o multifase en una solucion NS, en
condiciones de corrosién bajo esfuerzo. En este caso el acero C tuvo una mejor
resistencia que el acero A en condiciones de SCC. Adicionalmente, la idea que materiales
revenidos después de un templado tienen una mejor R, que los materiales templados en
condiciones de SCC [102, 103] es reafirmada en este trabajo.

Las muestras parecen haber tenido cambios menores en su comportamiento de
impedancia conforme el tiempo avanzo. La investigacion hecha previamente muestra que
la impedancia decrece un poco cuando una carga mayor esta siendo aplicada [104, 105].
El cambio de impedancia fue atribuido a la modificacion de los productos poco adherentes
sobre la muestra. Las reacciones asociadas con dichos productos son mostrados en la
seccion 3.14.

En resumen, la técnica de Impedancia Electroquimica puede registrar diferentes
comportamientos cuando microestructuras desiguales estan bajo prueba, pero la
modificacion en la misma muestra no es tan amplia a través del tiempo.
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3.13 Resultados del modelado de lineas de transmisi  6n

Todo método numérico tiene un porcentaje de error debido a no ser una solucion
analitica. Por lo tanto, un analisis de sensibilidad con respecto al nimero de elementos en
gue es dividido el sistema tiene que ser hecho. La division del sistema es hecha en base
al tiempo de calculo y la exactitud de la solucién por el método numérico. Este balance fue
encontrado con 1000 nodos en esta modelacion. El tiempo de célculo se incrementa
mucho después de este punto y los resultados no mejoran en exactitud de forma
significativa.

Los resultados mas importantes del modelo, que fue presentado en la seccién 2.12, son
mostrados en este apartado. El cambio en la resistencia de la pared de la grieta, R, se

puede observar en la Figura 28(a). El resto de los parametros usados fueron Q, =110°
Fcm?s™, Q, =100° F cm?® s", n,=0.8, n,=0.8, n=1000, o, =1041 Q cm para
x<0.2L y p,=104.1para 0.2L<x<L , p,=100° Qcm, L=0.1cm, W=0.5cm, y

t =0.001 cm. El efecto de Ry, en el diagrama de Nyquist es evidente, la impedancia total
de la grieta incrementa como la R,, aumenta. Para valores de 100 y 1000 Q cm?, la pared
de la grieta ofrece una pequefa resistencia a la transferencia de carga. Por lo tanto, el
proceso es dominado por la impedancia de la interfase en la pared de la grieta. Los
pequefios semicirculos son similares a la corrosion de un electrodo planar con muy poca
dispersion. Para el incremento de 10000 Q cm? el transporte de carga ocurre
predominantemente en la punta de la grieta, excepto en alta frecuencia donde la
impedancia es influenciada por la gran resistencia del electrolito.

El efecto de la resistividad del electrolito en el comportamiento de la impedancia es
mostrado en la Figura 28(b) con una resistencia de pared de la grieta, R,=1000 Q cm? La

etiqueta en la Figura 28(b) muestra ©,=10.41 Q cm y 104 Q cm para x<0.2L, la
resistividad es 10 veces menor en el resto de la longitud de la grieta para ambos casos.
En el caso de p, =10.41 Q cm, un semicirculo con muy poca dispersion, que es asociado
con la resistencia quasi-homogenea de la punta y la pared de la grieta, es obtenido debido
a la "baja” conductividad. Para 0, =104.1 Q cm, algo de dispersion es obtenida en alta

frecuencia por el efecto resistivo del electrolito en la impedancia resultante. Para 0O, =

1041 Q cm para x<0.2L y 104.1 para x>0.2L, dispersion fue obtenida en alta
frecuencia y la impedancia en baja frecuencia crece, resultado otra vez por un gran
incremento en la resistencia del electrolito. EI semicirculo tiene una rotacion mayor hacia
el cuarto cuadrante (componente real de la impedancia positivo y componente imaginario
positivo).

Es importante notar que el efecto de la resistencia en la punta de la grieta no es mostrado
porque el area de la punta de la grieta es muy pequefia (la relacion Rb/dS|: es muy

alta). Asi el efecto de R, es ocultado en la impedancia total de la grieta. Esto mismo fue
obtenido en la solucion analitica [84]. El efecto de R, es adquirido hasta un limite,
después del que no parece haber un efecto en la grafica de Nyquist. Adicionalmente, Rs

esta en un orden de magnitud de 10°-10° Q para o, =10.41y 104.1 Q cm, mientras Rs es

alrededor 10°-10° Q cm para P, =1041 Q cm. Estos 6rdenes de magnitud tan altos son
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debidos al efecto geométrico. Conforme la longitud se acerca a la punta de la grieta, el
area transversal disminuye de manera importante. Por lo tanto, las magnitudes de Ry, al
igual que la limitaciébn por el area en el calculo de Rs ocultan el efecto de Ry en la
impedancia total. Diferentes célculos fueron hechos para establecer este comportamiento
en la impedancia, pero los resultados no son lo suficiente importantes para ser mostrados.

La diferencia de potencial de la interfase (Vi) en la solucion-metal dentro de la grieta es
mostrada en la Figura 28(c). Los parametros usados en el célculo fueron V! =0.3V,

V=0, n=1000, p!=10.41, p!=104.1Q, y p'=1041 Q cm para x<0.2L, y 0.10}

para 0.2L > x> L. El resto de los parametros fueron los mismos que en la Figura 28(a).
Hubo una pequefia disminucion de V;, para valores bajos de resistividad. En contraste, un

gran incremento fue obtenido para pi =104.1. La corriente en la interfaz (l;,) asociada

con Vi, es mostrada en la Figura 28(d). El valor de Iy es positivo, mostrando que la
superficie se esta corroyendo. La resistividad no provoca una distribucién de corriente a lo
largo de la grieta, pero si una menor magnitud de l;,; que las otras dos resistividades. La
mayor velocidad de corrosion en la resistividad baja es perjudicial, si la corrosion general
es el principal punto de disefio. Sin embargo, la distribucion de corriente es un punto de
cuidado, si la corrosién localizada es el eje de disefio. Se puede ver en la Figura 28(d)

gue el perfil de corriente no tiene un cambio importante a lo largo de la grieta a pi =10.41
Q cm, la corriente es un poco mas baja en la boca de la grieta a p; =104.1Q cm, y el

cambio mas grande se observa en la boca de la grieta a ,oi =1041Q cm. Adicionalmente,

la lix en la punta de la grieta tuvo un incremento en relacidn con la corriente en la pared
de la grieta debido a que R, es mas baja que R,,, como es mostrado en el acercamiento
de la Figura 28(d).

El perfil de Vin, la p, =1041 para x<0.2L y 104 para x>0.2L. El Vi, tiene una gran caida

con el valor de resistividades propuesto en estos calculos. Si una superficie es polarizada
negativa o positivamente, el interior de la grieta tendrd una caida importante de voltaje.
Por lo que las condiciones del seno de la solucién son diferentes a las condiciones en el
interior de la grieta. La modificacion de la resistencia del electrolito (o conductividad) es
debida a la geometria del sistema, asi como a la concentracion de las especies dentro de
la grieta. Conforme el V,, incrementa, la disminucion de voltaje es mayor dentro de la
grieta. No obstante, Vi, €s menor en la punta de la grieta, la transferencia de carga puede
ser alta en este mismo lugar por otros factores. Por ejemplo, la resistencia es menor
debido a una zona local de mayor deformacién que en el resto de la grieta.
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Figura 28 Resultados de diferentes condiciones usad as en el modelo de Lineas de
Transmisién. 7(a) Grafica de Nyquist con diferentes valores de R,. 7(b) Diagrama de Nyquist
para diferentes valores de ps. 7(c) Vi dentro de la grieta con diferentes resistencias de |
electrolito. 7(d) i, dentro de la grieta con diferentes valores de resi  stividad. 7(e) Diferentes
V\, aplicados en la boca de la grieta y su perfil dent  ro de la grieta.
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3.14 Reacciones quimicas en un sistema de corrosion bajo
esfuerzo en soluciones con pH cercano al neutral

Entre los sistemas con un pH cercano al neutral (NNpH por sus siglas en ingles) se
encuentran la solucién NS,4, burbujeada con una mezcla gaseosa de 5%C0O,-95%N,. En
los siguientes parrafos se usaran las siglas NNpH para sustituir la frase “sistema con un
pH cercano al neutral”.

Las reacciones electroquimicas que pueden ocurrir en un sistema estan dadas por las
condiciones termodinamicas. Por lo tanto, la identificacién de la reduccion, oxidacion y las
reacciones metaestables fueron basadas en la estabilidad del sistema Fe-H,0-CO,, como
se muestra en la Figura 29 (Diagrama de Pourbaix o Diagrama de estabilidad). Las
constantes de equilibrio y las suposiciones para construir el diagrama CO,-H,O fueron
hechas previamente [106]. Es importante notar dos cosas: primero, las constantes para la
formacion de H,CO; acuoso fueron obtenidas debido a la incorporacién del CO, en agua,
y segundo, la formacion de H,CO; puede ser distinguida en términos de concentracion
porgue la velocidad de conversion de CO, a H,CO; es lo suficiente baja para determinar
las constantes de equilibrio. Los siguientes valores fueron usados en los célculos para
=85%x10" y x  =0.05. Un
HCO.

3

construir la Figura 29. P, =latm, x, =0.03, x,
2 2 2773

pH=6.5 (valor encontrado en sistemas de NNpH) fue usado para calcular las
concentraciones de acido carbonico y carbonato. Estos magnitudes estan relacionadas
con un sistema donde una capa pasiva de FeCO; fue obtenida en la superficie del acero
[107]. Sin embargo, el diagrama puede ser usado para presentar las reacciones en
condiciones de NNpH, donde el pH es alrededor de 6.3-6.9 [104, 105, 108, 109]. Mas aun,
una capa pasiva no es obtenida en la superficie del acero en condiciones de SCC NNpH,
pero algunos productos han sido obtenidos en el acero [105, 109].

15

13

o Fe
"

;
‘b) .,

.

05

e
Besy
=

Figura 29. Diagrama de estabilidad Potencial vs pH  para el sistema Fe-H ,O-CO,.

La informacién descrita en los parrafos anteriores conduce a proponer la reaccion de
reduccion. La transicion de H,C0, a HCO, es en pH=3.72 sin ningdn ajuste de pH a
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P =latm, X, =003 y x =8.5x10™. Un incremento en concentracion HCO,

co, H,CO0,
puede ser usado para producir un pH=6.5. Por lo tanto, la linea vertical nimero 3 en la

Figura 29 es la transicion de H,CO, - HCO, a pH=6.48. Similarmente, el pH esta entre
6.3-6.9 en las condiciones de NNpH, pero el ajuste de pH no es hecho con iones HCO,

en un sistema de NNpH. Si la transicion de #,CO, - HCO, ocurre a un pH de 3.72'y no

hay ningun ajuste de pH con iones bicarbonato, es légico proponer las siguientes
suposiciones: HCO, es la especie mas estable de los productos acuosos de CO,, la

reaccién de reduccion podria ser la ecuacion (31), después el hidrogeno adsorbido (Hags)
puede producir H, (ecuacion (32)) o hidrogeno absorbido H,ps (ecuacion (33)).

HCO; +e” -~ H,, +(0;* (31)
Hads +Had5 - HZ (32)
Hads - Habs (33)

La reaccién de oxidacion es mostrada en la ecuacion (34), donde el potencial y el pH en
las condiciones de NNpH estan dentro del campo de Fe**. Es importante mencionar que

sin la adicion de HCO, el FeCO;3 no es obtenido como una capa uniforme en la superficie

del acero (condiciones de NNpH), pero las reacciones de formacién de FeCO; pueden ser
consideradas metaestables.

Fe - Fe™ +2e” (34)

Se han encontrado productos de corrosion en la superficie de acero bajo carbono en
investigaciones previas, en las cuales la composicion quimica de los productos no fue
presentada [105, 109]. Asi que proponemos las reacciones (35)y (36).

Fe+ HCO; — FeCO, +H" +2e” (35)

Fe™ + HCO,; — FeCO,+H" (36)

La reaccion (35) puede ser postulada basada en la explicacion de la paradoja de Faraday
elegantemente expuesta por Mc Donald [110] por medio de diagramas de Pourbaix y la
segunda ley de la termodinamica, ecuacion (37). El pH es alrededor de 6.3-6.9 y el
potencial (E) es alrededor de -728 y -770 mV vs un electrodo de calomel saturado (-484 y
-526mV vs un electrodo norma de hidrogeno) en las condiciones de NNpH [104, 105, 108,
109].

(E-E) =0 (37)

cell —

Donde E es el potencial, E® es el potencial de equilibrio e I es la corriente de la celda
electrodo normal de hidrogeno/Reduccion/Oxidacion. El potencial de corrosion, Eq, debe

estar entre F°<E__<E° (E°y E° se refieren a los potenciales de equilibrio para las
a cori c a c

T
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reacciones anddica y catddica, respectivamente). La Il es definida como positiva para
una oxidacion y negativa para una reduccién. Por lo tanto, la oxidacion es

Fe — Fe™ +2e (reaccién 1 en Figura 29) y la reduccién es H* +e” - 1/2H, (reaccion

(a) en la Figura 29) en una solucion deareada, mientras el Er sera encontrado entre las
lineas 1 y (a) (potenciales de equilibrio de las reacciones anddica y catédica). El acido
carbonico puede ser clasificado como “débil”, como consecuencia el pH en NNpH esta en
el rango de 6.3-6.9 y el potencial (Ecr) nO tiene altos valores positivos de fuertes
oxidantes como. H,SO,, FeCls, entre otros. En el caso que el potencial del sistema esta
arriba de la extension de la linea 2 en la Figura 29, carbonato de hierro puede ser
producido como una fase metaestable en el campo de Fe*. Esto Ultimo es el caso de las
condiciones del NNpH marcadas con un rectangulo en la Figura 29.

La reaccion (36) puede ser propuesta, si el pH es mas alto de 6.9. No obstante, el pH de
NNpH no esté dentro de ese valor. La forma de postular esta reaccion es haciendo uso de
la idea de equilibrio termodindmico local. Zonas especificas de la superficie metalica
pueden alcanzar pH mas altos que las condiciones del seno del medio y por tanto obtener
precipitacion local de FeCO; de origen expuesto por la reaccién (36).

La creacion de carbonato de hierro mostrado por las reacciones (35) y (36), bajo
condiciones de NNpH no produce una capa homogénea ni pasiva sobre la superficie del
acero. El FeCO; es poroso, no adherente y formado heterogéneamente en la superficie
del acero en condiciones de NNpH [105, 109].
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4 Conclusiones

« Los precipitados que mejoraran la resistencia y la ductilidad en el acero
experimental son carbonitruros complejos de Nb y Ti. EI AIN no fue
obtenido en los resultados debido a la baja cantidad de N en los aceros
usados en este trabajo.

« La mejor combinacién de esfuerzo de fluencia y ductilidad fue alcanzada
por el acero con un microestructura constituida por 98% de bainita y 2%
martensita-austenita (acero B). La mejor resistencia con la menor ductilidad
fue obtenida con una microestructura de 56% martensita y 32% bainita
(acero A). La ductilidad mas alta con la menor resistencia fue obtenida con
la microestructura de 95% ferrita y 3% martensita/austenita (acero C).

e La dureza fue encontrada en concordancia con los constituyentes
microestructurales: acero A fue el mas duro, mientras que acero B tiene
una dureza comparable con la del acero A. La dureza mas bajo fue
obtenida en el acero C.

« En el acero B, el microconstituyente bainita fue estable a tiempos de
templado de 300 min, este 98% bainita hizo que sus propiedades
mecanicas se mantuvieran en las temperaturas y los tiempos de templado
de este trabajo.

» Los carburos de tamafio manométrico en aceros de bajo carbono no tienen
un efecto significativo en la corrosion del acero.

» La diferencia de microestructura incremento discretamente la velocidad de
corrosion en este orden: acero C, acero A y acero B para muestras que
fueron templadas por 300 min. Por lo tanto, la microestructura tuvo un
efecto minimo en el comportamiento a la corrosidon a tiempos cortos de
inmersion.

* La diferencia de microestructura entre los aceros A y C mostro tener un
efecto un poco mayor en el comportamiento de corrosién a tiempos largos.
La microestructura del acero C produjo capas de productos con una
adherencia un poco mayor que capas producidas por la microestructura del
acero A.

e La Espectroscopia de Impedancia Electroquimica puede ser aplicada en el
estudio de corrosion bajo esfuerzo de un acero de bajo carbono de alta
resistencia en una solucién en condiciones de pH cercano al neutral.

» La microestructura puede ser asociada con el comportamiento de corrosiéon
bajo esfuerzo en soluciones con pH cercano al neutral. Los resultados
mostraron que una estructura unifasica (una estructura con ferrita de
granos equiaxiados refinados) tiene una resistencia a la corrosiéon mas alta
gue un microestructura multifasica (una estructura bainitico-martensitica) en
condiciones de corrosion bajo esfuerzo.

» Las muestras revenidas después de un templado en agua tienen una mejor
resistencia a la corrosion bajo esfuerzo que aquéllas que fueron templadas,
ambas casos probados en corrosion bajo deformacidén en una solucién con
pH cercano al neutral.

¢ Una microestructura que no cambia en el templado tiene casi las mismas
propiedades mecanicas y corrosivas (la microestructura ferritica del acero
C).
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El modelo de lineas de transmisidbn mostr6 que parte del semicirculo
deprimido obtenido en las pruebas de baja velocidad de deformacion,
monitoreadas por impedancia en pH cercano al neutral, puede ser
asociado al comportamiento de la grieta.

Una capa de producto de FeCO; no homogénea, porosa y de poca
adherencia puede ser obtenida en el acero, resultado de reacciones
metaestables.
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6 Anexo | Descripcion de la Espectroscopia de Imped ancia
Electroquimica

La utilidad de la Espectroscopia de Impedancia Electroquimica (EIS por sus siglas en
inglés) reside en el hecho de examinar a un sistema en su estado estable y determinar
varios fenébmenos, cuyos tiempos de relajacion son diferentes en 6rdenes de magnitud. El
amplio rango de frecuencias que puede ser estudiado permite abarcar un extenso
intervalo de procesos en la interfase. Una ventaja adicional es que los métodos de analisis
estan desarrollados en la ingenieria eléctrica, y que muchos de los conceptos usados en
el analisis de los circuitos eléctricos pueden ser aplicados en el estudio de los datos de
EIS. De cualquier forma, la analogia entre los sistemas electroquimicos y los sistemas
eléctricos no debe de ser abusada y cometer errores, aunque esta practica es comun
entre los investigadores de corrosion. Existen algunas importantes diferencias entre los
sistemas electroquimicos y eléctricos:

* Los sistemas electroquimicos son generalmente no lineares, siendo la relacion
entre corriente y voltaje exponencial (ecuacion de Wagner-Traud). Por el contrario,
los sistemas eléctricos suelen ser lineales (ley de Ohm).

» Los sistemas electroquimicos tienden a cambiar con el tiempo, esa inestabilidad
no aparece en los sistemas eléctricos.

« Los sistemas eléctricos pasivos no muestran resistencias o capacitancias
negativas, las cuales si se presentan en los sistemas electroquimicos en las
transiciones activo-pasivas.

Las técnica de EIS usa amplitudes de excitacibn muy pequefias, en el rango de 5 a 10 mV
pico a pico de la onda potencial (corriente alterna). Las ondas de excitacion de esta
amplitud causan solamente una perturbacion minima en los sistemas de prueba
electroquimicos y la respuesta es adquirida en la zona lineal donde las matematicas en el
analisis pueden ser simplificadas.

Debido a que el método no involucra un barrido de potencial, se puede hacer mediciones
en soluciones de baja conductividad donde las técnicas de corriente directa estan sujetas
a un serio control de errores de potencial. De hecho, EIS se usa para determinar la
resistencia de soluciones con alta resistencia en una celda electroquimica.

En la préctica se puede relacionar una gréafica de impedancia obtenida para un sistema
electroquimico con uno 0 mas circuitos equivalentes. Para la eleccion de un circuito
equivalente se tiene que tener una idea de los mecanismos presentes, apoyo de otras
técnicas e informacion reportada en la bibliografia del sistema. Una vez elegido un modelo
particular, se puede correlacionar propiedades fisicas-quimicas con elementos de
circuitos y extraer valores numéricos para ajustar los datos numéricamente con el modelo
del circuito.

La teoria de Impedancia electroquimica es una rama desarrollada a partir de la teoria de
corriente alterna que describe la respuesta de un circuito a un voltaje o corriente
alternante como una funcion de la frecuencia.

En la teoria de corriente directa (un caso especial de la teoria de corriente alterna donde
la frecuencia es igual a 0 Hz) la resistencia esta definida por la Ley de Ohm, ecuacion (38)
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V=IR (38)

Usando la ley de Ohm, se puede aplicar un potencial de corriente directa (V) a un circuito,
midiendo la corriente resultante, y calcular la resistencia (R) o determinar cualquier
término de la ecuacién si los otros dos son conocidos. Los valores de potencial son
medidos en volts (V), los de corriente en amperes (A) y los de resistencia en Ohms (Q).
Unicamente el resistor es el elemento que impide el flujo de electrones en un circuito de
corriente directa.

En la teoria de corriente alterna, donde la frecuencia es diferente de cero, la ecuacién
analoga es ecuacion (39).

E=zl (39)

Donde E e | estan definidos como potencial y corriente, respectivamente. Z es la
impedancia. Los valores de impedancia son también medidos en ohms (Q). Ademas de
los resistores, los capacitores e inductores, “impiden” el flujo de electrones en los circuitos
de corriente alterna.

Los términos de resistencia e impedancia, ambos denotan una oposicion al flujo de
electrones o corriente. En los circuitos de corriente directa, solamente los resistores
producen este efecto. En los circuitos de corriente alterna, otros dos elementos de
circuito, capacitores e inductores impiden el flujo de electrones.

En una celda electroquimica, algunos de los fenébmenos que pueden impedir el flujo de
electrones son: la resistencia del electrolito, cinéticas electrodicas lentas, reacciones que
utilizan productos intermediarios, entre otros.

La impedancia total en un circuito es la oposicion combinada de todos sus resistores,
capacitores e inductores hacia el flujo de electrones. La oposicion de los capacitores e
inductores recibe el mismo nombre, reactancia, simbolizada por X y medida en ohms. Ya
que el simbolo de capacitancia es C, la reactancia capacitiva esta simbolizada por X..
Similarmente, ya que simbolo para inductancia es L, la reactancia inductiva esta denotada
por X.. La impedancia puede ser expresada como un ndmero complejo, donde la
resistencia es el componente real y la combinacion de capacitancia e inductancia es el
componente imaginario.

Los capacitores e inductores no solamente afectan la magnitud de una corriente alterna y
sus caracteristicas dependientes del tiempo o fase. Cuando casi toda la oposicién hacia el
flujo de corriente viene de la reactancia capacitiva, se dice que un circuito es altamente
capacitivo y la corriente se adelanta al voltaje aplicado en el &ngulo de fase. Cuando casi
toda la oposicion hacia el flujo de corriente viene de su reactancia inductiva, se dice que
un circuito es altamente inductivo y la corriente se atrasa al voltaje aplicado en el angulo
de fase. Cuanto mas capacitivo es un circuito, mas cercano el angulo de fase a -90°,
mientras cuando mas “inductivo” el angulo se aproxima a 90°C dependiendo de la
frecuencia.

La corriente alterna puede tener un comportamiento sinusoidal expresado por la siguiente
ecuacion:
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I(t) = Asen(wt +0) (40)

donde I(t) es la corriente instantanea, A es la maxima amplitud, w es la frecuencia en
radianes por segundo (21f, siendo f la frecuencia en Hertz), t el tiempo y 6 el &ngulo de
fase en radianes.

El andlisis de vectores provee un método conveniente de caracterizar las ondas
generadas por la corriente alterna y nos lleva a describir la onda en términos de su
amplitud y caracteristicas de fase. Existen varias formas de representar los vectores

analizados; en términos del angulo de fase (0) y la magnitud de la corriente (| I | ). Para
un andlisis numeérico mas conveniente los ejes estan definidos como real (I') e imaginario
(I"). Los componentes real e imaginario pueden ser manejados como un numero complejo

Usando la convencion de numeros complejos, un vector de corriente alterna puede ser
definido como la suma de sus componentes real e imaginario, ver ecuacion (41).

ITotal = Il+j|” (41)
Los componentes real e imaginario de un voltaje o corriente de sefial alternos estan
definidos con respecto a alguna sefial u onda de referencia. El componente real estd en
fase con la onda de referencia, y el componente imaginario estd exactamente 90 grados
desfasado. La sefial de referencia nos permite expresar las sefiales de voltaje o corriente
como vectores con respecto a los mismos ejes de coordenadas. Esto facilita la

manipulacién matematica de las cantidades de estos vectores.

Especificamente, esto nos permite usar la ecuacion (39) para calcular el vector de
impedancia como el cociente de los vectores de voltaje y corriente:

CEHE”

Total — ., ../
I"+jl

(42)

Donde el vector de voltaje de corriente alterna, E, puede también ser expresado como un
namero complejo:

E_ =E+E" (43)

Total
La expresion del vector resultante para la impedancia es:

Zy SZHZ" (44)

Total

Esta ecuacion de impedancia esta definida en las mismas coordenadas que los vectores
de corriente y voltaje. La magnitud absoluta de la impedancia, esto es la longitud del
vector, puede ser expresada como:

2=\(z) +(z°) (45)

y el &ngulo de fase se define como:
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tan® _Z (46)
7
A continuacion se analizaran las expresiones para algunos circuitos eléctricos simples. La
Tabla 9 muestra las expresiones de impedancia de un resistor, capacitor e inductor. La
impedancia de un resistor no tiene componente imaginario. El angulo de fase es cero
grados, esto es, la corriente estd en fase con el voltaje. Tanto la corriente como la
impedancia son independientes de la frecuencia.

Elemento de circuito Ecuacion de impedancia
iR Z=R j=+-1
j —
2=—— a=2/
— -

Z=jwl = 27f

-i-
H 2
_{% ~ R _ JaCR

T 1+a2C?R? 1+« *C?R?

Tabla 9 Expresiones de impedancia para algunos elem  entos eléctricos.

Contrariamente, la impedancia de un capacitor no tiene componente real. Su componente
imaginario esta en funcion tanto de la capacitancia como de la frecuencia. La corriente a
través de un capacitor estd desfasada 90° con respecto al voltaje. Debido a que la
impedancia de un capacitor varia inversamente con la frecuencia, en altas frecuencias su
impedancia tiende a cero; mientras en bajas frecuencias (corriente directa) la impedancia
de un capacitor tiende hacia valores infinitos.

En un inductor la corriente estd4 90° fuera de fase con el voltaje que lo cruza, la corriente
se retrasa con respecto al voltaje. También, conforme la frecuencia incrementa, la
impedancia de un inductor aumenta, mientras en bajas frecuencias su valor tiende a cero.

Para determinar la impedancia total de una combinacién de elementos simples se
combina los valores de impedancia de acuerdo con las leyes de suma para cada
elemento. Para dos elementos de circuito en series, la impedancia equivalente es la suma
del vector de los valores de impedancia individuales.

2o =2, +2, (47)
En una representacion numérica compleja, la parte real debe ser agregada junto a la
forma del componente real de la combinacién de series y la parte imaginaria debe ser

agregada a la forma del componente imaginario de la combinacion como se muestra a
continuacion:

Z,, +iz., =(z'1 +z'2)+j(z'1' +z’2’) (48)
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Se puede estudiar un circuito equivalente mediante la derivada de la ecuacién de
impedancia. Sin embargo, lo mas simple para representar y analizar resultados es sobre
el diagrama resultante. En este se puede obtener una buena representacion de los
componentes reales e imaginarios de la impedancia (Diagrama de Nyquist) y el &ngulo de
fase como una funcion de la frecuencia aplicada (Diagrama de Bode).

La combinacién de elementos eléctricos presentado en la Tabla 9, conocido como circuito
de Randles, modela la impedancia electroquimica de una interfase constituida por una
reaccion electroquimica sin efectos fisicos o quimicos adicionales como difusion, capas
de productos, adsorcion, por citar algunos. Facilmente se pueden adecuar otros
componentes en el circuito de Randles asociados con estos fenomenos fisicos. Si se
conoce la resistencia a la polarizacion o la resistencia a la transferencia de carga se
pueden calcular las velocidades de reaccion electroquimica. Las mediciones de la
capacitancia de la doble capa pueden proveer informacion sobre fenédmenos de adsorcion
o desorcion. En algunos sistemas, la medida de la capacitancia de la doble capa
electroquimica puede no representar la capacitancia de la doble capa. Mas bien, esto
puede indicar el grado de formacién de una pelicula o la integridad de un recubrimiento
organico.

La impedancia de un capacitor disminuye conforme la frecuencia incrementa, mientras
que la impedancia de un resistor es constante. De esta manera, por arriba de ciertas
frecuencias, la impedancia de un capacitor comienza a ser mas pequefia que la de un
resistor. Debido a que la impedancia de un capacitor esta en paralelo con la impedancia
de un resistor, el capacitor actia corta y efectivamente para remover el resistor del
circuito. A muy altas frecuencias, la impedancia de un capacitor también comenzara a ser
mucho mas pequefia que la de un resistor. De esta manera, a la mas alta frecuencia
aplicada el comportamiento del circuito de Randles est& controlado casi enteramente por
la impedancia de un resistor. A muy bajas frecuencias, el capacitor actila como un circuito
abierto y es efectivamente removido del circuito. La impedancia del circuito de Randles es
entonces la combinacién de los valores de resistencia de los dos resistores en serie, la
resistencia 6hmica o la resistencia no compensada de la solucion entre el electrodo de
trabajo y el de referencia y la resistencia a la polarizacion o la resistencia a la
transferencia de carga en la interfase electrodo/solucion.

De esta manera, en los limites mas bajos y altos de la frecuencia, el circuito de Randles
se comporta primariamente como un resistor. El componente imaginario es muy pequeiio,
el 4ngulo de fase estd cercano a cero grados, y la impedancia no cambia con la
frecuencia. A frecuencias intermedias, la impedancia del capacitor comienza a tener un
efecto y el circuito comienza a ser mas capacitivo. El componente imaginario comienza a
ser significativo, el angulo de fase se empieza a aproximar a 90°, y la impedancia del
circuito comienza a ser dependiente de la frecuencia.

En el diagrama de Nyquist, también llamado Cole-Cole se grafica el componente de
impedancia imaginaria (Z") contra el componente de impedancia real (Z') a cada
frecuencia de excitacidon. Se observa que a altas frecuencias, la impedancia del circuito de
Randles es casi enteramente creada por la resistencia éhmica. La frecuencia alcanza su
valor limite al final del semicirculo, donde éste toca el eje de las X. En los limites de bajas
frecuencias, el circuito de Randles también se aproxima a la resistencia pura, pero ese
valor incluye la resistencia 6hmica. La frecuencia alcanza su valor mas bajo al cerrar el
semicirculo a la derecha.
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El diagrama de Nyquist tiene algunas ventajas. La primera es que el formato de la grafica
permite facilmente ver los efectos de la resistencia 6hmica solamente extrapolando hacia
el eje de las x el semicirculo del lado izquierdo. Otra ventaja de este formato es que
enfatiza los componentes del circuito que se encuentran en serie, tal como la resistencia
6hmica. Una de las desventajas es que la frecuencia no aparece explicitamente. Y
aunque las resistencias 6hmica y de polarizacién pueden ser facilmente de lectura, la
capacitancia del electrodo puede ser calculada s6lo después de que se conoce la
informacion de la frecuencia.

El diagrama de Bode permite examinar la impedancia absoluta | Z| y el angulo de fase 6
de la impedancia como una funcién de la frecuencia en forma logaritmica. El diagrama de
Bode tiene distintas ventajas en comparacion con el diagrama de Nyquist, ya que la
frecuencia aparece en uno de sus ejes. Asi que es mas facil entender como la impedancia
depende de la frecuencia. El diagrama usa el logaritmo de la frecuencia para permitir
graficar un gran amplio rango de frecuencias, siendo cada década de igual importancia.
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Steel Microstructure Effect on Mechanical Properties
and Corrosion Behavior of High Strength Low Carbon Steel

JESUS ISRAEL BARRAZA-FIERRO, BERNARDO CAMPILLO-ILLANES, XIMING LI,

and HOMERO CASTANEDA

Different thermomechanical treatments were applied to a high strength low carbon steel with a
novel chemical composition. As a result, three different microstructures were produced with
dissimilar mechanical and corrosion properties. Subsequently, a tempering heat treatment was
applied to redistribute the phases in the steel. Microstructure A with 56 pct martensite and 32
pct bainite presented high strength but medium ductility; microstructure C with 95 pct ferrite
and 3 pct martensite/austenite resulted in low strength and high ductility, and finally micro-
structure B with 98 pct bainite and 2 pct martensite/austenite resulted in high strength and
ductility. Alternatively the corrosion behavior obtained by polarization curves was character-
ized in 0.1 M H,SO4, 3 M H,SOy4, 3.5 wt pct NaCl, and NS4 solutions resulting in similar
magnitudes, while the corrosion behavior acquired by electrochemical impedance spectroscopy

had slightly differences in 3 M H,SOy,.
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I. INTRODUCTION

HicH strength low carbon steel is widely used in
many applications including oil and gas production,
transportation, infrastructure, and electrical power dis-
tribution, among others, as a result of its high mechan-
ical properties, low price, and high availability.!'"
Mechanical properties are important, and one way of
classifying steel is through its yield strength. However,
both chemical composition and microstructure that
affect the mechanical properties are not taken into
account. It is not optimal to only consider mechanical
properties as a criterion for materials selection, because
materials engineering must be based on the correlation
among materials, processing, and application. Micro-
structure, chemical composition, and chemical behavior
are included in the materials engineering field, while heat
treatments, rolling, thermomechanical treatments, and
others are considered in processing.

In steel processing, great advances have occurred in
recent years. One of them is thermomechanical treat-
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ment, which is a combination of two industrial pro-
cesses: rolling (strain) and heat treatment. As a result of
this combination, both high strength and toughness of
steel are attained. The strength has been improved due
to dynamic recrystallization at high temperature during
thermomechanical processing 973 K to 1523 K (700 °C
to 1250 °C), implying that grain size refinement
increases the yield strength, maintaining high ductil-
ity. " Following the dependency between materials
and processing, correlations have been observed be-
tween microstructure and mechanical properties in steel
with a standard chemical composition that undergoes
different thermomechanical processes.>”!

It is common practice to apply quenching and tem-
pering heat treatments on materials produced by indus-
trial thermomechanical processes. Quenching is a heat
treatment used to improve the steel strength by heating
above the austenitizing temperature and followed by fast
cooling to ambient temperature,’® while tempering is a
heat treatment applied to ad_}'ust the hardness and
ductility of metallic structures.”’ The tempering process
comprises four stages in plain carbon steel where the
microstructure tends to come back to an equilibrium
state.'” Application of temperatures below A, over
time will result in austenitic, martensitic, and bainitic
structures changing into ferritic and iron carbide struc-
tures such as Fe;C. Tempering is commonly applied after
quenching® by heating steel below 973 K (700 °C)
(approximately A.;) for a certain amount of time to
achieve a specific combination of strength and tough-
ness.'” Tempering of commercial steel with typical
chemical composition has been previously studied, and
relationships between microstructure and mechanical
behavior are currently know, then tempering of new
chemical steel compositions has to be characterized to
know these microstructure and mechanical relationships.



Table I. Chemical Steel Composition in Weight Percent

Steel C N Si Mn P S Cr Mo Ni Al Co Cu Nb Ti

A 0.027 0.0060 024 1.00 0.003 0.005 04 0.180 1.35 0.0451 0.0045 0.0107 0.024 0.154
B 0.020 0.0061 024 1.04 0.003 0.003 04 0.1700 1.33 0.0515 0.0048 0.0108 0.024 0.154
C 0.031  0.0057 023 1.03 0.003 0.002 04 0.1674 130 0.0520 0.0043 0.0106 0.023  0.149

High strength low carbon steel is widely used due to
its high mechanical properties. Nevertheless, it has low
corrosion resistance.!"'""'?) Steel degradation has negative
consequences upon the economy, the environment, and
human safety. Hence, corrosion control needs to be
addressed with some methods such as material selection
based on the performance characteristics in a specific
environment. Many studies have correlated steel micro-
structure to its mechanical properties,"> '®! whereas
studies correlating steel microstructure to corrosion
behavior have not been extensively explored.!'”?% The
design for steel structures should consider the micro-
structure-mechanical relationship with microstructure-
corrosion behavior for a specific electrolytic media,
based on the final application. It has been observed that
microstructure can affect the corrosion process in
numerous ways, such as the development of carbonate
layers,”"! their ?orosity and adherence,”? cathodic
adsorption sites,!?}! anodic adsor]ption intermediates,**
and stress corrosion cracking.? In a prior study, the
microstructure of quenched and tempered (Q & T)
duplex steel was related to better corrosion resistance
than the annealed structure of the same steel in CO5-
saturated solution at 313 K (40 °C), pH = 6, and 5 pct
NaCl.*?! In addition, corrosion behavior can be related
to the distribution of carbon-bearin% phases in brine
solutions under high CO, pressure./**

In this work, relations among chemical steel compo-
sition, steel processing, microstructure, and corrosion
behavior were addressed. Chemical composition and
processes were proposed that would lead to a specific
microstructure, resistance, and corrosion behavior.
Novel steels were produced and then were thermome-
chanically treated. As a consequence, specific micro-
structures, high strength, and ductility were obtained.
The microstructures were modified with thermomechan-
ical and post-heat treatments to know the effect on both
mechanical properties and corrosion behavior. The
corrosion behavior was characterized by time and
frequency domain electrochemical techniques.

II. EXPERIMENTAL PROCEDURE
A. Materials

Three slabs were obtained from different steel casts,
and their chemical composition is shown in Table I.
Each cast is identified by a letter. The steel chemical
composition consists in a carbon content from 0.02 to
0.03 wt pct C with the purpose to achieve high strength,
good weldability, and a reduction of segregation in these
steels. In an intent to improve the solid solution
strengthening due to the low carbon content, Mn is
around 1 wt pct. Introduction of approximately 1.3 wt

pct Ni and 0.107 wt pct Cu additions may act on
austenite transformation kinetics. Ni also promotes an
increase in energy for crack developments. Microalloy-
ing of steel with Nb, Ti, and Al promotes a slowdown in
recrystallization and a decrement in grain size as well as
dispersion strengthening. Contents of 0.4 wt pct Cr and
around 1 wt pct Mn are added to lower the bainitic
transformation temperature. Mo improves transforma-
tion hardening through an increased volume fraction of
acicular ferrite, grain refinement, and precipitation
hardening. Mo also suppresses or retards the formation
of polygonal ferrite and pearlite. The chemical compo-
sition of the steel used in this work is not typical of the
commercial microalloyed steels due to the additions of
Ni, Cr, and Mo.

B. Thermomechanical Treatments

The steel slabs were treated thermomechanically as
follows:

(1) The plates were reheated and homogenized at
1523 K (1250 °C) and then rolled to obtain a
thickness reduction from 4.4 to 2.2 cm (50 pct
strain) at the same temperature. After that con-
trolled cooling was applied from 1523 K to
1193 K (1250 °C to 920 °C), followed by a second
rolling to decrease the thickness from 2.2 to 1.1 cm
(50 pct strain) at 1193 K (920 °C), and then a final
cooling from 1193 K to 298 K (920 °C to 25 °C)
in air with a rate of 0.5 °C s™'. Finally, a quench-
ing was performed by reheating the plate at
1223 K (950 °C), and then cooling in water at
45°C s'. This thermomechanical treatment can
be considered like typical controlling rolling with-
out accelerated cooling, followed by annealing—
quenching treatment. This was applied to the steel
A.

(2) The plates were reheated and homogenized at
1523 K (1250 °C), followed by a thickness reduc-
tion from 5.13 to 2.2 cm (70 pct strain) at 1523 K
(1250 °C). After that a controlled cooling from
1523 K to 1153 K (1250 °C to 880 °C) was per-
formed, and the steel was rolled again from 2.2 to
1.1 cm (50 pct strain). Finally, the steel was cooled
from 1153 K to 298 K (880 °C to 25 °C) with
water sprays and a cooling rate of 20 °C s~'. This
thermomechanical treatment is considered equiva-
lent as controlling rolling with accelerated cooling.
All these steps were applied to the steel B.

(3) At 1523 K (1250 °C), the steel was reheated,
homogenized, and rolled to decrease the thickness
from 7.32 to 3.66 cm (50 pct strain). Afterward,
controlled cooling was applied from 1523 K to
1273 K (1250 °C to 1000 °C), and then the steel
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was rolled to diminish the thickness from 3.66 to
1.1 cm (70 pct strain) at 1173 K (900 °C). The last
step was using water sprays to cool the steel from
1173 K to 298 K (900 °C to 25 °C) and cooling
rate of 10°C s~'. This process can be called
recrystalization controlling rolling with accelerated
cooling. This methodology was performed for steel
C.

Subsequent to the thermomechanical treatments,
rectangular samples (length = 2 cm, width = 1 cm,
and thickness = 1 cm) were obtained from the plates,
and then they were tempered at 473 K, 673 K, and
873 K (200 °C, 400 °C, and 600 °C) for different times.

C. Optic Microscopy

The microstructure of the three steel samples was
observed following the thermomechanical treatments in
an optic metallographic microscope OLYMPUS model
PMGS3. The etching of the samples was done with Nital
3 (3 mL HNO; and 97 mL ethanol®").

D. Phases Percentage in the Steels After
Thermomechanical Treatment

Tint etching was performed to estimate the phase
percentages. First, the samples were immersed in Nital
1 (I mL HNO; and 99 mL ethanol®”). This was
performed, because Nital solution preferentially etches
ferrite grain boundaries and ferrite-based phases, such
as bainite. Second, the samples were immersed in
etching solution #2. The etching solution #2 was
prepared with 2 reagents as follows: 1 g sodium
metabisulfite was dissolved in 100 mL of water, and
4 g picric acid was added to 100 mL of ethyl alcohol.
These two solutions were mixed in equal volume ratio
before the sample etching.”® The samples were
observed, until the reaction of Na,S,05 and steel was
not noticed; in other words, when a small turbulence
stopped on the steel sample. Subsequently, the samples
were immersed in ethanol to clean the excess of the
solution and to stop the etching reaction. It should be
carefully done, avoiding the steel surface drying,
because any contact with air badly influences the
etching result.

E. Scanning Electron Microscopy Images

Scanning electron microscopy (SEM) images were
taken to reveal the microstructure that the etching
process that was used to obtain SEM images was
performed with Nital 3 (3 mL HNOj3; and 97 mL
ethanol®”) for 8 or 10 minutes, depending on the
sample.

F. Transmission Electron Microscopy Images

The transmission electron microscopy (TEM) was
utilized to acquire the nanoprecipitates morphology.
Samples were cut from the rectangular tempering
specimens with a Buehler IsoMet® low speed saw. This
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was perform to obtain flat samples which were parallel
to the longitudinal rolling direction with thickness
<0.7 mm. Subsequently, these samples were ground
with 120, 240, 320, 400, and 600 SiC paper grades to
obtain a thickness of 30 um. Afterward, a disk with
3 mm of diameter and thickness around 30 um was
electro polished in a solution of 5 pct perchloric acid-95
pct methanol®; the electropolishing electrolyte was
cooled using liquid nitrogen at 248 K (—25 °C), and the
applied voltage was of 35V. The thin foils were observed
in a transmission electron microscope (JEOL JEM-
2010) at 200 kV operating voltage.

G. Hardness and Tension Tests

Hardness measurements were done in a Buehler
digital machine, model Macromet 3. The tests were
done with a sphero-conical diamond indenter for the
Rockwell C tests and a steel ball indenter for Rockwell
B tests, while the loads applied were 150 and 100 Kgf,
respectably.’”) The hardness was measured in the
parallel rolling direction.

The uniaxial tension tests were done in a MTS
torsion—tension machine with a capacity of 22 Kpi. The
tension samples were manufactured from the plates as
the standard practice ASTM describes.*"

H. Corrosion Testing

The rectangular samples were welded to Ni wire with
a spot welder (DCC Corporation Hot Spot II TC
Welder). Consequently, to isolate the wires, glass
tubing was placed around. These pieces were mounted
in Buehler Epokwick® epoxy resin so that the face
parallel to the longitudinal rolling direction was
exposed to the electrolytes. The steel was ground
stepwise with 120, 240, 400, and 600 SiC paper grades,
followed by a final polishing with 0.3 um grade
alumina on a cloth. The grinding and polishing
processes were carefully performed before each exper-
iment, because if oxygen in the air reaches the metal
surface a short time after the polishing, then hetero-
geneous surfaces can be obtained on the low carbon
steel sample surface. This was controlled by the
following method: the metallic surface was cleaned
several times with DI water after polishing, and then
DI water was place on the steel surface to decrease the
contact with oxygen, while the sample was handled to
the cell. A new sample was mounted in resin for each
experiment to avoid crevice corrosion in the metallic
sample/epoxy resin interface. The sample exposed to
the electrolyte was 1.5 cm?.

The corrosion testing was done in a typical three-
electrode electrochemical cell setup. The working elec-
trode (WE) was the steel sample, the counter electrode
(CE) was a Pt-coated Nb mesh, and the reference one
(RE) was a saturated calomel electrode (SCE). The
distance between WE and CE was 3 mm, the electrolyte
volume was 140 mL, and the WE was placed in a
horizontal position as well as the CE. The electrolytes
used in the polarization tests were NS4 (CaCl-2H,O
0.181 g/L, MgSO47H,0 0.131 g/L, KC1 0.122 g/L, and



Table II. Chemical Stoichiometry of Complex Carbide-Nitrides Calculated Thermodynamically Based on the Chemical
Composition of the Steels Used in This Work

Temperature [K (°C)]

Steel A

Steel B

Steel C

1173 (900)

1273 (1000)
1373 (1100)
1473 (1200)
1573 (1300)
1673 (1400)

Tig.65Nbg.35C0.25No.75
Tig.71Nbg 29Co.20No 30
Tig.83Nbg.16Co.10N0.90
Tig.92Nbg.08Co.05No.95
Tig.906Nbg.35C0.03No.97
Tig.98Nbyg.35C0.01No.99

Tig.67Nbg 33C0.21No.79
Tig.73Nbyg.27Co.17No 84
Ti.85Nbg.15C0.00No.01
Tio.93Nbg.07Co.04No.96
Tip.06Nbg.04Co.02No.08
Tig.98Nbg.02Co.01No.99

Tig.65Nbg.35C0.27No.73
Tig.70Nbg.30Co.21No.79
Tig.83Nbg,17Co.12No .88
Tig.91Nbg08Co.06No.94
Tig.906Nbg.04Co.03No.97
Tig.98Nbg.02Co.01No.99

NaHCO; 0.483 g/L), 3.5 wt pct NaCl, 0.1 M H,SO,,
and 3 M H,SO,. In addition, 3 M H,SO, was the
solution employed during EIS testing. The samples used
in the EIS testing were tempered at 473 K, 673 K, and
873 K (200 °C, 400 °C, and 600 °C) during 300 minutes
after all thermomechanical treatments. All experiments
were performed with constant nitrogen bubbling and in
duplicate. These electrolytes were used for different
reasons which are mention below.

The NS4 was used, because it is a common electro-
lyte that mimics the chemistry for soil conditions of
buried metallic structures. The 3.5 wt pct NaCl solu-
tion is common in evaluation of materials exposed to
sea water. The sulfuric acid was used for its simplicity
and high aggressiveness, which produces high levels of
corrosion of the different steel phases that make
possible to record the effect of microstructure on steel
corrosion.

The sequence of experiments is described as follows:
First, the open circuit potential (E,.,) was measured
for 1 hour. Second, the EIS was performed in a
frequency range from 10,000 to 0.01 Hz with 10 mV
of applied amplitude, and third, a polarization curve
was performed in some cases with a scan rate of
0.1615mV s~ ' from —250 to 250 mV vs corrosion
potential (Eqp).

III. RESULTS AND ANALYSIS
A. Solid Precipitates

The precipitate features that are useful for refining the
grain size and thus improving the yield strength are
thermodynamic stability at high temperature, small size,
fast kinetic formation, and low alloy quantity (<0.01 wt
pet of the alloy).”? Precipitates that have exhibited
these features are mainly carbides and nitrides of
niobium, titanium, vanadium, and aluminum.?*3* The
thermodynamic stability of sin%le carbides or nitrides
has previously been obtained.">

The important precipitates are not only single car-
bides or nitrides but also complex precipitates. A
complex precipitate denotes a combination of single
carbides and/or nitrides to form another compound,
which is the result of the mutual solubility of single
carbides and nitrides at high temperature.” The
prediction of their chemical composition is difficult

due to calculations that imply dissolution models on
both sides of the Eq. [1]:

xz+y(1 —2)[Ti] + (1 —x)z+ (1 — y)(1 — z)[Nb]
+z[Nb] + (1 = 2)[N] — Tipyi-o (1]
X Nb(1 )z (1-p)(1-2C: N2,

where the bracketed elements denote that they are
dissolved in austenite, while the right compound in the
Reaction [1] is a complex nitride-carbide of titanium and
niobium (TiNbCN). The difficulty to obtain the solubil-
ity constant of this complex precipitates lies in the lack of
interaction parameters in solid austenite and ferrite of
the elements, as well as dissolution models of ceramic
materials (carbides and nitrides of metals). However,
assuming that the main elements in the formation of the
precipitates are not affected in their activity for the other
components in the steel, and using the solubility con-
stants of the simple compounds metal carbide and metal
nitride, the complex precipitate solubility constant could
be approximated. In this work, the chemical composi-
tions of the experimental steels were used to obtain the
stoichiometry and approximate solubility constant for
complex carbonitride of niobium and titanium. The
details of the model are described elsewhere.””! As a
result, stoichiometry of the complex carbide-nitride of
titanium and niobium is shown in Table II, while the
solubility constants are presented in Figure 1(a).

The complex carbonitride of titanium and niobium
stoichiometry results are show in Table II. The stoichi-
ometry is strongly dependant on temperature, and it is
different from the single TiC, NbC, and NbN. The Ti
and N contents rise in the complex precipitate as the
temperature increases from 1223 K and 1673 K (950 °C
and 1400 °C). This is an indication of the titanium high
affinity for nitrogen as well as the influence of the TiN
on NbC and NbN. The TiN confers higher stability on
NbC and NbN compared with the NbC or NbN
stability in the absence of TiN.*¥

The solubility constants resulted from the calculations
are shown in Figure 1(a). The complex carbonitride
solubility constants are difficult to determine by models
in isothermal conditions. Thus, the numerical results are
presented, and they could be used in kinetic calculations.l*

Previous works claimed that another important com-
pound that influences the grain refinement during the
dynamic recrystallization is aluminum nitride (AIN).?”
However, the nitrogen content of the steel used in this
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Fig. 1-—(a) Solubility constants for complex carbide-nitride of titanium-niobium TixyNb;_x)CyN_y, base on the chemical composition of steels
A, B, and C. (b) Equilibrium among TiyNb,_y,CyN( _y), AIN and austenite at 1173 K (900 °C).

Fig. 2—Optic microscopy of the steel under three different thermomechanical heat treatments.

work is not sufficient for AIN precipitation to occur,
because nitrogen in austenitic solid solution is depleted
by the formation of complex NbTiCN. A model previ-
ously described™® was used to obtain the stability among
AIN, TiNbCN, and austenite. For the chemical compo-
sition of the steel A, the concentrations of [Al] in AIN
and [Ti] in TINbCN were used for the calculation, the
other elements were maintained constant in the complex
carbonitride, and the results are displayed in Figure 1(b).

The thermodynamic calculations for complex
NbTICN and AIN show that increasing temperature
from 1173 K to 1273 K (900 °C to 1000 °C): TiNbCN-
austenite stability zone expands, austenite-AIN-TiNbCN
area shrinks, and AlIN-austenite region does not ap-
peared when a low pct Ti is presented in the steel. After
locating the chemical composition of [Al] = 0.0451 and
[Ti] = 0.154 of steel A in the diagram, it can be seen that
the AIN is not stable at temperatures greater than
1273 K (1000 °C). As a consequence, the formation of
AIN is not possible in the steels used in this work.

B. Optic Microscopy Results

The steel microstructure that is obtained by optic
microscopy following the described thermomechanical
treatments is shown in Figure 2. The steel A is shown in
Figure 2(a), the microstructure is mostly an acicular
structure that can be associated with martensite and
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bainite microconstituents. The steel B is shown in
Figure 2(b), the microstructure covers the area by acic-
ular microstructure form which can be related to the same
structures founded in A. The grain size is apparently
higher in steel A thanin steel B, and it can be observed that
both steel grain geometries are not equiaxed; in fact some
grains are irregular. The steel C is presented in
Figure 2(c), the microstructure is well-defined equiaxed
grains with dark points among them. This can be related
to ferrite phase and second microconstituents.

The Nital etching used in this optic microscopy
observation displays the ferrite-bearing phases, while
leaving austenite and cementite intact. Ferrite-based
phases, such as bainite ferrite and perlitic ferrite, are
dissolved and exhibits a typical morphology that gener-
ally allows their recognition, but a problem appears when
a microstructure presents simultaneously martensite and
austenite as second phases.”®! As a consequence, a
microstructure which is made of ferrite, bainite, martens-
ite, and retained austenite in a very fine structure cannot
be easy to characterize only with Nital. Then, a selective
color etching was used to quantify the phases presented.

C. Color Etching Results

The steels obtained after undergoing thermomechan-
ical treatment are composed of different percentages of
microconstituents. The tinting etching procedure which



Fig. 3—Color etching of the three steels after different thermomechanical treatments. M represents martensite, B bainite, and M/A martensite/

austenite microconstituents.

Fig. 4—Steel microstructures are shown under the three different thermomechanical treatments. M represents martensite, B bainite, and M/A

martensite/austenite microconstituents.

Table III.

Grain Size Distribution After 10 min of Tempering

Grain Size/Steel Temp [K (°C)]

A (A)200 (A)400 (A)600 B (B)200 (B)400 (B)600 C (C)200 (C)400 (C) 600

Small (120 um) 134 144 144 40
Medium (120 to 200 um) 24 33 32 21
Large (2200 um?) 42 21 21 40

61 31 46 58 370 414 413 289
20 14 21 16 19 13 14 34
28 49 48 51 4 1 0 9

was described in the Section II-D revealed the ferrite in
green—blue, the bainite in brown, and austenite and
martensite in white.*®! Representative pictures of color
etching are shown in Figure 3. The steel A is shown in
Figure 3(a) and has a microconstituent variety: islands
of marteniste/austenite (M/A) which are small white
grains, martensite (M) denoted in the white acicular
form color inside the grains and bainite (B) in brown
color. The steel B is presented in Figure 3(b) and
includes two main constituents: B in brown color and
M/A plates among B laths. The steel C is exposed in
Figure 3(c) and contains two phases ferrite (F) and M/A
islands. Afterward, the images were divided in 100
squares using the GIMP software, if a specific color
appeared in one square, the phase was quantified as 1
pct; if partial zones of one phase appeared in one square,
a fraction was given for each phase base on the hue in
the color etching. Subsequently, the quantification of the
100 squares determined the percentage of the each
phase. The microconstituent percentages results follow-
ing the thermomechanical heat treatments are: 56 pct M,
32 pct B, and 12 pct other phases for steel A; 98 pct B,
and 2 pct M/A for steel B; 95 pct F, 3 pct M/A, and 2
pct other phases for steel C. Additionally, the scanning

electron microscope images of each steel are shown in
Figure 4, and they show each phase with more detail
than the optic microscopy.

D. Grain Size Distribution

The grain area distribution was obtained from SEM
images using GIMP and ImageJ freeware software. The
SEM image was processed in the GIMP software to
obtain the grain boundary. A black and white image was
produced where the grain boundaries are perfectly
delimitated in black color, while the body of the grains
was white. Subsequently, the image was open in the
Image] software, and the area of each grain was
obtained. The results are shown in Tables III and IV
where frequency of “small,” “medium,” and “large”
grains of samples thermomechanically treated and the
ones post-tempered during 10 and 300 minutes.

The procedure described previously was done to obtain
the area grain distribution, because the grain morphology
was neither equiaxial nor homogenous. The ASTM
E-112% could be applied to obtain average grain
size (GS), but the objective in this section is to
obtain the change in the area distribution due to each
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Table IV. Grain Size Distribution after 300 min of Tempering

Grain Size/Steel (A) (A) (A) (B) (B) (B) (©) (©) (©)
Temp [K (°C)] 473 (200) 673 (400) 873 (600) 473 (200) 673 (400) 873 (600) 473 (200) 673 (400) 873 (600)
Small (<120 ym) 65 62 49 38 41 347 289 251
Medium (120 to 200 um) 15 14 27 26 20 18 19 33 16
Large (2200 um>) 44 42 46 49 53 51 5 14 7

thermomechanical and post-tempering process. The
grain areas distribution comprises all the phases in the
steel, and the grains changes are not treated for a specific
phase.

The grain sizes were categorized like small (S) in an
area interval from <120 um? medium (Me) from 120 to
200 um?, and large (L) =200 um?. The steel A had a
frequency of 134 in S areas <120 um?. This has indicated
that the GS is in higher frequency for small sizes. For
steel B, the frequency was around 15 in increments of
30 um? within the area interval from 0 to 300 ym?, and
the size in the categories (S,Me,L) does not have a big
frequency difference. It indicates the grain size is
allocated in S, Me, and L in a similar manner. In the
case of steel C, the frequency was 370 for S GS as it is
shown in Table III. This result denotes that the distri-
bution is extremely high in S sizes in steel C. The
comparison among the three steels could be summariz-
ing as follows: The steel A had a distribution higher in S
sizes than steel B did; while the steel C had the highest
frequency in S sizes. The existence of a GS distribution
(inhomogeneous size) is an indication that dynamic
recrystallization cycles occurred.!*”!

The strain applied in steel A was of 50 pct in a first
rolling at 1523 K (1250 °C) and 50 pct in a second
rolling at 1193 K (920 °C), while the strain applied in
steel B was 70 pct in a first rolling at 1523 K (1250 °C)
and 50 pct in a second at 1153 K (880 °C). Although
steel A had a greater grain distribution in S sizes than
steel B, the austenite distribution in S sizes before the
accelerated cooling was higher in steel B, because the
higher deformation at high temperature.**! However,
the quenching which was done in A steel after the
thermomechanical treatment causes the formation of S
size martensite grains.**! As a result, the steel A had a
frequency at approximately 134 for small GS higher
than steel B which had a frequency of 61 in the same
category. Steel C underwent an initial thickness reduc-
tion from 7.12 to 3.66 cm (50 pct strain), and a second
one from 3.66 to 1.1 cm (70 pct strain). If high
deformations are created at approximately the Ac;
critical temperature, a very fine and homogeneous grain
size (static recrystallization) will result only if an
austenitic—ferritic transformation occurs at medium
cooling rates.*”! For that, steel C had a frequency of
370 for a small grain area which is the highest grain
refinement in these three steels.

The area grain distributions which resulted from tem-
pering are shown in Tables 111 and IV. The analysis was
performed per steel, and the details are described below.

Steel A has a frequency of 144 for S GS at
temperatures of 473 K and 673 K (200 °C and 400 °C)
at 10 minutes. Steel A has a frequency of 40 for S GS at
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873 K (600 °C) at 10 minutes lower than the other two
tempering temperatures. While the tempering time
increases to 300 minutes, the GS distribution changes
to higher frequencies for Me and L areas, specifically,
for L area. Steel B exhibits behavior similar to the one
found in steel A, but the frequency modification is in L
area as the tempering time increased. Steel C had only a
small variation in its distribution as the tempering time
increased. These results can be summarized as follows:
Steel A had a change from small to medium and large
grain sizes in its grain size distribution due to the
tempering treatment; while steel B had a slight modifi-
cation from small to medium grain sizes. The case of
steel C did not have a modification in its grain size
distribution because of the tempering treatment.

E. SEM Characterization

The microstructures in steel that underwent three
thermomechanical processes are shown in the scanning
electron microscopy images of Figure 4. The micro-
structure for steel A is formed by F and M as it is shown
in Figure 4(a). The microstructure for steel B is consti-
tuted by B and M/A islands (Figure 4(b)), while the
microstructure for steel C is comprised by F and M/A
areas.

The microstructures in SEM exhibited no consider-
able difference during the tempering heat treatment.
However, the mechanical properties varied, which could
occur, because the tempering treatment modifications
were at molecular level during the first and second stages
of the tempering, and they could not be revealed by
scanning electron microscopy. The first stage of tem-
pering is an aging where carbon has redistributed in the
martensite laths interfaces and the dislocations; it has
been shown by TEM.M® The second stage is the
transformation of austenite to bainite. The bainite is
formed by ferrite and cementite at high temperature
[473 K to 623 K (200 °C to 350 °C)], while it is
constituted by ferrite and transition ¢- and n-carbide at
low temperature [673 K to 873 K (400 °C to 600 °C)].4!
The crystalline structure exhibits a rearrangement, but
there is insufficient time that is to attain phase decom-
position in carbides and ferrite. If the transformation-
temperature—time (TTT) diagram could be displayed,
then bainite should be stable at times longer than
300 minutes because of the influence of the chemical
composition.”

F. TEM Image Results

Figure 5 exhibits the precipitates found in the
steels after they underwent different thermomechanical



Fig. 5—(a) Steel A after thermomechanical, (b) steel A tempered at 673 K (400 °C) for 300 min, (c) steel A after thermomechanical in SEM and
EDS result from a precipitate. () Steel B after thermomechanical, (e) steel B tempered at 673 K (400 °C) for 300 min, (f) steel B after thermo-
mechanical in SEM and EDS result from a precipitate, (g) steel C after thermomechanical. (4) Steel C tempered at 673 K (400 °C) for 300 min.

treatments and tempering. The images show that the
precipitate morphologies have cubic crystalline struc-
ture. The chemical composition was obtained in cubic
precipitates by SEM, and it showed the presence in the
cubic morphology precipitates of Ti, Nb; see Fig-
ures 5(c) and (f). The main precipitates were complex
carbonitride compounds of niobium and titanium; this
is in agreement with the thermodynamic calculations
that were described in Section III-A. It is important to
mention that the stoichiometry was only obtained from
thermodynamic calculations, and it was associated with
the experimental results in TEM images. However, a
specific experimental technique was not used to identify
the precipitate stoichiometry.

G. Hardness and Toughness Results

The hardness number, Rockwell C (RC), was
obtained, but steel C has a low RC hardness number
that is not acceptable using the standards.*” Steel C
hardness was taken in RC and Rockwell B (RB) scales,
and the numbers are in good agreement if the experi-
mental result and the equivalence between RC and RB
scales are compared. Steel C is mainly F and has the
lowest hardness among these materials. On other hand,
the microstructure of steel A has M (Figure 5) and has
the highest hardness. Although material B is containing
B and M/A, the microstructure of steel B produces a
hardness number similar to steel A. The three materials
slightly decreased in hardness as the tempering time
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Fig. 6—The hardness results are compared to the tempering temperature and time. The light gray left arrow indicates the RC scale for steels A
and B, while the darker one points to the RB scale for steel C. (a) 473 K (200 °C), (b) 673 K (400 °C), and (c¢) 873 K (600 °C).

increased at 473 K (200 °C). The precipitates and the
phases were not affected, which demonstrates that the
materials would maintain their strength at this temper-
ature (Figure 6(a)). On the contrary, the hardness of the
steels increased before 10 minutes, and then it dimin-
ished from 10 to 300 minutes at 673 K and 873 K
(400 °C and 600 °C).

A peculiar observation regarding to steel A is that it
exhibited a larger hardness decrement than steel B for
tempering times from 3 to 300 minutes at 673 K and
873 K (400 °C and 600 °C). Steel A exhibited a small
decrement in HRC number at 10 minutes from 34 to 32
at 673 K (400 °C) and from 30 to 26 at 873 K (600 °C).
As the tempering time increased at 300 minutes, the steel
A hardness was 21 at 673 K (400 °C) and 28 at 873 K
(600 °C); while the steel B hardness decreased from 33 to
32 at 673 K (400 °C) and from 38 to 32 at 873 K
(600 °C) at 10 min; the hardness value stabilized to 31 at
673 K (400 °C) and 28 at 873 K (600 °C) at 300 min-
utes. Steel C had a very small reduction of around 2 RB
units in tempering temperatures and times. The behavior
and the values described can be attributed to the stages
of plain carbon steel tempering. The first stage is
described as the formation of transition carbides and
low carbon martensite from the quenching martensite.
During the second stage, bainite and ferrite form from
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retained austenitic. During the third stage, ferrite and
cementite are obtained from low carbon martensite and
transition carbides. During the fourth step, cementite
coarsening, as well as the Eolygonization and creation of
equiaxed grains, occurs.*”

The first stage can be obtained at 473 K (200 °C), and
even if there is a change in carbon distribution, it would
not change the hardness at 473 K (200 °C), because the
steel that is used in this work is low carbon and thus
would not be affected by the redistribution of this small
quantity of carbon. The second stage of tempering is
obtained due to the austenite decomposition to cement-
ite (or carbides transition) and martensite.** This was
observed in a hardness increment at short time
(£10 minutes) at 673 K and 873 K (400 °C and
600 °C), as shown in Figures 6(b) and (c). The third
stage consists of the decomposition of martensite in
bainite, ferrite, and cementite at temperatures, which
was not observed in the SEM images. However, there
was a hardness reduction at 673 K and 873 K (400 °C
and 600 °C) that resulted from the grain size transfor-
mation-redistribution.

Steel A had a decreasing frequency in the S GS, but
steel B did not have a frequency reduction in S GS.
Thus, the frequencies are almost the same for both
steels at tempering times at 300 minutes. The phase



redistribution was retarded at times more than 300 min-
utes at 673 K and 873 K (400 °C and 600 °C) for steel
B. In contrast, the phase redistribution started for steel
A. The consumption time change for the small grain size
can be attributed to the presence of martensite in steel A
but not in steel B, although the effect was not recorded
in the SEM images. A redistribution of phases and
carbon was initiated, and it could be attributed to the
decomposition of the martensite in bainite, ferrite, and
transition carbides as previously described.

The steel C has a limited change of hardness, because
the ferrite is the majority phase in this steel; the
recristalization time and temperature were not reached
at 873 K (600 °C) and 300 minutes, the highest temper-
ing conditions of this work, for steel C. The small
change in hardness of steel C is attributed to the
decomposition of the MA at 673 K and 873 K (400 °C
and 600 °C).

A uniaxial tension test was performed for the three
materials after the thermomechanical heat treatments.
The test results are shown Figure 7; materials B and C
have similar maximum strain, but their strengths are
different: the yield strength of steel B is double than the
one of steel C. Obviously, a steel containing bainite in its
microstructure will have better strength than one which
has ferrite as the main microconstituent. Here, the
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Fig. 7—Strain-stress curve.
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Fig. 8—Polarization results in (a) 0.1 M H,SO4 and 3.5 wt pct NaCl, (b) 3 M H,SO,4 and NS4 electrolytes.

Potential [Vvs SCE]

important issue is that the maxima elongation reached
by the bainite structure is comparable to the ferritic one.
Steel A has a high content of martensite with laths that
are evident in the microstructure. As a result, high
strength but low strain were obtained. The uniaxial
tension results are in agreement to the results recorded
by the hardness, grain distribution area, and micro-

scopy.

H. Electrochemical Results—Polarization Curves

The polarization results are shown in Figure 8. The
surface preparation was important to consider for these
results as it was previously described in the experimental
section.

The polarization measurements revealed that steel
microstructure has a nominal effect on corrosion behav-
ior in 0.1 M H,SO4 3 M H>SO,4, and NS4 solution.
However, microstructure has an influence on the prod-
uct formation during anodic polarization around the
corrosion potential (E¢o.) in 3.5 wt pct NaCl solution.
The effect of low carbon steel microstructure on
corrosion behavior is not evident by macro scale direct
current techniques. There was a corrosion potential
difference among the three steels, but it was very small,
approximately 10 mV. The Tafel cathodic slopes were
obtained by nonlinear fitting using the corrosion—
diffusion mixed control equation.'*?) The slope values
were considered to be correct if the error was less than
1-1078. Tafel cathodic slopes, fi, are in the same order of
magnitude for all steels in the same electrolyte. The
cathodic slopes decrease from 130 to 70 mV/dec as the
H™ concentration increases in H,SO,. The cathodic
slope increment may be attributed to the H,SO,4 solution
conductivity. Also the conductivity of strong electrolytes
like H,SO4 decrease as its concentration rises. On other
hand, the slopes remain at 90 to 100 mV/dec for NaCl
and NS4 electrolytes. This may be attributed to the
higher pH than that of H,SO,.

The hydrogen reduction from H,SO, is the cathodic
reaction at pH < 6, while the hydrogen reduction from
H,O is the cathodic reaction at pH > 6.** The pH was
approximately 7 for 3.5 wt pct NaCl and 7.19 for NS4
solution, which indicates that a similar magnitude could
be obtained for the cathodic slope associated with the
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Fig. 10—Equivalent circuits used to fit the impedance results.

reduction of hydrogen from H,O in different electro-
Iytes. The cathodic slopes are not the only parameter to
consider in the analysis of the cathodic reaction, but also
low overvoltage precipitates which are preferential sites
for the reduction process in the metal should be
considered. For the three steels, the low overvoltage
precipitates had not homogenous distribution, and their
sizes varied from 20 nm to 2 um. Therefore, it can be
considered that the cathodic interfacial area is minimal
in relation with the low overvoltage impurities, and the
cathodic reaction rate should be approximately equal in
the same electrolyte. Likewise, the corrosion currents
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were approximately equal in each electrolyte, and they
changed depending on the pH. The reactions occurred
freely in acid media, while there was product formation
in basic media due to the decrement of H" as the pH
increased. After the dissolution of the intermediate
adsorption compound FeOH,;, and subsequent iron
hydroxide formation,*”! the i..,, decreases two to three
orders of magnitude in NaCl(ico, ~ 51077 A cm_z)
and NS4(igorr ~ 2x107° A cm 2, respectively, in com-
parison with the H>SO4 electrolyte (icomr = 1x
107* A cm™?).

1. Electrochemical Results—Electrochemical Impedance
Spectroscopy

Figure 9 shows impedance results obtained after
1 hour of exposure in 0.1 M H,SO4, 3 M H,SO,,
3.5wt pct NaCl, and NS4 celectrolytes. EIS results
elucidated that the activation—adsorption process occurs
in H,SO,, following a positive loop in the Nyquist
representation, see Figures 9(a) and (b). The adsorption
mechanism includes the H" and HSO," ions at the
surface due to the absence of oxygen in the solution. The
adsorption of H" has previously been reported in acid
media.[**!

The three steels with different microstructures exhibit
similar behavior. The EIS results of the experiments in
3.5 wt pct NaCl are shown in Figure 9(c), and the
presence of an incomplete semicircle denotes that other



processes are occurring in addition to faradic processes.
When the tests in NaCl were finished, a white gelatinous
precipitate formed on the surface of the samples. The
steel samples that were immersed in NS4 at pH of 7.19
are shown in Figure 9(d), exhibited a brown layer at the
metal surface with pour adhesion.

A fitting process was performed by using equivalent
circuit analogies. The equivalent circuit that was used in
the experiments with H,SO,4 was the typical Randles one
as illustrated in Figure 10(a). The equivalent circuit
associated with the experimental results for NaCl and
NS4 is represented in Figure 10(b); and it includes a
metallic surface covered by a porous layer. In Figure 10,
R, is the solution resistance, and R is the charge
transfer resistance. The impedance expression associated
to constant phase element (CPE) is Zcpg = 1/(jwQ)",
where Q is the apparent capacitance, and n is the phase
constant exponent, which is associated with the rough-

ness, porosity, and physical nature of the metal surface.
For that, Qg refers to pseudocapacitance of the double
layer, and ng refers to the CPE exponent; while Qy is
the pseudocapacitance of the products layer, and ny, is
the CPE exponent.

Table V displays the R, magnitudes for the experi-
ments performed in H,SOy4. The charge transfer resis-
tance magnitude is 37 for steel A, 46 for steel B, and 74 Q
cm? for steel Cin 0.1 M H,SO,, while Ry, is 14 for steel A,
15 for steel B, and 18 Q cm? for steel C in 3 M H,SO,.
The R, shows a specific trend in sulfuric acid where steel
A has a slight high corrosion rate than B which in turn
has a little higher corrosion rate than steel C.

The fitting values is 3.5 wt pct NaCl. The R, increases
in relation to the results obtained in H,SO, because of
the formation a product layer that is not protective, but
it is a barrier that does not allow a corrosion rate as the
one obtained in H,SO, media. The charge transfer

Table V. Charge Transfer Resistance from Equivalent Circuit in Figs. 11(a) and (b) in Different Electrolytes

Steel: A B C A B A B C A B C
Electrolyte: 0.1 M H,SO4 3 M H,SO4 3 wt pct NaCl NS4
R (©Q cm?) 37.83 46.67 74.66 14.27 15.55 18.06 12930 13000 16139 27266 29288 33520
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Fig. 11—Nyquist diagrams of steels A to C tempered for 300 min at (a) 473 K (200 °C), (b) 673 K (400 °C), and (¢) 873 K (600 °C) in 3 M

H>S0,.
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Table VI. Charge Transfer Resistance Obtained with Equivalent Circuit in Figs. 11(a) for Samples at a Tempering Time of
300 min in 3 M H,SO,

Steel: A B A B C A B C
Tempering Temperature [K (°C)]: 473 (200) 673 (400) 873 (600)
Rei (Q cm?) 18.97 20.04 15.02 14.75 18.01 11.94 18.92 17.31 15.22

increment is due to the pH change and the products
obtained on the surface. In the NS4 solution, the
obtained values are higher by three orders of magnitude
for the R. when compared to the resultant values in
H>SO,. The R is approximately 30000 Q cm? for all the
alloys. The R value in NaCl (15,000 Q cm?) is half of
the R in NS4 (30,000 Q cm?).

The impedance results were similar to the polarization
curve ones. This is the impedance that was higher in
H,SO, than in NaCl or NS4 electrolytes. The corrosion
rate increased as the sulfuric acid concentration
increased. The behavior between NaCl and NS4 is in
accordance to that which was recorded by the DC
technique, which demonstrated that the formed layer
had better resistance in NS4 than the one formed in
NaCl.

Impedance test results from the thermomechanical
heat treatment reveal that the corrosion resistance R
follows this order: Ry A < Rt B< R, Cin 0.1 M and 3
M H,SO,4. The majority M structure of steel A has the
lowest corrosion resistance, followed by the structure of
steel B that has 98 pct B and 2 pct M/A. The steel C has
the best corrosion resistance with a microstructure of 95
pct F and 3 pct M/A.

A new microstructure modification was performed to
provoke an effect on the corrosion behavior, consisting
of a tempering heat treatment for the three steels. The
corrosion behavior was monitored by EIS in 3 M
H,SO4. The EIS results are shown in Figure 11, while
the R, fitting ones are shown in Table VI. The
tempering effect was previously obtained in carbon steel
immersed in H,SO,4 using the mass loss technique,[47]
and the results showed the corrosion rate decreased as
the tempering temperature increased in quenched and
tempered steel with a medium carbon content (0.36 to
0.44 wt pct). The R, did not exhibit similar behavior in
this work; the resistance remained at approximately the
same value in the case of the same steel. There was a
difference of 2 to 10 Q cm” among the three steel
samples, depending upon the tempering temperature
and the alloy microstructure.

The behavior found for 300 minutes of tempering is
shown in Figure 11. The R, orderis C <A <Bat473 K
(200 °C); C< A <Bat 673 K (400 °C); and C<B < A
at 873 K (600 °C). It could be seen that there is a small
impedance change between the thermomechanically
treated samples and the ones that were tempered at
300 min. The corrosion resistance was modified, because
the tempering modified the grain size and phases
distribution in the steels. A phase modification was
not recorded in the SEM images; however, the steel A
had a modification in the grain distribution and the
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hardness result, while steel B and C did not have a
significant change.

IV. CONCLUSIONS

The precipitates that improved both strength and
ductility in the steel are complex carbonitrides of Nb
and Ti. Aluminum nitride was not obtained in the
results due to the low N content in the steel used in this
work.

The best combination of yield strength and ductility
was achieved with a 98 pct bainite and 2 pct martensite/
austenite microstructure (steel B). The highest strength
with the lowest ductility was attained with a microstruc-
ture of 56 pct martensite and 32 pct bainite (steel A).
The highest ductility with the lowest strength was
obtained with a microstructure of 95 pct ferrite and 3
martensite/austenite(steel C).

The hardness was found to be in accordance with the
microstructure constituents: steel A was the hardest,
while steel B had high hardness comparable to that of
steel A; the softest steel was C.

In steel B, the bainite microconstituent was stable at
tempering times of 300 min, this bainite 98 pct ensured
that this steel maintained its strength over tempering
time and temperature.

The nanometer-sized carbide precipitate in low car-
bon steel did not have a significant influence on
corrosion behavior. For samples that were tempered
for 300 minutes, the microstructure difference slightly
increased the corrosion rate in this order: steel C, steel
A, and steel B. Therefore, the steel microstructure had a
minimal effect on corrosion behavior at short times of
immersion.
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