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RESUMEN

Los aceros inoxidables duplex (DSS de sus siglas en inglés: Duplex Stainless
Steels), que presentan una microestructura mixta con un porcentaje similar de
fases ferrita (a) y austenita (y), son susceptibles a la formacion de fases
secundarias indeseables si sus procesos de fabricacion no son
cuidadosamente controlados. En particular, la fase sigma (o) es un compuesto
intermetalico rico en Cr y Mo, formado generalmente cuando los DSS se
encuentran en el rango de temperaturas de 600-900°C, incluso durante breves

periodos de tiempo.

La precipitacion de esta fase induce efectos perjudiciales en las propiedades
mecanicas Yy la resistencia a corrosién del material, e incluso bajos porcentajes

volumétricos de fase o pueden afectar estas propiedades.

El trabajo plasmado en esta Tesis Doctoral recoge el efecto de tratamientos
térmicos en tubos sin costura de DSS UNS S32760, realizados con el objetivo
de provocar la precipitacion de diferentes porcentajes volumétricos de fase o
en la microestructura ferritico-austenitica del material. De esta forma se han
obtenido diversos patrones de tubo con porcentajes de fase o muy bajos
(<0,5%), bajos (entre el 0,5% y el 1%) y altos (entre el 5% y el 20%).

Se ha estudiado el mecanismo de formacién de las fases secundarias fragiles
en el acero inoxidable superduplex seleccionado, cuantificandolas por métodos
destructivos (empleando microscopia Optica y microscopia electrénica de
barrido) y estableciendo una correlacion de cuantificacion con métodos no

destructivos (ultrasonidos).

Asimismo, se ha analizado la influencia de muy bajos, bajos y altos porcentajes
de fase o en las propiedades mecanicas (dureza y resistencia a impacto) y de

resistencia a la corrosion localizada del material.

El estudio de la influencia de estos porcentajes de fase o en las propiedades de
un tubo de acero inoxidable duplex y la deteccion y cuantificacion de esta fase
por ultrasonidos presentan un notable interés, que hacen de la presente Tesis
Doctoral un trabajo innovador que pretende incidir sobre los problemas reales
existentes en la industria de fabricacion de los aceros inoxidables duplex.



ABSTRACT

Duplex stainless steels (DSS), with a microstructure of an approximately equal
mixture of ferrite (a) and austenite (y) phases, are susceptible to the formation
of undesirable phases if manufacturing processes are not carefully controlled. In
particular, sigma phase (o) is a Cr- and Mo-rich intermetallic phase, formed
generally when DSS are by the temperature range from 600 to 900 °C, even for

very short time periods.

The precipitation of this phase induces detrimental effects in mechanical and
corrosion resistance properties in the material, and even a low volume

percentage of o phase can significantly affect these properties.

The current work carried out in this Ph.D. Dissertation presents the effect of
thermal treatments on UNS S32760 DSS seamless tubes, applied in order to
promote the precipitation of different o phase (vol.%) percentages in a
ferrite/austenite microstructure. Therefore, several reference samples of tube
with very low percentages of o phase (<0,5%), low percentages of o phase
(between 0,5% and 1%) and high percentages of o phase (between 5% and
20%) have been obtained.

The formation mechanism of the brittle secondary phases in the chosen
superduplex stainless steel has been studied. These phases have been
quantified by destructive means (using optical microscopy and scanning
electron microscopy) and a correlation by non-destructive testing (ultrasounds)

has been established.

Additionally, the influence of very low, low and high percentages of sigma phase
in the mechanical properties (hardness and impact resistance) and in the
localized corrosion resistance of the material has been analyzed.

The study of the influence of these percentages of sigma phase in the
properties of a duplex stainless steel tube and the detection and quantification
of the sigma phase using ultrasound testing presents a remarkable interest.
This makes this Ph.D. Dissertation an innovative work which seeks to have an
impact on current issues in the manufacturing industry of duplex stainless

steels.
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Capitulo1 JUSTIFICACION Y OBJETIVOS

Capitulo 1.

JUSTIFICACION Y OBJETIVOS

1.1. Introduccioén

Los aceros inoxidables duplex, también conocidos por el acronimo DDS (DSS,
Duplex Stainless Steels), que presentan una microestructura compuesta por un
porcentaje similar de las fases austenita y ferrita, constituyen una familia de
aceros inoxidables de excelentes propiedades mecanicas y elevada
resistencia, tanto a la corrosion localizada como a la corrosién bajo tension y
corrosion bajo fatiga [1]-[6]. Su empleo ha experimentado un notable
incremento durante los ultimos veinte afios, particularmente en las industrias
petroquimica, gasistica, quimica y nuclear, teniendo en cuenta que sus
propiedades mecanicas, realmente atractivas, los hacen también adecuados
para muchas otras aplicaciones, como puede ser el campo de la ingenieria civil
[1], [3], [7]. También hay que resaltar que hay novedosas aplicaciones, como
en las industrias farmacéutica y alimentaria, gracias a su capacidad

antibacteriana [8], [9], en donde los aceros inoxidables duplex se alean con Ag.
1.2. Justificacion del estudio de aceros inoxidables duplex

Actualmente, los DSS se estan empleando como sustitutos de los aceros
inoxidables austeniticos, debido a su excelente resistencia a la corrosion y
precio mas competitivo. EI motivo radica en la reduccion del contenido de
niquel, puesto que la cotizacion del niquel es el principal condicionante del precio
de los aceros inoxidables. Para compensar la penalizacion de los valores de sus
propiedades mecanicas, al reducir el contenido de niquel, se incrementan los

porcentajes de manganeso y nitrdgeno en su composicion quimica [10], [11].
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La Figura 1.1 muestra la evolucion de los precios del niquel hasta el afio 2013.
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Figura 1.1. Evolucion del precio del niquel en el periodo 2008-2013 [12]

Como ejemplo concreto del empleo de aceros inoxidables duplex, como
sustitutos de aceros inoxidables austeniticos, se esta estudiando el uso de los
aceros inoxidables lean duplex, que se caracterizan por sus diferentes
contenidos de Ni y Mn, inferiores y superiores respectivamente si se compara
con los aceros inoxidables austeniticos. Los mas empleados son el EN 1.4162
(2101) (21% de Cry 1% de Ni) y el EN 1.4362 (2304) (23% de Cr y 4% de Ni),
como sustitutos de los aceros AlISI 304 y AISI 316, respectivamente, y para
refuerzos de hormigén [13]. En este ultimo caso, ya se plantean como

alternativa realista para sustituir al acero negro y a los austeniticos [7], [14].
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Sin embargo, las excelentes propiedades de los aceros inoxidables duplex,
pueden verse seriamente afectadas, debido a la formacion de fases
secundarias dafinas, durante procesos que se producen en la industria a alta
temperatura, como pueden ser el conformado en caliente, tratamientos
térmicos o la soldadura. El efecto de grandes cantidades de estas fases
secundarias indeseadas, tales como son la fase sigma (o), fase chi (y) y
compuestos intermetalicos, principalmente, ricos en cromo han sido

ampliamente estudiados [15]-[19].

De todos ellos, la fase sigma es, sin duda, la fase secundaria mas importante,
debido a que un porcentaje relativamente elevado de fase sigma produce una
importante reduccién en la tenacidad, ductilidad y resistencia a la corrosion

localizada de los aceros inoxidables duplex [20]-[24].

La fase sigma es un compuesto duro y fragil, que se forma, generalmente,
entre los 600 y los 950°C, con una rapida cinética de nucleacion. Precipita,
preferencialmente, en las los limites de grano de austenita-ferrita y ferrita-ferita,
presentando diferentes morfologias, dependiendo de los tratamientos térmicos

experimentados por el acero [25], [26].

En resumen, se destaca el creciente uso de aceros inoxidables duplex como
sustitutos de los aceros inoxidables austeniticos, debido a su menor costo,
provocado principalmente por un contenido menor en niquel en su composicion
quimica. El hecho de que la precipitacion de fases secundarias perjudiciales
pueda disminuir de forma drastica las propiedades mecanicas y de resistencia
a corrosion de los aceros inoxidables duplex, justifica la necesidad de

profundizar y aportar un mayor conocimiento en las siguientes cuestiones:
e La cinética de formacion de dichas fases

e La deteccidbn y cuantificacion de estas fases precipitadas en la

microestructura del material

e El estudio de como la presencia de diferentes porcentajes de las fases

mencionadas pueden afectar a las propiedades del material
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1.3. Objetivos y alcance de la Tesis Doctoral

Teniendo en cuenta la problematica existente en la fabricacion y manufactura
de aceros inoxidables duplex, y como se pueden ver afectadas sus
propiedades mecanicas y de resistencia a la corrosion por precipitados de fase
sigma, se ha contactado una empresa fabricante de tubos de acero inoxidable
superduplex, UNS S32760 (EN 1.4501).

Se han detectado varias lineas de interés, con el objetivo de profundizar en el
estudio de los aceros inoxidables superduplex (SDSS, Super Duplex Stainless
Steel), basadas en los principales problemas con que se encuentran las
empresas del sector metalurgico, tanto manufactura, produccién como
aplicacién de cualquier técnica de unidn que conlleve tratamientos térmicos de

los aceros DSS, en donde se engloban los SDSS:

- Andlisis de la cinética de formacién de muy bajos/bajos porcentajes
volumétricos de fase sigma (<0,5% y 0,5 — 1%, respectivamente) en

aceros inoxidables duplex

- Deteccién de muy bajos/bajos porcentajes volumétricos de fase sigma

mediante métodos no destructivos, en particular, mediante ultrasonidos

- Analisis de la influencia de porcentajes volumétricos muy bajos/bajos de
fase sigma en las propiedades mecanicas y de resistencia a la corrosion

localizada de los aceros inoxidables duplex

Estos son los tres objetivos principales sobre los que se ha centrado esta
investigacién, que constituye el trabajo de Tesis Doctoral. La Figura 1.2
muestra, tanto las lineas de interés sobre las que se ha trabajado, como los
analisis planteados como solucién a estos problemas, en color rojo y verde,

respectivamente.
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Figura 1. 2. Diagrama de lineas de interés de la industria fabricante de aceros inoxidables
superduplex (en rojo) y estudios a realizar sobre cada una de estas lineas en la presente Tesis
Doctoral (en verde)

Aunque en la literatura cientifica se presentan numerosos trabajos que estudian
el efecto en las propiedades de los aceros inoxidables duplex, de porcentajes
elevados de fase sigma, superiores al 5% en su microestructura [15], [27], [28],
el interés especial en la industria radica en conocer el efecto perjudicial de
porcentajes muy bajos/bajos de fase sigma, notablemente inferiores a ese
porcentaje, en sus propiedades, tanto mecanicas como de resistencia a la

corrosion.

Cabe resaltar que, para esta tipologia de estudios tan particular, (s cual es el
efecto de pequenos porcentajes de fase sigma?), se ha encontrado muy poca
documentacion, por lo que la investigacion cobra un especial interés, haciendo
novedosa y de gran impacto industrial la tematica sobre la que versa este

trabajo de Tesis Doctoral.

Por otro lado, el hecho de trabajar con tubo de DSS, también dota de un
especial interés al estudio puesto que, la mayor parte de investigaciones
realizadas se han llevado a cabo sobre chapa o barra [17], [29]-[31]. Cabe

resaltar que los perfiles térmicos generados durante los tratamientos térmicos

5
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en ambas formas de manufactura de acero son muy distintos, y pueden dar
lugar a diferencias de puntos y cinéticas de nucleacion, geometria, distribucién

y propagaciéon de fases secundarias en el material [32], [33].

Asimismo, se destaca en la industria de fabricacion de acero inoxidable duplex,
la necesidad de desarrollo de tecnologias y protocolos que permitan una
deteccion eficaz de la fase sigma mediante métodos no destructivos. Los
métodos destructivos mas comunes, implican la observacion y deteccion de
dicha fase empleando analisis metalografico, con sus etapas correspondientes
de corte, empastillado, pulido, ataque quimico y observacidn al microscopio.
Estos solo permiten inspeccionar pequefias cantidades por lote, lo cual implica
mucho tiempo de trabajo, destruyendo parte del producto. Las técnicas de
inspeccion no destructivas, como puede ser la inspeccion por ultrasonidos o
corrientes inducidas, permitirian inspeccionar practicamente el 100% del

material fabricado sin dafar el producto.

Estas son las principales razones por las cuales el presente trabajo de
investigacion presenta un especial interés, tanto en el ambito académico como
industrial, ya que tanto el estudio de la influencia de muy bajos/bajos
porcentajes de fase sigma en el material, como la deteccién y analisis de este
precipitado mediante métodos no destructivos, son dos aspectos sobre los que
es necesario profundizar para seguir conociendo con mayor rigor dichos
aceros. Asi, se puede afirmar que estos dos enfoques de trabajo son cruciales

para las empresas fabricantes de aceros inoxidables duplex.

El estudio se ha completado analizando la influencia de altos porcentajes de
fase sigma (5 — 20%) en material en forma de tubo, para tener una vision mas
amplia del efecto de esta fase secundaria en las propiedades del acero
inoxidable superduplex UNS S32760.

En la Tabla 1. 1 se resumen las publicaciones obtenidas en las dos fases de la
tesis. Una fase previa en la que se trabajé sobre chapa de acero inoxidable
duplex y la fase final, donde tras contactar con la empresa fabricante de aceros
inoxidables duplex en forma de tubo sin soldadura y establecer las principales

problematicas del sector, se trabajoé con este material en forma de tubo.
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Tabla 1. 1. Tabla resumen de la Tesis Doctoral, con las fases de trabajo y los trabajos

realizados
Fase Material Trabajo Realizado
G. Argandona, A. Ruiz, M. V. Biezma, C.
Chapa de Rodriguez y C. Berlanga, “Formacion y deteccion
de fase sigma en un acero inoxidable duplex
FASE SIS 230 2507,” in Xll Congreso Nacional/lberoamericano de

Materiales, 2012, pp. 1-4.
PREVIA
M. V. Biezma, C. Berlanga, y G. Argandona,

ST 60 [D2S “‘Relationship between microstructure and fracture
estandar 2205 types in a UNS S32205 duplex stainless steel,”
Mater. Res., vol. 16, no. 5, pp. 965-969, 2013.

G. Argandona, M. V. Biezma, C. Berlanga, y P.
Linhardt, “Study of the influence of different
percentages of sigma phase in the resistance to
pitting corrosion of a duplex stainless steel,” in
Eurocorr 2014 European Corrosion Congress,
2014, pp. 1-9.

G. Argandofia, M. V. Biezma, C. Berlanga, A. Ruiz,

H. Lopez, |. Lopez, y N. Llorca-Isern, “Contribucion
FASE Tubo de SDSS para el estudio del control 6ptimo de la aparicion

de fases secundarias fragiles en aceros
FINAL 2507 inoxidables duplex,” in XIV Congreso Nacional de
Tratamientos Térmicos y de Superficie, 2015, pp.
149-156.

G. Argandona, M. V. Biezma, J. M. Berrueta, C.
Berlanga, y A. Ruiz, “Detection of secondary
phases in UNS S32760 superduplex stainless steel
by destructive and non-destructive techniques,” J.
Mater. Eng. Perform., vol. 25, no. 12, pp. 1-11,
2016.

El resumen de estas publicaciones obtenidas a partir de esta Tesis Doctoral se

ha recogido en el Anexo |.
1.4. Flujograma seguido durante el estudio

En la Figura 1.3 se muestra un diagrama de flujo resumen del trabajo

planificado en el presente estudio.
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Figura 1. 3. Diagrama de flujo de planificacion trabajo desarrollado en esta Tesis Doctoral
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La Figura 1.3 muestra en negro las tres lineas de trabajo que se han estudiado

en esta Tesis Doctoral, que son:

La cinética de formacion de fase sigma

La influencia de fase sigma, principalmente muy bajos/bajos porcentajes

de ésta, en las propiedades del material

La deteccion de fase sigma mediante métodos destructivos y no

destructivos

Para analizar cada una de estas lineas de trabajo, se han empleado varias

metodologias, (gris oscuro), con el fin de obtener ciertos objetivos, (gris claro):

Para el analisis de la cinética de formacion de fase sigma, se han
realizado tratamientos isotérmicos en horno a 850°C, con el objetivo de
determinar la cinética de formacion de fase sigma a esta temperatura,
asi como obtener probetas con altos, bajos y muy bajos porcentajes de
fase sigma. Esto permitira la evaluacion de propiedades y su analisis:
Influencia en las propiedades mecanicas y de resistencia a la corrosion y

deteccién por Ensayos Destructivos y Ensayos No Destructivos (NDT).

Para el analisis de la influencia de la fase sigma en la resistencia a
corrosion del material, se han planteado ensayos de inmersion con el
objetivo de determinar la Temperatura Critica de Picadura (segun norma
ASTM G48) y potenciodinamicos (segun norma ASTM G61), con el
objetivo de determinar los Potenciales de Picadura, E, y de Potenciales

de Repasivacion, E,,, del material.

Para la determinacion de la influencia de la fase sigma en las
propiedades mecanicas del material se han llevado a cabo ensayos de
Dureza (Macrodureza Rockwell C: segun norma UNE-EN ISO 6508-1,
Microdureza Vickers: segun norma UNE-EN ISO 6507-1 y Nanodureza
segun norma UNE-EN ISO 14577) y de Resistencia a Impacto (segun
norma UNE-EN ISO 148-1).
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e Para la deteccion y cuantificacidon de la fase sigma en el material se han

utilizado dos métodos, estableciéndose una correlacion entre ambos:

o Destructivos: Basados en el analisis metalografico: corte,
empastillado, pulido y ataque de la muestra, con los reactivos
seleccionados, para su posterior inspeccion en microscopio 6ptico
y microscopio electronico de barrido, asi como analisis por

difraccién de rayos-X.

o No Destructivos: Basados en la deteccion de fase sigma por
ensayo mediante ultrasonidos. Se ha empleado la técnica de

birrefringencia acustica y la de amortiguacién de ecopulsos.

La cuantificacion de la fase sigma mediante estos métodos ha
permitido el analisis de la cinética de formacion de fase sigma en las

condiciones del tratamiento térmico aplicado.
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1.5. Motivacion Personal

Después de llevar dos anos trabajando en el laboratorio de materiales
metalicos en el centro tecnolégico Cemitec [34], en el afio 2010 decidi
comenzar el “Master en Ingenieria de Materiales y Fabricacion” impartido por la
UPNA [35], con el objetivo de ampliar mis conocimientos en el campo de la
Ciencia e Ingenieria de los Materiales. Los conocimientos adquiridos en este
master, aplicados a mi trabajo en Cemitec, me han permitido mejorar en mi
actividad como técnico de materiales, combinando una sdlida formacion
académica con la experiencia obtenida dia a dia en mi trabajo con diversas

empresas.

El Trabajo de Fin de Master que realicé, titulado “Analisis del comportamiento
frente a la corrosion de un acero duplex SAF 2507 sometido a envejecimiento a
850°C”[36] , estudiaba el comportamiento de un acero inoxidable superduplex
en forma de chapa y la influencia de la fase sigma en su resistencia a
corrosion. Este trabajo me permitid investigar los aceros inoxidables duplex,
con los que apenas me tenia experiencia en mi actividad laboral cotidiana, y
me introdujo en el mundo de los ensayos de corrosion electroquimicos, de gran
interés académico e industrial, para estudiar los procesos de corrosién en

aceros inoxidables.

Dado el interés que me suscitd el trabajo realizado, y la curiosidad que me
caus6 en constatar como estos aceros estaban introduciéndose poco a poco en
el mercado intentando sustituir a los asentados aceros inoxidables austeniticos,
contacté con el doctor Carlos Berlanga, profesor del Departamento de
Ingenieria Mecanica, Energética y de Materiales de la UPNA, con el objeto de
definir una forma inicial de lo que seria la Tesis Doctoral actual. Asimismo,
mediante el Dr. Berlanga, entré en contacto con la Doctora Maria Victoria
Biezma, profesora de la Universidad de Cantabria, del Departamento de
Ciencia e Ingenieria del Terreno y de los Materiales, experta en aceros
inoxidables duplex y estudios de corrosion electroquimica. Con ambos como
tutores de mi Tesis Doctoral, definimos un ambicioso programa de trabajo que

culmina con este documento.

11
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El estudio realizado como trabajo fin de master, me permitié presentar junto
con mis tutores un articulo titulado “Formacion y deteccion de fase sigma en un
acero inoxidable duplex 2507” al XII Congreso Nacional de Materiales
(Iberomat XIllI) en el afio 2012 [33].

En 2013, publicamos el trabajo “Relationship between microstructure and
fracture types in a UNS S32205 duplex stainless steel” en la revista Materials
Research, realizado sobre un acero inoxidable duplex estandar (2205) en

formato chapa [37].

Estos dos trabajos, cuyo resumen se ha recogido en el Anexo |, representan
los gérmenes, y me ayudaron a definir, con ayuda de mis tutores, las lineas
principales de esta Tesis Doctoral. Para ello contactamos con una empresa
fabricante de acero inoxidable superduplex en formato tubo, analizando los
principales problemas de interés para la industria de estos materiales, que nos
suministré el material necesario para el estudio llevado a cabo durante estos

anos.

El trabajo realizado en esta Tesis Doctoral se inicia desde la motivacion y el
interés personal propio, aunando lineas de investigacion de interés académico
e industrial con el objetivo de publicar y difundir los resultados obtenidos sobre
los aceros inoxidables duplex y la influencia de la fase sigma en sus

propiedades. Por todo ello, espero que sea un punto de aportacion a la Ciencia.

12
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Capitulo 2.

ESTADO DEL ARTE

2.1. Introduccién
2.1.1. Familias de aceros inoxidables

Los aceros inoxidables son aleaciones férreas, con cantidades significativas de
elementos de aleacion, tales como cromo, niquel y molibdeno, y presencia de
otros elementos, como, manganeso, silicio, titanio, etc., que les confieren una
resistencia especial a algunos tipos de corrosién. La norma UNE EN 10088
define a los aceros inoxidables como “aquellas aleaciones férricas que
contienen cromo, en una proporcion minima del 10,5%, y un 1,20% maximo de

carbono”.

La propiedad tan conocida de “buena resistencia a la oxidacién y corrosion” de
los aceros inoxidables, se debe a su capacidad de pasivarse en un ambiente
oxidante, por ejemplo, el aire. Esta pelicula pasiva, que se forma en la
superficie de los aceros inoxidables, se vuelve a reconstruir al ser dafiada,
siempre y cuando el ambiente es suficientemente oxidante, y el oxigeno entra

en contacto con la aleacion, protegiendo al sustrato del ataque corrosivo [38].

La Figura 2. 1 representa como al mecanizar la superficie del acero inoxidable o
al dafarse accidentalmente, la capa pasiva se auto-regenera, en presencia de

aire o agua [39].

Figura 2. 1. Autorregeneracion de la capa pasiva de un acero inoxidable [39]

13
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Se distinguen cinco grandes familias de aceros inoxidables, atendiendo
generalmente a su microestructura estable a temperatura ambiente. Estos

se clasifican en la norma UNE-EN 10088 de la forma siguiente:
e Ferriticos, de estructura ferritica estable, independiente de la temperatura
¢ Martensiticos, endurecibles con un tratamiento térmico

e Endurecibles por precipitacién: Segun la composicibn quimica, su
microestructura, después del tratamiento térmico final, es austenitica,
semi-austenitica (martensiticos tras tratamiento de endurecimiento) o

martensitica.

o Austeniticos, de estructura austenitica estable independiente de Ila

temperatura

e Aceros inoxidables duplex o austeno-ferriticos, caracterizados por una
microestructura formada por ferrita y austenita, en porcentajes en peso

aproximados del 50%

La Tabla 2. 1 muestra las principales familias de aceros inoxidables recogidos
en la norma UNE EN 10088, con micrografias donde se muestra su

microestructura.

14
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Tabla 2. 1. Principales familias de aceros inoxidables segiin Norma UNE-EN 10088

Familias de . e
Composicion .
Aceros . . Microestructura
g Quimica
Inoxidables

Cr (11,0-19%)

Martensiticos C (<0,015-1,2%)

Cr (16-28%)
Austeniticos Ni (2-35%)
C (<0,015-0,15%)

[40]
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Como la definicion de acero inoxidable viene dada por el porcentaje de cromo,
que ha de ser superior al 10,5%, el aumento de este porcentaje y la
combinacion con el niquel (Figura 2. 2) determina la naturaleza y la proporcién
de las fases presentes y, en consecuencia, define el tipo de acero inoxidable
[38].

20
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15
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Endurecible por

precipitacién Austeno-=
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Martensiticos

T
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cromo (%) cromo (%)
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Figura 2. 2. Tipos de familias de aceros inoxidables: (A) en funcion del contenido de cromo y
niquel (B) en funcién del contenido cromo y carbono [38]

Schaeffler establecié en un diagrama, la influencia de los elementos alfagenos,
estabilizadores de la fase ferrita, y gammagenos, estabilizadores de la austenita,
en la formacion de los diversos tipos de aceros inoxidables. Este diagrama
considera los elementos alfagenos, expresados en cromo equivalente (Creg), y los
elementos gammagenos, en niquel equivalente (Nieg), (Figura 2. 3). Estos valores

se obtienen a partir de las ecuaciones 2.1 y 2.2 respectivamente:
%Creq= %Cr + 5,5(%Al) + 2(%Si) + 1,75(%Nb) + 1,5(%Mo) + 1,5(%Ti) 2.1

% Nieg= %Ni + %Co + 30(%C) + 25(%N) + 0,3(%Cu) + 0,5(%Mn) 2.2
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Figura 2. 3. Representacion esquematica del diagrama de Schaeffler [38]

En el diagrama de Schaeffler no se indica la presencia de un elemento

alfageno, como el titanio, ni el nitrégeno como elemento gammageno. El

nitrdgeno ha sido introducido posteriormente en el diagrama de De Long (o

Schaeffler modificado), que se presenta en la Figura 2. 4 y tiene como efecto
reducir el intervalo del Creqa 18-26%, y del Niega 12-24% [38].
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Figura 2. 4. Representacion esquematica del diagrama de DelLong [41]
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2.1.2. Aceros inoxidables duplex

La presente Tesis Doctoral se centra en los aceros inoxidables duplex (DSS de
sus siglas en inglés, Duplex Stainless Steels), debido al creciente interés que
suscitan por su combinacion de excelentes propiedades mecanicas, resistencia

a la corrosion y reducido coste [1]-[3].

La utilizacion de los aceros duplex, con una microestructura compuesta por un
porcentaje volumétrico similar de las fases austenita y ferrita, ha sufrido un
brusco incremento durante los ultimos 20 anos, particularmente en los campos
de la industria off-shore y la industria quimica y petroquimica, teniendo en
cuenta que, sus propiedades de alta resistencia, los hacen adecuados para
muchas otras aplicaciones, como puede ser el campo de la ingenieria civil y
mecanica [1], [7], [27].

El desarrollo de los aceros inoxidables duplex ha ido evolucionando, pudiendo

dividirse en la actualidad en cuatro grupos, tal como muestra la Tabla 2. 2:

Tabla 2. 2. Familias de aceros inoxidables duplex [42]

Familia Ejemplo Observaciones

No se les afnade Mo, y se controla su
Lean duplex EN 1.4362 (2304) contenido de Ni, sustituido parcialmente
por adiciones de Mn

Estandar Es el mas utilizado, representando el
duplex EN 1.4462 (2205) 80% del uso de los DSS

Con 25-26% de Cr, y mayor porcentaje
Super duplex  EN 1.4410 (2507) de N y Mo en comparacion con los
25%Cr estandar

Hiper duplex 3207 Definidos como DSS de alta aleacion

Es conveniente resaltar que la mayoria de los grados se conocen de forma
comun por un numero de cuatro digitos, que recoge su contenido de cromo y

niquel, por ejemplo, el 2205 con un 22% de Cr y un 05% de Ni [43].

En el 8° Congreso sobre aceros inoxidables duplex, celebrado en Francia en el
afo 2010, los autores J. Charles y P. Chemelle presentaban la conferencia “The
history of duplex developments, nowadays DSS properties and duplex market
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future trends” [44], posicionandose en el diagrama de Schaeffler mostrado en la

Figura 2. 5 las diferentes familias de aceros inoxidables duplex.

Ni Eq
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24 R O ] ; 20%
: o N 904LN O : e
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Figura 2. 5. Diagrama de Schaeffler detallando aceros inoxidables diplex caracteristicos de las
principales familias [44]

La fase austenita necesita contenidos elevados de niquel para estabilizarse. En el
diagrama de la Figura 2. 5 se puede observar como los aceros inoxidables
ferriticos apenas poseen niquel, y su contenido de cromo puede reducirse hasta
el 12%. Ha de tenerse en cuenta que el porcentaje de cromo es, por supuesto,
uno de los principales aleantes a la hora de proporcionar resistencia a la

corrosion al acero inoxidable.

Los aceros inoxidables duplex son aquellos que poseen una microestructura con
porcentajes volumétricos similares (50%) de austenita y ferrita. Su composicién
quimica se caracteriza por contenidos significativos de Cr y Mo, mientras que el
contenido de niquel se mantiene en torno al 50% del valor que presentan en los
aceros inoxidables austeniticos, con similares propiedades de resistencia a la
corrosion. En el diagrama de la Figura 2. 5 se han ubicado tres tipos de aceros
representativos de tres de las familias clasicas de duplex: el 2304 (lean duplex), el

2205 (duplex estandar) y el 2507 (super duplex), quedando excluidos los aceros
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inoxidables hiperduplex de alta aleacidén debido a que su uso actualmente es muy
reducido. Como se puede observar en el diagrama, es casi imposible formular
aceros inoxidables duplex con porcentajes inferiores al 19-20% de cromo, sin que
exista el riesgo de formacion de martensita. Estos grados, incluso teniendo una
estructura compuesta por austenita y ferrita tras temple en agua, pueden
experimentar una transformacién de austenita a martensita, al ser sometidos a

una deformacion plastica [44].

2.1.3. Analisis Econdmico

Actualmente, los aceros inoxidables duplex, debido a su elevada resistencia a
la corrosion y reducido costo comparados con los aceros inoxidables
austeniticos, se estan introduciendo en el mercado como sustitutos de éstos en
diversas aplicaciones. La reduccion del Ni en los aceros inoxidables disminuye
notablemente su precio, evitando la penalizacién de las propiedades mecanicas
de los aceros inoxidables duplex con adiciones de manganeso y nitrégeno [10].
El fuerte incremento en el costo de las materias primas (principalmente Ni y
Mo), ocurrido principalmente durante los afios 2006-2010, ha tenido un grave

impacto en el precio de los aceros inoxidables austeniticos [45].

En la Figura 2. 6, Figura 2. 7 y Figura 2. 8, obtenidas de la pagina web de la
London Metal Exchange [46] se observa la evolucion de los precios del Ni, Mo y
acero, respectivamente, durante los afnos 2010-2016, apreciandose en estos
anos un descenso del precio de las materias primas. Este descenso se mantiene

desde junio de 2007, afo en el que el niquel alcanzd su maximo historico.
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Figura 2. 6. Evolucion del precio del niquel en los dltimos afios [46]
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Figura 2. 8. Evolucién del precio del acero (Steel Billet) en los Ultimos afios [46]

El 13 de Abril de 2016 el precio del niquel fue de 8915 USD/ton, el del molibdeno

de 11800 USD/ton, mientras que el precio del acero se situaba en 150 USD/ton.
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En la Figura 2. 9 y la Figura 2. 10 se recoge la evolucion historica a lo largo de las
dos ultimas décadas del niquel y molibdeno respectivamente. Se puede observar
la fuerte subida de precio que experimentaron estas materias primas,
principalmente alrededor del afio 2007, como reflejo de la convulsion del mercado
estos afos. Las figuras se han obtenido de las paginas del London Metal
Exchange [46] y de la International Molybdenum Association [47],

respectivamente.
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Figura 2. 9. Evolucion histérica del precio (USD/Tm) del niquel: Precio maximo en 2007 [46]
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Figura 2. 10. Evolucion historica del precio del molibdeno [47]
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Como consecuencia de la fuerte subida del precio del niquel en 2006 y 2007,
hasta mas de 50.000 ddlares por tonelada a mediados de 2007 (Figura 2. 9), los
productores de acero inoxidable han tendido a utilizar en sustitucion de éste otros
metales basicos de bajo costo, como manganeso, y la demanda se ha reducido

ulteriormente por la crisis econdmica [48].

El afno 2007 se caracterizd por la alta volatilidad en los precios de las materias
primas, particularmente del niquel, elemento mas relevante en el costo de los
aceros inoxidables austeniticos. Este hecho influyd notablemente en la
evolucion de los precios y en consecuencia, en la demanda de los aceros

inoxidables.

Al principio del afo 2007, el niquel cotizaba a niveles de 33.000 USD/Tm, con
expectativas de que en cualquier momento se podia producir una correccion,
ya que durante el afio 2006 y, partiendo de niveles de 15.000 USD/Tm, habia
mas que duplicado los niveles de cotizacion. Durante los primeros meses, la
cotizaciéon del niquel en la Bolsa de Londres (L.M.E.) siguié subiendo hasta
alcanzar su récord historico de 54.200 USD/Tm [49].

La causa de la subida de estas materias primas ha forzado a un empleo muy
relevante de los aceros inoxidables duplex en sustitucion de los aceros
inoxidables austeniticos. Estos aceros poseen buena resistencia a la corrosion y
gran resistencia mecanica, manteniendo porcentajes de niquel inferiores a los de

los inoxidables austeniticos.

En la Figura 2. 11 se recoge el precio de mercado del ferrocromo, empleado para
aportar el cromo en los aceros inoxidables. Su valor ha ido reduciéndose en los
ultimo anos y, a 31 de marzo de 2016, se situaba a 1770 USD/Tm [50].
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Figura 2. 11. Evolucion del precio del ferrocromo en los Ultimos afios [50]

Tal y como muestra la Tabla 2. 3, si comparamos los porcentajes de niquel y
molibdeno en un acero inoxidable austenitico, como el AISI 316L, podemos ver
que su elevado porcentaje de niquel sera determinante para el precio del acero
inoxidable. (El porcentaje de niquel en este acero es 5 veces superior al del
molibdeno, por lo que aunque el precio del niquel por tonelada es inferior al del

molibdeno, es el elemento mas influyente en el costo de la aleacion).

Tabla 2. 3. Composicidn quimica del acero inoxidable AISI 316L de Outokumpu [51]

ASME Il A SA-240 =0.030 =2.00 16.0-18.0 10.0-14.0 2.00-3.00 =0.10
ASTM A240 =0.020 =2.00 16.0-18.0 10.0-14.0 2.003.00 =0.10
ASTM ABS6E =0.030 =2.00 16.0-18.0 10.0-14.0 2.003.00 =0.10
EN 10028-7 =0.020 =2.00 16.5-185 10.0-13.0 2.00:250 =0.10
EN 10088-2 =0.030 =20 16.5-18.5 10.0-13.0 2.025 =0.11

EN 100884 <0.030 <20 165185 =0.11

En la Tabla 2. 4 se presenta la composicién quimica del acero inoxidable duplex
2304 de Outokumpu, que puede competir en resistencia a corrosién con el
austenitico AISI 316 (Tabla 2. 3). Como se puede observar, los porcentajes de
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Universidad Pablica de

Navarra

niquel y molibdeno son claramente ineriores a los del AlSI 316 y, por lo tanto, el
coste del acero final es mas bajo que en el caso del inoxidable austenitico.

Tabla 2. 4. Composicién quimica del acero inoxidable duplex UNS S32304 (2304)
comercializado por Outokumpu [51]

Mn Cr Ni Mo Other
ASME Il A SA-240 =0.030 =2.50 215245 3.00-5.50 0.05-0.60 0.050.20 Cu:0.05-0.80
ASTM A240 =0.020 =250 215245 3.055 0.050.60 0.050.20 Cu:0.05-0.60
EN 100287 =0.020 =2.00 220240 35565 0.10-0.60 0.05-0.20 Cu:0.10-:0.60
EN 10088-2 =0.030 =2.00 22.0245 3555 0.10-0.60 0.05-0.20 Cu:0.10-0.80

EN 10088-4 =0.020 =2.00 220240 0.10-0.80 0.050.20 Cu:0.10-0.60

El estudio de las materias primas mas influyentes en el coste de los aceros
inoxidables, en particular prestando atencion al porcentaje de niquel, justifica que
los aceros inoxidables duplex son una interesante alternativa al empleo de los

aceros austeniticos, a nivel econémico.
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2.1.4. Estudio comparativo entre los aceros inoxidables austeniticos y los

aceros inoxidables duplex

A pesar de las excelentes cualidades de los aceros inoxidables duplex, los
mercados se resisten al cambio de los conocidos y fiables aceros inoxidables
austeniticos, debido al costo y esfuerzo que supone adaptar los procesos de
fabricacion y manufactura a nuevos materiales, y la incertidumbre respecto al

comportamiento de estos materiales en condiciones reales de trabajo [52].

Los dos principales factores a favor de los aceros inoxidables duplex, en

comparacion con los aceros inoxidables austeniticos, son los siguientes:

¢ Reduccién de costo: El incremento del precio del niquel, analizado en el
apartado anterior, hace que el costo de los aceros inoxidables
austeniticos sea mayor que el de los aceros inoxidables duplex

e Reduccién de peso: los aceros inoxidables duplex permiten emplear
espesores menores que los aceros inoxidables austeniticos debido a sus
mayores prestaciones en cuanto a caracteristicas mecanicas (por
ejemplo, el limite elastico del acero inoxidable duplex 2304 es un 50%
mayor que el del acero inoxidable austenitico AISI 316L, tal como se

extrae de los datos de la pagina web del fabricante Outokumpu [51]).

Para tener una perspectiva de las propiedades de ambos aceros inoxidables,
en este apartado se va a establecer una comparativa entre ellos, tanto en
composicidn quimica como en propiedades mecanicas y de resistencia a

corrosion.

21.41. Composiciéon quimica

Como se ha mencionado anteriormente, los aceros inoxidables duplex se
caracterizan por tener mayor contenido de Cr y menor contenido de Ni que los
aceros inoxidables austeniticos, de similar resistencia a corrosion. En la Tabla
2. 5y Tabla 2. 6 se puede observar la composicién quimica de las diferentes

familias de aceros inoxidables duplex y austeniticos respectivamente.
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Tabla 2. 5. Composicién quimica de las diferentes familias de aceros inoxidables duplex [42]

Tipos de acero  UNS No.  EN No. H Cr Ni Mo N Mn Cu W
Aceros inoxidables diplex laminados
Tipos de acero diplex de primera generacidn

329 832900 1.4460 0,08 230-280 2550 1,0-20 - 1,00 - -
= 831500 1.4424 0,03 180-190 43-52 25-30 0,05=0,1 - -
532404 004 205225 5585 20-30 0,20 2,00 1,0-2,0 -

Tipos de acero didplex de segunda generacion

De baja aleacidin
532001 1.4482 003 195215 10-30 OB 0,05=017 40-60 1,0 -
532101 14162 004 210-220 1.35-1,7 0,1-08 0.20-0,25 40-60 0,1-0.8 -

532202 1.4062 003 215240 1.0-28 D45 0,18=0,26 200 - -
sSa20m 003 205-235 1.0-20 0,1-1.0 0,15-0,27 20-30 05 -
2304 532304 1.4362 003 215245 3,0-55 005-06 005020 250 0,05=0,60 -

1.4655 0,03 220-240 3555 0,1-06 0,05=0,20 2,00 1.0-30 =

Estandar

532003 0,03 195=225 30-40 1,5-2,0 0,14=0,20 2,00 - -

2205 531803 1.4462 0,03 21.0-230 4,5-6,5 2,5=-3.5 0,08=0,20 2,00 - -

2205 532205 1.4462 0,03 22.0-230 45-6,5 3,0-35 0,14=0,20 2,00 - -

25 Cr

831200 003 240-260 5565 1,2-20 0,14=0,20 2,00 - -
531260 0,03 240-260 5575 2,5-35 0,10=0,30 1,00 0,2-0,8 0,1=05
532506 0,03 240-260 5572 30-35 0,08-0,20 1,00 - 0,05=0,30
532520 1.4507 0,03 24,0-260 5.,5-8,0 3,0-4.0 0,20-0,35 1,50 0,5=2.0 -

255 532550 1.4507 004 240-270 45-65 29-39 0,10=0,25 150 1,5=25 -

Superdiplex

2507 532750 14470 003 24.0-260 6.0-8,0 3,0-5,0 0,24-0,32 1,20 0,5 -
532760 14501 0,03 24.0-260 6.0-8,0 3,0-4.0 0,20-0,30 1,00 0,5=1,0 0,5=1,0
532808 0,03 270-279 7.0-82 0.8-12 0,30-0.40 1,10 - 2,1=2.5
532906 0,03 280-300 58=75 1,5-2.6 0,30-0,40 080-1,5 08 -
532950 0,03 26,0-290 3552 1,0-25 0,15=0,35 2,00 - -
539274 0,03 240-260 6,8=8,0 2,5-3.5 0,24=0.32 1,0 0,2-0.8 1,9=2.5
539277 0,025 240-260 6,5=8,0 3,0-4.0 0,23-0,33 0,80 1,2=2.0 0,8-12

1.4477 0,03 280-30.0 58-75 15-26 0,30-0,40 0,80-1,50 <08 -

Hiperdiaplex
sazrar 0,03 260-290 5595 40-50 0,30=0,50 1,50 1,0 -
533207 0,03 290-330 60-90 30-50 0,40-0,60 1,50 1,0 -
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Tabla 2. 6. Composicién quimica de los principales aceros inoxidables austeniticos [53]

Grade UNS No. EN No. C N Cr Ni Mo
Representative standard grades

Type 304L 530403 1.4307 0.03 0.10 18.0-20.0 8.0-12.0

Type 321 $32100 1.4541 0.08 0.10 17.0-19.0 9.0-12.0

Type 347 S534700 1.4550 0.08 0.10 17.0-19.0 9.0-13.0

Type 316L $31603 1.4404 0.03 0.10 16.0-18.0 10.0-14.0 2.00-3.00
Type 317L S31703 1.4438 0.03 0.10 18.0-20.0 11.0-15.0 3.00-4.00
Type 3095 530908 1.4833 0.08 0.10 22.0-24.0 12.0-15.0

Type 3108 531008 1.4845 0.08 0.10 24.0-26.0 19.0-22.0

High performance austenitic stainless steels

Alloy 20, 20Cb-3 NOB020 2.4660 0.07 19.0-21.0 32.0-38.0 2.00-3.00
Alloy 825 NOBE25 2.4858 0.05 19.5-23.5 38.0-46.0 2.50-3.50
37LM 531725 0.03 0.10 18.0-20.0 13.2-17.5 4.00-5.00
J17LMN 531726 1.4439 0.03 0.10-0.20 17.0-20.0 13.5-17.5 4.00-5.00
904L NO§204 1.4539 0.02 19.0-23.0 23.0-28.0 4.00-5.00
155N s31727 0.03 0.15-0.21 17.5-19.0 14.5-16.5 3.80-4.50
Alloy 28 NOS028 1.4563 0.02 26.0-28.0 30.0-34.0 3.00-4.00
4565 5, Alloy 24 534565 1.4565 0.03 0.40-0.60 23.0-26.0 16.0-19.0 3.00-5.00
20Mo-6 NO8026 0.03 0.10-0.16 22.0-26.0 33.0-37.0 5.00-6.70
254N 532053 0.03 0.17-0.22 22.0-24.0 24.0-26.0 5.00-6.00
25-6M0, 1925 hMo NOB926 1.4529 0.02 0.15-0.25 19.0-21.0 24.0-26.0 6.00-7.00
254 SMO 531254 1.4547 0.02 0.18-0.22 19.5-20.5 17.5-18.5 6.00-6.50
AL-GXN NO836T 0.03 0.18-0.25 20.0-22.0 23.5-25.5 6.00-7.00
UR 66 531266 1.4659 0.03 0.35-0.60 23.0-25.0 21.0-24.0 5.00-7.00
27-7TM0 s31277 0.02 0.30-0.40 20.5-23.0 26.0-28.0 6.50-8.00
3127 hMo. Alloy 31 ND&031 1.4562 0.02 0.15-0.25 26.0-28.0 30.0-32.0 6.00-7.00
354N NO&354 0.03 0.17-0.24 22.0-24.0 34.0-36.0 7.00-8.00
654 SMO 532654 1.4652 0.02 0.45-0.55 24.0-26.0 21.0-23.0 7.00-8.00
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2.1.4.2. Resistencia a corrosion

Una de las caracteristicas a destacar en los aceros inoxidables duplex es su
excelente resistencia frente a la corrosion. Una forma comun de definir la
resistencia a la corrosion en los aceros inoxidables es conociendo su Numero
Equivalente de Resistencia a las Picaduras (PREy) [43], que se rige por la

ecuacion:
PREN = %Cr + 3,3%Mo + 16%N 2.3

Aunque el PREy no proporciona un valor absoluto de resistencia a la corrosion,
y no es aplicable en todos los ambientes, proporciona una estimacion de la
resistencia esperada en ambientes con presencia de cloruros. En estos
ambientes, al mismo tiempo que se disuelve el metal en la reaccion anddica, la
presencia de cloruros provoca una acidificacion del interior de la picadura

debido a la Reaccién 2.4 [44], acelerando la velocidad de corrosion.

M - Mnt + ne-
Mn+* + nH20 - M(OH)n* + nH+ 2.4
nH* + nCl- - nHCI

Algunos aceros inoxidables contienen adiciones de wolframio, el cual actua
aumentando la resistencia a corrosion por picaduras de los aceros inoxidables.
Teniendo en cuenta el efecto del wolframio en el PREy se obtiene la Ecuacion
2.5:

PREw = %Cr + 3,3(%Mo + 0,5%W) + 16%N 2.5

El PREnw se emplea comunmente para clasificar la familia a la que pertenece
un acero inoxidable duplex. En general, los aceros inoxidables lean duplex
presentan un valor de PREnw de 32-33 o inferior, los estandar duplex
presentan valores que van del 33 al 40, los superduplex tienen un valor de
PREnw superior a 40 y los hiperduplex presentan valores de PREnw superior a
48 [43], [54], [55].
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En la Tabla 2. 7 se muestran ejemplos de aceros inoxidables duplex y
austeniticos de diferentes familias con sus principales aleantes y su

correspondiente valor de PREnw.

Tabla 2. 7. PREy, de diferentes aceros inoxidables diplex y austeniticos [43]

Grade UNS C Cr Ni Mo W Cu N PRExw
Lean Duplex S32101 0.03 21.5 1.5 0.3 - - 0.22 25
S32304 0.02 23 4 0.3 - 0.3 0.10 25
Standard Duplex S31803 0.02 22 5.5 3.0 - - 0.17 35
§32205 22,5 58 32 - - 0.17 36
Superduplex $32750 0.02 25 V 7 4.0 - V 0.5 0.27 43
S32760 0.03 25 V 7 35 0.6 V 0.5 0.25 42
Superaustenitic
904L N08904 0.02 20 24.5 42 - 1.5 0.05 35
254 SMO S31254 0.02 20 18 6.1 - 0.7 0.20 43
Austenitic V V
304L ‘ $30400 0.02 18.2 V 8.1 0.3 - V - 0.07 20
316L . S21600 0.02 16.3 - 10.1 2.1 - - - 0.07 24
317L . S31703 0.02 18.4 - 12.4 32 - - - 0.07 30

Los aceros inoxidables superduplex, con un PREyw > 40 como el UNS
S32760, que es objeto de estudio y referencia en el trabajo desarrollado en
esta Tesis Doctoral, contienen porcentajes de aleantes en torno a 25%Cr, 6,8%
Ni, 3,7% Mo y 0,27% N, con o sin adiciones de Cu y W (SAF 2507, UR52N,
DP3W, Zeron100, etc.).

Es el duplex de alta aleacion que mas comunmente se emplea para productos
forjados, y esta especialmente disefiado para aplicaciones marinas, quimicas y
petroquimicas, que requieren resistencia mecanica elevada y resistencia a la
corrosion en ambientes extremadamente agresivos (medios &acidos con
presencia de cloruros) [43].

Aunque el PREnw ofrece un valor indicativo de la resistencia a corrosiéon por
picaduras de los aceros inoxidables, hay que tener en cuenta que sélo hace
referencia a la composicion quimica del material. No evalua otros factores de
gran relevancia, como por ejemplo el historial térmico y la microestructura del
material, que puede afectar de forma muy significativa a la resistencia a la

corrosion localizada.
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21.43. Propiedades mecanicas

Como se ha comentado anteriormente, los aceros inoxidables duplex destacan
frente a los auteniticos por sus propiedades mecanicas, permitiendo emplear
espesores menores a los necesarios en el caso de los aceros austeniticos, con la

consiguiente reduccion de peso en la estructura que componen.

En la Tabla 2. 8 se comparan las propiedades mecanicas de aceros inoxidables

duplex y austeniticos:

Tabla 2. 8. Propiedades mecanicas de aceros inoxidables duplex y austeniticos

. ‘. Limi.te Carga de Alargamiento
Designacién UNS EN elastico rotura (%)
0,2% (MPa) (MPa)
Duplex
2101 S32101 1.4162 560 755 35
2304 S32304 1.4362 600 765 30
2205 S32205 1.4462 630 840 30
2507 S32750 1.4410 700 905 30
2707* S32707  1.4658 700 920-1100 25
Austeniticos
304L S30403 1.4307 290 620 50
316L S31603  1.4404 300 600 55
904L N08904 1.4539 220 490 35
254 SMO S31254  1.4547 310 655 35

Nota:
*Datos de hiperduplex 2707: Pagina web de Sandvik [56]
Resto de datos: Pagina web de Outokumpu (chapa laminada en caliente de 4 mm de espesor) [51]

En la Figura 2. 12, extraida del review realizado por J. Charles [45], se
relaciona el limite elastico con la resistencia a la corrosion, considerando el
valor de PREy, de diferentes aceros inoxidables duplex y austeniticos. Es
notoria la superioridad de los aceros inoxidables duplex en cuanto a los valores
de propiedades mecanicas. Como se puede observar, el acero inoxidable
duplex 2202 presenta un limite elastico un 50% mayor que el acero inoxidable
austenitico 304L, mientras que los superduplex tienen limites elasticos

aproximadamente un 30% superiores a los aceros inoxidables austeniticos de
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la familia 6Mo. Igualmente se aprecia claramente como al sustituir un acero

inoxidable austenitico (como el 316L) por un inoxidable duplex de resistencia a

la corrosion similar (como el 2304), pueden disefiarse piezas con un menor

espesor,

debido a las mayores propiedades mecanicas de los aceros

inoxidables duplex. Esto permite obtener una importante reduccién del peso del

producto final.
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Figura 2. 12. Comparativa en cuanto a propiedades mecénicas y limite elastico entre aceros

incxidables duplex y austeniticos [45]

Asmismo, en la Figura 2. 13, obtenida de la pagina web de Outokumpu [51], se

puede apreciar como el acero inoxidable lean duplex 2101 permite una amplia

reduccion en el espesor para la fabricacion de depdsitos, en comparacion con
el austenitico AISI 304L.

Duplex as a substitute for
austenitic in storage tanks
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Figura 2. 13. Comparativa entre espesor necesario de los aceros inoxidables lean duplex 2101

y austenitico AISI 304L para la fabricacion de depdsitos [51]
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2.2. Evolucién histoérica de los aceros inoxidables duplex

Tras el estudio comparativo entre aceros inoxidables duplex y austeniticos
realizado en la introduccion, se va a analizar la evolucidén histérica de los
aceros inoxidables duplex desde sus inicios a la actualidad para situarlos en el
contexto de aplicaciones en la industria que asi los demandan. |. Alvarez-
Armas [43] recoge en su articulo “Duplex Stainless Steels : Brief History and
Some Recent Alloys” los principales hitos en la evolucion historica de los DSS,

que se recogen a continuacion.

Los aceros inoxidables duplex han existido desde hace mas de 80 anos. Los
primeros grados de duplex eran aleaciones de cromo, niquel y molibdeno.

Los primeros aceros inoxidables duplex forjados se produjeron en Suecia en
1930, empleandose para la industria del papel sulfurizado. Estos aceros se
desarrollaron con el objetivo de reducir los problemas de corrosion intergranular
de los antiguos aceros inoxidables austeniticos de alto contenido en carbono
[43].

En 1930 también se fabricaron aceros inoxidables duplex moldeados en
Finlandia, y en 1936 se concedié una patente en Francia para el que,
posteriormente, seria conocido como Uranus 50.

Con el uso de estos aceros, se observd cdmo una microestructura compuesta
por austenita y ferrita proporcionaba una resistencia frente a la corrosion bajo
tension en ambientes con presencia de cloruros mas elevada que una

microestructura austenitica [43].

En Francia, el grado UR 50, con un 20-35% de ferrita (UNS S32404) fue
comercializado en varias formas, incluyendo la forja, para industrias variadas
tales como la del papel, el procesado de alimentos o la farmacéutica. Estos
aceros se producian en hornos de inducciéon de alta frecuencia, empleando
porcentajes en peso muy precisos de aleantes. El vacio parcial aseguraba la
eliminacion del carbono, una desoxidacion rudimentaria y un ingreso restringido
de nitrégeno. Sin embargo, los productos en forma de chapa, eran susceptibles
a la aparicion de grietas en sus extremos [43].

Uno de los primeros aceros inoxidables duplex desarrollado especificamente

para la mejora de la resistencia a corrosion bajo tension en ambientes con
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presencia de cloruros fue el 3REG0. El inoxidable austenitico AISI 329 estaba
bien posicionado después de la Segunda Guerra Mundial y se empleaba
ampliamente para la fabricacion de tubos de intercambiadores de calor en la
industria de la produccion de acido nitrico. En los siguientes afos, el acero
inoxidable duplex tanto forjado como moldeado fue empleado para una gran
variedad de aplicaciones industriales, incluyendo embarcaciones,
intercambiadores de calor y bombas. Esta primera generacion de aceros
inoxidables duplex disponia de buenas caracteristicas mecanicas y de
resistencia frente a la corrosion, pero presentaban limitaciones a la hora de
soldarlos. La Zona Afectada Térmicamente (ZAT) de las soldaduras,
presentaba una menor tenacidad, debido a un exceso de ferrita, y una
resistencia frente a la corrosion significativamente menor a la del metal base.
Estas limitaciones confinaron el uso de esta primera generacién de aceros
inoxidables duplex a aquellas aplicaciones que, en general, no precisaban
soldadura [43].

Durante finales de la década de los anos 60 y principios de los afios 70 del S.
XX, hubo dos factores principales que provocaron un avance en el desarrollo
de los aceros inoxidables duplex. En primer lugar, una escasez de niquel que
elevd el precio de los aceros inoxidables austeniticos, hecho que se combiné
con un incremento de la actividad en la industria petrolifera offshore, la cual
demandaba un acero inoxidable capaz de soportar ambientes altamente
agresivos. El segundo factor estuvo vinculado a la mejora notable en la
fabricacion de acero debida a la introduccion de dos técnicas. Por un lado, la
técnica de descarburacion con argon-oxigeno (AOD: Argon Oxygen
Decarburization), donde el argdn se inyecta tanto para remover el metal y
ayudar al proceso de refinado, como para la recuperacion de la aleacion,
evitando que aleantes como el Cr se oxiden. Por otro lado, el oxigeno
descarbura el acero fundido, obteniendo porcentajes bajos de C en el acero
inoxidable final. La segunda es la técnica descarburacion con vacio-oxigeno
(VOD: Vacuum Oxygen Decarburization) que permite desoxidar en condiciones
de vacio, obteniendo la decarburizacion del acero liquido y ayudando al

proceso de refinado. Las técnicas descritas hicieron posible producir aceros
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mas limpios, con un porcentaje de carbono muy bajo, y con un contenido de
nitrdgeno muy controlado [43].

En los afnos 70 del siglo pasado, la introduccion de la colada continua en la
produccion del acero inoxidable, contribuy6 a la disminucidén de los costes de
fabricacion y la mejora de calidad del producto. De 1970 en adelante, la adicidn
de nitrégeno y reduccion del porcentaje de carbono, contribuyeron a la mejora
de la resistencia a corrosion, permitiendo ademas una mayor estabilidad a altas
temperaturas de la microestructura del acero inoxidable, hecho notorio en la

ZAT en aceros duplex soldados, mediante la estabilizacion de la austenita [43].

A mediados de la década de los 80 del S. XX, se introdujo una segunda
generacion de aceros inoxidables duplex con propiedades de soldeo
mejoradas, principalmente debidas a la adicion de nitrégeno en la aleacion. El
grado de acero inoxidable duplex mas comunmente empleado hoy en dia es el
conocido como 2205 (UNS S31803/S32205: EN 1.4462), compuesto por 22%
Cr, 5% Ni, 3% Mo y 0,16% N. Este acero se emplea en un amplio rango de

aplicaciones y en una gran variedad de productos [43].

El nitrdgeno en la aleacion tiene el papel de mejorar, de forma significativa, las
propiedades de resistencia a corrosion del acero, que ademas duplica el valor
del limite elastico en relacion a los aceros inoxidables austeniticos

convencionales, especialmente en productos soldados [43].

Los aceros inoxidables duplex anteriores tenian una resistencia moderada a la
corrosion generalizada y a la corrosion bajo tensibn en ambientes con
presencia de cloruros, pero sufrian una sustancial pérdida de propiedades,
tanto mecanicas como de resistencia a corrosion, al soldarlos. Sin embargo, el
acero inoxidable duplex 2205 proporciona una resistencia a la corrosion en
numerosos ambientes, superior a la de los aceros inoxidables austeniticos AlSI
304, 316 y 317. El duplex 2205 se emplea a menudo en forma de tubo o chapa
soldada en ambientes donde resistencia a la corrosién generalizada y a la
corrosion bajo tension son factores de importancia. El incremento de la
resistencia de este acero respecto a los austeniticos de resistencia a corrosion

analoga, permite la reducciéon de espesores de pared de tubo, pudiendo
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soportar mejor dafios de transporte y manejo, y obteniendo importantes
reducciones de peso [43].

En la Figura 2. 14 se puede observar la predominancia del acero inoxidable
duplex 2205 respecto a otros duplex entre los afnos 2000-2007, obtenida del

articulo de J. Gagnepain [57].
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Figura 2. 14. Predominancia del acero inoxidable duplex 2205 respecto a los demas duplex
durante los afios 2000-2007 [57]

Sin embargo, en ciertas aplicaciones, el acero inoxidable duplex 2205 no puede
sustituir a los austeniticos AISI 304, 316 6 317, debido a problemas de coste. El
mayor coste del 2205 esta asociado, principalmente, a las cantidades de niquel
(5,5%) y molibdeno (3%). Debido a esto, era necesario la obtencion de un
acero inoxidable duplex soldable de mayor resistencia a corrosion que los
austeniticos 304, 316 y 317, pero con menores costos de produccion que el
2205 [43].

Siguiendo este razonamiento, D. Bergstrom [58] patentd un acero inoxidable
duplex (US Patent No. 6551420 B1(2003)) que serviria como alternativa
econdmica al 2205, con menores porcentajes de aleantes, especialmente
niquel y molibdeno. Este acero inoxidable exhibia propiedades mecanicas
similares al 2205 con una resistencia a la corrosion por picaduras y resquicios
significativamente superior a las de los aceros inoxidables austeniticos 316 y

317. Asi, el éxito del grado 2205 llevo al desarrollo de una familia entera de
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aceros inoxidables duplex, con un amplio rango de resistencia a corrosion,

dependiente de su aleacién [43].

Los aceros inoxidables duplex en forma de tubo, debido a sus propiedades
mecanicas y resistencia a corrosion, se emplean en aplicaciones de extraccion
y conduccion de petroleo y gas. La patente US N° 6749697 B2 (2004), de O.
Bergstrom [59], define un material de elevada resistencia a traccion, buena
resistencia a impacto y buena resistencia a corrosion, apropiado para la
industria petrolifera. En esta patente se demostr6 que aumentando los
porcentajes de Cr, Mo y N a altos porcentajes se produce un efecto sinérgico
en las propiedades mecanicas obtenidas. Ya era sabido que el Cr y el Mo
incrementan la solubilidad del N pero, el contenido de N sefialado en esta
patente, resulta superior al estimado previamente como limite superior. Estos
contenidos elevados de N, Cr y Mo dan a la aleacion una gran resistencia y, a

la vez, una buen conformado en forma de tubos por extrusion [43].

En los afos 90 se desarrolld una nueva generacion de duplex aleados con
nitrdogeno (denominandose como tercera generacion). Estas adiciones de
nitrégeno tienen gran importancia en los aceros inoxidables duplex. Contribuye
a la mejora de varias propiedades, incluyendo la estabilidad a alta temperatura
de la microestructura bifasica del material, en particular en las regiones de
soldadura. Los “antiguos” aceros inoxidables, con bajos porcentajes de N
generaban granos ferriticos en la ZAT de la soldadura, con frecuentes
precipitaciones de fases secundarias, tales como la austenita secundaria (y>),
fase secundaria formada a partir de la descomposicién de la ferrita, y nitruros,
que originaban una reduccion de la tenacidad y de la resistencia a corrosion de

la estructura soldada [44].

Los grados con alto porcentaje de N que mejoraban las propiedades de
soldabilidad del acero fueron reconocidos como una alternativa a los aceros
inoxidables superausteniticos de alto contenido de Ni y Mo de precio
elevadisimo, desarrollados para aplicaciones de alta resistencia frente a la
corrosion. Desde entonces, se produjeron desarrollos ingentes de los

denominados aceros inoxidables superduplex (PREN > 40), especificamente
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desarrollados para aplicaciones de alta resistencia a la corrosién en ambientes
agresivos [44].

A pesar de que estos aceros inoxidables super duplex no presentan corrosion
en agua de mar a bajas temperaturas, si que tienen limitaciones a altas
temperaturas. Es por ello que se han desarrollado aceros inoxidables duplex de
mayor aleacién, denominados hiperduplex, como son los grados 2707, 2907 6
3207. Ademas de elevada resistencia a corrosion, estas aleaciones
proporcionan propiedades mecanicas superiores a las exhibidas por los aceros

inoxidables super duplex [60].

De forma paralela al desarrollo de aceros duplex de alta aleacion,
recientemente se ha manifestado un gran interés por las composiciones de
baja aleacion y reducido coste. El acero inoxidable de la familia lean duplex
mas extendido es el 2304 (UNS S32304/EN 1.4362), con un 23% de Cr y un
4% de Ni. Los aceros inoxidables de la familia lean duplex se han empleado en
numerosas aplicaciones arquitectdnicas, debido a su elevada resistencia
mecanica, buena resistencia frente a la corrosion y bajo coste en comparaciéon
con el inoxidable austenitico AISI 316. En estos aceros inoxidables, la
reduccion del porcentaje de niquel se compensa con un aumento del

porcentaje de manganeso y nitrégeno [43].

En la industria automovilistica, la empresa Armco Inc. publicé una patente (US
Patent N° 4828630) [61] de un acero inoxidable lean duplex con buena
ductilidad, tenacidad, resistencia a corrosion, resistencia mecanica y estabilidad
térmica frente a transformaciones martensiticas, debido al alto porcentaje de
Mn. Posteriormente, un acero inoxidable duplex comercial acorde a la patente
de Armco (UNS S32001), que contenia esencialmente 20%Cr, 5% Mn, 1,1% Ni
y 0,13% N se propuso como parte estructural en un nuevo disefio

automouvilistico [43].

En resumen, los aceros inoxidables duplex que se han ido desarrollando a lo
largo de las ultimas décadas, tienen notables similitudes con los austeniticos y
ferriticos, pero con ventajas que los hacen unicos en numerosas aplicaciones.
Poseen una resistencia a corrosién bajo tension superior respecto a la mayoria

de aceros inoxidables austeniticos, mayor tenacidad que la mayoria de aceros
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inoxidables ferriticos y resistencia mecanica mas elevada que la mayoria de
aceros inoxidables ferriticos y austeniticos [43].

Ademas poseen la gran ventaja de estar aleados con bajos porcentajes de
niquel, en comparacién con las aleaciones inoxidables austeniticas de similar
resistencia frente a la corrosion en numerosos ambientes. Esta combinacion de
alta resistencia y bajo contenido en niquel, hace de los aceros inoxidables
duplex una atractiva alternativa a los austeniticos, especialmente en

temporadas en las que el precio del niquel es alto [43].

La Figura 2. 15, extraida del articulo de J. Gagnepain et al. [57], muestra la
evolucion de los pedidos de diferentes aceros inoxidables duplex y austeniticos
para plantas desalinizadoras entre los afos 2000-2007. En ella se puede
observar como los pedidos de aceros inoxidables duplex 2205 y 2304 han ido
en aumento conforme los pedidos de AISI 316L van decreciendo en este

sector.

Figura 2. 15. Evolucién de los pedidos de aceros inoxidables para plantas desalinizadoras
entre los afios 2000-2007 [57]

En la actualidad, la familia de aceros inoxidables duplex representa alrededor
del 1% del total del mercado de aceros inoxidables, con una expectativa de

crecimiento anual superior al 10% [43].

En la Figura 2. 16, extraida del review sobre DSS de J. Charles [45], se

muestra la produccion de aceros inoxidables austeniticos por grados en el aio
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2004, pudiendo observarse la clara preponderancia del acero inoxidable

austenitico AISI 304.
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Figura 2. 16. Produccion de aceros inoxidables en 2004 por grados [45]

Las formas principales de producciéon de los aceros inoxidables duplex y sus

principales aplicaciones vienen recogidas en la Figura 2. 17, de J. Charles [45].
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Figura 2. 17. Formas principales de produccién de aceros inoxidables duplex y aplicaciones

[45]
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2.3. Influencia de los elementos aleantes en las propiedades de los

aceros inoxidables duplex

2.3.1. Aleantes principales

En este apartado, se detallara el papel de los elementos principales de
aleacion, es decir, el molibdeno, el nitrégeno y, sobre todo, el cromo y el

niquel.

No hay que olvidar que las interacciones de dichos elementos de aleacion son
muy complejas y, para alcanzar una estructura duplex estable que responda
bien al proceso y a la fabricacion, se debe tener cuidado en la adicién de los
mismos. Ademas del equilibrio de fases austenita y ferrita, hay otro punto
importante concerniente a los aceros inoxidables duplex y su composicion
quimica, que es la formacion de fases intermetalicas perjudiciales, que se
forman a temperaturas elevadas. La importancia de los estrechos margenes
de la composicion se ha hecho evidente a medida que la experiencia con

estos aceros ha ido aumentando [42].

Los cuatro principales elementos de aleacion de los DSS son los siguientes:
Cr, Mo, N y Ni. A continuacién se describe su influencia tanto en la

microestructura como en sus propiedades.

Cromo

El cromo es uno de los elementos que dan al acero su caracter inoxidable,
pero no es el unico, puesto que otros elementos, molibdeno, nitrogeno, silicio,
niquel, manganeso y el cobre también afectan a las propiedades de
resistencia a la corrosién de los aceros inoxidables. Es necesario un
porcentaje minimo cercano al 10,5% de cromo para formar una pelicula
pasiva estable, que pueda proteger a un acero contra la corrosién
atmosférica. El aumento de contenido de cromo incrementa la resistencia a la
corrosion del acero inoxidable asi como su resistencia mecanica [42], [43].
Asimismo, un alto porcentaje de cromo mejora la solubilidad del N en la
aleacion. Estas cualidades hacen que sea deseable mantener el porcentaje
de Cr lo mas elevado posible.

El cromo es un elemento alfageno, estabiliza la fase ferrita, de estructura
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cubica centrada en el cuerpo (BCC). Si se incrementa el contenido de cromo,
es necesario mas contenido de niquel para formar una estructura austenitica
0 una estructura duplex (austenitica-ferritica). Un elevado contenido de cromo
promueve también la formacién de fases intermetalicas. Como dato
comparativo, mencionar que los contenidos de Cr son, como minimo, de 17%
de Cry 22 % en los aceros inoxidables austeniticos y aceros inoxidables

duplex de segunda generacion, respectivamente.

El cromo también aumenta la resistencia a la oxidacion a temperaturas
elevadas. Aunque algunos otros elementos pueden ayudar al cromo a formar
o mantener la pelicula de oOxido protector, el cromo por si solo confiere

propiedades de resistencia a la corrosion al acero inoxidable [40], [42].

Molibdeno

El molibdeno mejora la resistencia al ataque por cloruros en los aceros
inoxidables. Cuando el contenido de cromo del acero es del 18% o superior,
las adiciones del molibdeno aumentan la eficacia por un factor de tres, en
relacion a las de cromo, en la reduccion a la suspcetibilidad frente a la
corrosion por picaduras (pitting corrosion) y corrosion por resquicio (crevice
corrosion), en ambientes con presencia de cloruros [42]. Ademas, mejora la

resistencia a corrosion en acidos reductores [43].

El molibdeno también es un elemento alfageno, y aumenta la tendencia de un
acero inoxidable a formar fases intermetalicas perjudiciales, como la fase
sigma (0) y la fase chi (y), compuestos intermetalicos que se forman en los
aceros inoxidables tras tratamientos a alta temperatura [42], [62], [63]. Por
eso0, generalmente se restringe su presencia en porcentajes proximos al 7,5%
y 4% en aceros inoxidables austeniticos y en aceros inoxidables duplex,

respectivamente [42].

Varios investigadores han sefalado como el molibdeno promueve el proceso
de repasivacion de la capa de oxido de los aceros inoxidables formando
complejos Mo-Cl insolubles, o MoO.%, en los puntos activos en los que se
forma la picadura. De acuerdo a los estudios de A. Pardo et al. [64], el efecto
beneficioso del molibdeno se debe principalmente a la presencia de Mo®* en

la capa pasiva, y a la formacion de compuestos insolubles de Mo en la
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picadura. Esto hace mas estable a la capa pasiva frente a la corrosion
localizada causada por el ataque de iones CI. A pesar de que el debate
continua sobre el papel exacto del Mo en la resistencia a corrosion por
picaduras, esta probado que éste tiene un efecto beneficioso en la resistencia

a corrosion por picaduras de los aceros inoxidables [65].

Nitréogeno

El nitrogeno aumenta la resistencia a la corrosion por picaduras y resquicio de
los aceros inoxidables duplex. Promueve la repasivacion de la capa protectora
del acero inoxidable, aumenta el rango pasivo en el cual la corrosion por
picaduras es menos probable, mejora la resistencia a corrosion bajo tension
en algunos medios, y mejora la resistencia a corrosion intergranular del

material.

Es un elemento fuertemente gammageno, formador de austenita, y puede
sustituir parcialmente al niquel en los aceros inoxidables austeniticos. En
aceros inoxidables duplex, el nitrogeno se agrega casi hasta su limite de
solubilidad, y la cantidad de niquel se ajusta para alcanzar el equilibrio
deseado de fases [42]. Un contenido elevado en N mejora la formacion de
austenita tras el proceso de soldeo, obteniendo buenas propiedades

mecanicas en la soldadura [43].

Asimismo, aumenta substancialmente la resistencia mecanica del acero y, de
hecho, es el mas eficaz de los elementos de endurecimiento por solucion
solida. La tenacidad también aumenta con la adicion de nitrégeno. La tercera
generacion de duplex nacié principalmente con la adicion de nitrégeno en las

aleaciones [42].

F. M. Bayoumi y W. A. Ghanem [66] recogen en su articulo “Effect of nitrogen
on the corrosion behavior of austenitic stainless steel in chloride solutions”
cémo el nitrégeno en la picadura reacciona con los iones H* formando NH,",
aumentando el pH en las paredes de la picadura, disminuyendo su acidez, y

retrasando la propagacion de la picadura.

El nitrogeno se utiliza en los aceros inoxidables austeniticos y duplex con
contenido elevado de cromo y molibdeno para compensar su tendencia a

formar la fase sigma. Este retrasa la formacién de fases intermetalicas,
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evitando su precipitacion durante el procesado y fabricacion de las aleaciones

duplex. [42].
La Figura 2. 18 muestra la relacién entre las diferentes familias de aceros
inoxidables duplex y su contenido de nitrégeno, y la Figura 2. 19 muestra el

efecto de la adicidon de nitrégeno en la estabilizaciéon de la austenita.
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Figura 2. 18. Contenido de nitrdgeno en las diferentes familias de aceros inoxidables duplex
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Figura 2. 19. Seccion del diagrama ternario Fe-Cr-Ni: Efecto de la adicion de nitrogeno en la
estabilizacion de la austenita (desplaza linea de la ferrita a temperaturas superiores) [43]

Niquel

El niquel es un estabilizador de fase austenita, eso quiere decir que la adicion
de este elemento a una aleacién base hierro promueve un cambio en la
estructura cristalina de aceros inoxidables de una estructura cubica centrada
en el cuerpo, como presenta la ferrita, a una estructura cubica centrada en las

caras, como es la austenita, FCC. Este efecto se esquematiza en la Figura 2.

20.

Los aceros inoxidables ferriticos o no contienen Ni o esta presente en
cantidades muy pequenas. Sin embargo los DSS, contienen una cantidad
intermedia de niquel que va desde 4 a 7 %, y los aceros inoxidables
austeniticos de la serie 300, contienen como minimo un 8%. La adicién de
niquel retrasa la formacion de fases intermetalicas perjudiciales en aceros

inoxidables austeniticos, pero es menos eficaz que el nitrégeno.

La estructura FCC de la austenita es la responsable de la excelente tenacidad
de los aceros inoxidables austeniticos. La presencia de esta fase en

cantidades préximas al 50% aumenta de manera considerable la tenacidad de
46



Capitulo 2 ESTADO DEL ARTE

los duplex, si se los compara con los inoxidables ferriticos [42].

Ferritic (Body-Centered Austenitic (Face-Centered
Cubic) Structure Cubic) Structure

Figura 2. 20. La adicion de niquel (al menos un 8%) promueve un cambio de estructura
cristalina de BCC a FCC [42]

Al aumentar el contenido en niquel cambia la microestructura de un acero,
como se puede observar en la Figura 2. 21, en donde se aprecia la evolucion
desde la miroestructura ferritica (izquierda), a microestructura duplex (centro) y,
posteriormente, a microestructura austenitica (derecha) con el aumento el

porcentaje de niquel en el acero.

Ferritic Structure Duplex Structure Austenitic Structure

Add Nickel

Figura 2. 21. Aumentar el contenido en niquel cambia la microestructura de un acero ferritico
(izquierda) en un acero duplex (centro) y en un acero austenitico (derecha) [42]
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2.3.2. Otros Elementos Aleantes

Aparte de los elementos principales detallados, existen otros elementos de
aleacion que modifican las propiedades de los aceros inoxidables duplex, y se
comentan a continuacion.

Silicio

El silicio es un elemento alfageno que actua de manera similar al cromo en la
estructura de los DSS, Otorga un efecto beneficioso a los aceros frente a la

resistencia a corrosion por picaduras [67].

En su articulo “A study on the applicability of Si in low-Mo duplex stainless
steel weld metals to improve the corrosion resistance”, S. Kim et al. [65]
analizan como la adiciéon de porcentajes entre el 1,5-2% de Si en aceros
inoxidables duplex de bajo contenido en Mo (lean duplex) soldados mejora su
resistencia a corrosién. Ello es debido a la formaciéon de SiO, que actua como

una barrera que evita la difusion de iones agresivos.

Ademas, hay que tener en cuenta que el Si ni contribuye a la formacién de
fases intermetalicas ricas en molibdeno ni provoca una reduccion de la

tenacidad a baja temperatura en el material [65].

Manganeso

En los aceros inoxidables duplex el manganeso, junto con el Ni y el N,
estabilizan la fase austenita, permitiendo obtener un balance de fases ferrita-
austenita alrededor del 50%. Este elemento contribuye a aumentar la dureza y
resistencia del acero, y en los aceros inoxidables lean duplex se emplea como
sustituto del Ni, abaratando la aleacion. Hay que seialar, sin embargo, que el
Mn no es tan efectivo como el Ni para la pasivacion superficial de los aceros
inoxidables de forma que, los aceros inoxidables lean duplex, enriquecidos en
manganeso, poseen una resistencia inferior frente a la corrosion que los

aceros inoxidables duplex estandar.

Uno de los propésitos principales en la adicidon de Mn a los aceros inoxidables
duplex es el aumento de la solubilidad del N, elemento altamente
gammageno, y con una probada influencia positiva en la resistencia a

corrosion por picaduras del material [68], [69].

48



Capitulo 2 ESTADO DEL ARTE

Wolframio

Las adiciones de W estabilizan la fase sigma a altas temperaturas. Los grados
con contenidos de W en su aleacion, requieren mayores temperaturas de
recocido de solubilizacion. Claramente, tras largos tiempos de tratamiento
isotérmico, la cantidad de fase sigma es inferior en un acero inoxidable duplex
con adiciones de W+Mo, si se compara con uno con una cantidad equivalente
de Mo. Es decir, la sustitucién de Mo por W, disminuye el porcentaje de fase
sigma tras tratamientos térmicos prolongados. Este hecho se justifica debido

a una menor difusion de los grandes atomos de W en el material [45], [70].

Cobre

Las adiciones de cobre permiten mejorar la resistencia a corrosion en acidos
reductores. Aleado junto al W, permite mejorar la resistencia a corrosion por
picaduras [71]. Asimismo, se ha empleado el cobre como aleante para

propiedades antibacterianas en aceros inoxidables duplex [8].

Niobio y Titanio
El niobio y el titanio mejoran la resistencia a todas las formas de corrosion,
incluso la corrosion intergranular. Son elementos estabilizadores de los

carburos, permitiendo al cromo quedarse en solucion [72].

Plata
Y. Sheng-Min et al. [8], [9] han caracterizado un acero inoxidable duplex 2205
con un 0,2% de plata, demostrando sus propiedades antibacterianas en la

aplicacién de éste como material para maquinaria de procesado de alimentos.

Dado que una de las principales propiedades de los aceros inoxidables duplex,
que los hace de gran interés para multiples aplicaciones, es su resistencia a
corrosion por picaduras, se muestra en el diagrama de la Figura 2. 22 la
influencia de cada elemento de aleacidén en la resistencia a corrosion por

picaduras de un acero inoxidable duplex.
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Figura 2. 22. Influencia de los distintos aleantes de un acero inoxidable duplex en su
resistencia a corrosion por picaduras [44]

En la regidon activa de la curva de la Figura 2. 22, se muestra como adiciones
de Cr, Ni, Mo y W tienen efectos favorables disminuyendo el valor de la
corriente critica de pasivacion, mientras que el Si y el P presentan un efecto

negativo. El Cu presenta un efecto positivo en esta region.

En la region pasiva las adiciones de Ni y Mo presentan un efecto beneficioso
en ambientes reductores, mientras que la adicién de Cr mejora la formacion de

la capa pasiva en ambientes oxidantes.

Asimismo, el N, Cr y Mo provocan un aumento del valor del potencial de
picadura (region pasiva a transpasiva) aumentando la resistencia a corrosion

por picaduras del material.
2.4. Microestructura de los Aceros Inoxidables Duplex

La composicion quimica de los aceros inoxidables duplex condiciona qué tipo
de procesos de envejecimiento pueden experimentar cuando se someten a un
tratamiento térmico, y, por ende, la microestructura obtenida. Los procesos de
envejecimiento, generalmente, conllevan un endurecimiento y una fragilizacion
del material en un amplio intervalo de temperaturas y tiempos de exposicion,
por la precipitacion de una serie de fases minoritarias, y la formacién de

compuestos intermetalicos en las los limites de grano fundamentalmente [73].
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2.4.1. Ferrita y Austenita

Los aceros inoxidables duplex (austeno-ferriticos) se caracterizan, desde un
punto de vista microestructural, por estar constituidos por una estructura
bifasica compuesta por granos de ferrita, denominada a o &, y austenita,
denominada vy, en proporciones variables entre el 30 % y el 70 %
respectivamente [73]. Sin embargo, es habitual considerar que los aceros
inoxidables duplex tienen cantidades aproximadamente iguales de ferrita y
austenita favoreciéndose ligeramente, en la actualidad, la austenita para
mejorar la tenacidad y el procesado del material [42].

La proporcion de fases depende principalmente de la composicién quimica de

la aleacion y de la historia termomecanica del material.

Las excelentes propiedades mecanicas y de resistencia a corrosion bajo
tensiéon y por picaduras de estos materiales se deben a factores de equilibrio
entre composicion quimica y estructura, asi como al equilibrio de las fases que
lo componen.

Contenidos elevados de ferrita pueden reducir la resistencia del material a la
corrosion, ya que puede experimentar transformaciones microestructurales
cuando se somete el material a tratamientos térmicos, provocando la aparicion
de fases no deseadas. La facilidad de transformacion de la ferrita se debe a la
elevada velocidad de difusion de Ilos elementos aleantes en el
empaquetamiento cristalino BCC, del orden de 100 veces mayor que en la fase
austenita. Este hecho, unido a que la solubilidad de determinados elementos
como cromo, molibdeno, cobre, nitrégeno, carbono y wolframio decrece con la
temperatura, provoca que la fase ferrita sea promotora de la formacion de fases
secundarias. En tal caso, tendra lugar una disminucion de la resistencia a la

corrosion del material, afectando a sus propiedades mecanicas [73].

2.4.2. Fases Secundarias e Intermetalicos

Ademas del equilibrio de fases, existe un segundo problema importante con los
aceros inoxidables duplex: la formacion de fases intermetalicas perjudiciales a
temperaturas elevadas. Las fases sigma (o) y chi (y), por ejemplo, se forman en

aceros inoxidables con alto contenido de cromo y de molibdeno,
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precipitandose, preferentemente, en el limite de grano a-a o a-y y creciendo

hacia el interior de la fase ferrita [42].

En la Figura 2. 23 se observa un diagrama temperatura-tiempo-transformacion
que muestra las diferentes fases que pueden aparecer en un acero inoxidable
duplex estandar, cuando es sometido a un tratamiento térmico determinado. En
este diagrama se pueden apreciar dos zonas perfectamente diferenciadas:
1. Entre 875 y 1325 K, en donde se favorece la precipitaciéon de austenita
secundaria, fase sigma, fase chi, fase R, carburos y nitruros.
2. Entre 575y 875 K, en donde se favorece la formacion de fases G, m, €, y
fase alfa prima (o’).
En la Figura 2. 24 se presenta la curva temperatura-tiempo-transformacion de
los precipitados concretos para un acero inoxidable superduplex 2507 similar al

empleado en esta Tesis Doctoral.

1200 K . Fase & e Carburo M,,C,, Nitruro CrN
Cr * Nitruro Cr,N
Mo * Fase ¥
g * Fase 12
* Carburo M,,C,
eR
Fasent
* Fase e-Cu
Cr, Mo, Cu, W | « Fase 0.
¢+ Fase G,...
600 K- [Cr.Mo,Cu,W|

TIEMPO

Figura 2. 23. Diagrama Temperatura—Tiempo—Transformacién. Posibles precipitados en
aceros inoxidables duplex [73]
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Figura 2. 24. Diagrama Temperatura—Tiempo—Transformacion para los precipitados
observados en el acero inoxidable stper diplex 2507 [74]

A continuaciéon se describen con detalle las fases secundarias mas

importantes:

Fase Sigma (o)
Es la fase secundaria mas importante debido a su elevada proporcion respecto
al resto de las fases secundarias que pueden formarse y, de ahi, su influencia
en las propiedades del material [73].
La fase sigma es un compuesto intermetalico rico en Cr y Mo; se forma en los
aceros inoxidables duplex cuando se exponen a temperaturas entre los 600°C
y los 900°C [5], [26], incluso, durante periodos de tiempo cortos. En los aceros
inoxidables superduplex aumenta la susceptibilidad a la formacion de esta fase,
debido al aumento del porcentaje de Cr y Mo en su composicion quimica, con
respecto a los aceros duplex estandar [74]. La precipitacion de esta fase
provoca efectos daninos en las propiedades mecanicas y de resistencia frente
a la corrosién del material e, incluso, un porcentaje bajo de fase sigma (inferior
al 1%) puede afectar de forma significativa éstas propiedades [5], [22], [75]-
[77].
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Esta fase secundaria dura y fragil, no magnética y de estructura tetragonal [78],
tiende a precipitar o nuclear de forma preferente en los limites de las fases
austenita/ferrita y ferrita/ferrita, creciendo o propagandose, posteriormente,
hacia la fase ferrita. Presenta diferentes morfologias en funcion de los
tratamientos térmicos aplicados [25], [26]. En la Figura 2. 25 se puede observar
la presencia de fase sigma precipitada en la microestructura ferritico-

austenitica de un DSS.

o o m

S - W
m : j ' 100 um ‘_‘!

Figura 2. 25. Fase sigma presente en la microestructura de un acero inoxidable duplex

La precipitacion de la fase sigma también esta relacionada con la deformacion
plastica que experimenta el material, por ejemplo durante el proceso de
laminacién en caliente que se puede realizar a temperaturas entre los 800-900
°C. [73].

La fase sigma se forma a través de la siguiente reaccién eutectoide [30], [79],
[80]:

a—>0+Yy2 2.6

En esta reaccion, la fase ferrita se transforma en fase sigma y austenita
secundaria, de la que se hablara mas adelante.
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Fase Chi (x)

La fase intermetalica chi precipita en los aceros inoxidables duplex en el rango
de temperaturas de precipitacion de la fase sigma.

Su nucleacion, frecuentemente, tiene lugar en la interfase ferrita/austenita y
ferrita/ferrita, y propaga hacia la matriz ferritica. La fase y, como la fase o, es
fragil y dura, mermando las propiedades mecanicas del material [78]. En los
aceros inoxidables duplex aparece en cantidades muy inferiores a las de la

fase sigma [74].

Esta fase es un compuesto intermetalico de estructura cubica centrada en el
cuerpo, con una estequiometria tipo FessCri2Mo1o [63], (Que puede variar hasta
FessCri2MosTiz [78]). Esta fase se diferencia principalmente de la fase sigma
por su mayor contenido en molibdeno [32], [63], [78], [81], [82]. Numerosos
autores han asociado la precipitacion de la fase chi con la posterior
precipitacion de fase sigma. Esta ultima se formaria a partir de la fase chi,
consumiéndola [5], [78], [80].

El efecto que provoca la fase chi sobre las propiedades del material es dificil de
cuantificar, debido a que suele coexistir con la fase ¢ y su proporcion respecto
a ésta es muy baja [73]; sin embargo, algunos autores como, M. A. Dominguez-
Aguilar et al.[83] indican que, en ambientes con presencia de cloruros, se
favorece la formacién de picaduras en las zonas con fase chi, debido a que en
las zonas colindantes a ésta, la reduccion de molibdeno es superior a la que

existe en las zonas limitrofes a la fase sigma.
La fase chi se forma a partir de la ferrita, a través de la siguiente reaccion [79]:

a—-y 2.7
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Carburo tipo M;C;

Este tipo de precipitado suele observarse sobre todo en los DSS con elevado
contenido en carbono vy, por ello, tiene menor impacto en los aceros inoxidables
duplex actuales, con menor contenido en carbono. Habitualmente precipitan en
la interfase aly, entre 950 y 1050°C. Este precipitado no afecta a las
propiedades mecanicas del material, si tiene lugar de una forma dispersa y

poco abundante [73].

Carburo tipo M2;Cs

Precipita en el rango de 450 a 650°C, aproximadamente, con elevadas
cinéticas, requiriendo menos de un minuto para formarse a 800°C. Se situa,
predominantemente, en los limites de grano y, en menor proporciéon, dentro de
los granos de ferrita o austenita [73]. Estos precipitados son considerados por

algunos autores como puntos de nucleacién de fase o [73], [84].

Los carburos presentan una menor importancia en los aceros inoxidables
superduplex comparados con los tradicionales, debido a su bajo contenido en
carbono. La clasica corrosion intergranular, similar a la de los aceros
inoxidables austeniticos, causada por precipitacion de carburos y, asociada a
una reduccion de cromo en los limites de grano, es muy improbable en los

modernos aceros inoxidable superduplex [74].

Nitruros de cromo CroN y CrN

El aumento del uso de nitrdgeno como elemento aleante provoca la
precipitacion de nitruros de cromo del tipo Cr;N en el intervalo de temperaturas
de 700-900 °C en los DSS.

El nitrdgeno esta implicado en la formacion de diferentes fases secundarias, ya
que, al aumentar la temperatura, incrementa la solubilidad de éste en la fase
ferrita y, al disminuir rapidamente la temperatura de ésta, queda sobresaturada
en nitrégeno, lo que provoca la precipitacion intergranular de CruN [73].

Los nitruros de cromo nuclean en los limites de fase austenita-ferrita o ferrita-
ferrita. Estas particulas precipitan antes que las fases chi y sigma, actuando
como puntos de nucleaciéon favorables a la fase chi, en primer lugar, y fase

sigma posteriormente [32], [78].
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Existen diferentes morfologias de precipitados de Cr;N, puesto que tanto la
morfologia como la composicidn quimica de los nitruros pueden variar durante
su precipitacion [85]. N. Sathirachinda et al. [86]. diferencian entre tres tipos de
morfologias, punteados, circulares y aciculares sugiriendo la posibilidad de
distintas estructuras cristalograficas en los nitruros de cromo precipitados en el

material (por ejemplo, CrN cubico y CroN hexagonal).

Otros autores como J. Y. Maetz et al. [87] describen como la morfologia de los
nitruros de cromo evoluciona de particulas alargadas aisladas a una capa
continua a lo largo de la frontera entre fases tras largos periodos de tratamiento

térmico

J. O. Nilsson [74] sefiala que los nitruros del tipo CroN pueden precipitar de
forma intragranular, debido a un enfriamiento rapido después de un tratamiento
térmico a alta temperatura, a causa de la supersaturacién de nitrdgeno en la
fase ferrita. En ese caso particular, particulas alargadas de CraN precipitan en
aquélla. La precipitacion de Cr,N de forma intergranular se produce en
tratamiento isotérmico entre los 700-900°C, formandose tanto en las fronteras
a/a como a/y. Mientras el CraN parece ser el nitruro de cromo predominante, el
CrN ha sido observado en la ZAT de soldaduras del acero inoxidable duplex
SAF 2205; sin embargo, en este caso no se observaron efectos adversos en

las propiedades de tenacidad y resistencia a corrosion del material [74].

Austenita secundaria (y2)

Su formacién tiene lugar mediante la descomposicion de la ferrita inicial en
austenita secundaria. A través de este procedimiento de transformacién
provoca una disminucion de hasta un 70 % en el contenido de ferrita inicial. La
fase y, puede formarse con relativa facilidad al aplicar al material tratamientos
térmicos diversos, ya que los mecanismos de formacion pueden ser muy
variados. El intervalo de temperaturas en que suele aparecer esta fase es de
650 °C a 900 °C [73]. Se diferencian hasta tres mecanismos a través de los

cuales puede precipitar la austenita secundaria [73], [74].

El principal es la reaccidon eutectoide en la que la ferrita se descompone en

austenita secundaria y fase sigma, facilitada por la rapida difusion a través de
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las fronteras a/ y. La fase ferrita queda desestabilizada por la formacién de la
fase sigma, reduciéndose el contenido de Cr y Mo en la ferrita colindante. Se
ha comprobado que esta austenita secundaria es pobre en cromo,
particularmente cuando precipitan simultdneamente Cr;N, lo cual explica por
qué el ataque por corrosion por picaduras puede ocurrir en estas zonas, incluso
cuando el porcentaje de fase sigma precipitado puede considerarse

despreciable [74].

Fase alfa prima (a’)

Esta fase aparece entre 300-525 °C. Su formacion esta asociada a la aparicion
previa de Cr;N. La descomposicion a baja temperatura de la ferrita de un acero
inoxidable duplex, da como resultado su transformacion en una fase rica en
cromo y demas elementos aleantes presentes en el material, denominada alfa

prima (a’) y otra fase a, enriquecida en hierro [73].

Fase R

Precipita en los aceros inoxidables duplex en el rango de 550-700°C. Se trata
de un compuesto intermetalico rico en molibdeno con estructura cristalografica
trigonal. Presenta una composicién aproximada de 30%Fe, 25%Cr, 6%Ni,
35%Mo y 4%Si. Provoca una reduccion de la resistencia a la corrosién por

picadura y tenacidad del material [74].

Fase 1

Esta fase contribuye, al igual que la fase R, a la reduccion de la resistencia a
corrosion por picaduras y tenacidad del material. Se ha observado en
soldaduras del acero inoxidable duplex 22Cr-8Ni-3Mo, envejecido
isotérmicamente a 600°C. Su composicion aproximada es de 28%Fe, 35%Cr,

3%Niy 34%Mo. Presenta una estructura cristalina cubica [74].

Fases menos comunes

En los aceros inoxidables duplex ricos en Cu, se han observado particulas de
cobre, aunque algunas veces su deteccién es algo ambigua, ya que el cobre y
la fase austenita presentan ambos una estructura cubica centrada en las caras

y exhiben la relacion de Kurdjumov-Sachs [74].
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Otra fase inusual en los aceros inoxidables duplex es la fase ¢, aunque aun se
requiere profundizar en su investigacion para determinar el efecto que provoca

en las propiedades del material [74].
2.4.3. Esquema de formacion de fases

Como se ha mencionado, la formacién de la fase sigma, que es la fase mas
perjudicial en cuanto a propiedades mecanicas y de resistencia a corrosion del
material por su mayor porcentaje volumétrico respecto a las otras fases, se
debe a la reaccion eutectoide indicada anteriormente en la reaccion 2.6, en la

que la ferrita se descompone en fase sigma y austenita secundaria.

Como otros autores sefalan [63], esta reaccidn simplificada se puede ampliar
con la formacion de otras fases, ademas de la fase sigma, afiadiendo otros
factores como la formacion de carburos, nitruros y la fase chi.

En el acero UNS S32760 destaca principalmente la descomposicién de la
ferrita en austenita secundaria, nitruros de cromo (que actuan como nucleantes
de las fases ferrita y chi), fase chi (que se forma previamente a la fase sigma)

y, finalmente, la fase sigma, asociada a la formacion de la fase chi [63].

a—->v2+CreN+x+o 2.8
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K. Lee et al. [84] senalan el diagrama de formacion de fases para el acero UNS
S2205, Figura 2. 26:

growth
direction
carbide carbide ’,"’
-\ e a =
/ P
o ‘\> @ . —_—
y @8 . L 3 q—
r| @ r
initial /8 i;nerfnce boundary
(a) (b) () (d) (e) U]

Figura 2. 26. Esquema de formacion de fases secundarias en el acero inoxidable duplex 2205
[84]

En ella se observa como Ilos carburos de cromo precipitados
intergranularmente en las fronteras ferrita/austenita actian como nucleantes

para la fase sigma, formandose la fase austenita secundaria previamente entre
los carburos de cromo.
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2.5. Propiedades mecanicas de los aceros inoxidables duplex
2.5.1. Introduccion

En este apartado se recopilan las propiedades mecanicas de los principales
aceros inoxidables duplex y se analiza como la aparicion de las fases
secundarias estudiadas en anteriores capitulos, pueden afectar a estas

propiedades.

Los valores de las propiedades mecanicas son una de las cualidades mas
ventajosas de los DSS. Estos aceros se emplean normalmente cuando se hace
necesaria una combinacion de propiedades tanto mecanicas como de
resistencia a corrosion, frente a ambientes agresivos, por ejemplo en tanques
quimicos, plantas desalinizadoras, procesos quimicos y petroquimicos, tuberias
del sector petroquimico y gasistico, etc. Las propiedades mecanicas de estos
aceros son excelentes en un rango de temperatura entre los -50°C y 300°C
[88].

Las propiedades mecanicas de los aceros inoxidables duplex son superiores a
las de aceros inoxidables ferriticos o austeniticos. En la Tabla 2. 9 se muestra
una seleccién de los principales aceros inoxidables duplex y sus propiedades

mecanicas.
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Tabla 2. 9. Propiedades mecanicas de los principales aceros inoxidables duplex [51]

Minimum values,
according to EN 10088

P H C
LDX 21041®
Proof strength Ryoz MPa 450 A80 530
Tensile strength R, MPa &A0 BEO 00
Elongation Ag % 30 a0 a0/Hn
Hardness HE
2304
Proof strength Rios MPa3 A00 A0 450
Tenslle strength R, MPa 630 E50 B50
Flongation Ay % 25 20 2020
Hardness HBE
EDX 2304m=
Proof strength Ry MPa A20H SO0 L
Tensile strength Ry MPa B30 GO0 B
Elengation % 26% 25+ ant
Hardness HE 2000 200% 20
LDX 24045+
Proof strength Ryoz MPa A80 550 R
Tensile srength Ry M GR0 750 ThO
Elongation Ag % P 25 2570
Hardness HE rnax 290 290 290
2205
Prool strength Hyz MPa 480 460 500
Tenslle strength R, MPa G40 T00 700
Elongation Ay, % 25 25 20,200
Hardness HBE
2507
Proof strength REJ MPa 530 530 550
Tensile strength Ry MPa 30 750 50
L lengation A % 20 20 ) HN
Hardness HE

P = hot rodled plate H = hat rolled coll and sheet C = cold rolled coil and sheet

Mechanical properties according 1o NORSOK Material Data Specification MDS-D35.
“Mechanical properties according to next revision of EN 10088-2 (to be published end of 2070.3).
! Refers to ABO for gauges less than 3 mm. 2HRB (Rockwell B-scale). 2Ag,.

Impact toughness.
Minimum values according to EN 10028, transverse direction, J

BT ummmzmllllll

60 (80")
-A0°C 27 (501 A0 40 40 A0

“Walues from intemal standard, AM 611. "*Values from internal standard, AM 641. *For codd rolled 0.5-65.4 mm and
hot rofked 3.0-10.0 mm, according to EAM-DOAS-01,/2012 /04,
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2.5.2. Influencia de las fases secundarias en las propiedades mecanicas

de los aceros inoxidables duplex

Estas propiedades mecanicas de los DSS pueden verse gravemente
mermadas, debido a la precipitacion de fases secundarias indeseables, cuando
los aceros inoxidables duplex son sometidos a tratamientos a elevada
temperatura, Esto puede provocar una importante reduccion de las
propiedades mecanicas del material, es especial de su resistencia a impacto
[88]. El efecto de estas fases secundarias, tales como la fase chi, sigma y
carburos y nitruros de cromo ha sido ampliamente estudiado [15]-[17], [19],
[85].

De estos compuestos intermetalicos, la fase sigma es el de importancia mas
relevante, debido a su mayor porcentaje volumétrico, provocando pérdida de
ductilidad y resistencia a impacto en el material, aumentando su dureza, tal

como reflejan los estudios de numerosos autores [20]-[22], [24].

G. Fargas et al. [89].estudiaron la influencia de porcentajes de fase sigma
elevados, (14-16%) en un acero inoxidable E.N. 1.4462 (2205), observando un
fuerte endurecimiento y fragilizacion del material, con una gran reduccion de la

resistencia al impacto.

M. Martins y L. C. Casteletti [90]. llegan a las mismas conclusiones, estudiando
porcentajes de fase sigma que van desde el 3% a un 50% en un acero
inoxidable superduplex ASTM A 890/A 890M Gr6A (2507). Los autores sefialan
que el endurecimiento y pérdida de resistencia a impacto del material no son
irreversibles, pues con un tratamiento térmico, por encima de los 1060°C, es
posible recuperar las propiedades del material totalmente. Ello es debido a la
eliminacion total de la fase sigma, recuperando el porcentaje de ferrita inicial
del material.

J. O. Nilsson y A. Wilson [5], han observado una substancial pérdida de
resistencia a impacto en el acero inoxidable superduplex SAF 2507 con
porcentajes de fase sigma que van del 4% al 25%. En su estudio, el material
pasa de un valor de 240 J de resistencia a impacto a tan sélo 27 J con un
porcentaje volumétrico de un 4% de fase sigma en la microestructura del

material, mientras que para un 25% se reduce a unos 5 J. Esta pérdida se
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resistencia a impacto se registra en el material sometido a tratamiento térmico
de envejecimiento en horno en el rango de temperaturas de 800-1000°C. Los
autores no apreciaron fragilizacion para tratamientos superiores a los 1000°C o

inferiores a los 800°C.

S. Topolska y J. Labanowski [88] han determinado la influencia de porcentajes
entre el 4% y el 14% de fase sigma en aceros inoxidables duplex (2205) y
superduplex (2507), observando una mayor tendencia a la fragilizacion debida
a la fase sigma en el acero superduplex, empleando para ello ensayos de

resistencia a impacto.

El analisis fractografico en el MEB de las superficies de fractura del acero
superduplex 2507 permite observar el aumento de la fragilidad del material
conforme aumenta en porcentaje volumétrico de fase sigma en éste, pasando
de roturas ductiles, por coalescencia de microhuecos, a roturas mas fragiles,
mixtas, coalescencia de microhuecos y cuasi-clivaje y, para altos porcentajes
de fase sigma, roturas completamente fragiles con gran presencia de fisuras
secundarias (Figura 2. 27) [88]. Este hecho ha sido también observado en el
articulo de M. V. Biezma et al. [37] donde se analiza la fractografia tras ensayo
de resistencia a impacto en un acero UNS 32205 (2205) con diferentes

porcentajes de fase sigma en su microestructura.
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Figura 2. 27. Superficies de fractura de un acero superduplex observadas al SEM: a) Fractura
dactil por coalescencia de microhuecos; b) Fractura mixta tipo clivaje con presencia de
pequefias areas con fractura por coalescencia de microhuecos; c) Fractura fragil [88]

La mayoria de la literatura observada se refiere a porcentajes volumétricos
medio-altos de fase sigma, desde 3-5% a 20-50%. Los efectos de estos
porcentajes de fase sigma sobre las propiedades mecanicas del material han
sido ampliamente estudiados, principalmente en chapa de acero inoxidable
duplex. Sin embargo, se ha detectado la necesidad de evaluar céomo
porcentajes de fase sigma bajos, como maximo 1% en la microestructura de los

DSS, afectan a estas propiedades.

Algunos autores como M. Pohl et al. [25], han estudiado en un acero inoxidable
duplex 1.4462 (2205), la influencia de bajos porcentajes de fase sigma en
volumen, 0,5%, 0,7% y 1,3%. En este caso los autores han observado una
caida de resistencia al impacto, de los 322 J iniciales del material sin fase
sigma a 100J con tan s6lo un 0,5% de fase sigma, y una reduccion por debajo

de los 100J (limite minimo de resistencia a impacto del material segun la norma
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DIN EN 10088-3) con un 0,7% de volumen de fase sigma en el material (para

muestras tratadas a 850°C).

Estos autores han determinado también un aumento del limite elastico del
material con el aumento del porcentaje de fase sigma, en el ensayo de
resistencia a traccion. Este aumento estd asociado al endurecimiento que
experimenta el material, provocado por los precipitados de fase sigma [25].

Sin embargo, la propiedad mecanica mas influenciada por el porcentaje de fase
sigma es, tal y como se ha observado en la literatura existente, la resistencia a
impacto del material. Esto lo hace un parametro de interés a la hora de evaluar
la calidad del material mediante ensayos destructivos en relacion a la presencia

de fase sigma, tal como se indica en la norma ASTM A 923-3.

2.6. Resistencia a la corrosion localizada de los aceros inoxidables

Tal y como se ha mencionado en apartados anteriores, una de las principales
caracteristicas de los aceros inoxidables duplex es su resistencia a la corrosion

localizada.

Por definicion, la corrosion localizada es un fendmeno que ocurre cuando se
produce una significativa disolucion anddica en una zona restringida de la
superficie del acero, dejando el resto de la superficie protegida por la capa
pasiva protectora. Por lo tanto, se ha producido una ruptura local de la capa
pasiva que puede llevar finalmente a una perforacion del componente metalico
[44].

2.6.1. Principales mecanismos de corrosion localizada

Se pueden diferenciar dos mecanismos de corrosion localizada, la corrosiéon
por resquicio (crevice corrosion) y la corrosién por picadura (pitting corrosion).
En ambos, se pueden distinguir dos etapas: una inicial de formacién y una
etapa de propagacién asi como se puede producir un mecanismo de
repasivacion, que restituye la capa protectora del material, terminando el

proceso de corrosion. La corrosion localizada puede, en este caso, producirse
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de nuevo en una zona idéntica a la dafnada inicialmente o en otra zona del

material.

Ambos mecanismos, picaduras y corrosién por resquicio, son fenémenos
locales y dependientes de diversos factores: potencial, pH, temperatura,
gradientes quimicos modificados por la disolucion anddica y propiedades del

acero (composicién quimica, precipitacion de fases, etc.).

La Figura 2. 28 ilustra las principales reacciones que gobiernan el mecanismo
de corrosion por picaduras. Las picaduras empiezan en una inclusion externa, y
la disolucidn anddica comienza a producirse en el microresquicio de la
inclusion, desarrollandose tras la disolucion o extraccion de la inclusion. De
esta forma, se produce un par galvanico y una disminucién del pH en el interior

de la microcavidad [44].

Indusion dissolution

Microcrevice geometry

L ANODE CATHODE
M —+Mn"+ne Neutral
M™ 4+ nHA —M{OH)™ + nH* Oy + ZH O +4e¢ = 40H
nH* + nCl- == nHCI Acidic
pH de:rming 0, + 4H + 4e* =+ 2ZH20
pHincreasing «——

Activation gqpvanic crﬂuT_lx{: Pasivation

LOCAL DISSOLUTION : PFITTING *‘ CORROSION PRODUCT DEPOSIT

Figura 2. 28. Mecanismos de iniciacion y propagacion de corrosion por picadura [44]

Por otro lado, la corrosion por resquicio ocurre en zonas confinadas donde
existe un hueco entre dos componentes sobrepuestos, tales como bajo una
junta, bajo depdsitos, como puede ser polvo por ejemplo, en estructuras
soldadas con falta de penetracion en la soldadura, bajo 6xidos superficiales no

adheridos, etc.

En esa area local se produce un estancamiento de pequenas cantidades de

electrolito y el oxigeno presente en la zona ocluida se consume rapidamente
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por la reaccién catddica. Como resultado, solo existe la reaccion anddica en la
zona del resquicio y la reaccion catodica se produce cerca de esta zona, sobre

la superficie metalica, tal como se puede observar en la Figura 2. 29. [44].

Shielded

— AR

ANODE CATHODE
M — Mn+ + ne- Neutral
Low 02 =+ passivitydefect 0, +2H,0 +4e =4 OH-
Mo+ + nH,0 = M(OH)++ nH+ M+ + OH-=> Mu(OH)_
nH+ +nCl- —, nHC1 pH increasing
pH decreasing passivation
activation .~ GALVANIC COUPLING
+ +
CREVICE CORROSION CORROSION PRODUCT DEPOSIT

Figura 2. 29. Mecanismos de corrosién por resquicio del acero inoxidable en soluciones con
presencia de cloruros [44]

En la Tabla 2. 10 se pueden observar los principales aceros inoxidables duplex
ordenados por familias de acuerdo a su indice de resistencia a corrosiéon por
picaduras (PREnw), teniendo en cuenta el efecto del N y el W. Este indice es
mas elevado, conforme la resistencia a corrosion por picaduras del material es
mayor, de forma que los aceros lean duplex poseen un indice de resistencia a
corrosiéon por picaduras entre 20-30, los estandar duplex con un 22% de cromo
alrededor de 35, los duplex con un 25% de Cr entre 35-40, los superduplex
mayor de 40 (entre 40-50) y, por ultimo, finalmente los hiperduplex poseen un

PREnw superior a 50.

Tal como se menciond en apartados anteriores, estos indices vienen dados por

las siguientes expresiones:

PREN= %Cr + 1,3 (%Mo) + 16 (%N) 2.9
PREw = %Cr + 1,3 (%Mo + 0,5 (%W)) + 16 (%N) 2.10
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El PREn representa la resistencia a corrosion por picaduras de un acero

inoxidable con presencia de N en su composiciéon quimica y el PREw de uno

que ademas lleva adiciones de W.

Tabla 2. 10. Principales aceros inoxidables duplex ordenados por familias segun su indice de

resistencia a corrosion por picaduras (PREy — PREy) [91]

Elementos aleantes principales (% en

l:lris 5{: Designacion peso) PREy PREy
: : Cr Ni Mo N Cu W Other
Primeros Duplex
$32900 1.4460 329 25 55 17 0,09 - - - 320 32,0
S$31500 1.4124 3RE6G0 185 45 26 0,07 - - - 28,2 28,2
S$32404 - UR50 21 6,5 25 0,07 15 - - 304 304
Grados Contemporaneos
Lean duplex; PREyw = 20-30
S$32001 1.4482 19D 20 1,6 0,13 0,3 - 5Mn 221 221
S$32101 1.4162 LDX2101 21,5 15 03 022 0,3 - 5Mn 26,0 26,0
$32202 1.4062 UR2202 22 2 03 02 0.2 - - 26,2 26,2
S$82011 - ATI2102 21,5 15 03 022 - - 25Mn 26,0 26,0
S$32304 1.4362 2304 225 48 03 01 - - - 25,1 25,1
- 1.4655 - 23 45 03 0,1 2 - - 256 25,6
$32003 ATI2003 215 35 18 0,18 - - - 30,3 30,3
Estandar duplex con 22% de Cr; PREyw= 35
$82441 1.4462 LDX2404 24 36 16 027 - - 3Mn 34,0 34,0
S$31803 1.4462 2205 22 53 28 0,16 - - - 340 34,0
$32205 1.4462 2205 223 57 32 018 - - - 35,7 357
Duplex con 25% de Cr; PREyw = 35-40
S$31200 - 441N 25 5 2 015 - - - 34,0 34,0
S$31260 - DP3 252 72 32 014 05 0,3 - 38,2 385
$32506 - SD40 25 6,5 33 017 - - - 38,6 38,6
S$32550 1.4507 255 26 55 3 0417 17 - - 38,6 38,6
S$32950 - 7Mo Plus 265 45 15 025 - - - 355 355
Superduplex; PREyw = 40-50
$32520 1.4507 2507Cu 25 7 35 025 15 - - 40,6 40,6
$32750 1.4410 2507 25 7 4 027 - - - 425 425
$32760 1.4501 Zeron 100 254 69 38 0,27 0,7 07 - 423 434
$32808 - DP28W 275 77 1 035 - 2 - 36,4 39,7
$32906 1.4477 SAF2906 29 7 23 03 - - - 422 42,2
S$39274 - DP3W 25 7 32 026 05 2 - 39,7 43,0
$39277 - AF918 255 73 38 0,26 17 0,9 - 422 43,7
Hiperduplex; PREyw > 50

S$32707 - SAF 2707HD 27 65 48 04 - - 1Co 49,2 492
S$33207 - SAF 3207HD 32 7 35 05 - - - 516 51,6
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Dado que la corrosiéon de un metal es un proceso electroquimico, es necesario
aclarar los factores que intervienen en el proceso. A continuacién se define el
concepto de potencial de picadura de un acero inoxidable y su influencia en los

procesos de corrosion.
2.6.2. Potencial de picadura

Al definir los principales mecanismos de corrosidn localizada se han
establecido como variables fundamentales y necesarias para que se origine y
avance la picadura, la presencia de anion agresivo, su efecto de rotura local de
la pelicula pasiva y la posterior acidificacidn local por hidrolisis del interior de la
cavidad. Sin embargo, siendo estas circunstancias necesarias, no son
suficientes para que la picadura se mantenga activa, es decir, para que siga
profundizando. Se requiere ademas que el material metalico opere a un potencial
superior a un cierto valor critico que se conoce como potencial de picadura (Ep).
Por debajo del valor de este potencial, la picadura pierde su actividad. Este

potencial depende de varios factores que se analizan a continuacion.

a) El tipo de anion agresivo: La Figura 2. 30 muestra el aumento del valor
de densidad de corriente en el trazado de la curva de polarizacién
anddica para el circonio en soluciones acidas que contienen distintos
aniones agresivos, concretamente CI', Br, I". Se observa que el potencial
al que se inicia la picadura, lo que se pone de manifiesto por un aumento
en el registro de intensidad, tiene lugar a 0,40V, 0,65V y 0,95V

respectivamente [92].
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Figura 2. 30. Cambio en el potencial de inicio de picadura en circonio en contacto con
soluciones acidas conteniendo distintos halogenuros [92]

b) La concentracion de anion agresivo: La Figura 2. 31 muestra la

influencia de la concentracion de cloruros en el valor del potencial de

picadura del acero inoxidable. En general, el potencial de picadura

disminuye al aumentar la concentracion del anién agresivo, en este caso

del CI", como se observa en la Figura 2. 31 para las concentraciones de
0,1% de NaCl, 1,0% de NaCl y 10% de NaCl.

La relacion matematica aceptada que relaciona el valor de potencial de

picadura (E;) y la concentracion de anion agresivo (Canisn) €S la siguiente:

Ep = A - B log Cani(’)n

En donde A y B son constantes que dependen de las otras dos variables que

2. 11

influyen en el proceso, el tipo de anién agresivo y como se analiza a

continuacion, la composicion del material expuesto.

Hay que destacar que los valores de E, de la Figura 2. 30 y Figura 2. 31

cambiarian si la medida se llevara a cabo en presencia de otros aniones,

puesto que podrian inhibir o acelerar el avance de la picadura [92].
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Figura 2. 31. Cambio en el potencial de picadura del acero inoxidable austenitico al
modificarse la concentracion del anién agresivo (CI') [92]

c) La composicion del material metalico. La composicion de la aleacion
afecta de forma significativa al valor de potencial de picadura. Las aleaciones
Fe-Cr, por ejemplo, presentan potenciales de picadura en presencia de cloruros
que van de 0,2 a 0,9V, al aumentar la concentracion de cromo del 20 al 40% en
peso. Como reflexidon relacionada con esta afirmacion, y teniendo en cuenta
que la reaccion catédica de reduccion de O, en soluciones neutras se inicia a
0,81V (potencial a circuito abierto, que se define como aquel potencial que
alcanza con el tiempo un material frente a la accién de un electrolito [93]) se
puede establecer que el potencial de corrosion de las aleaciones Fe-40%Cr, en
soluciones neutras conteniendo cloruros sera siempre inferior al de picadura

(0,9V) y, por tanto, no tendran riesgo de ataque por picadura en estos medios.

La adicion de 2,4% en peso de Mo a un acero inoxidable austenitico aumenta
el potencial de picadura de 0,28V hasta 0,73V. Esto explica que sea el Mo el
elemento de aleacion por excelencia cuando se pretende utilizar el acero en
medios en donde exista este riesgo potencial de ataque. Asi el AISI 316 de
composiciéon 18%Cr-8%Ni-2,4%Mo es el acero inoxidable austenitico clasico
mas utilizado en medios conteniendo cloruros. La Figura 2. 32 muestra la
variacion del Ep en funcion del contenido en aleantes de un acero inoxidable

austenitico, destacando el papel beneficioso del Mo y del Cr [92].
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Figura 2. 32. Variacion del potencial de picadura del acero inoxidable austenitico en funcion de
los aleantes presentes y de su contenido [92]

d) El pH, la temperatura y la geometria de la superficie. Otros factores que
afectan al potencial de picadura son tanto el pH del medio, que puede
condicionar el nivel de acidificacion local en la picadura, la temperatura,
que influye en la estabilidad de la capa pasiva y en los propios valores
de potencial a través de la ley de Nersnt [93] (Ecuacion 2.12), y la
presencia de irregularidades geométricas en la superficie del material
metalico, que pueden propiciar la concentracion local de anion agresivo.
[92]

E=E°— %ln(ym[MeM]) 2.12

En la ecuacion de Nersnt, E es el potencial, E° es el potencial estan-dar, R es
la constante universal de los gases, T es la temperatura, n es el numero de
electrones que intervienen en el proceso, F es la constante de Faraday, y., es
el coeficiente de actividad idnico y [Me+n] es la concentracion de la especie
metalica en disolucion. Esta ecuacion pone de manifiesto como la magnitud E
(potencial) esta influenciada por el coeficiente de actividad i6nico (y+,) de un

metal y la concentracion de éste en la disolucion [93].

Un pH acido hace cambiar la reaccion de electrolizacion en la vecindad del
perimetro de la picadura, donde se localiza el anodo de la pila de corrosion,

produciéndose la reaccion de formacion de gas Ha:

ZH* + 2e < H? 2.13
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Esta reaccion se produce con mayor intensidad cuanto menor sea el potencial
de la pila, pues se trata de una reaccion de reduccion. Por el contrario, la de
oxidacion, disolucion del metal, y posterior hidrélisis, se potencia cuanto mayor
es el potencial, de manera que, por encima de un cierto valor de potencial, la
reaccion de disolucion del catidn y posterior hidrélisis, es prioritaria, se produce
acidificacién local y la picadura avanza. Por debajo de ese valor de potencial, la
reaccion de consumo de protones prevalece, no se dan condiciones de
acidificacién local, se regenera la pelicula pasiva y la picadura deja de ser
activa. Este potencial de transito es, conceptualmente, lo que se conoce como
potencial de picadura, aunque muchos autores lo definen como potencial de

proteccion Er [92].

Cuando el potencial de corrosién de la aleacion se situa por debajo de Ep
(potencial de picadura), en el interior de la cavidad se dan condiciones de
neutralidad y, ademas el potencial de trabajo, se situa en la zona de inmunidad,
es decir, termodinamicamente no es posible la disolucion del metal. De acuerdo
con lo anterior, si el material metalico pasivable trabaja en ausencia de anion
agresivo, debe operar a un potencial de corrosién situado entre los de
pasivacion y transpasivaciéon. Si lo hace en presencia de anidén agresivo debe
hacerlo a un potencial situado entre el de pasivacion y el de picadura, tal como
se muestra en la Figura 2. 33, puesto que por encima del de picadura, la capa
pasiva permanecera estable en la mayor parte de la superficie, pero en algunas
zonas se producira rotura local de la misma y avance de las picaduras. A esta
zona comprendida entre los potenciales de pasivacion y picadura se la conoce

como zona de seguridad [92].
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~ormente

Figura 2. 33. Zona de seguridad limitada por los potenciales de pasivacion y picadura en
materiales metalicos pasivables en contacto con anion agresivo [92]

Es interesante también observar que, cumpliéndose la condicion de que el
potencial de corrosion se situe por encima del potencial de picadura, el numero
de picaduras por unidad de superficie suele crecer al disminuir el potencial de
trabajo del material, como consecuencia de que la capa pasiva presenta menor
espesor a potenciales bajos, y aumenta el riesgo de su rotura local por efecto

del anion agresivo.

También debe destacarse que en medios fuertemente acidos (por ej. ,pH 1), la
capa pasiva no suele ser estable, debido a que el potencial de corrosion se
situa por debajo del de pasivaciéon, como muestra esquematicamente la Figura
2. 34. En esta figura se representa el diagrama de Evans, donde se recogen los
valores de intensidad frente a potencial de corriente, para las reacciones de
disolucidon del metal y de reduccion. En el punto de corte de las curvas se

obtienen los valores del potencial de corrosion (Eqor) Yy la corriente de corrosiéon
(icorr)-

En estas condiciones, l6gicamente, se dara ataque generalizado y no ataque

local por picadura [92].
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Figura 2. 34. Diagrama de Evans para un material metalico pasivable trabajando en medio
neutro o alcalino (a) y en medio acido (b) [92]

Por otra parte, la presencia de anion agresivo en medios no acidos, origina un
aumento de la densidad de corriente residual de pasivacion y, en
consecuencia, de la velocidad de corrosion generalizada. Por lo tanto, si el
material opera por encima del potencial de picadura se daran simultaneamente
fendbmenos de corrosion uniforme y local por picadura mas severos. Para
establecer una relacion entre la magnitud de ambos fendmenos, se define el
“factor de picadura” como el cociente entre la profundidad de la picadura mas

profunda “p”, y la pérdida en espesor por corrosion generalizada “d”, definidos
en la Figura 2. 35) [92].

Factor de picadura =p /d 2. 14

«’ //' 'v,.',
/S /
S S

0
s, //

Figura 2. 35. Factor de picadura [92]
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2.6.3. Métodos para determinar la resistencia a corrosiéon por picaduras

2.6.3.1. Determinacion de la Temperatura Critica de Picadura (CPT)

La presencia de fases secundarias en la microestructura de los aceros
inoxidables duplex puede perjudicar su resistencia a corrosion. De esta forma,
el valor del PRE nos sirve para darnos una idea de la resistencia a corrosion
del material, pero la precipitacion de fases secundarias puede provocar que un
acero inoxidable duplex dado presente una resistencia a la corrosién por
picaduras muy inferior a la que predice su valor de PRE. Esto nos indica que es
necesario emplear métodos que permitan una adecuada caracterizacion del

material.

La mayoria de literatura especializada estudiada, presentan resultados de
distintos investigadores que emplean la determinacién de la Temperatura
Critica de Picadura (CPT = Critical Pitting Temperature) para poder evaluar la
resistenica a corrosion por picaduras del material [4], [5], [28], [94]-[96]. Una
picadura estable no se produce por debajo del valor de CPT, y la rotura de la
capa pasiva observada a altos potenciales anddicos, se debe a una disolucion
transpasiva [94], [97], [98].

Pero si la temperatura excede el valor de CPT, se pueden producir las
picaduras, y los potenciales de picadura decrecen varios cientos de milivoltios

por debajo de los requeridos para la zona transpasiva [94].

La norma ASTM G48 indica un método de inmersion de probetas, con el
objetivo de determinar la resistencia a corrosion por picaduras en aceros
inoxidables. Es facilmente aplicable y reproducible, tanto a nivel de
investigaciéon como de control de calidad en la industria. Existen otros métodos,
como el indicado en la norma ASTM G 150 para calcular el valor de CPT
mediante técnica electroquimica empleando un potenciostato. En ambos la
metodologia consiste en sumergir la probeta de acero inoxidable en la
disolucién adecuada para el material, variando la temperatura hasta que se

produzca la picadura, siendo esa temperatura el valor de CPT buscado.

La CPT se puede estimar por la ecuacion 2.15 [94]:
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T (2C) = (2,5x%Cr) + (7,6x%Mo) + (31,9x%N) - 41 2.15

En la Figura 2. 36, obtenida del fabricante de aceros inoxidables duplex
Outokumpu [51], se comparan diversos aceros inoxidables duplex vy
austeniticos, considerando sus valores de limite elastico y temperatura critica
de picadura. Es notorio que las propiedades mecanicas de los aceros
inoxidables duplex son muy superiores a los aceros inoxidables austeniticos

con similar valor de CPT.

Hot coil
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Figura 2. 36. Relacién entre el limite elastico y CPT en diversos aceros inoxidables
austeniticos y duplex [51]

78



Capitulo 2 ESTADO DEL ARTE

2.6.3.2. Métodos electroquimicos

Para evaluar la resistencia a la corrosion por picaduras de un acero inoxidable
uno de los métodos electroquimicos que se puede emplear es el de

polarizacion ciclica, descrito en la norma ASTM G 61.

El ensayo consiste en hacer un barrido de potencial desde Ecorr en la direccion
anodica hasta que la corrosion localizada se inicia mediante un gran
incremento de corriente. En este punto, el barrido cambia de direccion, y la
corriente disminuye hasta que cambia la polaridad. Se obtiene una curva como

la que se observaba en la Figura 2.37.

La interpretacion de esta curva permite obtener dos valores que cuantifican la
resistencia de la aleacién a corrosion por picaduras. El primero es el potencial
de picadura, Ep, en donde la corriente andédica aumenta significativamente. En
general, cuanto mas noble es el potencial de picadura, menos susceptible es la
aleacion para el inicio del ataque localizado. El segundo parametro es el
potencial de repasivacion (Er), potencial al cual el ciclo de histéresis se
completa. Cuanto mas positivo es el potencial al que se completa el ciclo de
histéresis, menor probabilidad existe para que la corrosion localizada se

propague. Para la realizacion de este ensayo es necesario un potenciostato.

Determinacién de Ep y Er

S. Brennert [99] fue el primero en establecer que la susceptibilidad de un
material metalico a la corrosion por picadura, en medios donde es previsible
que se produzca este tipo de corrosidon, se puede establecer a través de la
medida de potenciales criticos, cuyo significado se establece a continuacion.
e Potencial de picadura: También conocido como potencial de nucleacion
de picaduras o potencial de ruptura (Ep), que representa el limite de
potencial por encima del cual se nuclean las picaduras, es decir,

comienza la formacion de picaduras.

e Potencial de repasivacion: También conocido como potencial de
repasivacion, Epr o Er. Por debajo de este valor de potencial, el pH en la
cavidad aumenta lo suficiente como para que se produzca la
repasivacion, o bien, la cavidad se situa en condiciones de inmunidad
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termodinamica, atendiendo a las propiedades del sistema. En cualquier
caso, la picadura dejaria de ser activa. Si el material trabaja a un
potencial situado entre Er y Ep, no se formaran nuevas picaduras, pero

progresaran las ya existentes.

La determinacion de estos potenciales puede hacerse de varias formas por
procedimientos potenciostaticos, pero el mas habitual y recomendable, esta
basado en el trazado de una curva potenciodinamica ciclica, que consiste en
imponer una variacion continua de potenciales con una determinada velocidad
de barrido, scan rate. Consiste en realizar un barrido de potenciales a partir del
valor del potencial de corrosién, hasta alcanzar, y por tanto caracterizar, el Ep.
Este se detecta por un aumento de la densidad de corriente a pesar de estar
situados en la zona de pasivacion, tal y como se muestra en la Figura 2. 37
(zona a de la curva) y, posteriormente, se completa el trazado con la curva de
retorno hacia el potencial de corrosiéon (parte b de la curva). Esta curva de
retorno cortara a la curva inicial a un valor de potencial superior o inferior al de

corrosion. El punto de corte define el potencial de repasivacion (Er) [92].

- (+)
)

Ep fr=———m

(b)

Potencial
)

— = e - ——d

Er

log Densidad de corriente

Figura 2. 37. Curva potenciodinamica ciclica para la determinacion de Er y Epr [92]
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Cuanto mayor sea la diferencia entre Ep y Ecorr, mayor sera la resistencia a
corrosion por picadura del material metalico. En definitiva, serda menos probable

la aparicion de picaduras.

Si el valor de Er se situa por encima del valor de Ecorr el metal tendra
capacidad para regenerar la capa pasiva ante una posible ruptura local de la
misma por efecto del anion agresivo. La repasivacion, y por tanto, la pérdida de
actividad de las picaduras sera tanto mas facil cuanto mayor sea la diferencia

entre Ery Ecorr.

Si el valor de Er es inferior al valor de Ecorr la cavidad no regenerara la capa

pasiva y, en consecuencia, las picaduras avanzaran.

Teniendo en cuenta lo anterior se puede concluir que deberan seleccionarse,
para reducir el riesgo de corrosion por picadura, materiales con valores de Ery
Ep lo mas elevados posible, en relacion con el Ecorr en el medio donde se
pretenda que operen, y con una histéresis anddica (Er — Ep) lo mas pequefia

posible.

El conocimiento de Er y Ep permite, por tanto, evaluar la susceptibilidad a la
corrosion por picaduras de un material metalico determinado, pero es necesario
para no correr riesgos, disponer periddicamente de datos sobre el valor del
Ecorr de ese material en el medio donde esté operando. Efectivamente los
valores de Er y Ep pueden ser superiores al valor de Ecorr, por lo que no se
producira el ataque, ni se formaran nuevas picaduras ni progresaran las ya
existentes, si las hubiera pero, si aparece en el medio un oxidante o aumenta la
concentracion del ya existente cambiaria el trazado de la curva de polarizacion
catodica y aumentaria el Ecorr, que podria llegar a situarse por encima de Er e,

incluso, llegar a superar el Ep.

Por otra parte, se ha establecido que Er y Ep dependen de ciertas variables
independientemente de la propia aleacién como el tipo de anién agresivo, su
concentracion, la temperatura, etc; de manera que si cambian las condiciones a
lo largo del tiempo podrian invertirse los valores de potencial de forma que
Ecorr > Ep o Er y por tanto formarse picadura o progresar las presentes en la

aleacion si es que existieran.
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Es preciso también tener en cuenta que la velocidad de barrido en el

procedimiento potenciodinamico puede influir en el valor obtenido de Er y/o Ep.

Conviene por ultimo precisar que la posible aparicion de resquicios en el
montaje experimental para la determinacién de Er y/o Ep como, por ejemplo, la
periferia de la ventana establecida en el electrodo de trabajo para dejar una
superficie libre determinada, recubriendo el resto con una resina o colocando
una pegatina agujereada, enmascara los resultados del ensayo de corrosion
por picadura, al aparecer fendmenos simultaneos de corrosién por resquicio
[92].

2.6.4. Influencia de las fases secundarias en la resistencia a la corrosion

localizada de los aceros inoxidables duplex

Las fases secundarias que pueden precipitar en los aceros inoxidables duplex,
en especial la fase sigma, si los procesos de fabricacion no son
adecuadamente controlados, provocan una disminucion critica de la resistencia
a la corrosioén localizada del material [100], [101]. Esta pérdida de resistencia a
corrosion, provocada por la precipitacion de fases secundarias, es debida a una
pérdida de Cr y Mo en la ferrita circundante a la fase sigma. Este hecho es
provocado tanto por la inestabilidad de la ferrita, como al hecho de que el
coeficiente de difusion de Cr y Mo en la fase ferrita es mucho mayor que en la
fase austenita [28], [31], [81].

M. A. Dominguez-Aguilar y R. C. Newman [83], sostienen en su estudio que la
corrosion por picadura en ambientes con presencia de cloruros se favorece en
las zonas colindantes a la fase chi (y), debido a que en esas zonas la
disminucién del contenido de Mo es mucho mayor que en las zonas colindantes
a la fase sigma (o). Sin embargo, su estudio concluye que las zonas anexas a
la fase o, con disminucion de Cr y Mo, son mas alargadas y con mayor
conexién, debido al mayor porcentaje volumétrico de la fase o respecto a la

fase y.

La teoria de que las zonas con disminucion de Cr y Mo cercanas a la fase o

son las principales responsables de la disminucién de la resistencia a corrosién
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por picaduras del material, es la mas extendida en la literatura cientifica [5],
[102]-[104].

Numerosos autores emplean el concepto de CPT como parametro para
determinar la resistencia a corrosion por picaduras del material y definir como
afecta la fase sigma a esta cualidad en los aceros inoxidables duplex [94]. El
aumento del porcentaje de fase o en el material se traduce en una disminucion

del valor de la CPT, drastica para altos porcentajes de fase sigma [28].

L. F. Garfias-Mesias et al [67] concluyen en su estudio que la CPT del acero
inoxidable duplex UNS S32550 (2205) presenta un maximo de 62°C, mientras
que J. O. Nilsson y A. Wilson, A. [5] en su estudio sobre el acero inoxidable
superduplex SAF 2507, obtuvieron una CPT de 80°C. Esta diferencia de 20°C
obtenida mediante el método de determinaciéon de la CPT, da una idea de la
superior resistencia a corrosion de los inoxidables superduplex frente a los

duplex.

Los ensayos potenciodinamicos y potenciostaticos son también ampliamente
empleados para la determinacion de la resistencia a corrosion de los aceros
inoxidables duplex. A. M. Elhoud et al. [4] concluyen en su estudio la
importancia del acabado superficial en la resistencia a corrosion por picaduras
del acero inoxidable superduplex UNS S39274 (2507). Observaron que la fase
o disminuye la resistencia a corrosién por picaduras y también la resistencia a
corrosion intergranular, llevando pareja una reduccion en el potencial de
picadura de 600 mV en el material sin envejecimiento en horno, a 112 mV en el
material con presencia de fase 0. La corrosion intergranular se da cuando las
fronteras de grano son mas susceptibles al ataque de la corrosién que los
granos, hecho que se produce al precipitar compuestos intermetalicos en las

fronteras de grano a-y y a- a [6].

L. Peguet y A. Gaugain, [76] en su revisidn sobre la corrosion localizada de los
aceros inoxidables duplex, advierten que no se debe confundir el potencial de
picadura con el potencial en la zona transpasiva. Cuando el potencial de
picadura se identifica en la zona transpasiva, el tipo de ataque sobre el material

debe identificarse claramente para evitar confusiones.
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E. Bettini et al. [105], destacan que para bajos porcentajes de fase o, el acero
inoxidable superduplex 2507, no ha presenta rotura de su capa pasiva en el
ensayo potenciodiamico realizado con una disolucion 1M de NaCl a

temperatura ambiente.

D. Y. Kobayashi, y S. Wollynec [77], han estudiado el proceso de corrosion
localizada en varios aceros inoxidables duplex en una disolucion de 3,5% de
NaCl en agua, apreciando un ataque selectivo de la fase austenita en contacto
con la fase sigma. Analizaron como la corrosion localizada se origina en la
frontera fase austenita-fase o, con un posterior desarrollo de la corrosién hacia

la austenita, formandose posteriormente un proceso de corrosion selectiva.

La resistencia a corrosion bajo tension de los aceros inoxidables duplex

también se ve deteriorada por la presencia de fases secundarias indeseadas
[6].

Cabe resaltar que se han encontrado numerosos estudios centrados en la
influencia de numerosos porcentajes de fase sigma en la resistencia a
corrosion por picaduras en los aceros inoxidables duplex, tras una extensa
revision bibliografica, pero son pocos los que examinan la influencia de muy

bajos porcentajes de fase sigma en esta propiedad del material.

84



Capitulo 2 ESTADO DEL ARTE

2.7. Fabricacién de los aceros inoxidables duplex

Las propiedades de los aceros inoxidables duplex pueden verse
significativamente mermadas debido a la formacion de fases secundarias
indeseables (fase sigma, chi, nitruros, carburos, etc.) si los procesos de
fabricacion o soldadura no son controlados de forma cuidadosa [100], [101],
[106], [107].

Es por ello que en este apartado se van a repasar los principales procesos de
fabricacion de los aceros inoxidables duplex, sefialando aquellos tendentes a la

formacién de fases secundarias.

Un enfoque para asegurar unas condiciones O6ptimas tras el proceso de
fabricacion, es requerir que los productos laminados se ensayen para conocer
la ausencia de fases intermetalicas perjudiciales. La norma ASTM A 923-3
utiliza el examen metalografico, el ensayo de impacto o los ensayos de
corrosion para demostrar la ausencia de un nivel perjudicial de fases
intermetalicas. Estos ensayos soélo consideran si se ha producido la
precipitacion perjudicial, verificandose el procedimiento de fabricacién para
asegurar que no se forman fases intermetalicas perjudiciales durante el
procesado. Muchos fabricantes han optado por estos ensayos y otros similares

en la cualificacién de sus procedimientos de soldadura [53].

Dado que el objetivo de este trabajo de Tesis Doctoral es el estudio de tubos
de acero inoxidable super duplex sin costura, se ha desarrollado un apartado

especifico donde se estudia el proceso de fabricacién de este producto.

2.7.1. Introduccion

La aplicacion mas comun de los DSS es en forma de productos planos
(plancha, chapa, banda) obtenidos mediante procesos de laminacion.
Aproximadamente el 95% de la produccion mundial de los aceros duplex
laminados se fabrica segun un mismo proceso industrial; en una primera etapa,
el acero procedente de colada continua, se lamina en caliente para conseguir
importantes reducciones de espesor, pasando, posteriormente a experimentar
un tratamiento térmico de recocido, con el fin de recuperar su ductilidad. A

continuacion se realiza una laminacioén en frio hasta conseguir el espesor final
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requerido. El proceso finaliza con un recocido final, en el que se pretende
obtener un acero con unas caracteristicas adaptadas a su aplicacion.

Durante el proceso de conformado, ambas fases (austenita y ferrita) se alinean
en la direccion de laminacion, formandose una microestructura
morfolégicamente anisotropa. En consecuencia, es de esperar que las
propiedades mecanicas sean fuertemente dependientes de la direccion
considerada. Diversos autores apuntan que los valores de las propiedades
mecanicas no son coincidentes si se toman probetas con distintas
orientaciones, siendo el efecto mas pronunciado en los duplex que en otros
aceros producidos por laminacién. Ademas, los resultados evidencian que la
resistencia maxima corresponde al sentido perpendicular a la direccion de

laminacién [89].
2.7.2. Materias Primas

Tal y como se recoge en el “Handbook os Stainless Steel” [40] del fabricante
Outokumpu, las principales materias primas utilizadas en la fabricacion de
aceros inoxidables duplex es chatarra de acero reciclada, fundamentalmente
de acero inoxidable. Esta generalmente se emplea en un alto porcentaje,
combinandola con un bajo porcentaje de material virgen (procedente de la
extraccion y tratamiento de minerales) en forma de diversos elementos
aleantes. Esta materia prima, proveniente de chatarra, se analiza y clasifica de
acuerdo a su composicion y contenido de sus aleantes, para asegurarse de
usar la menor cantidad de material virgen para obtener la correcta composicion

quimica del acero inoxidable producido [40].

Los aleantes que se adicionan a la materia prima provienen de diferentes
minerales. El cromo se afiade a la colada en forma de ferrocromo (FeCr),
compuesto por Cr, Fe, pero también Si y C. Este se obtiene tras un procesado

previo del mineral denominado cromita, un 6xido de Fe y Cr.

El niquel se extrae principalmente de dos minerales: la pirita de hierro-cobre y
de la garnierita (SisO43[Ni, Mg]2*2 H2O). La principal fuente de molibdeno es la

molibdenita (MoS3), pulverizandola, atacandola con acido nitrico y secando el
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residuo. La molibdenita se calienta a 700° C formando 6xido de molibdeno (VI)

tal como se observa en la siguiente reaccion:

2MoS> + 7 02— 2 MoOs + 4 50:. 2.16

Se utiliza como aleante de los aceros inoxidables, generalmente en forma de

ferromolibdeno [108].

En la Figura 2. 38 se observan los minerales a partir de los cuales se obtienen

el cromo, niquel y molibdeno, tres de los principales aleantes de los DSS.

b) Mineral de Niquel: Garnierita

¢) Mineral de Molibdeno: Molibdenita

Figura 2. 38. Minerales a partir de los cuales se obtiene el cromo, el niquel y el molibdeno,
principales aleantes de los aceros inoxidables duplex [108]
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2.7.3. Aceria

El primer paso es el procesado de las materias primas en la aceria, en donde
se dan cuatro pasos consecutivos:

¢ Fundicion de las materias primas en un horno de arco eléctrico

e Eliminacion de C, Sy, a veces, también N en un convertidor

e Ajuste de la composicion del acero en cuchara

¢ Fundicion de bloques o lingotes
El método de fabricacidn mas convencional es fundir las materias primas en un
horno de arco eléctrico, cuyo arco alcanza temperaturas superiores a los

3500°C, manteniendo el metal fundido a temperaturas que pueden ser

superiores a los 1800°C.

A continuacion, el acero se procesa en un convertidor AOD: Argon-Oxygen
Decarburization (Descarburacion con argén-oxigeno). El principal objetivo de
este paso es reducir el contenido de carbono inyectando una mezcla de
oxigeno-argoén. Tras el tratamiento AOD la mezcla obtenida se vierte en una

cuchara de fundicién [40].

En la Figura 2. 39 se puede observar el tamafio de un convertidor AOD en una

aceria.

Figura 2. 39. Convertidor AOD [40]
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Un proceso de descarburizacion alternativo es el VOD: Vacuum-Oxygen
Decarburization (Descarburacion de oxigeno con vacio), el cual permite

obtener contenidos muy bajos de carbono y nitrégeno.

Los requerimientos de calidad de la mayoria de los aceros inoxidables imponen
un tratamiento metalurgico secundario en cuchara, ajustando la composicion

quimica final del acero.

Por ultimo, el acero liquido se transporta en la cuchara al equipo de colada
continua. En el proceso de colada continua el acero liquido se transforma en
bloques de tamafo manejable, el cual es identificado para una correcta
trazabilidad del material [40]. La Figura 2. 40 muestra el proceso de colada

continua en una aceria.

Figura 2. 40. Proceso de colada continua [40]

A continuacién, se ha extraido la mayor parte de los principales pasos del
proceso de fabricacién de los aceros inoxidables duplex del documento
“Practical guidelines for the fabrication of duplex stainless steels” [42], de la
Asociacion Internacional del Molibdeno (IMOA), siendo éste uno de los
documentos mas completos para obtener informacion sobre los procesos de

fabricacion de los DSS.
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2.7.4. Conformado en caliente

Los aceros inoxidables duplex se comportan muy bien durante el conformado
en caliente con cargas relativamente bajas hasta unos 1230 °C. Sin embargo,
si el conformado se realiza a una temperatura demasiado baja, se acumula
deformacion en la fase menos ductil, la fase ferrita, posibilitando su
agrietamiento en la region deformada. También existe la posibilidad de
precipitacion de fase o u otras fases secundarias, cuando la temperatura de

trabajo es demasiado baja.

La mayoria de los fabricantes recomiendan una temperatura maxima de
conformado en caliente entre 1100 °C y 1150 °C, debido al efecto de las altas
temperaturas en la estabilidad dimensional de la pieza, y al incremento de la
tendencia de formacion de cascarilla con el aumento de la temperatura. A
temperaturas elevadas, el acero inoxidable duplex pierde dureza, y las piezas
fabricadas, como fondos de recipientes o tuberias, se alabean o comban en el
horno si no se sujetan. A estas temperaturas el acero también puede volverse

demasiado blando para ciertos conformados en caliente.

La Tabla 2. 11 resume los rangos de temperatura recomendados para el
conformado en caliente y las temperaturas minimas de homogenizacion. No es
necesario, aunque es siempre recomendable, iniciar el conformado en caliente
a la temperatura mas alta del rango. Sin embargo, el acero debiera, con
anterioridad, haber alcanzado al menos la temperatura minima de
homogenizacion. Es conveniente cargar el horno caliente, para evitar el

calentamiento lento en el rango de temperaturas que se forma la fase o [42].

Tras el conformado en caliente, se requiere un tratamiento térmico formado por
un recocido de solubilizacidon completo, y un temple rapido para asegurar la

ausencia de fases secundarias perjudiciales.
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Tabla 2. 11. Rango de temperaturas de conformado en caliente y temperatura minima de
homogenizacién para aceros inoxidables duplex (los tipos austeniticos comunes se incluyen
con fines comparativos) [42]

Tipo UNS No. EN No. Rango de temperatura de Temperatura minima
conformado en caliente de homogenizacién
°oc oF °oc oF
$32101 1.4162 1100 a 900 2000 a 1650 950 1750
2304 $32304 1.4362 1150 a 950 2100 a 1740 980 1800
2205 $32205 1.4462 1230 a 950 2250 a 1740 1040 1900
2507 $32750 1.4410 1230 a 1025 2250 a 1875 1050 1920
$32520 1.4507 1230 a 1000 2250 a 1830 1080 1975
$32760 1.4501 1230 a 1000 2250 a 1830 1100 2010
304 $30400 1.4301 1205 a 925 2200 a 1700 1040 1900
316 S$31600 1.4401 1205 a 925 2200 a 1700 1040 1900

Un factor que debe considerarse durante el conformado en caliente del material
es que la deformacion favorece la formacion de fase o. Experimentos de
laboratorio han demostrado que la deformacién plastica en el rango de 800-
900°C puede reducir el tiempo requerido para formar fase sigma en un orden
de magnitud [74].

Una observacion importante es que la precipitacion de fase o esta influenciada
con el ciclo térmico que experimenta el acero. Una temperatura de recocido
elevada de solubilizacién, tiende a incrementar la fraccion volumétrica de
ferrita, la cual tendra en consecuencia un porcentaje mas diluido de elementos
alfagenos. De esta forma se retrasa la formacion de fase o, como se ha
demostrado experimentalmente en aceros inoxidables super duplex. El tiempo
de retardo puede verse incrementado de esta forma en casos extremos a un

factor de cinco [74].

La velocidad de enfriamiento del material también es un factor fundamental
para evitar la formacién de fases secundarias. Investigaciones tedricas y
practicas sobre el acero SAF 2507 han demostrado que la velocidad de
enfriamiento critico para formar un 1% de fase sigma es de 0,4 Ks™' cuando se

utiliza una temperatura de recocido de solubilizacién de 1060°C [74].
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Sin embargo, mientras que la fase sigma se evita enfriando desde una alta
temperatura de recocido de solubilizacion, las condiciones para la precipitaciéon
de CrN se volveran mas favorables, factor que complica el tratamiento térmico

para aceros inoxidables duplex con alto contenido de nitrogeno [74].

2.7.5. Conformado a temperatura intermedia

En ocasiones es util calentar un poco una pieza de acero para ayudar en las
operaciones de conformado. Sin embargo, el calentamiento prolongado de los
aceros inoxidables duplex por encima de 315 °C puede provocar cierta pérdida
de tenacidad a temperatura ambiente, o de resistencia a la corrosion debido a
la precipitacion de la fase a’. A temperaturas mas elevadas, existe el riesgo de
precipitacion de fases intermetalicas de forma mas rapida y perjudicial. Cuando
la temperatura de trabajo es superior a 300 °C aproximadamente, el
conformado a media temperatura deberia ir seguido de un recocido de

solubilizacion completo y un temple rapido [42].
2.7.6. Conformado en frio

Los aceros inoxidables duplex han demostrado buen comportamiento al
conformado en diversos productos. La mayoria de las aplicaciones de los
aceros inoxidables duplex requieren un conformado relativamente simple, como
el cilindrado, estampacioén y conformado de fondos de cabezas de tanques y de
recipientes por estampacion o laminado. En la mayoria de estas aplicaciones,
un problema fundamental es la alta resistencia de los aceros inoxidables duplex
(comparada, por ejemplo, con los aceros inoxidables austeniticos), que
requiere una mayor potencia de los equipos de conformado. Una primera
estimacion es que un DSS respondera al conformado de manera similar a la de
un acero inoxidable austenitico de la serie 300 de doble de espesor. Incluso si
los equipos tienen la potencia suficiente, es necesario considerar tolerancias
para una mayor recuperacion elastica, debida a la elevada resistencia de los
DSS.

La menor ductilidad de los DSS, en comparaciéon con el acero inoxidable
austenitico, también debe tenerse en cuenta. En la mayoria de las

especificaciones, los tipos DSS tienen un alargamiento minimo requerido del 15
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al 30 %, en comparacion con el 40 % de alargamiento minimo requerido para
muchos tipos de aceros inoxidables austeniticos. Si bien, los alargamientos
reales pueden ser algo mayores, la relacion sugerida por estos minimos es
apropiada y constituye una buena guia para las operaciones de conformado en
frio. Los aceros inoxidables duplex pueden requerir un recocido intermedio para

un conformado severo o complejo debido a su menor ductilidad [42].
2.7.7. Recocido de solubilizacion

Después del conformado en caliente y, en algunos casos, tras el conformado a
media temperatura, es necesario efectuar un recocido de solubilizacion
completo, seguido de un temple rapido para restaurar totalmente las
propiedades mecanicas y la resistencia a la corrosién de los DSS. La
temperatura de la pieza debe ser superior a la minima de recocido de
solubilizacion y mantenerse el tiempo suficiente para disolver cualquier
precipitado intermetalico. Una directriz conservadora es que el tiempo de
permanencia a la temperatura de solubilizacion deberia ser comparable al
tiempo total que estuvo en el rango de 650-980 °C (rango aproximado de
formacion de fases secundarias perjudiciales), durante el proceso de
conformado en caliente. La pieza deberia templarse con agua desde la
temperatura de solubilizacion. La Figura 2. 41 muestra el temple en agua de un

acero inoxidable duplex en forma de tubo [42].

No debe permitirse que pasen varios minutos en el rango de 700-1000 °C,
mientras se traslada la pieza a donde se vaya a templar después de este
recocido final. En la Tabla 2. 12 se resumen las temperaturas minimas de
recocido de solubilizacion para los aceros inoxidables duplex.

A las temperaturas de recocido de solubilizacién, los inoxidables duplex son
bastante blandos y es probable que se alabeen o distorsionen si la pieza no se
apoya adecuadamente. Este puede ser un problema importante con los
productos tubulares, especialmente con grandes diametros y espesores
delgados. El reformado o enderezado de los productos duplex alabeados es
mas dificil que el de los aceros inoxidables austeniticos debido a su mayor
resistencia a temperatura ambiente [42].
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Es posible que los intentos de minimizar esta deformacion, con tiempos de
recocido cortos, esto es, calentamiento lento en el rango de temperaturas del
recocido, o el uso de temperaturas de recocido menores que las
recomendadas, no disuelvan las fases intermetalicas o provoquen la formacién
de cantidades adicionales de estas fases. Esto reduciria la resistencia a la

corrosion y la tenacidad.

No es aconsejable el tratamiento de alivio de tensiones para reducir el efecto
de las tensiones generadas durante el conformado o el enderezado. Los aceros
inoxidables duplex tienen inherentemente muy buena resistencia a la corrosion
bajo tension en ambientes con presencia de cloruros, pudiendo sélo mejorarse
ligeramente reduciendo el trabajo en frio residual. No hay ninguna temperatura
adecuada, por debajo de la de recocido de solubilizacion, a la que pueda
realizarse el alivio de tensiones sin peligro de formacion de fases intermetalicas

que reducirian la resistencia a la corrosion y la tenacidad del material [42].

Tabla 2. 12. Temperaturas minimas de recocido de solubilizacion para aceros inoxidables

daplex [42]
Tipo UNS No. Temperatura de recocido minima
oC oF

EN 1.4362 (2304) S32304 980 1800
§32003 1010 1850
S$32001 1040 1900
§32101 1020 1870
532202 980 1800
582011 1010 1850

EN 1.4462 (2205) S32205 1040 1900
532506 1020 a 1120 1870 a 2050
S32520 1080 a 1120 1975 a 2050

255 532550 1040 1900

EN 1.4410 (2507) S32750 102521125 1880 a 2060
532760 1100 2010
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Figura 2. 41. Temple en agua inmediato al tratamiento térmico en los aceros inoxidables
duplex [42]

2.7.8. Consideraciones generales: Importancia del tratamiento térmico

Durante el proceso de fabricacion de los aceros inoxidables duplex, el
tratamiento térmico es el que determina, junto con la composicion quimica del
acero, las proporciones de las fases austenita y ferrita y, en consecuencia, las
propiedades finales de las piezas obtenidas. Este tratamiento térmico consiste
fundamentalmente en una solubilizacion a alta temperatura y un enfriamiento
rapido.
Las variables a considerar, son las siguientes:

e latemperatura de solubilizacion

e la velocidad de enfriamiento

e la atmdsfera del horno en el que se hace el tratamiento térmico
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Las primeras dos son responsables principales de:
e las proporciones de fases presentes
¢ |a distribucion de elementos aleantes en las mismas
e la precipitacion de fases indeseadas (debe buscarse un enfriamiento
rapido para evitarlas)
e el tamafo de grano (principalmente gobernado por la temperatura de

solubilizacién). [109]

El tercer parametro, es decir, la atmdsfera del horno, sera el responsable del
estado superficial del material, esto es, del grado de oxidacion con el que salga
del horno. A su vez, los distintos gases utilizados también influiran en la
velocidad de enfriamiento, debido a los distintos coeficientes de conductividad
térmica y capacidad calorifica de los gases.

En el trabajo realizado por C. Salles et al. [109], se estudié el proceso de
fabricacion de tubos de acero inoxidable duplex para intercambiadores de calor
para centrales nucleares tipo CANDU. La fabricacion de los tubos se llevo a
cabo mediante un método no convencional con un tratamiento térmico
empleando mezcla de gases para el enfriamiento.

Se emplearon atmdsferas ricas en gas hidrégeno (8 m*/hora de H, y 2 m*/hora
de N,) y mas empobrecidas en este elemento (2 m*hora de H, y 8 m*hora de
N2), para el tratamiento de tubos de acero inoxidable duplex UNS S32205. Se
observé que aunque en ambas atmésferas los tubos de acero inoxidable
duplex obtenidos presentaban un aspecto brillante, sin presencia de Oxido,
aquellos que se habian tratado en la atmésfera empobrecida en H;
presentaban un aspecto ligeramente mas opaco. Ademas, al ser el H, un gas
con menor densidad, mayor calor especifico y mayor conductividad térmica que
el N, las velocidades de calentamiento y enfriamiento fueron, tal y como era de
esperar, sensiblemente mayores para el caso de las atmdsferas ricas en H;
[109].

La norma ASTM A182 “Forged or Rolled Alloy-Steel Pipe Flanges, Forged
Fittings, and Valves and Parts for High-Temperature Service” especifica los
requerimientos para el tratamiento térmico de los aceros inoxidables duplex. Se

indica la necesidad de realizar un recocido de solubilizacion a temperaturas
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entre 1020 y 1140°C, dependiendo del tipo de material, seguido de un
enfriamiento rapido en medio liquido, que permita que el material alcance una

temperatura maxima de 260°C.

2.7.9. Fabricacion de tubos sin costura de acero inoxidable superduplex

UNS S32760

En este apartado se van a tratar los pasos especificos para la fabricacion de
tubos sin costura de acero inoxidable superduplex UNS S32760, que es el

material a estudiar en este trabajo de Tesis Doctoral.

El acero superduplex UNS S32760 se usa en diversos sectores industriales,
tales como la industria quimica, petroquimica u offshore, donde la resistencia a
la corrosidn y las propiedades mecanicas del material juegan un papel de gran
importancia [3], [80], [110], [111].

En la Figura 2. 42 se puede observar un esquema con los pasos de fabricacion
de tubos de acero inoxidable superduplex UNS S32760 obtenido de la pagina
web de Tubacex [112], empresa espafiola ubicada en Llodio (Alava), con
centros de produccion en Espafia, Austria, Estados Unidos, lItalia, India y

Tailandia.
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Figura 2. 42. . Esquema de fabricacion de tubos de acero inoxidables duplex sin costura [112]
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Este esquema da una idea de lo complejo del proceso de fabricacion, en donde
ademas de diferentes procesos de preparacion del material, (desengrase,
decapado, corte, etc.) destacan los diferentes tratamiento térmicos a los que se
ha de someter el material tras el conformado en caliente, (expansion y
extrusion) y el conformado en frio (laminado en frio), que deben respetar las
temperaturas que se han comentado en los apartados anteriores, con objeto de

evitar la formacién de fases secundarias indeseables.

Dado que tras la laminacién en frio, los tubos sufren un importante
endurecimiento por deformacion, la accion posterior debe ser un tratamiento
térmico, que permita la recuperacion y recristalizacion del material, de forma tal
que se restablezca su ductilidad y disminuya su resistencia y dureza para poder

continuar con su conformado.

C. Salles et al. [109], han estudiado el desarrollo del tratamiento térmico de
tubos sin costura de acero inoxidable duplex (2205) para intercambiadores de
calor de centrales nucleares tipo CANDU. Desarrollan un proceso de hasta tres
pasos de laminacién, con el fin de obtener los espesores y propiedades
deseadas en sus tubos, cada uno de ellos seguido del adecuado tratamiento
térmico necesario. La Figura 2. 43 muestra un esquema simplificado del

proceso.

térmico

1° Paso de 1° Tratamiento
laminacion Térmico

2° Paso de N 2° Tratamiento 3° Paso de
laminacion térmico laminacion

Figura 2. 43. Esquema simplificado de fabricacién de tubos estudiado por Salles, C., donde las
condiciones de cada tratamiento térmico han sido analizadas con detalle para una éptima
fabricacion de tubos sin costura. [109]

[ 3° Tratamiento

El esquema obtenido de la pagina web de Tubacex recoge ademas el control
de calidad final del producto. Sobre los tubos sin costura producidos se han de
realizar las correspondientes pruebas de presién y controles por métodos no
destructivos, ya mediante corrientes inducidas (Eddy current test) o mediante
ultrasonidos, destinados a garantizar la ausencia de defectos y fases

secundarias perjudiciales en el material. Ademas, se obtienen probetas a partir
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del producto final destinadas al control de las propiedades mecanicas, quimicas

y de resistencia a corrosion del material mediante ensayos destructivos.

En la Figura 2. 44 se esquematizan los principales procesos susceptibles de
formacién de fases secundarias indeseables, con los controles de calidad
finales necesarios para garantizar la ausencia de éstas en el material. Las
operaciones de conformado en caliente, como el proceso de extrusiéon de los
tubos, deben llevarse a cabo con un control estricto de la temperatura puesto
que, como se ha comentado anteriormente, si la temperatura es demasiado
baja, se acumula deformacion en la fase mas débil pero menos ductil, esto es,
fase ferrita, posibilitando su agrietamiento en la region deformada. También
puede que precipite gran cantidad de fase sigma si la temperatura de trabajo es
demasiado baja. Se recomienda una temperatura de conformado en caliente
entre 1000-1230°C para el acero inoxidable superduplex UNS S32760.

TUBE HEAT RAPID COLD PILGER
EXTRUSION TREATMENT COOLING ROLLING
U

NON DESTRUCTIVE

INSPECTION §>I<'é

DESTRUCTIVE

INSPECTION RAPID HEAT
COOLING TREATMENT

Figura 2. 44. Esquema del proceso de fabricacion de tubos sin costura de acero inoxidable
superdiplex UNS S32760 con los principales subprocesos susceptibles de formacion de fases
secundarias [113]

100



Capitulo 2 ESTADO DEL ARTE

Tras la extrusion es necesario un tratamiento térmico, que conlleva dos etapas:

e recocido de solubilizacion, en donde la temperatura del tubo debe

permanecer por encima de la temperatura minima de tratamiento

(1100°C para el UNS S32760), y mantenerse el tiempo suficiente para
disolver cualquier compuesto intermetalico.

e temple rapido, por inmersién o por cortina de agua, para asegurar la

ausencia de fases secundarias perjudiciales, y restaurar las propiedades

mecanicas Yy resistencia a corrosion del material.

Después del proceso de laminacién en frio (cold pilger rolling), es necesario
realizar de nuevo un recocido de solubilizacion, para restablecer las
propiedades mecanicas, y permitir la recristalizacion del material tras el trabajo

en frio.

El ultimo paso del proceso de fabricacion de los tubos sin costura de los aceros
inoxidables superduplex, implica un control estricto de la microestructura del
material, para asegurar la ausencia de fases intermetalicas en éste. Puede
llevarse a cabo empleando métodos destructivos, tales como caracterizacion
microestructural empleando microscopia Optica, ensayos de impacto y de
resistencia a corrosion; tal como indica la norma ASTM A 923-3), o mediante
meétodos no destructivos (corrientes inducidas, ultrasonidos, etc). Estos ultimos
permiten un control rapido y sencillo de la microestructura del material, lo cual
es de gran importancia para la industria, pero también es necesaria una
deteccion muy precisa, incluso para porcentajes muy bajos de las fases

secundarias perjudiciales presentes en estos aceros [113].
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2.8. Soldadura

El desarrollo de nuevos aceros conlleva, inevitablemente, nuevos problemas de
fabricacion y union. Este hecho destaca, particularmente, en los procesos de
soldeo, donde las propiedades del acero inoxidable pueden cambiar
radicalmente por un proceso que funde y remodela parte de la microestructura
del material. Debido a que la velocidad de enfriamiento determina la cantidad
de ferrita que puede transformarse en austenita, este enfriamiento realizado
tras exposiciones del material a alta temperatura, tiene gran influencia en el
balance microestructural, pues velocidades de enfriamiento rapidas favorecen
la retencion de la fase ferrita, y es posible obtener proporciones de ferrita

superiores a las de equilibrio.

Uno de los beneficios del nitrdgeno, que se pudo anadir de forma altamente
controlada a los aceros inoxidables duplex, por procesos ya mencionados, es el
efecto sobre la temperatura a la cual la austenita comienza a formar ferrita,
incrementandola. De esta forma, incluso con velocidades de enfriamiento

rapidas, se puede alcanzar la linea de equilibrio de la austenita.

En las nuevas generaciones de aceros inoxidables duplex, con mayores
contenidos de nitrégeno, este efecto reduce el problema del exceso de ferrita
en la ZAT (Zona Afectada Térmicamente). En las ultimas dos décadas se han
ido introduciendo los denominados aceros inoxidables super duplex, con
mayores porcentajes de Cr y Mo. Sin embargo, aunque han encontrado
aplicaciones, su éxito ha sido limitado. Hoy en dia, estos aceros duplex
altamente aleados, con excelente resistencia frente a la corrosién y fabricacion

mejorada, van ampliando sus aplicaciones [43].

En el review realizado por L. Karlsson, “Welding duplex stainless steels — A
review of current recomendations” se recogen los principales parametros del

proceso de soldadura, que se han resumido a continuacion.
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2.8.1. Recomendaciones generales para la soldadura en aceros

inoxidables duplex

De un modo general, en la soldadura de los aceros inoxidables duplex existe la
problematica de que un enfriamiento demasiado rapido puede provocar
cantidades excesivas tanto de fase ferrita como de nitruros. Un enfriamiento lento,
0 una permanencia entre temperaturas en el rango 600-1000°C pueden provocar
la formacion de fases secundarias indeseables (chi, sigma, etc) y, en particular,

en los grados mas aleados.

En la practica, la formacion de compuestos intermetalicos raramente es un
problema en la familia de los lean duplex, mientras que los altamente aleados
hiperduplex o superduplex, requieren un control estricto de los parametros de
soldadura para evitar estos precipitados. Tanto la formacion de estas fases, como
un excesivo porcentaje de fase ferrita, provocan la reduccion de la tenacidad de la

soldadura, asi como su resistencia a corrosion.

Los parametros para el control de la microestructura en la soldadura se pueden
dividir en dos grandes categorias:

e Meétodos para controlar la velocidad de enfriamiento, incluyendo
precalentamiento y temperatura de pasadas entre soldaduras, asi como
el aporte de calor.

e Composicién del material fundido, que viene dada por la seleccion del
material base, el material de aporte, el gas de soldeo y la dilucién [91].

La Figura 2. 45 muestra una adecuada microestructura de soldadura en la zona

de fusién de un acero inoxidable duplex, libre de fases intermetalicas.

Figura 2. 45. Ejemplo de una microestructura deseable de soldadura en un DSS, libre de fases
intermetalicas, nitruros y con un apropiado balance ferrita/austenita [91]
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2.8.2. Aporte de energia y temperatura de interpaso
Las temperaturas de interpaso de cordones, y el aporte de calor recomendado
se presentan en la Tabla 2. 13.

Tabla 2. 13. Maxima temperatura de interpaso recomendada y aporte de energia para diversos
aceros inoxidables duplex [91]

L T max. de Energia (kJ/mm) _
UNS N¢ EN N¢ Designacion ) X Comentarios
interpaso Min. Mix.

Primeros grados
$31500 1.4424 3RE60 250 0,5 2,5
Grados contemporaneos

Lean duplex, PREy,w = 20-30

$32101 1.4162 LDX 2101 150/250 0,1/0,5 1,5/2,5 < 1,0 kJ con SAW
$32202 1.4062 UR2202 150 0,5 2
$82011 ATl 2102 150/250 0,5/1 3

> 1,5 kJ/mm con
$32304 1.4362 2304 150/250 0,5 2,5 SAW, t=16mm
$32003 ATI 2003 150/250 0,5/1,0 2/2,5

Estandar duplex con 22% Cr, PREy,y = 35

>
$31803 1.4462 2205 150/250 0,5 2/2,5 . Alv\ljj/t TE;OJ
$32205 1.4462 2205 150/250  0,4/0,5  2,5/3,5
Estandar daplex con 25% Cr, PREy,w = 35-40
$32550 1.4507 255 120/150 0,5 1,5/1,8

Superduplex, PREyy = 40-50

$32520 1.4507 2507Cu 120/150 0,5 1,5/1,8
>0,5 kJ/mm con
SAW, t=16mm
$32750 1.4410 2507 100/150 0,2/0,3 1/1,5
<2,5kl/mm con
SAW, t>12mm
$32760 1.4501 Zeron 100 100/150 03/0,5  1,5/1,8
$32906 1.4477 SAF 2906 100/150 0,2/0,5 1,5 <2,5 ki/mm con

SAW, t>12mm
Hiperduplex, PREy,w > 50

<2 ki/mm con

$32707 SAF2707HD 100 0,2 1,5 SAW, t>15mm

$33207 SAF3207HD 100 0,2 1,0
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Las recomendaciones sefaladas en la tabla dependen del DSS a soldar, pero
varian poco dentro de cada familia. El precalentamiento normalmente no esta
recomendado. Sin embargo, si la soldadura se realiza a temperaturas inferiores
a temperatura ambiente, es recomendable precalentar a 50-80°C para asegurar

la ausencia de humedad en las juntas a soldar [91].

2.8.3. Métodos de soldadura

La soldadura de los aceros inoxidables duplex debe realizarse de modo que se
asegure un contenido adecuado de ferrita, y la ausencia de fases secundarias
perjudiciales. Esto impone algunas restricciones a la hora de seleccionar el
meétodo de soldadura, que dependera de la configuracién de la unién, del acero

a soldar y del espesor del material.

En general, cualquier método empleado para aceros inoxidables puede ser
empleado para DSS. Sin embargo, los métodos de soldadura con bajo aporte
de energia deben emplearse con cautela; la soldadura sin el uso de material de
aporte no estd recomendada, a no ser que se realice un recocido de

solubilizacion posterior.

En la Tabla 2. 14 se muestran los métodos de soldeo recomendados segun el

acero inoxidable duplex que se desee soldar [91].
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Tabla 2. 14. Métodos de soldadura recomendados para una seleccién de DSS [91]

Método de soldeo

MIG/MAG o
(] @©
o © g ‘S
Desig- = c
UNSNe ENN° o9 o o8 = = 5 5 & % &
nacion s ) = g < <= 8 & 5 2 2
= 9§ B w e 5 J F o @
e 82 < M
I o § o
T
Primeros Grados
S$31500 1.4424 3RE60 X X - X - - - - - - -
Grados Contemporaneos
Lean duplex, PREyw = 20-30
$32101  1.4162 2L1DO)§ X X X x ox x 0 () x 0 ®
S$32202 1.4062 UR2202 X X X X X x (X)) X x xX X
ATI -
S$82011 2102 (x) X (x) X X X (X)) x) x &
$32304 1.4362 2304 X X X X X X (X)) X x x)
ATI -
S$32003 2003 X - X X X (X)) xX x
Estandar duplex con 22% Cr, PREyw = 35
S31803 1.4462 2205 X X X X X X (X)) X x x
$32205 1.4462 2205 X X X X X x X)) X xX xX &)
Estandar diplex con 25% Cr, PREyw = 35-40
S$32550 1.4507 255 X X X X X X X X X X X
Superduplex, PREyw = 40-50
$32520 1.4507 2507Cu X X X X X x X)) X xX xX &)
S$32750 1.4410 2507 X X X X X X (X)) X x x
$32760 1.4501 ngg” X X XX ox ox ) 0 x 0 %
SAF
S$32906 1.4477 2906 X - X X X (x) - - - - -
Hiperduplex, PREy\w > 50
SAF270 -
$32707 7HD - - - X X - - - - -
SAF320 -
$33207 7HD - - - X - - - - - -

x Recomendado

(x) Se debe prestar atencion, existen opiniones variadas o las recomendaciones dependen del

espesor

- No recomendado o falta de informacion
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Atendiendo a dicha informacion, comentar que:

e TIG: La adicién de nitrégeno en el gas son beneficiosas para compensar

la pérdida de nitrogeno en la zona de soldadura.

e MIG/MAG: Se recomiendan maquinas de pulsado sinérgico para obtener

los mejores resultados.

e Soldadura Autégena: Sélo se recomienda para materiales de bajo
espesor con requerimientos de soldadura especiales que requieren
posterior recocido de solubilizacion,o soldeo con nitrdgeno como gas de
proteccion. Los espesores maximos de 1,5 mm recomendados para

algunos materiales como S32101/1.4162.

e Procesos de alta densidad de energia: Presentan riesgo elevado de

pérdida de nitrégeno y alto contenido de ferrita en la soldadura.

e Laser: la soldadura laser con CO; permite la formacién de mayores
porcentajes de austenita en comparacion con otro tipo de laseres, como
los de fibra 6ptica. Es preferible realizar un post-tratamiento, PWHT
(Post Weld Heat Treatment).

e Soldadura por resistencia: Es beneficioso emplear una técnica de doble
pulso, recalentando la soldadura para mejorar la formacién de austenita

en la zona soldada [91].
2.8.4. Consumibles de soldadura

La eleccidon de los consumibles esta gobernada por la necesidad de obtener
una adecuada resistencia en el material base, alcanzar una tenacidad

suficiente y asegurar los requisitos de resistencia a corrosion.

Para obtener una buena resistencia a corrosién, la eleccion del material de
aporte y del gas de proteccion se realiza con el fin de asegurar que el cordén
de soldadura tenga contenidos similares o superiores de los elementos
aleantes criticos, como Cr, Mo+W, N y, en algunas aplicaciones, Cu. Ademas,
el material de aporte debe tener un contenido superior de elementos
formadores de austenita que el metal base, tales como Ni, para evitar

contenidos excesivos de ferrita en el material soldado. Los materiales de
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aporte, para los DSS son, por lo tanto, diferentes en composicion quimica,

comparados con el correspondiente material base que se desea soldar [91].

Se debe de tener en cuenta la necesidad de materiales de aporte con adicién
de W cuando se desea soldar un DSS con adiciones de este elemento. Ya que
el W se anade a los aceros inoxidables duplex por tres motivos: diferenciar
aceros duplex por razones de patentes y licencias, mejorar la resistencia a
corrosion de la misma manera que el Mo, y retrasar la formacion de

compuestos intermetalicos en los aceros inoxidables duplex.

Como la expresion del PRENyw (Ecuacion 2.5) indica, se pueden usar
materiales de aporte con o sin W, siempre y cuando el contenido total de
Mo+W sea suficiente para proveer la resistencia a corrosion deseada. Sin
embargo, se debe tener en cuenta que la unidn de aceros inoxidables duplex
con diferentes contenidos de W en su composicién aumenta el riesgo de

formacion de compuestos intermetalicos [91].
Las recomendaciones tipicas, en cuanto a materiales de aporte, son:

e Primeros duplex desarrollados (early grades): La recomendacion

estandar es el uso de materiales de aporte tipo 22Cr9Ni3Mo+N.

e Lean duplex: La mayoria se pueden soldar empleando como materiales
de aporte del tipo 22%Cr, con excelentes resultados en cuanto a
propiedades mecanicas y de resistencia frente a la corrosion. Sin
embargo, los materiales de aporte tipo lean duplex, como el tipico

23Cr7Ni+N, son mas eficientes econdmicamente.

e Estandar dupex con 22% de Cr: Se emplea comunmente el material de
aporte tipo 22Cr9Ni3Mo+N.

e Estandar dupex con 25% de Cr: Se emplea comunmente el material de
aporte tipo 25Cr7Ni2Mo+N.

e Superduplex: Hay un gran numero de materiales de aporte disponibles,
con o sin W y Cu. Se pueden emplear materiales de aporte como el
29Cr8Ni2Mo+N o el 27Cro9Ni5Mo+N.
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e Hiperduplex: Se emplea el 27Cr9Ni5SMo+N como material de aporte. El

alto contenido de N puede dar problemas de porosidad en la soldadura.
Respecto al gas de proteccion, actualmente se registran dos tendencias:

e Gases con contenido de N: son los mas usados hoy en dia en
soldaduras TIG y mediante plasma. Sin embargo, en soldadura
MIG/MAG los gases con contenido de nitrdgeno no se recomiendan, por

el riesgo de formacion de poros en la soldadura.

e Gases multicomponente con adicion de He: mejoran la fluidez de la

soldadura y permiten mayores velocidades de soldeo [91].

La Tabla 2. 15 resume los gases a emplear segun el acero inoxidable duplex
que deseemos soldar. Los gases varian segun los grados de DSS, por la
necesidad de compensar potenciales pérdidas de nitrégeno, o mejorar la

formacién de austenita.
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Tabla 2. 15. Ejemplos de gases de soldadura recomendados [91]

Método de soldadura

MIG/MAG
- N
: o
o 9 o o © o
Gas de Soldadura 3 St o = = S S
— O 4 [ =
o €35 F < K] S o
n S < o S T 5
g &2 g
T o8 L)
T @
Ar - - (x) (x)° X (x) X
He - - - - X X (x)
co, - (X) - - - - -
Ar +1-2% O, - - - - X - X
Ar + 2-3% CO, X - - - (x) (x) -
Ar + 16-25% CO, X - - - x) (X -
Ar +1-3% N, (x)? - X x° (x) - X
Ar + 20-30% He - - - (x)° X X (x)
Ar + 30% He + 1-3% CO, X - - - (x) - -
Ar + 30% He + 2% N, (x)? - X x° (x) X (x)
Ar + 30% He + 1-2% N, + 1-2%CO, x? - - - - - -

? Generalmente no recomendado por riesgo de porosidad

b Tipicamente se usa el mismo gas como plasma y gas de soldadura
° Depende del tipo de laser y de la potencia de éste

x Recomendado

(x) Se debe prestar atencion, existen opinionen variadas o las recomendaciones dependen del
espesor

- No recomendado o falta de informacion
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2.8.5. Indicaciones de los principales fabricantes de aceros inoxidables

duplex para soldadura de superduplex 2507

Para el acero inoxidable superduplex 2507, el fabricante Sandvik [56] indica en
su ficha técnica los parametros necesarios para una buena soldadura de este

material.

Los métodos de soldadura indicados por el fabricante son soldadura por arco
manual con electrodos recubiertos, o soldadura por arco con gas. El proceso
de soldadura se debe realizar con un aporte de calor de 0,2-1,5 kJ/mm y con
una temperatura de interpaso de 150°C maximo. No son necesarios

precalentamientos o tratamientos posteriores al soldeo.

El material de aporte debe ser compatible al DSS base, para poder obtener un
material soldado con optimas condiciones mecanicas y de resistencia a
corrosion. Para soldadura con arco con gas protector, recomienda usar el
material de aporte especifico del fabricante Sandvik 25.10.4.L y para la
soldadura por arco manual sin aporte de gas el electrodo recubierto Sandvik
25.10.4.LR [56].

Por su parte, el fabricante Outokumpu [51] senala en la ficha técnica de su
acero superduplex 2507 que éste puede soldarse satisfactoriamente por
diversos meétodos (SMAW, GTAW, PAW, FCW o SAW). Recomiendan un
material de aporte propio de Outokumpu, denominado P100 para obtener una

adecuada microestructura de la soldadura.

No se recomienda pretratamiento excepto para evitar condensacion en las
juntas en metales frios. La temperatura de interpaso no debe exceder los
150°C. Recomienda la soldadura del cordon de raiz empleando argén como
gas de soldadura o un gas compuesto por 90%N,/10%H,, para una maxima
resistencia frente a la corrosién. El proceso de soldadura se debe realizar con
un aporte de calor de 0,1-1,5 kd/mm para SMAW o GTAW, y sobre 2 kdJ/mm
para SAW [51].
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2.9. Deteccion de fases perjudiciales en DSS mediante ensayos no

destructivos

Como se ha mencionado en el apartado anterior, la deteccion de fases
secundarias perjudiciales para el material mediante métodos no destructivos
presenta un enorme interés para la industria de fabricacion de DSS, que

requiere meétodos rapidos, sencillos, precisos y repetitivos.

En este apartado se repasaran las principales técnicas de Ensayos No
Destructivos (END), haciendo especial hincapié en la técnica empleada para el
presente trabajo, la deteccion de fases secundarias y compuestos

intermetalicos mediante ensayos con ultrasonidos.
2.9.1. Principales técnicas de ensayos no destructivos

Los principales END, (NDT, Non Destructive Testing) empleados para detectar
tanto defectologia como presencia de fases perjudiciales en los aceros
inoxidables superduplex son fundamentalmente:
e Radiografia: se usa principalmente para inspeccion de soldaduras, y
verificaciones fuera de linea de otros ensayos no destructivos
e Corrientes Inducidas (Eddy Current): se emplean principalmente para
detectar discontinuidades superficiales como picaduras, defectos de
soldadura e inclusiones.
e Ultrasonidos: se usan para encontrar pliegues, variaciones en el espesor

de la pieza, picaduras, fisuras y defectos en la soldadura. [114].

Ademas de estas aplicaciones, tanto la técnica de corrientes inducidas como la
técnica de ultrasonidos permiten detectar variaciones microestructurales en el
seno del material, como por ejemplo la formacion de fase sigma en los limites

de grano austenita-ferrita [115].

La calidad de los productos tubulares de acero inoxidable superduplex pueden
presentar serios problemas que afecten al uso final del producto, a pesar de
emplear unas especificaciones de fabricacion detalladas, basadas en
normativa. El uso de componentes de acero inoxidable superduplex, que no

cumplen los requisitos del cliente, pueden conllevar graves consecuencias. Si
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éstos son descubiertos en la cadena de suministro o durante la fabricacion
implican retrasos severos en la ejecucion del proyecto. Sin embargo, una vez
en servicio, los fallos pueden ser substancialmente mas serios, provocando
fallos con impactos medioambientales y de seguridad potenciales asi como

pérdidas economicas significativas.

Los END se usan para mejorar los programas de control de calidad. La
seleccion de los mismos, adecuandolos para cada caso particular, es
fundamental para detectar defectos y cumplir los requerimientos de la

normativa sobre estos aceros [114].

A continuacion se explican las tres técnicas de END mas empleadas en aceros

inoxidables superduplex.

2.9.1.1. Radiografia

El examen mediante la técnica de Rayos-X en aceros inoxidables duplex se
realiza, principalmente, para deteccién de defectos en uniones soldadas. El
examen de las muestras se realiza cuando la muestra ha sido conformada en
su forma tubular, se ha soldado y se ha realizado el tratamiento térmico
requerido sobre ella. Asimismo, esta herramienta se utiliza como una
verificacion adicional de los resultados observados mediante los ensayos de

corrientes inducidas y ultrasonidos.

2.9.1.2. Corrientes Inducidas

El método de corrientes inducidas es uno de los mas empleados como END
para productos tubulares metalicos. Su uso es relativamente sencillo, pues
funciona en un amplio rango de velocidades de produccioén, y tiene un coste de

operacion relativamente bajo [114].

Esta basado en crear una corriente eléctrica en un material conductor, inducida
por la generacion de un campo magnético alterno del equipo de corrientes
inducidas (induccion electromagnética). No es necesario que exista contacto
directo con la pieza que esta siendo inspeccionada, por lo que puede existir un

recubrimiento, (pintura), entre la muestra y el equipo.
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Es un método de ensayo no destructivo con su alcance de aplicacion en las
inmediaciones superficiales y sub-superficiales, cercanas a la superficie, de los
elementos sometidos a ensayo. Las principales restricciones de la técnica son
tanto su capacidad de penetracion, limitada aproximadamente a 6 mm, y la
dificultad de aplicacibn en materiales ferromagnéticos. Se aplica so6lo a

materiales conductores [116].

Los DSS, al contener aproximadamente un 50% de ferrita en su
microestructura, de comportamiento magnético, provocan las llamadas
variaciones de permeabilidad entre los bordes de grano de la microestructura.
Estas variaciones de permeabilidad son un problema, ya que actuan como un
escudo, dificultando la penetracién del campo magnético en el espesor de la

muestra.

La clave para la aplicacidon exitosa de las corrientes inducidas es suprimir las
variaciones de permeabilidad, saturando magnéticamente el material mediante
una fuente externa. La saturacion se define como el grado de magnetizacion
producido en un material ferromagnético, mediante el cual la permeabilidad
incremental ha decrecido sustancialmente. Sin la saturacion magnética, las
variaciones de permeabilidad aparecen como lo comunmente llamando “ruido”,

enmascarando los resultados [114].

La presencia de fase sigma en los aceros inoxidables duplex provoca cambios
en las propiedades electromagnéticas de éstos. El aumento de fase sigma, no
magnética, en el seno del material, se acomparia de un descenso del contenido
volumétrico de ferrita, magnética, y tiene como resultado una reduccién del
comportamiento ferromagnético del material. Debido a esto, técnicas
electromagnéticas, como las corrientes inducidas, son un interesante método
no destructivo para la deteccién de las fases secundarias perjudiciales que

pueden afectar a estos aceros [117].

C. Camerini et al. [117] han empleado las corrientes inducidas con el objetivo
de detectar bajos contenidos de fase sigma en muestras de acero inoxidable
superduplex sometidas a diversos tratamientos térmicos. Han conseguido
detectar de forma fiable, contenidos de fase sigma entre 1,2% y 3,4%,

estimando asimismo el contenido de ferrita.
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P. Normando et al, [118] han empleado las corrientes inducidas para detectar
fase sigma en un acero inoxidable duplex UNS S31803, demostrando que las
medidas obtenidas son sensibles a los cambios microestructurales producidos
en el material por la precipitacion de fase sigma y la reduccién del porcentaje
de ferrita. Sin embargo, destacan que hay que tener en cuenta que en
materiales ferromagnéticos, efectos magnéticos adicionales pueden eclipsar el

campo magnético inducido interfiriendo en la medicion.

2.9.1.3. Ultrasonidos

Cuando es necesario detectar defectos internos del material o medir
espesores, en muchos casos la técnica de inspeccion por ultrasonidos es la

mejor opcion [114], [119].

Desde los afios 70 hay un notable uso de las ondas sonoras en la inspeccion
no destructiva, tanto para usos industriales (ultrasonidos y ecolocalizacion)
como para usos médicos (ecografia). La mayoria de estas técnicas miden el
tiempo de propagacion de las ondas dentro del material, calculando la posicién
de la interfase (defecto, cambio de material o tejido), a partir de la velocidad de

propagacion de éstas.

El notable auge de las técnicas de analisis no destructivo, por el ahorro de
costos asociado, ha impulsado su paulatina introduccion en nuevos sectores y

en nuevos materiales [120].

Entre los métodos de inspeccidn no destructivos, el ultrasonido ha sido
considerado como una alternativa atractiva para la caracterizacion de las
propiedades elasticas, esfuerzos residuales, degradacion del material, etc., a
partir de la interaccion entre onda acustica y material. En esta interaccion, la
velocidad y la atenuacion ultrasénica juegan un papel muy importante. Cuando
una onda acustica viaja a través de un material, la microestructura afecta a su
propagacion, por lo que la onda ultrasénica pierde energia debido a la

dispersion de la onda en el limite de grano.

La pérdida de energia es, usualmente, caracterizada por la atenuacién del
medio. En forma general, la atenuacion y velocidad de onda dependen del
tamafio de grano y de la forma y distribucion de la orientacién particular de los
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granos, de tal forma que si el medio es estaticamente isotropico, la velocidad y
atenuacién son independientes de la direccion en la que son medidas. Sin
embargo, la atenuacion y velocidad de onda son funcién de la direccion de
propagacion si los granos tienen una orientacion preferencial o textura, como
en el caso de los metales laminados. En materiales que son deformados
plasticamente en frio y presentan textura cristalografica, ligeros cambios de la
temperatura en la cual operan los componentes pueden dar lugar a la
recristalizacion de la microestructura, con lo que los efectos de la deformacién

plastica son eliminados.

Para el uso a largo plazo de componentes con factor de seguridad amplio,
existe la necesidad de establecer END que evaluen la degradacion del material
del que esta hecho el componente. Debido a la sensibilidad de las ondas
acusticas a la orientacion cristalografica, cambios causados por recristalizacion
de la microestructura pueden ser determinados mediante mediciones de
atenuacion de la onda ultrasonica. Las mediciones de atenuacion ultrasonica
proveeran un medio muy util para monitorizar el envejecimiento y degradacion

de componentes [121].

La deteccion de defectos mediante ultrasonidos puede realizarse usando
palpadores de contacto que se situan directamente sobre la pieza a analizar, o
por inmersion de la pieza en un tanque de agua, acoplando un transductor en
un sistema de traslacion en los ejes xyz, lo cual permite realizar la inspeccién a
altas velocidades. En la Figura 2. 46 y en la Figura 2. 47 se presentan los
diagramas esquematicos de la técnica de pulso-eco de ultrasonidos mediante
meétodo de inmersion y mediante contacto directo con palpador

respectivamente.
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Figura 2. 46. Diagrama esquematico de la técnica de inmersién pulso-eco para las mediciones
de atenuacion y velocidad ultrasoénica [121]
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Figura 2. 47. Diagrama esquemaético de la técnica de pulso-eco empleando un palpador de
contacto para las mediciones de atenuacién y velocidad ultrasénica [113], [122]
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2.9.1.4. Deteccidn de fase sigma mediante ultrasonidos

Entre los métodos de inspeccidon no destructivos, el ultrasonido ha sido
considerado como una alternativa atractiva para la caracterizacion de las
propiedades elasticas, esfuerzos residuales, degradacion del material, etc., a
partir de la interaccion entre onda acustica y material. En esta interaccion, la

velocidad y la atenuacion ultrasénica juegan un papel determinante [115], [121].

Las variables microestructurales, tamafo de grano, texturas, o la presencia de
fases secundarias (sigma, chi, etc. en el caso particular de los DSS) en la
microestructura del material, producen una atenuacion de la sefial ultrasénica
provocada por su dispersion en la frontera de grano, mientras que la velocidad
es afectada principalmente por los cambios en las propiedades elasticas del

material [33].

El método no destructivo de ultrasonidos puede permitir un rapido y eficaz
control microestructural de los aceros inoxidables duplex. A continuacion se
recogen las dos técnicas principales que se han empleado en esta Tesis
Doctoral en la caracterizacion microestructural y deteccion de fases

secundarias perjudiciales en los aceros inoxidables duplex.
A) Amortiguamiento de Eco-pulsos

Como se ha comentado anteriormente, se define como atenuaciéon o
amortiguamiento del medio a la pérdida de energia que se produce debido a la
dispersion de una onda acustica en el limite de grano cuando esta viaja a

través de un material.

Debido a la sensibilidad de las ondas acusticas al efecto de la orientacion
cristalografica, los cambios causados en la microestructura, como puede ser la
precipitacion de fases secundarias, pueden ser determinados mediante
mediciones de atenuacién de la onda ultrasénica. De esta forma se obtiene un
sistema muy util para controlar el envejecimiento y degradacién de materiales
[121].

La formacion de fases secundarias en los limites de grano de los DSS, se

traduce en una atenuacion de las ondas ultrasdnicas, debido a la resistencia
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que presentan al paso de la seial. De este modo, se puede discernir mediante

un método no destructivo la presencia de estas fases perjudiciales.

N. Ortiz et al. y A. Ruiz et al. [123], [124] han estudiado coémo el coeficiente de
atenuacion de un acero duplex 2205 decrece al aumentar el tiempo de
envejecimiento isotérmico en el material, siendo sensible a la aparicion de fase

sigma en la microestructura.

B) Birrefringencia acustica

La textura de un material, caracterizada por una orientacion de grano
preferencial, afecta a la propagacion y difusion de las ondas ultrasénicas.
Cuando una onda se propaga en un material con comportamiento anisétropo,
ésta se ve afectada por el fenémeno llamado “birrefringencia acustica”,
descubierto por R. Bergman y R. Shahbender [125].

Debido a que las velocidades de propagacidon de ondas ultrasénicas en
materiales elasticos estan directamente relacionadas con sus constantes
elasticas, es posible relacionar dichas velocidades con el grado de anisotropia
que presente un material. La técnica ultrasoénica, usualmente empleada para
evaluar el grado de anisotropia, es la de la birrefringencia acustica. Esta se
mide como la diferencia en velocidades de dos ondas de corte,
perpendicularmente polarizadas, viajando a través del espesor de la muestra

sobre el promedio de ambas.

Una de sus ventajas es que por ser una razon entre velocidades en un mismo
espacio recorrido, éste se cancela, de modo que se prescinde de la medicion
del espesor. En un material isotrépico las velocidades de las ondas de corte
son independientes de la direccion de polarizacién, con lo cual la birrefringencia
es cero. El grado de anisotropia, entonces, se cuantifica como el nivel de
desvio de cero en el valor de la birrefringencia. En particular, la laminaciéon en
frio de una plancha o tubo metalico induce un grado de ortotropia que puede

ser revertido por tratamiento térmico de recristalizacion [126].

La birrefringencia acustica mide y relaciona la velocidad de propagacion de las

ondas ultrasénicas en dos direcciones perpendiculares del material en estudio.
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En la Figura 2. 48 se muestra la microestructura en direccion transversal (a) y
longitudinal (b) del tubo sin costura de acero inoxidable superduplex UNS
S32760 objeto de esta Tesis Doctoral. Al ser éste anisétropo debido al proceso
de laminacién, presentara una diferente velocidad de propagacion de las ondas

acusticas en direccion transversal y longitudinal.

Figura 2. 48. Microestructura de un tubo de acero superduplex 2507:
a) Seccidn transversal; b) Seccién longitudinal

Mediante este método, L. Carvajal et al. [126] comprobaron experimentalmente
que la deformacion por laminacion en frio provoca una variacion de la velocidad
de onda y de la birrefringencia, respecto a los valores iniciales, de manera
proporcional al grado de deformacién aplicado. Asi, la birrefringencia permite
determinar el grado de deformacién en frio y la dureza de los materiales

sometidos al estudio.

A. Ruiz, et al. [113], [122], [127] ha demostrado la eficacia del método de
birrefringencia acustica a la hora de determinar cambios microestructurales en

aceros inoxidables duplex (2205) y superduplex (2507).

2.9.1.5. Otros métodos no destructivos

Ademas de los END mencionados, se han empleado diversas técnicas con el
objetivo de detectar defectos en aceros inoxidables duplex, sin tener que
recurrir a destruir el material. Algunos de los que se han estudiado, entre otros

motivos, para la deteccion de fase sigma en el material, son los siguientes:
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A) Ruido magnético Barkhaussen:

El Ruido Magnético de Barkhausen (RMB), llamado asi en honor a Heinrich
Barkhausen, que descubrié este fendmeno en 1919 [128], describe el efecto
que ocurre siempre que un material ferromagnético es sometido a un campo
magnético externo inducido [129]. Al aumentar el campo magneético, se observa
un aumento en la induccion magnética, la cual no sucede de forma continua,
sino a manera de saltos abruptos y con un aumento leve en la induccién. Estos
cambios discontinuos en la induccion se conocen como “saltos de
Barkhausen”, producidos por un movimiento abrupto e irreversible de las
paredes de dominio magnético, como respuesta al cambio del campo

magnético.

El movimiento de las paredes de dominio es el fendmeno que mas contribuye
en el RMB; sin embargo, también existe la influencia de la rotacién discontinua
abrupta de la direccion de magnetizacion en los dominios. Las paredes de
dominio se comportan como membranas elasticas cuando son sometidas a
campos magnéticos, de tal manera que, bajo la accion de bajos campos, sufren
una deformacion reversible. Cuando el valor del campo magnético se aumenta,
la fuerza sobre la pared de dominio excedera la fuerza restrictiva debido a los
puntos de anclaje (discontinuidades del material como dislocaciones, fases
precipitadas, vacantes, inclusiones, etc.), y el movimiento de la pared se torna
rapido e irreversible, produciendo una discontinuidad en la tasa de cambio de

magnetizacion con el tiempo.

La disminucion o aumento del ruido de Barkhausen evidencia las variaciones
microestructurales del material. Por ejemplo se sabe que, cuando aumenta la
dureza, hay un descenso en la sefial de Barkhausen, debido a que los defectos
en las disposiciones atomicas, actuan como obstaculos al movimiento de las
paredes de dominio, y ésta necesita mucha mas energia para sobrepasar el
obstaculo, haciendo que caiga la senal de Barkhausen. Este mismo mecanismo
explica la caida de la “sefial de Barkhausen” con el aumento de las tensiones
residuales y los limites de grano.

El RMB se ha propuesto como una técnica de ensayo no destructivo para

caracterizar materiales ferromagnéticos debido a que, en investigaciones sobre
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el fendmeno, se ha encontrado que es sensible a cambios microestructurales,
de tamano de grano, de dureza y de tensiones residuales, o que permiten
inferir que el RMB es sensible a los cambios provocados por los diferentes

tratamientos térmicos [129].

La fase sigma no es ferromagnética, y se forma a partir de la reaccién de la
ferrita, consumiéndola, de modo que su presencia se puede detectar por medio
de métodos magnéticos (teniendo en cuenta que también se pueden formar
simultaneamente otras fases no magnéticas, como la fase chi, la austenita
secundaria o los nitruros de cromo, de modo que la reduccion en la senal
magnética no se puede atribuir sélo a la formacién de la fase sigma, sino de
todas estas fases secundarias). E. Huallpa et al. [128] han estudiado la
evolucion de la fase sigma en tratamientos térmicos en los cuales diferentes
precipitados intermetalicos se pueden formar en el intervalo de temperaturas
comprendido entre los 800-900°C, usando el ruido magnético Barkhaussen en

un acero inoxidable duplex SAF2205.

B) Ferritoscopio:

Uno de los END de cuantificacion de fases mas populares es el método
magnético, empleando como herramienta un ferritoscopio. Esta técnica esta
basada en la medida del campo magnético generado por una sonda de
corrientes inducidas, colocandola en contacto directo con la superficie del
material. Como la ferrita es una fase magnética mientras que la austenita es
amagnética, el ferritoscopio mide el porcentaje de ferrita midiendo la respuesta
magnética del material. Aunque se trata de un método sencillo y rapido de
utilizar, hay que tener en cuenta que es un método muy sensible al acabado de
la pieza, por lo que no puede ser utilizado cerca de bordes o esquinas, debido

a la distorsién del campo magnético [130].

La precipitacion de la fase sigma, la fase chi y la austenita secundaria, a través
de la descomposicion de la ferrita, hace disminuir la respuesta magnética del
material, al igual que pasaba con la técnica del RMB, puesto que la ferrita es

una fase magnética, mientras que las demas son paramagnéticas [79].
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S.S.M. Tavares et al. [79] han conseguido detectar pequefios porcentajes de
fase sigma (0-3%) mediante el uso del ferritoscopio en un acero inoxidable
duplex UNS S31803 envejecido, con y sin deformacion previa en frio, aunque
advierten que hay que tener en cuenta que las medidas tomadas con el
ferritoscopio son sensibles también a otros tipos de cambios

microestructurales, como los producidos por deformacion plastica.

M. Breda et al. [130].realizan una comparativa entre diferentes métodos de
cuantificacion de fases en un acero inoxidables duplex UNS S31803, tanto
destructiva, como microscopia oOptica y microscopia electronica de barrido,
como no destructiva con ferritoscopio, entre otras, concluyendo que este

método proporciona una precision inferior a las técnicas destructivas.
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Capitulo 3.

MATERIALES Y METODOS

3.1. Introduccion

En este capitulo de define detalladamente el material objeto de estudio,
suministrado por una empresa fabricante de tubos acero inoxidable
superduplex, asi como los métodos y equipos empleados para la consecucion
de los objetivos planteados en esta investigacion, que constituye el trabajo de

Tesis Doctoral.

3.2. Materiales: Acero inoxidable superduplex UNS S$32760

El material empleado en el estudio es un tubo sin soldadura de acero
inoxidable superduplex UNS S32760. Se ha seleccionado el material en forma
de tubo, tal como se ha indicado en el capitulo Justificacion y Objetivos, puesto
que la mayor parte de las investigaciones realizadas con aceros superduplex
estan realizadas con chapa, observandose pocos estudios que presten
atencion al fenémeno de la precipitacion, propagacion y distribucion de fases
secundarias fragiles en material en forma de tubo. Este es uno de los hitos del

presente trabajo de Tesis Doctoral.

Los tubos sin soldadura en acero inoxidable estan especialmente indicados
para su utilizacion en actividades industriales que tengan condiciones de
servicio caracterizadas por elevadas temperaturas, presion y ambientes
agresivos. Los principales sectores de demanda de estos tubos son las
sectores energéticos, fundamentalmente petroquimico y gasistico. En la Figura
3. 1 se pueden observar varios sectores tipicos de aplicacion de los aceros

inoxidables superduplex.
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) Industria Quimica ' . )
Petroleo y Gas Petroquimica Generacion de energia

Figura 3. 1. Sectores de aplicacion de los tubos de acero inoxidable superdiplex [51]

3.2.1. Propiedades del acero inoxidable superduplex UNS S$32760

La composicion quimica del acero inoxidable superduplex UNS S32760, de
acuerdo a las normas ASTM A789/789M: “Standard Specification for Seamless
and Welded Ferritic/Austenitic Stainless Steel Tubing for General Service” y
ASTM A790/790M: “Standard Specification for Seamless and Welded
Ferritic/Austenitic Stainless Steel Pipe”, debe cumplir las especificaciones
composicionales marcadas en la Tabla 3. 1. Las especificaciones, en cuanto a
composicion quimica del material, enviadas por la empresa fabricante de los
tubos se presenta en la Tabla 3. 2. En ambas se recoge el valor PRE

correspondiente.

Tabla 3. 1. Composicion quimica (% en peso) del acero UNS S32760 segin normas ASTM
A789/789M y ASTM A790/790M

UNS S$32760 Cc Si Mn P S Cr Ni Mo Cu w N PRE

Min. -- -- -- -- -- 240 6,0 3,0 0,50 050 0,20 40

Max. 0,05 100 1,00 0,030 0010 260 80 4,0 1,00 1,00 0,30 --

*PRE = %Cr + 3,3%Mo + 16%N

Tabla 3. 2. Composicién quimica (% en peso) del acero UNS S32760: especificaciones del
fabricante

Designacién C Si Mn P S Cr Ni Mo Cu w N PRE

UNS $32760 0,015 069 042 0,024 0,0005 256 69 361 066 063 0253 41,6*

*PRE = %Cr + 3,3%Mo + 16%N
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Se aprecia que las especificaciones del fabricante cumplen con las indicadas
por las normas ASTM A789/789M y ASTM A790/790M.

Los tubos de acero inoxidable superduplex UNS S32760 empleados en el
presente estudio han sido enviados por la empresa fabricante en dos tandas:
una el 04/04/2013 y la otra el 26/01/2015. Las dimensiones y caracteristicas del

material suministrado en ambas se detallan a continuacion:

Tanda 1: Tubo de acero inoxidable superduplex UNS S32760 (suministrado el
04/04/2013):

- Largo = 500 mm

- Espesor = 10,97 mm

- Diametro Externo = 168,28 mm

Este tubo ha sido fabricado mediante un proceso de extrusion en caliente, en el
que se obtiene un tubo de 185 mm de diametro y 11,8 mm de espesor, que se
somete, posteriormente, a un tratamiento térmico a 1100 °C seguido de un
enfriamiento mediante cortina de agua. El tratamiento y posterior temple se
aplica con el objeto de recristalizar la microestructura y disolver los carburos
que se hayan podido formar en el proceso de fabricacion, bien sea por
deformacion o por efecto de los gradientes térmicos a los que se ha visto

sometido el material. Asi, se restauran y recuperan las propiedades mecanicas.

Tras el tratamiento térmico, se somete el tubo a un proceso de laminacion en
frio, que permite obtener las dimensiones finales detalladas: 168,28 mm de
diametro externo y 10,97 mm de espesor, aumentando los valores de sus

propiedades mecanicas.

Tras la laminacion en frio, se somete de nuevo el tubo a tratamiento térmico, a
una temperatura de 1100°C, con posterior enfriamiento por cortina de agua,
que tiene por objeto la eliminar en parte la acritud provocada por el trabajo en

frio y obtener las propiedades mecanicas deseadas.
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Tanda 2: Tubo de acero inoxidable superduplex UNS S32760 (suministrado el
26/01/2015):

- Largo = 1000 mm

- Espesor = 10,97 mm

- Diametro Externo = 168,28 mm

Este tubo ha sido fabricado mediante un proceso de extrusién en caliente, con
tratamiento térmico posterior y laminado en frio idéntico al tubo anterior,

obteniendo las mismas dimensiones.

En este caso, el tubo se suministra en estado de acritud, por lo que es
necesario someterlo a tratamiento térmico a 1100°C con enfriamiento posterior
en agua, para que sus propiedades sean similares al tubo suministrado

anteriormente.

En la Figura 3. 2 se muestra el tubo remitido en estado de acritud (Tanda 2) y

en la Figura 3. 3 se puede observar un detalle de la seccién del tubo.
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Figura 3. 2. Tubo en estado de acritud

Figura 3. 3. Seccion del tubo
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3.3. Métodos

A continuacion se realiza una descripcion de la metodologia y equipamiento

empleados en este trabajo de investigacion.

3.3.1. Tratamientos térmicos realizados

Los tubos de acero inoxidable superduplex UNS S32760 han sido sometidos

a varios tratamiento térmicos, en horno Thermolyne (Figura 3. 4).

Figura 3. 4. Horno empleado para los tratamientos térmicos

La temperatura de tratamiento se ha seleccionado atendiendo a la curva TTT
(Temperatura—Tiempo-Transformacion) de los aceros inoxidables duplex, que
se muestra en la Figura 3. 5. La temperatura de 850°C se ha considerado por
diversos autores como temperatura critica de precipitacion de fase sigma en
aceros inoxidables duplex [100], [131], [132].
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Figura 3. 5. Diagrama esquematico de la curva TTT mostrando la precipitacion de la fase
sigma en aceros inoxidables duplex [132]

Antes de comenzar los tratamientos térmicos, se realiza una verificacion de la
temperatura del horno a 850°C con un termopar comprobando que, cuando el
horno alcanza 850°C, el termopar marca y detecta con precision dicha

temperatura.

Para el tratamiento térmico, se introducen en el horno muestras de tubo de 60
mm de longitud de acero inoxidable superduplex UNS S32760,
permaneciendo a 850°C durante diferentes intervalos de tiempo (tratamientos
isotérmicos), tras lo cual, se someten rapidamente a un enfriamiento en agua
a 23°C, con objeto de provocar la precipitacion de diferentes porcentajes de

fases secundarias, que se englobaran genéricamente como fase sigma.

La Figura 3. 6 muestra una seccion del tubo DSS UNS S32760 de 60 mm de
longitud sobre la que se introduce el termopar para el control de temperatura.

En la Figura 3. 7 se ofrece un detalle del termopar alojado en la muestra.
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Figura 3. 6. Termopar alojado en agujero mecanizado en muestra de 60 mm de longitud

Figura 3. 7. Termopar alojado en agujero mecanizado en muestra de 60 mm de longitud
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Tras los tratamientos térmicos realizados, se han obtenido diferentes
probetas, que se han referenciado con la M de muestra, seguida del tiempo
(en minutos) de tratamiento isotérmico en horno a 850°C, como recoge la
Tabla 3. 3.

Tabla 3. 3. Nomenclatura de las probetas obtenidas tras diversos tiempos de tratamiento
isotérmico en horno a 850°C

Referencias Tiempo (min)
ER 0
M12 12
M13 13
M14 14
M15 15
M16 16
M17 17
M21 21
M25 25

ER = Muestra en estado de recepcion
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3.3.2. Analisis microestructural y cuantificacion de fases

Mediante microscopia Optica se ha llevado a cabo la observacién de la
morfologia y distribucion de las fases, considerandose unicamente secciones

longitudinales al eje del tubo, esto es, en la direccidn de laminacion.

3.3.21. Preparacion metalografica de las probetas

Para la preparacion de las probetas, se ha empleado una cortadora Struers
Discotom-2 (Figura 3. 8), una empastilladora Struers Prontopress-2 (Figura 3.
9) para embutir los trozos de muestra cortados en resina fendlica y poder
pulirlos de forma automatica mediante una pulidora Struers Rotopol-31
(Figura 3. 10). La Figura 3. 11 muestra el microscopio 6ptico utilizado para la

evaluacion de la microestructura de las muestras.

Los pasos para el proceso de preparacion de las muestras en la pulidora se

pueden observar en la Tabla 3. 4.

Tabla 3. 4. Proceso de preparacién metalografica

Tipo de Tiempo Fuerza (N)
. - Abrasivo . Lubricante por Acabado
lija/pafio (min)
muestra
SiC P 400 30s Agua 40 Desbaste
Diamantes Esmerilado
MD Piano embutidos en 120s Agua 30
: Plano
resina (grano 220)
MD Largo Diamante (6 pm) 300s e LIBLJIBrelcant 30 6 um
MD/DP Dac  Diamante(3 um) 300's Dp nggca”t 25 3 um
MD/OP . OPS
Chem Diamante (1 um) 60 s SUSPENSION 25 1 um
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PRONTOPRESS -2

T

Figura 3. 9. Prensa metalografica para preparacion de muestras
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Struers RotoPol-31

Figura 3. 10. Pulidora para preparacion de muestras

Figura 3. 11. Microscopio 6ptico para analisis de microestructura de las muestras
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Con las muestras pulidas hasta conseguir una superficie especular siguiendo
los parametros de la Tabla 3. 4, se procede a su ataque para la posterior
observacion de las probetas en el microscopio Optico. Para que durante el
ataque se revele la microestructura de las muestras a ensayar, mostrando la
fase sigma que nos interesa evaluar, se han seleccionado de la literatura

cientifica varios tipos de ataque que se detallan a continuacion.

3.3.2.2. Reactivos y condiciones de ataque

Para la cuantificacion de fases mediante microscopio 6ptico, es necesario
emplear un ataque que revele diferencialmente austenita, ferrita y fases
secundarias precipitadas. Una resolucién de fases optima es un factor decisivo
a la hora de cuantificar bajos porcentajes de fase sigma, tales como los que se

pretenden estudiar en el presente trabajo.
J. Michalska. y M. Sozanska, [101] recogen un resumen de los principales

reactivos empleados para revelar la fase sigma en aceros inoxidables duplex,

resumidos en la Tabla 3. 5.
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Tabla 3. 5. Ataques recomendados para revelar la fase o en los aceros inoxidables duplex

[101]

Reactivo Composicion quimica  Comentarios
Gliceregia 5 ml HNO3 -Tiempo de ataque: 1-3 min
10 ml glicerol -Temperatura: 20°C
15 ml HCI -Revela el borde de grano, ¢ y los
carburos
Grosbeck 4 g KMnO, -Tiempo de ataque: 1-10 min
4 g NaOH -Temperatura: 0-90°C
100ml H,O -Ataque selectivo para fase sigma y
carburos
Ataques Marble 4 g CuSO, -Tiempo de ataque: 3-10 s
Quimicos 20 ml HCI -Temperatura: 20°C
20 ml H,O -Revela el borde de grano y la fase o
Murakami 30 g K3Fe(CN)g -Tiempo de ataque: 3-5 s
modificado 309 g KOH -Temperatura: 20°C
60 ml H,O -Revela la ferrita v la fase o
Vilella 5 ml HCI, -Revela la ferrita, la fase o y los carburos
1 g acido picrico
100 ml de metanol
(95%) o etanol (95%)
20% NaOH -1-10 V dc (acero inox.), 5-120 s, revela
80% H,O la ferrita y la fase o
10 N KOH -1,5-3V dc (Pt), 3 s
-2-5 V dc (acero inox.), 5-60 s
revela la ferrita y la fase o
Sat. NH,OH -1,5 V dc (Pt), 10-60 s, revela los
carburos

Ataques Electroliticos

10g Pb(CH;COO0),
100 ml H,0

10% H,C,04
90% H,O

Sat. HngO4

10 ml HCI
90 ml etanol
10 ml HCI
45 ml de acido lactico
45 ml metanol

-6 V dc (Pt), después de 40 s, revela la
fase o

-6 V dc (Pt), 0,5 s cubriendo la superficie
con Pb,O, la asutenita se revela azul
palido y la fase ¢ azul oscuro

-6 V dc (Pt), revela: fase o (6 s),
carburos (15-30 s), borde de grano (45-
60 s)

-3-6 V dc (acero inox.) 30-90 s revela el
borde de grano y la fase o

-2,5-3 V dc (Pt), 15 s, ataque selectivo
para la fase o y los carburos

-1,5V dc (Pt), 15 s, revela la fase sigma

-6 V dc (Pt), < 5 s, ataca la austenita,
fase sigma y carburos
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Hay que tener en consideracion que estos reactivos pueden revelar las fases
de forma mas o menos eficaz, segun el tipo de acero inoxidable duplex con el
que trabajemos, por lo que es importante escoger el reactivo adecuado de

acuerdo a nuestro material.

En el articulo de G. Argandona et al. [32], se emplearon diferentes reactivos
para la definiciéon de la fase sigma en un inoxidable duplex 2205, destacando

los resultados sefialados en la Tabla 3. 6.

Tabla 3. 6. Pruebas de ataques y resultados obtenidos para revelar fases secundarias en el
acero inoxidable duplex 2205 [32]

Ataque Observaciones

Gliceregia Revela los limites de grano, fase ¢ y nitruros
Grosbeck Ataque selectivo que revela fase o y nitruros
Marble No se obtuvo ningun resultado satisfactorio
Murakami (modificado) Revela la fase ferrita y la fase o

Vilella No se obtuvo ningun resultado satisfactorio

Electroquimico con NaOH Revela la ferrita y la fase 0. Los nitruros son visibles pero no
vivamente revelados

Electroquimico con No se obtuvo ningun resultado satisfactorio

HCI/Etanol
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Puesto que este estudio trabaja con el acero inoxidable superduplex UNS
S32760, se han seleccionado de la literatura los tipos y reactivos de ataque

mas empleados para revelar la fase sigma, y que se detallan a continuacion:

Ataque Electrolitico:
- 100 ml de agua destilada y 40 g de hidroxido sédico, 5-60 s, 1-3 V DC y
catodo de Pt.

Observaciones: La fase sigma queda coloreada, la ferrita se vuelve amarillo-
marron y la austenita no se revela. Este ataque electrolitico es ampliamente
empleado en bibliografia para la deteccion de fase sigma [20], [101], [133],

[134] y para aceros altamente aleados y fundiciones.

Ataque Quimico:
- Murakami Modificado: 60 ml de agua destilada, 30 g de hidréxido potasico y
30 g de ferricianuro potasico. Inmersion durante 20 - 40 s. Se calienta si es

necesario y se emplea recién preparado.

Observaciones: Empleado para detectar presencia de fase sigma. En primer
lugar colorea la fase sigma (oscuro), con el tiempo colorea la ferrita (tonos
claros, entre amarillo-marrén) y, un ataque mas prolongado muestra también
los carburos [101], [133].

Para la seleccion del ataque mas adecuado, se han realizado diversas

pruebas, que se detallan y recopilan en la Tabla 3. 7.
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Tabla 3. 7. Pruebas de ataque metalografico realizadas

Ataque electroquimico: Electrolito = NaOH (20% en peso) en agua destilada (80% en peso)

Prueba :s) X’) Micrografia 100x Micrografia 400x Observaciones
Sobreatacada

1 15| 5
FaltatoV
(fronteras no del
todo definidas)

2 10| 2
Ataque
correcto

3 10| 3
Sin atacar

4 10| 1
FaltatoV
(fronteras no del
todo definidas)

5 15| 2

upna

Universidad Publica de Navarra
Nafarroako Unibertsitate Publikoa
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Sobreatacada

15| 3

Ataque Quimico: Disolucion = Murakami Modificado: Agua Destilada (60 ml) + Hidréxido Potasico
(30 g) + Ferricianuro Potasico (30 g)

Prueba | t T

(s) | €C) Micrografia 100x Micrografia 400x Observaciones
1 20 | 23 Ataque
correcto

Tras la bateria de ataques realizados, se ha seleccionado el ataque quimico
como 6ptimo para estas muestras. La principal razén es que provoca una muy
buena definicion de los limites entre fases, hecho imprescindible para
cuantificar bajos porcentajes de fase sigma en el material. Este es uno de los
objetivos primordiales de esta investigacion, ya que no existen trabajos previos
gue hayan obtenido esa identificacion de porcentajes bajos y muy bajos de fase

sigma.

La Tabla 3. 8 recoge los limites en los porcentajes de fase o que han sido
definidos en el presente trabajo de investigacion.

Tabla 3. 8. Designacion de limites de fase sigma definidos en el presente trabajo de
investigacion

Designacién % Fase Sigma
Muy Bajos <0,5
Bajos 0,5-1
Medios 1-5
Altos >5
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Tras el estudio de ataques realizado, y la seleccion del ataque Murakami
modificado como el mas adecuado, se ha procedido al ataque de las probetas
que, pulidas adecuadamente, se sumergen en la disolucion recién preparada
durante 20 segundos, sin calentamiento previo. Se ha de tener en cuenta que
el reactivo de ataque no debe reutilizarse, empleandose fresco para cada
ataque, para una correcta definicion de las fases.

En la Figura 3. 12 se puede observar la micrografia de una probeta de
superduplex UNS S32760, atacada con el reactivo Murakami Modificado,
donde queda patente la definicidn de las tres fases presentes (ferrita, austenita
y fase sigma). Tal y cdbmo se ha mencionado anteriormente, la fase sigma
queda coloreada con un tono oscuro, la ferrita adquiere una tonalidad amarillo-

marron, y la austenita se caracteriza por el color blanco.

AN T

100 pm 1

Figura 3. 12. Probeta tras ataque quimico con el reactivo Murakami modificado

Ademas del ataque quimico para la cuantificacion de fases, se han

seleccionado diversos ataques que presentan otros objetivos:
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Ataque para medida de dureza mediante nanoindentacién

Debido a que el ataque quimico seleccionado para el analisis metalografico
proporciona una rugosidad elevada de la fase sigma para determinar su dureza
por nanoindentacion, se probd el ataque por electropulido empleado por
Ohmura, T. et al. [135], ya que proporciona una mayor planitud de cada una de
las fases, requerimiento importante para este ensayo. El ataque realizado se
detalla a continuacion:

- 8% de acido perclorico

- 10% de 2-Butoxietanol (Butyl cellosolve)

- 60% de etanol

- 22% H,0O

- Temperatura = 273K (0°C)

- Voltaje = 40V

- Tiempo =1 min

Los resultados obtenidos proporcionan la fase austenita blanca brillante, la fase
ferrita blanca mate, de aspecto sucio, y la fase sigma oscura, detallado en las
micrografias de la Figura 3. 13. La Figura 3. 13 A) muestra una probeta
atacada donde se observa la fase sigma en una tonalidad gris-negra. En la
Figura 3. 13 B), ya se aprecia mas claramente la diferenciacion entre la fase

ferrita y la austenita, esta ultima con un tono de blanco mas brillante.

Figura 3. 13. . A) Micrografia con el ataque seleccionado para nanoindentacion a x100
B) Micrografia con el ataque seleccionado para nanoindentacién a x1000
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Ataque para distinguir la austenita secundaria

La austenita secundaria se puede distinguir mediante analisis en Microscopio
Electronico de Barrido (MEB), empleando el detector de electrones secundarios
(SE: Secondary Electrons Detector). Para ello, se prepara la muestra con un
ataque electrolitico especial, que permite distinguir entre ferrita, austenita y
austenita secundaria. Este ataque, empleado se ha tomado de la bibliografia,
tras los resultados excelentes obtenidos en la investigacion de A.J. Ramirez
[136]:

- 50% de agua destilada

- 50% HNO;3

- Voltaje=1,2V

- Tiempo=20s

La fase austenita queda beige claro, la fase ferrita beige oscuro y la fase sigma
blanca. Las imagenes obtenidas para analisis en microscopio Optico no son

muy nitidas quedando un ataque muy sucio, como se observa en las

micrografias de la Figura 3. 14.

o St i -
= -

Figura 3. 14. A) Ataque electrolitico con HNO3. 100x
B) Ataque electrolitico con HNO3. 1000x

Sin embargo, en las micrografias de la Figura 3. 15 se aprecia como en el MEB
empleando electrones secundarios, la austenita secundaria queda claramente
revelada, como una interfase que crece de la fase ferrita, entre ferrita y

austenita primaria.
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EHT=15.00kV Signal A= InLens Date :27 Apr 2015 (200 iom EHT=1500kV Signal A= InLens Date :27 Apr 2015
WD=86mm  Mxing=Off  Signal= 1.000 Time :17:26:19 Wag= sseekx VD= 33mm  Mbing=Off  Signal= 1.000 Time :17:02:06

10 pm

Mag= 3.88KX

Figura 3. 15. A) Andlisis en MEB mediante electrones secundarios: ataque con HNO;
B) Analisis en MEB mediante electrones secundarios: ataque con HNO;

Ataque para distinguir otras fases secundarias (nitruros, carburos, fase

chi y fase sigma)

Para distinguir las fases secundarias de interés para este trabajo de Tesis
Doctoral, se emplea el MEB mediante el detector de electrones
retrodispersados (BSE: Back-Scattered Electrons Detector). Para ello es muy
importante no emplear ningun ataque sobre la muestra, puesto que lo unico
que hacen es dificultar y enmascarar el analisis [5]. La evaluacion de estas

fases se realiza con la muestra pulida tal y como se ha detallado previamente.

Todos los reactivos y tipos de ataque empleados en este trabajo de
investigacion, para analisis microestructural se han resumido en el flujograma
de la Figura 3. 16.
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ATAQUES METALOGRAFICOS

Ataques Sin Ataque Ataques
Quimicos Electroliticos

Perclarico :
| N 50%
Murakami 20% NaOH Butoxietanol HNO3

AITIECD % H20 Etanol 50% Hz0

Hz0

Analisis de
Austenita
Dureza en Secundaria

Fasesen en MEB
Ensayo de mediante

Analisis de
o Fases
Analisis de Durezaen Secundarias Analisis de
I_?ases en Fases en en MEB Fasesen
Microscopio Ensayo de mediante Microscopio
Optico Nanoinden- Electrones Optico
tacion Retrodis-
persados

Nancinden- Electrones
tacion Secundarios

]
A YAt I - Y& DY
. Relieve en Optima Murakami Mejor plan'rtud
Optima i - . ur ! fase sigma Clara
diferenciacién [FEEE U2 diferenciacion define mejor - < - diferenciacion
o f pero buena de fases las fronteras _PETo peor. y1-y2
ases diferenciacion s TiETEE entre fases diferenciacion
de fases
A AN JNO T U AN )

Figura 3. 16. Flujograma resumen de los ataques empleados

\/: Ataques seleccionados

X Ataques finalmente desechados
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3.3.2.3. Analisis de Fases

El analisis de fases de cada muestra se ha realizado empleando el programa
Analysis, de la empresa Olympus [137]. Para medir el porcentaje de fases se
procede a capturar una imagen adquirida desde el microscopio 6ptico con la
camara ColorView, cuyo software de control esta integrado en el analisis.
Posteriormente, se transforma la imagen a 8 bits para poder observarla en
blanco y negro, segmentar el rango de la gama de grises e identificar cada
segmento con una fase de la microestructura del acero. Por ultimo, el

programa cuantifica el porcentaje de cada fase presente.

En la Figura 3. 17 A) se puede observar una micrografia de un DSS con
presencia de fase sigma tomada en microscopio 6ptico y en la Figura 3. 17 B)
se muestra esta misma micrografia transformada a blanco y negro por el

procedimiento indicado para su posterior analisis.

Figura 3. 17. A) Imagen tomada en microscopio éptico para su cuantificacion
B) Imagen en blanco y negro

De la Figura 3. 18 a la Figura 3. 20 se muestra como se realiza la
cuantificacion de fases a partir de la imagen en blanco y negro. En la Figura 3.
18 se ha seleccionado la ferrita para su cuantificacidn, asignandole el color
azul, en la Figura 3. 19 y en la Figura 3. 20 se puede observar el mismo

proceso para las fases austenita (rosa) y fase sigma (verde).
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Figura 3. 18. Cuantificacion de fase ferrita
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Figura 3. 19. Cuantificacion de fase austenita
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Figura 3. 20. Cuantificacion de fase sigma

Ademas del analisis metalografico de las muestras tratadas térmicamente y la
cuantificacion de fases, se ha empleado el microscopio éptico para otro tipo
de evaluaciones, como el analisis de las picaduras obtenidas en las probetas

de ensayos de corrosion.
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3.3.3. Determinacion de la macrodureza

Tanto las probetas de acero inoxidable superduplex 2507 tratadas en horno,
como una muestra sin tratamiento que se tomara como referencia, se
caracterizan mediante un ensayo de dureza Rockwell, con el objetivo de
determinar la influencia de la presencia de fase sigma, en el valor de la dureza
del material. EI método empleado es el de dureza Rockwell C, siguiendo las
indicaciones de la norma UNE-EN ISO 6508-1:2007, utilizando como
indentador un cono de diamante de 120°, aplicando una precarga de 98,07 N y
una carga de 1471N. De esta forma se evalua la influencia del aumento del
porcentaje de fase sigma en la dureza del acero inoxidable superduplex UNS
S32760.

Para el ensayo se ha empleado un durémetro Rockwell ( Figura 3. 21).

Figura 3. 21. Imagen del durometro Rockwell rb2 Centaur
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3.3.4. Determinacion de la microdureza

El ensayo de microdureza es muy util para caracterizar las distintas fases o
compuestos que aparecen en la microestructura. EI campo de aplicacion es
idéntico al asignado a los ensayos de dureza Brinell, Rockwell o Vickers:

materiales metalicos de durezas diversas.

Para la determinacion de la microdureza de las fases presentes en el material
se ha empleado un microdurémetro Vickers marca ZWICK 3212 (Figura 3. 22).
El método empleado es el HV 0,01, empleando como indentador una piramide
de diamante de 136°, siguiendo las indicaciones de la norma UNE-EN ISO
6507-1:2006, “Ensayo de Dureza Vickers”.

La determinacion de la microdureza se realiza midiéndose la dureza Vickers
con una carga de 10 g sobre una superficie pulida (hasta 1 ym) y atacada
previamente. La medicion de las huellas se lleva a cabo con la ayuda del
microscopio oOptico integrado en el equipo y del programa para una mayor
precision de las medidas.

Este ensayo se diferencia de los empleados normalmente en la magnitud de la
superficie afectada por el ensayo. Los ensayos de dureza Brinell, Vickers,
Rockwell o Shore afectan usualmente a la superficie ocupada por varios granos
o compuestos. En contraposicion, el ensayo de microdureza puede afectar solo
a un grano monofasico, o una de las fases a estudiar en nuestro caso. Si la
huella ha afectado a uno o varios granos o fases, es una cuestion que queda
despejada en el proceso de mediciéon de la huella y comprobaciéon de su
ubicacién. De esta forma se han podido caracterizar por su dureza las fases
austenita y ferrita de las muestras de acero superduplex UNS S32760. Debido
al pequefio tamano de la fase sigma, soélo se ha podido establecer la dureza de
esta fase mediante este ensayo en la muestra de mayor porcentaje de fase

sigma.

El ensayo se inicia, localizando con el objetivo del microscopio la zona donde
se desea aplicar la carga y medir la microdureza. Una vez seleccionada esta
zona, se sustituye el objetivo por una pieza que sostiene el penetrador,

coincidiendo el eje de la piramide del mismo con el eje dptico del microscopio.
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La carga se aplica durante un tiempo dado (10 segundos), eliminandose a
continuacién, y sustituyendo de nuevo el penetrador por el objetivo
micrométrico para poder medir las diagonales de la huella piramidal marcada

sobre el material.

Figura 3. 22. Imagen del equipo de microdureza Vickers ZWICK 3212
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3.3.5. Ensayo de nanodureza

Siguiendo las indicaciones de la norma “UNE-EN ISO 14577: Materiales

metalicos. Ensayo de penetracion monitorizado para la determinacion de la

dureza y otros parametros de los materiales”, se han realizado varias

indentaciones sobre las fases ferrita, austenita y sigma de cada una de las

probetas. El ensayo se realiza tras una preparacion meticulosa, consistente

en corte de la muestra en direccion longitudinal, empastillado, pulido (hasta 1

Mm) y ataque quimico, con el objeto de para diferenciar las fases existentes.

El objetivo del ensayo es evaluar la evolucion de la dureza de las fases
austenita, ferrita y fase sigma conforme aumenta el porcentaje de fase sigma
precipitada en un acero inoxidable superduplex UNS S32760.

La nanoindentacion forma parte de las técnicas llamadas de indentacion
instrumentada o indentaciéon sensible a la profundidad, que tienen como

objetivo la caracterizacién mecanica de las superficies.

El método empleado es el de Oliver y Pharr [138], basado en el uso de un
indentador Berkovich. Este tiene una piramide en diamante de base triangular
y semiangulo de 65,35° (posee la misma relacion area proyectada sobre
altura que un Vickers). Aplica cargas maximas de 4mN, 5mN y 10 mN segun
un esquema que va de 0-Lmax en 5 segundos. Mantiene la carga durante 2

segundos y a continuacion retira la carga de Lmax- 0 en 5 segundos.

En este tipo de técnicas, se aplica de manera controlada una carga a un
diamante tallado en forma piramidal, y de dimensiones controladas, de manera
que éste penetra en la superficie una determinada distancia. Cuando el
diamante se retira completamente, también de manera controlada, en la
superficie queda una huella, cuyas dimensiones dependen, principalmente, de
la dureza del material y, en menor medida, de la recuperacion elastica de la
superficie. Este es el principio en los ensayos de dureza y microdureza
tradicionales. La diferencia radica en las cargas aplicadas, siendo en el caso de
la nanodureza muy inferiores a los ensayos de indentacion tradicionales.
En los ensayos tradicionales, donde las cargas van desde la decena de gramos
(cientos de mN) hasta varios kilos (decenas de N), la dureza se establece
mediante una medida de las dimensiones de la huella, con ayuda de un
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microscopio optico. Dada las cargas aplicadas, las huellas de los indentadores
son muy profundas y marcadas, y la posible recuperacién elastica es minima
con respecto a la deformacion plastica, por o que no se tiene en cuenta.
Tampoco se considera el posible error introducido al medir con el microscopio.
Sin embargo, a medida que la carga se reduce, las huellas que se dejan sobre
la superficie son del orden de la resoluciéon de un microscopio optico clasico,
siendo ademas la deformacién elastica importante con respecto a la plastica.
En la indentacion instrumentada, la carga y el desplazamiento estan
continuamente monitorizados, con lo cual en el proceso de carga-descarga, se
traza una curva cuya forma depende de las propiedades mecanicas del
material. A partir de esta curva se extraen numerosos parametros, entre los
que se encuentran la dureza y el médulo de elasticidad del material.

En la nanoindentacion tanto las cargas como los desplazamientos son tan
leves que la resolucién necesaria es del orden de nN para las cargas y

subnanomeétrico para los desplazamientos.

El equipo empleado ha sido un HYSITRON TRIBOINDENTER 950 (Figura 3.
23), propiedad del centro tecnoldgico AIN [139]. Dispone de dos mddulos de
carga, que montan indentadores de tipo Berkovich que aplican cargas desde
los 30nN hasta los 10 mN y desde los 150 mN hasta los 10 N respectivamente.
Estos mddulos permiten también caracterizar superficies mediante ensayos de
rayado (scratch tests). Ademas, usan la misma cabeza indentadora que el
Microscopio de Sonda de Barrido (SPM: Scanning Probe Microscope) de forma
que, de manera rapida y precisa, se pueden obtener imagenes en 3D de la
zona rayada o indentada.

Como aplicaciones principales destacan la caracterizacion de propiedades
mecanicas de la superficie de materiales y de thin films (peliculas delgadas:
capas de espesores nanométricos), siendo los principales parametros a
caracterizar la dureza, el médulo de elasticidad, la adhesidon y tenacidad de

recubrimientos.
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Figura 3. 23. Equipo para nanoindentacion HYSITRON TRIBOINDENTER 950

Las caracteristicas principales del equipo se resumen a continuacion:
e (Cabeza estandar:
o Nanoindentacion con cargas desde 30 nN hasta 10 mN.
o Sonda (Scratch) : max. 15 ym
o Imagen SPM
e Cabeza 3D Omniprobe:
o Indentaciones de 150 mN a 10 N.
o Cabezal (Scratch) multidireccional (X e Y) de hasta 150 mm,
siendo la carga lateral maxima de 5 N.
o Imagenes SPM: Zmax= 80 ym
¢ Medidas de friccion y desgaste a escala nanométrica.
e Posicionamiento de las indentaciones con resolucion de 500 nm (stage)
y 10 nm (SPM).

e Resolucion de la penetracion < 1nm.
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3.3.6. Resistencia al impacto

Siguiendo las indicaciones de la norma UNE-EN ISO 148-1:2011, “Ensayo de
Flexién por Choque con Péndulo Charpy”, se ha realizado un ensayo de
resistencia a flexién sobre tres probetas de dimensiones 7,5x10x55 mm, con
entalla tipo KV, 300/7,5, mecanizadas del tubo UNS S32760, material objeto de

estudio en esta investigacion, tal como muestra la Figura 3. 24.

10,00

55,00

7,50

Figura 3. 24. Plano de la probeta para ensayo de resiliencia

Se ha empleado para el ensayo un péndulo AMSLER modelo RKP-300 (Figura
3. 25).

Las muestras de acero inoxidable superduplex tratadas en horno asi como una
muestra sin tratamiento térmico en laboratorio, en estado de recepcion, y que
se tomara como referencia, se caracterizan mediante ensayo de resiliencia, con
el objetivo de determinar la influencia de bajos porcentajes de fase sigma sobre

la resistencia al impacto del material.
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Figura 3. 25. Imagen del péndulo Charpy empleado para el ensayo

3.3.7. Estudio de las fases mediante Microscopio Electrénico de Barrido

El microscopio electrénico de barrido (MEB) es un instrumento que permite la
observacion y caracterizacion de materiales, proporcionando informacién
morfolégica del material analizado. Permite producir distintos tipos de sefial que
se generan desde la muestra y se utilizan para examinar diversas propiedades
del material. Con él se pueden realizar estudios de los aspectos superficiales
de zonas microscopicas de los distintos materiales con los que trabaja, ademas
del procesamiento y analisis de las imagenes obtenidas. Las propiedades
principales del MEB son su elevada resolucion (aproximadamente 50 nm), la
gran profundidad de campo, que permite otorgar apariencia tridimensional a las
imagenes asi como la sencilla preparacion de las muestras, que en muchas

ocasiones es nula.

El MEB puede estar equipado con diversos detectores, tales como:

- Detector de electrones secundarios para obtener imagenes de alta resolucién
SEI| (Secondary Electron Image).

- Detector de electrones retrodispersados, que permite la obtencion de
imagenes de composicion y topografia de superficies BEI (Backscattered
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Electron Image).
- Detector de energia dispersa EDS (Energy Dispersive Spectrometer), que
permite captar los rayos X generados por la muestra, y realizar analisis

composicional y de distribucién de elementos en superficies de la muestra

(mapping).

El equipo empleado para el analisis de la superficie de las muestras en el
trabajo realizado en esta Tesis Doctoral, es un Microscopio Electrénico de
Barrido JEOL, JSM 5900LV, con microsonda de rayos X, método EDS, para

analisis cualitativo y semicuantitativo, que se puede observar en la Figura 3. 26.

El MEB se ha empleado para analizar las fases presentes en la microestructura
del material, con objeto de caracterizarlas, mediante un analisis composicional

de cada fase utilizando la sonda de Rayos Xy con la técnica EDS.

Figura 3. 26. Microscopio Electrénico de Barrido (MEB)

Ademas del MEB, para las imagenes en donde es necesaria obtener una alta
resolucion, como el caso de las superficies de rotura provocadas en el ensayo

de impacto, se ha empleado un microscopio electronico de barrido de emisién
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de campo (FE-SEM: Field Emission - Scanning Electron Microscope). El FE-
SEM utilizado de la marca Carl Zeiss, modelo UltraPlus, que se presenta en la
Figura 3. 27, permite obtener un spot del haz de electrones mas pequefio,

consiguiendo asi una mayor resolucion que la de un MEB convencional.

La forma de trabajar es similar a la de un MEB, barriendo con un haz de
electrones la superficie de la muestra que deseamos analizar, obteniendo

distinta informacion segun los detectores empleados.

Para el analisis de la superficie de rotura se han utilizado los detectores de
electrones secundarios, pues permiten obtener imagenes topograficas de la
muestra, y el detector de electrones secundarios dentro de lente, (in lens).
Estos estan optimizados para trabajar a alta resolucién y bajo potencial de
aceleracion (electrones secundarios de baja energia), permitiendo obtener

imagenes con mayor resolucion.

=
&
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Figura 3. 27. Microscopio electronico de barrido de emision de campo (FE-SEM)
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3.3.8. Analisis de las fases mediante Difraccion de Rayos X

La difraccion de rayos X es una técnica ampliamente aplicada para la
caracterizacion de materiales cristalinos. Ha sido tradicionalmente usada para
anadlisis cualitativo, cuantitativo de fases y para la determinaciéon de la
estructura cristalina. En afos recientes sus aplicaciones han sido extendidas a
la determinacidn de imperfecciones en la estructura y medidas de stress
residual. [140]

La difraccion de rayos X (XRD en sus siglas en inglés, X-Ray Diffraction)
aprovecha la capacidad que poseen las estructuras cristalinas de difractar la
luz que incide sobre ellas, siempre y cuando esta luz sea de longitud de onda
comparable a la distancia interatdbmica de la red cristalina. Los patrones de
difraccion que se producen contienen informacién sobre la distribucién de los

atomos dentro del cristal.

Para los analisis realizados en la presente Tesis Doctoral se ha empleado el
equipo XRD BRUKER D8 DISCOVER, propiedad de la Asociacion de la
Industria Navarra (AIN) [139]. El equipo empleado se muestra en la Figura 3.
28.
Las principales caracteristicas del equipo son:

e Tubos de Rayos X: Cr, Co y Cu con haz lineal o puntual.

e Gonidmetro: ©-6 (permite acceder a altos angulos de Bragg)

e (Cabezales: fijo, motorizado X,Y,Z y cuna de Euler.
Sus principales aplicaciones se dan en: Difraccion de polvos o policristales
(Bragg-Brentano), incidencia rasante (GID), texturas de policristales, estudio de

fases cristalinas y evaluacién de microtensiones en cristales o capas.
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Figura 3. 28. Equipo XRD BRUKER D8 DISCOVER empleado en los andlisis de difraccion de
Rayos X

Las condiciones del ensayo han sido: Fuente de Cr (AKa1=2.2897 A)
funcionando a 40 kV de tension y 40 mA de corriente en el filamento. EI modo
de trabajo ha sido Bragg-Brentano, barriendo angulos entre 40° y 90°, en pasos
de 0.02 y 5 segundos por paso. Tanto fuente como detector han estado a
290mm del centro del circulo goniométrico.

Se ha utilizado una rendija de divergencia a 1mm de apertura, soller de 2.5 y
rendija de anti-scattering a 5 mm de apertura. El detector utilizado es un Lynx
Eye abierto a 3,575 mm y trabajando en modo 1D.

La parte de la senal correspondiente a la radiacion KB se ha eliminado con un
filtro de Vanadio justo antes de la entrada de la sefal en el detector.
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3.3.9. Determinacion de la resistencia a la corrosién por picaduras

Con el presente analisis se pretende estudiar la influencia de la fase sigma en
la resistencia a la corrosion localizada del acero superduplex UNS S32760. Se
realizaran dos tipos de ensayos, tanto de inmersion como ensayo
electroquimico, con objeto de evaluar la resistencia a corrosion por picaduras
del material tras los tratamientos realizados, debido a la importancia de la
resistencia a la corrosidn localizada en estos materiales atendiendo sus

campos de aplicacion.

Los ensayos realizados se basan en las normas ASTM G48: “Standard Test
Methods for Pitting and Crevice Corrosion resistance of Stainless Steels and
Related Alloys by use of Ferric Chloride Solution” y ASTM G61-86 “Standard
Test Method for Conducting Cyclic Potentiodynamic Polarization Measurements

for Localized Corrosion Susceptibility of Iron-, Nickel-, or Cobalt-Based Alloys”.
Ambos métodos se detallaran a continuacion.
3.3.9.1. Método de Inmersion (ASTM G48)

El ensayo de inmersién para la determinacion de resistencia a la corrosion por
picaduras, se ha realizado segun norma ASTM G48: “Standard Test Methods
for Pitting and Crevice Corrosion resistance of Stainless Steels and Related

Alloys by use of Ferric Chloride Solution”.

El objetivo del ensayo es determinar la Temperatura Critica de Picadura (CPT =
Critical Pitting Temperature) del material, que se define como la minima
temperatura a la que se produce corrosion por picaduras de, al menos, 25 um

en la superficie de la muestra (ignorando corrosién en aristas de la probeta).

El método de ensayo recoge el procedimiento para la determinacidon de la
resistencia a la corrosion de aceros inoxidables, tanto por picaduras como por
resquicio, cuando éstos estan expuestos a ambientes oxidantes. De los
distintos métodos recogidos en la norma se ha seguido el Método E, célculo de

la CPT en aceros inoxidables.

El ensayo se ha ajustado al siguiente protocolo:
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Se vierten 600 ml de cloruro férrico acidificado en el recipiente de
ensayo. (Se disuelven 68,72 g de cloruro férrico (FeCl; 6H,0), en 600 ml
de agua destilada (Tipo IV) y se afaden 16 ml de &acido clorhidrico
(HCI)). De esta forma, se obtiene una disolucién que contiene alrededor
del 6% de FeCl; en peso y de un 1% de HCI, consiguiendo una

disolucién con pH controlado a las diferentes temperaturas de ensayo.

Se cubre el recipiente con un cristal de reloj y se introduce el recipiente
en un bano de agua a temperatura constante, dejando que alcance la
temperatura de equilibrio a la que se desea realizar el ensayo. Se

verifica la temperatura antes de ensayo.

Se coloca la probeta (probeta rectangular mecanizada en sentido
longitudinal del tubo a las dimensiones: 50x25x5 mm, pulida hasta P600
y con las aristas redondeados mediante pulido) en un portaprobetas de
cristal (segun norma), y se sumerge en la disolucion de ensayo después
de comprobar que ésta ha alcanzado la temperatura deseada. La

probeta a ensayar viene representada en la Figura 3. 29.

| &

=L

Figura 3. 29. Dimensiones de la probeta para el ensayo ASTM G48

En la Figura 3. 30 A) y B) se presenta el bafio térmico empleado para el ensayo

y el portaprobetas de cristal indicado segun norma, respectivamente.
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B)

Figura 3. 30. A) Bafo térmico empleado para el ensayo
B) Portaprobetas para ensayo segin norma ASTM G48

e El ensayo se ha realizado con incrementos de temperatura de 5°C
seleccionando, como temperatura minima, la temperatura ambiente de
laboratorio (23°C) y, como maxima, 85°C. Las probetas se han ensayado

de una en una, no de forma simultanea.

e Se ha mantenido la muestra durante 24 horas a la temperatura de

ensayo (£1°C).

e Tras 24 horas, se ha extraido la muestra del recipiente de ensayo, se ha
lavado con agua y con un cepillo de puas de nylon con el fin de eliminar
los posibles productos de corrosion, se ha sumergido en acetona y se ha

secado.

e Se ha considerado que existe corrosion por picaduras si el ataque
localizado tiene una profundidad igual o mayor a 25 um. Se ha asumido
que las picaduras tienen forma de semiesfera, de forma que la
profundidad de éstas se ha deducido midiendo el radio de las picaduras
observadas, tal y cémo se simplifica en el articulo de M. Hoseinpoor [95].
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La Figura 3. 31 muestra el esquema empleado por M. Hoseinpoor de

simplificacion de la profundidad de picadura.
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Figura 3. 31. Esquema de simplificacion de la profundidad de picadura [95]

e Si se han observado picaduras

iguales o mayores de 25 pum

(microscopio Optico a 200 aumentos), se ha bajado 5°C la temperatura

del bafo y, empleando una probeta nueva y solucion fresca, se ha

repetido el ensayo.

e Si se han observado picaduras de menor tamafio (0 no se han

observado) se ha subido la temperatura del bafio 10°C y, empleando

una probeta nueva y solucion fresca, se ha repetido el ensayo.

e Una vez que se ha detectado la CPT, se han realizado tres ensayos

tanto a dicha temperatura como a una temperatura de 5°C inferior a la

CPT, de modo que se asegure la repetitividad y validez del ensayo.
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3.3.9.2. Método Electroquimico (ASTM G61-86)

El ensayo de determinacion de resistencia a las picaduras mediante método
electroquimico, se ha realiza segun norma ASTM G61-86: “Standard Test
Method for Conducting Cyclic Potentiodynamic Polarization Measurements for

Localized Corrosion Susceptibility of Iron-, Nickel-, or Cobalt Based Alloys”.

Este método indica un procedimiento para la obtencién de la curva de
polarizacion ciclica potenciodinamica, cuya finalidad es la determinacién de la
susceptibilidad a la corrosion localizada, por picadura o por resquicio, en
aleaciones base hierro, niquel o cobalto en un ambiente con presencia de

cloruros.

El inicio de la corrosidn localizada en este método de ensayo viene senalado
por el potencial al cual la corriente anddica presenta un brusco incremento.
Cuanto mas noble es éste potencial, menos susceptible es la aleacién a la

corrosion localizada.

En general, una vez iniciada, la corrosion localizada se puede propagar a
potenciales mas electropositivos que los del final de la curva de histéresis.
Cuanto mas electropositivo es el potencial al cual se complete la curva de

histéresis menos probable es que se forme corrosién localizada.

En la Figura 3. 32 se muestra un ejemplo de una curva potenciodinamica
obtenida en un ensayo de corrosion electroquimico sobre un SDSS 2507 en
estado de recepcidén [33] (sin fase sigma en su microestructura). En ella

podemos distinguir 3 tramos:

e Tramo |: A potenciales < Er, no se forman picaduras, y si existen

picaduras en el material, estas no progresan

e Tramo Il: A potenciales entre Er y Ep, las picaduras existentes

progresan, pero no se forman nuevas picaduras

e Tramo lll: A potenciales superiores a Ep, se forman nuevas picaduras en
el material. En este tramo, si el potencial Ep alcanza los 1,2V (potencial

de evolucion del O;), no se puede asegurar que el aumento de
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intensidad observado se deba a la formacion de picaduras, sino que se

puede deber a la descomposicion de O, a partir del agua. [92]

..........
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Figura 3. 32. Ejemplo de curva potenciodinamica obtenida en ensayo de corrosion
electroguimico (Muestra de SDSS 2507 sin fase sigma)

Comparando esta curva con la obtenida en una muestra con un 7,7% de fase
sigma, como la que se muestra en la Figura 3. 33 [33], se puede observar
como el potencial de repasivacion (Er) obtenido, coincide con el potencial de
corrosion inicial (potencial a circuito abierto). Esto indica que no existe la zona
pasiva (Tramo |) que se observaba en la Figura 3. 32, y la muestra en este

caso no es capaz de regenerar la capa pasiva en presencia de picaduras.

Asimismo, la muestra con 7,7% de fase sigma presenta un valor de Ep inferior
al obtenido en la muestra en estado de recepcidn, indicando su menor

resistencia la corrosion localizada al presentar un potencial de picadura menor.

En conclusiones generales, cuanto mas positivos sean los valores de Ery Ep, y
mas cerca se encuentren el uno del otro, menos susceptible sera el material a
la corrosion localizada.
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Figura 3. 33. Ejemplo de curva potenciodinamica obtenida en ensayo de corrosion
electroguimico (Muestra de SDSS 2507 con 7,7% fase sigma)

Las probetas para el ensayo de corrosion electroquimico se mecanizan
empleando fresadora con refrigeracion por agua, con objeto de obtener una
superficie plana, realizando un proceso de pulido posterior segun los pasos

indicados en la Tabla 3. 9.

Tabla 3. 9. Pasos para pulido de las muestras antes de ensayo electroquimico de
determinacion de resistencia a corrosion por picaduras

Tipo de lija Abrasivo Lubricante
SiC P 180 Agua
SiC P 280 Agua
SiC P 400 Agua
SiC P 600 Agua

En la Figura 3. 34 se puede observar una de las probetas empleadas para el
ensayo de corrosion electroquimico, tras el proceso de rectificado y posterior
pulido. Se han sefalado en la superficie las zonas de la muestra donde se han

realizado los ensayos.
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Figura 3. 34. Probeta mecanizada y pulida, preparada para ensayo de corrosion por método
electroquimico

El equipo para realizacién del ensayo de corrosion por picaduras consta de los

siguientes elementos:

e Potenciostato / galvanostato Voltalab PGZ 361. Es un equipo de voltametria
que permite realizar ensayos de corrosion generalizada, corrosidn por

picaduras y ensayos de corrosion mediante impedancias, (Figura 3. 35).

e Celda electroquimica (Figura 3. 36) compuesta por:
o Tubo de metacrilato (de didmetro interno 26 mm)
o Tapon de caucho con 2 perforaciones (tapon negro)
o Electrodo de referencia de calomelanos
o Electrodo auxiliar de grafito
o Electrodo de trabajo (muestra a ensayar)
o Pegatina colocada sobre electrodo de trabajo, dejando area

expuesta de 1 cm?

Para el montaje de la celda se coloca la pegatina con un agujero circular de 1
cm? sobre el electrodo de trabajo (muestra mecanizada con objeto de obtener
una superficie plana y pulida hasta P600). De esta forma, sélo queda 1 cm? del

area de la muestra expuesta.
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Posteriormente se pega el tubo de metacrilato a la muestra (encima de la
pegatina), mediante un adhesivo epoxy bicomponente de accion rapida (Araldit

rapido), y se deja secar durante 10 minutos.

Se anade la disolucion de NaCl al 5% y se coloca el tapdn de caucho con los
electrodos de referencia y auxiliar. La distancia entre los electrodos auxiliar y
de referencia y la muestra a ensayar es, aproximadamente, de 1 mm, para un
adecuado paso de la corriente entre electrodos y muestra a través del
electrolito conductor.

En la Figura 3. 37 se puede observar el montaje de la celda electroquimica

preparada para el ensayo.

Figura 3. 35. Equipo Voltalab PGZ 301
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Figura 3. 37. Detalle del montaje de la celda electroquimica

Tanto la preparacion de las muestras como el ensayo posterior, se han
realizado siguiendo las indicaciones de la norma ASTM G61-86:
a) Se ha estabilizado el potencial del material a circuito abierto durante una
hora antes de ensayo.
b) A continuacién ha dado comienzo el ensayo, desde el potencial a

circuito abierto (OCP Free), realizando un barrido de potenciales a una
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velocidad de 0,16 mV/s, tal y como recomienda la norma ASTM G61. El
ensayo ha comenzado con un barrido de potencial en la direccidon
catodica, hasta que se ha observado un brusco incremento de la
corriente.

c) Cuando la intensidad de corriente alcanza el valor de 5mA, se invierte la
direccion del barrido, continuandose hasta que se cierra la curva de
histéresis, o hasta alcanzar el potencial de corrosion (potencial a circuito
abierto).
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3.3.10. Analisis de Picaduras mediante Lupa-Microscopio

Para determinar que los resultados del ensayo de corrosion corresponden con
la formacién de picaduras en la superficie del material, se han estudiado sus
superficies tras dichos ensayos mediante la Lupa-Microscopio Multi Zoom de la

marca Nikon, que se puede observar en la Figura 3. 38.

Figura 3. 38. Lupa-Microscopio para caracterizacion de las picaduras
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3.3.11. Cuantificacién de fases por métodos no destructivos: Ultrasonidos

3.3.11.1. Técnica de Ecopulsos

Esta técnica se ha empleado en una fase previa de este trabajo de Tesis
Doctoral, sobre chapas de acero inoxidable superduplex y con el objeto de

detectar y cuantificar el porcentaje de fase sigma presente.

Para ello se ha utilizado un equipo de exploracion de ensayos no destructivos,
modelo USLT2000 de Krautkramer, con el que se han capturado los ecos
ultrasonicos de las probetas objeto de estudio. Este equipo de captura
ultrasénica esta instalado en un PC portatil, que permite la representacion de
exploraciones en el monitor del PC, con una velocidad de actualizacion
elevada. De esta forma, se obtiene la envolvente de los ecos procedentes de

las probetas con distintos porcentajes de fase sigma.

Las muestras se han sometido a la técnica de pulso-eco, con un equipo de
ultrasonidos para analizar si existen diferencias en las morfologias de los
distintos eco-pulsos, con el objeto de observar atenuacion del eco-pulso,
conforme el porcentaje de fase sigma aumenta, dificultando su propagacién por
el seno del material [33].

El sensor utilizado para las medidas ha sido el MSEB 4E de la casa
Krautkramer, que es un palpador de contacto de incidencia normal y doble
cristal (emisor y receptor) que trabaja a una frecuencia de 4 MHz. Se ha
seleccionado el modo de operacidon emisor-receptor (técnica pulso-eco). Para
la captura de eco-pulsos en las distintas probetas se ha utilizado la técnica de
contacto de forma manual colocando el palpador directamente sobre la
superficie de las mismas. Tras realizar el ajuste la velocidad del sonido en el
material se ha obtenido un valor de 5976 m/s. Una imagen del palpador junto

con sus dimensiones en mm se puede ver en la Figura 3. 39.

Figura 3. 39. Palpador ultrasénico MSEB 4E
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Para mejorar el acoplamiento entre medios es necesario aplicar en la interfase
sensor-material un producto acoplante para salvar la capa de aire existente. En
este caso se ha usado el gel ZG-F de la casa Krautkramer. Como pieza patrén
se ha usado una probeta en estado de recepcion como referencia de
porcentaje de fase sigma nulo. De forma que, en la pantalla del USLT2000,
aparezca el eco de fondo de la probeta coincidiendo en el punto de profundidad

(espesor) de la misma.

Tras el calibrado, las capturas se han realizado de la siguiente manera: de
forma aleatoria se ha situado manualmente el sensor sobre las distintas
probetas presionando fuertemente y, tras esperar que la sefial se estabilice en
la pantalla del equipo de captura, se ha almacenado la medida. Para cada
probeta se han tomado un total de 20 medidas que se han promediado
posteriormente. Para cada medida se ha levantado el sensor y se ha vuelto a

situar sobre las probetas.

La atenuacion de las ondas se ha determinado por comparacion grafica de los
eco-pulsos obtenidos. Los eco-pulsos pueden perder energia debido a la
dispersion de la onda en la frontera de grano ferrita-austenita-fase sigma. Esta
pérdida de energia usualmente se caracteriza por la atenuacion del medio. [33]
Asimismo, la técnica de amortiguacion de eco-pulsos se ha empleado en una
segunda etapa para la determinaciéon de los porcentajes de fase sigma
obtenido en el tubo de acero inoxidable superduplex UNS S32760 objeto de

estudio de esta tesis doctoral.

Para ello se utilizé un equipo de ultrasonidos marca KRAUTKRAMER modelo

USD-10, que se muestra en la Figura 3. 40.
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Figura 3. 40. Equipo de ultrasonidos KRAUTKRAMER modelo USD-10

El sensor utilizado para las medidas es el MB 4F de Krautkramer que es un
palpador de contacto de incidencia normal y doble cristal (emisor y receptor)
que trabaja a una frecuencia de 4 MHz. Como acoplante se ha empleado agua.
Se ha seleccionado el modo de operacién emisor-receptor (técnica pulso-eco)
para la captura de eco-pulsos en las distintas probetas, utilizando la técnica de
contacto de forma manual colocando el palpador directamente sobre la
superficie de las mismas. Antes de comenzar se calibra el equipo con el
espesor conocido de las probetas y se realiza el ajuste de la velocidad del
sonido en el material, siendo de 5880 m/s. En la Figura 3. 41 se puede
observar como se coloca el palpador sobre la superficie de una de las muestras

para realizar el analisis mediante ultrasonidos.
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Figura 3. 41. Palpador en contacto con acero inoxidable diplex por medio de agua como
producto acoplante

En este caso, la atenuacion de las ondas ultrasénicas se ha cuantificado

empleando la ecuacion de atenuacion del material [141], [142]:
A=Ay e 3.1.

En donde:

e Ay Agson las amplitudes final e inicial, respectivamente, de una onda
que atraviesa un material de longitud “I”

e a es el coeficiente de atenuacion, que caracteriza acusticamente el
material.

177



Capitulo 3 MATERIALES Y METODOS

3.3.11.2. Técnica de Birrefringencia Acustica

Esta técnica también se ha empleado para la deteccién y cuantificacién de fase
sigma en el acero inoxidable superduplex 2507 en forma de tubo objeto de
estudio (UNS S32760). En este caso, se aprovecha la anisotropia del material
laminado, pues provoca que las ondas ultrasénicas se propaguen a distinta

velocidad en la direccion longitudinal y transversal del mismo.

La anisotropia del material se mide como la diferencia en velocidades de dos
ondas de corte perpendicularmente polarizadas viajando a través del espesor
de la muestra sobre el promedio de ambas. En un material isotrépico, las
velocidades de las ondas de corte serian independientes de la direccion de

polarizacion, con lo cual la birrefringencia seria cero [122], [126].

La fase sigma, que se forma en los limites de grano de las fases ferrita y
austenita, reduce la velocidad de propagaciéon de las ondas ultrasonicas. Este
fendmeno se ha aprovechado para la deteccién y cuantificaciéon de fase sigma

en las probetas con diferentes porcentajes de fase sigma.

En la Figura 3. 42 se muestra un esquema del montaje realizado para la
deteccion de fase sigma, empleando la técnica de birrefringencia acustica. Se
utilizé un transductor de onda de corte de incidencia normal de 5 MHz y 6 mm
de diametro, colocado sobre la superficie de las probetas, excitandolo mediante
un equipo de ultrasonido Panametrics modelo 5073PR. La seial ultrasonica se

ha digitalizado con un osciloscopio LeCroy HDO4034.
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Osciloscopio
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Figura 3. 42. Esquema del montaje en laboratorio para deteccion y cuantificaciéon de fase

sigma en muestras de acero superduplex UNS S32760 mediante birrefringencia acustica

La velocidad de la onda de corte se midié en su modo rapido (cf) propagandose

en la direccién del espesor de la muestra (d) con polarizacién en la direccion de

laminacion (1), y en el modo lento (cs) propagandose en la direccion del espesor

de la muestra (d) con polarizaciéon en la direccion perpendicular a la direccién

de laminacioén (w).

El tiempo de vuelo entre dos ecopulsos consecutivos (rebotes), se midid en

cada muestra y tres posiciones diferentes. Para un control preciso de estos

tiempos de vuelo, se ha tomado como punto de referencia el correspondiente

cero positivo en el primer (P1) y segundo (P2) rebote en cada muestra (Figura

3. 43).
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Figura 3. 43. Medicion de tiempo de vuelo entre eco-pulsos consecutivos

La velocidad de la onda de corte se ha calculado de acuerdo a la siguiente
férmula:

2d

0.9 :E 3.2

siendo c, la velocidad de la onda de corte, (el subindice p indica la direccion de
propagacion y el subindice q indica la direccion de polarizacién), d es el
espesor de las probetas y At es el tiempo entre dos ecopulsos consecutivos.

La diferencia normalizada entre estas velocidades se denomina birrefringencia
acustica (B) y es una indicacion de la textura cristalografica del material. Se

calcula a partir de la ecuacién siguiente:

B = (Cai—Caw)
Ca

3.3
Donde Ca es la velocidad media de la onda de corte

Ca = (Cd,1+ Cd,w) 3.4

De acuerdo a las medidas iniciales tomadas sobre la muestra de acero
inoxidable superduplex UNS S32760 sin fase sigma en su microestructura
(muestra en estado de recepcioén), el valor de c; es = 4,0 % mayor que Cs. La

180



Capitulo 3 MATERIALES Y METODOS

desviacion estandar de las mediciones de la velocidad de las ondas de corte
fue de unos 4 m/s (0,12 %), insignificante en comparacion con el 4% de
diferencia entre los modos rapido y lento de la velocidad de la onda de corte.
Esta diferencia de velocidades, entre el modo rapido y lento de la onda de corte
indica, sin necesidad de realizar un ensayo destructivo, que se ha desarrollado
una textura cristalografica en los granos de ambas fases del material (ferrita y

austenita), y durante el proceso de laminacion de los tubos.
3.3.12. Metodologia General

En este estudio se ha tratado térmicamente tubo de acero inoxidable duplex
UNS S32760 de 11 mm de espesor a 850° C durante diferentes intervalos de
tiempo. El objetivo de estos tratamientos ha sido provocar la precipitacion de
bajas proporciones de fase sigma. Tras los tratamientos térmicos realizados, se
cuantifica la fraccidon de fase sigma precipitada mediante analisis de imagen en

microscopio optico.

Se pretende evaluar la influencia de muy bajos/bajos porcentajes de fase sigma
(<0,5% vy entre 0,5-1%, respectivamente) en las propiedades mecanicas y de
resistencia a la corrosién localizada del material. Asimismo, se han obtenido
muestras con altos porcentajes de fase sigma (>5%) para establecer una
comparativa con las anteriores. Cada muestra tratada en horno, y una muestra

en estado de recepcion, se caracteriza con los siguientes ensayos:

-Deteccién y cuantificacion de fases secundarias en el material
e Métodos Destructivos
o Caracterizacion microestructural y cuantificacion de fases
secundarias mediante analisis metalografico en microscopio
optico.
o Analisis de fases en Microscopio Electrénico de Barrido para
caracterizar las fases de la microestructura del material
o Analisis de fases por difraccion de Rayos-X
e Meétodos No Destructivos
o Deteccion y cuantificacion de fase sigma mediante ensayos no

destructivos. Ultrasonidos: Técnica de birrefringencia acustica
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-Caracterizacion de propiedades mecanicas del material

Dureza Rockwell C: Para determinar cémo afecta la fase sigma en la
dureza del material.

Microdureza de fases ferrita y austenita: Para determinar la evolucion de
la dureza de las fases con los tratamientos térmicos realizados.
Nanodureza de fases ferrita, austenita y sigma. Para determinar la
evolucién de la dureza de las fases con los tratamientos térmicos
realizados.

Resistencia a impacto. Para determinar como afecta la fase sigma a la
resistencia a impacto del material.

Analisis fractografico en FE-SEM tras ensayo de resiliencia.

-Caracterizacion de resistencia a corrosion del material

Ensayo de corrosion por métodos electroquimicos para determinacién
de resistencia a la corrosién localizada y capacidad de repasivacion del
material.
Ensayo de inmersién, para determinacion de la Temperatura Critica de
Picadura.
Analisis de existencia de picaduras mediante el empleo de lupa y

microscopio optico.

Esta metodologia general de trabajo describe se ha resumido en el diagrama

de flujo de la Figura 3. 44.
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METODOLOGIA GENERAL
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Figura 3. 44. Diagrama de flujo resumen de la metodologia general de trabajo seguida en esta
Tesis Doctoral

El analisis de los resultados obtenidos en los ensayos mencionados
anteriormente permitira obtener conclusiones sobre la influencia de bajos
porcentajes de fase sigma que puedan formarse en los tratamientos térmicos
del material, tanto en las propiedades mecanicas como de resistencia a la
corrosion localizada del UNS S32760.
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Capitulo 4.

RESULTADOS Y DISCUSION

4.1. Introduccion

En este capitulo se recopilan y discuten los resultados obtenidos en los
ensayos realizados sobre el material de objeto de estudio, el acero inoxidable
superduplex UNS S32760 en forma de tubo sin costura.

Se recoge la deteccion, analisis y cuantificacion de fases presentes en la
microestructura del acero resefiado, tras diversos tratamientos térmicos y en
estado de recepcion, empleando tanto métodos destructivos como no
destructivos. Al mismo tiempo, se ha polarizado de forma especial la atencion a
conocer la influencia de muy bajos (< 0,5%) /bajos (0,5 — 1%) y elevados (5 —
20%) porcentajes de fase sigma, o0, en las propiedades mecanicas y de
resistencia a corrosién por picaduras del acero inoxidable superduplex objeto

de estudio.

Tras los tratamientos térmicos se ha procedido a la deteccion, cuantificacion y
caracterizacion de las fases secundarias precipitadas en el material. Para ello
se han empleado métodos destructivos (analisis de fases en Microscopio
Optico (MO) y caracterizacién en Microscopio Electrénico de Barrido (MEB)) y

no destructivos (Ultrasonidos).

Tras cuantificar los porcentajes de fase sigma obtenidos (considerando de
forma genérica fase sigma como el total de fases secundarias precipitadas), y
clasificando las muestras en “Muy Bajos” porcentajes de fase sigma, “Bajos”
porcentajes de fase sigma y “Altos” porcentajes de fase sigma, se ha procedido
a la caracterizacion de propiedades mecanicas y resistencia a la corrosién
localizada de las muestras, con el objetivo de determinar la influencia de

diversos porcentajes de fase sigma en estas propiedades.

En el anadlisis de dureza de las muestras se han realizado varios ensayos con
el objetivo de determinar la macrodureza de las muestras, la microdureza de

las fases que las constituyen y la nanodureza de estas fases.
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Para el analisis de resistencia a impacto, se ha realizado un ensayo de flexion
por choque con péndulo Charpy, evaluando tanto la energia de impacto
obtenida como las caracteristicas de la superficie de rotura en el MEB.

La resistencia a la corrosion localizada del material se ha evaluado por medio
de dos métodos. El primero, un ensayo de inmersion con objeto de determinar
la Temperatura Critica de Picadura (CPT) del material, y el segundo, un ensayo
de corrosion electroquimico (ensayo potenciodinamico ciclico) que ademas de
la informacién sobre el potencial de picadura del material ofrece informacién

sobre el comportamiento de la capa pasiva del material tras la picadura.

En la Figura 4. 1 se presenta un diagrama de flujo resumen de los diferentes
analisis realizados en la presente Tesis Doctoral, sobre los que se van a

discutir los resultados obtenidos en este capitulo.
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Figura 4. 1. Diagrama de flujo resumen del trabajo realizado
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4.2. Tratamientos térmicos
4.2.1. Pruebas preliminares

Se han realizado varias pruebas preliminares con el propésito de determinar
el tiempo de tratamiento térmico necesario para favorecer la precipitacion de
bajas cantidades de fase sigma en el material, dado que uno de los
principales objetivos de esta Tesis Doctoral es el estudio del efecto de
porcentajes comprendidos entre 0 y 1% de fase sigma en las propiedades del
SDSS UNS S32760.

Estos ensayos se realizaron en porciones de tubo, de 20mm de longitud. Se
realizd una perforacion mediante un taladro en el centro de la seccion, en
donde se ubica un termopar, que ayuda a controlar la temperatura real en la

muestra, tal como se observa en la Figura 4. 2.

Mediante las medidas tomadas con el termopar se pretende recoger el dato
de tiempo exacto que esta la muestra en el rango de formacion de fases
secundarias fragiles (alrededor de los 600 — 900°C) [5], [26].

Figura 4. 2. Muestra con termopar colocado en el nucleo de la seccion
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Se ha decidido seguir esta metodologia puesto que, tras analizar la literatura
cientifica vinculada a la precipitacion de fase sigma empleando tratamientos
isotérmicos, se ha observado que no se indica claramente como se realizan
los tratamientos térmicos [84], [106], [143]-[145]. Generalmente se especifica
que se aplica un tratamiento isotérmico a una temperatura dada, pero no se
define e identifica con claridad si se refiere a la temperatura de la superficie
de la muestra, a la del nucleo de ésta o, simplemente, la temperatura

marcada por el horno.

El poder conocer con exactitud la temperatura del nucleo de la muestra y del
horno, correspondiente a la superficie de la muestra, proporciona un mayor
conocimiento de la evolucion de la muestra durante el tratamiento, y permite,
por ende, obtener los datos necesarios para la reproducibilidad del ensayo, por

ejemplo, si se emplean hornos de distinta capacidad.

Se llevaron a cabo 3 pruebas preliminares, realizando tratamientos isotérmicos
a 850°C durante 5,5, 10 y 15 minutos, cuantificando posteriormente los
porcentajes de fase sigma obtenidos mediante analisis de fases en microscopio

optico, tal y como se detalla a continuacion.

El tratamiento térmico realizado sobre todas las muestras consta de 3 etapas:
e Calentamiento en horno hasta 850°C
¢ Mantenimiento a temperatura maxima (850°C) un tiempo determinado

e Enfriamiento por temple en agua a 23°C sin agitacion
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Prueba 1: Calentamiento en horno a 850°C durante 5,5 minutos

Cuando el horno alcanza la temperatura de 850°C, se abre la puerta de éste y
se introduce la muestra. Esto provoca un descenso de la temperatura del
horno hasta los 760°C. Tras 4 minutos y 40 segundos, el horno recupera los
850°C iniciales.

Al meter la muestra en el horno, el termopar marca una temperatura de 180°C
en el nucleo de la muestra. Tras los 5 minutos y 30 segundos de tratamiento,
el termopar marca 800°C en esta zona. Se extrae la muestra del horno y se
provoca un enfriamiento rapido en un recipiente de agua a temperatura

ambiente.

La Figura 4. 3 muestra la variacion de temperaturas desde que se introduce la
muestra en el horno hasta que se extrae, y se da por finalizada la etapa de
calentamiento. La linea rosa representa la variacion de temperatura en el
horno, mientras que la linea azul representa la temperatura que marca el

termopar en el nucleo de la muestra.

Prueba 1: 850°C -5,5 min

——=-850—= 850
800 »-800-
ve. 766 /

600 ——
500 / —eo— Termopar
400 / —a— Horno
300 =
200 -
100

Temperatura (°C)

0 1 2 3 4 5 6
Tiempo (min)

Figura 4. 3. Temperaturas recogidas en el termopar (nucleo de la muestra) y en el horno
durante la etapa de calentamiento del tratamiento térmico
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Prueba 2: Calentamiento en horno a 850°C durante 10 minutos

Cuando el horno alcanza la temperatura de 850°C, se abre la puerta de éste y
se introduce la muestra. Esto provoca un descenso de la temperatura del
horno hasta los 801°C. Tras 5 minutos y 3 segundos, el horno recupera los
850°C iniciales.

Al introducir la muestra en el horno, el termopar marca una temperatura de
150°C en su nucleo; tras los 10 minutos de tratamiento, el termopar marca
837°C en esta zona. Se extrae la muestra del horno y se templa mediante un

enfriamiento rapido en un recipiente de agua a temperatura ambiente.

La Figura 4. 4 muestra la variacion de temperaturas del termopar y horno
durante la etapa de calentamiento del tratamiento térmico, desde Ila

introduccién de la muestra en el horno hasta su extraccion para temple.

Prueba 2: 850°C -10 min
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Figura 4. 4. Temperaturas recogidas en el termopar (nucleo de la muestra) y en el horno
durante la etapa de calentamiento del tratamiento térmico
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Prueba 3: Calentamiento en horno a 850°C durante 15 minutos

En esta prueba se decide recoger una mayor cantidad de valores de
temperatura registrados por horno y termopar, con el objetivo de poder
obtener las curvas de calentamiento mas completas, tal y como se hara a

partir de ahora como protocolo para todos los tratamientos térmicos
siguientes.

Cuando el horno alcanza la temperatura de 850°C, se abre la puerta de éste y
se introduce la muestra. Esto provoca un descenso de la temperatura del

horno hasta los 780°C. Tras 5 minutos y 10 segundos, el horno recupera los
850°C iniciales.

Al introducir la muestra en el horno, el termopar marca una temperatura de
170°C en el nucleo de la muestra pero tras los 15 minutos de tratamiento, el

termopar detecta 828°C. Se extrae la muestra del horno y se templa.

La Figura 4. 5 muestra la variacién de temperaturas del termopar y el horno,
desde que se introduce la muestra en el horno hasta que se extrae para

aplicar el tratamiento de enfriamiento por temple.

Prueba 3: 850°C - 15 min
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Figura 4. 5. Temperaturas recogidas en el termopar (ndcleo de la muestra) y en el horno
durante la etapa de calentamiento del tratamiento térmico
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Una vez realizadas las pruebas preliminares, se realiza un analisis
microestructura en el microscopio 6ptico, con el fin de conocer, identificar y
cuantificar los porcentajes de fase sigma obtenidos en tales tratamientos.

Todo ello queda recogido en la Tabla 4. 1.

Tabla 4. 1. Pruebas preliminares y resultados obtenidos

Tiempo de tratamiento Fase .
Prueba a 850°C (min) Sigma (%) Microestructura
1 5,5 0
2 10 0,5
3 15 3,1

El objetivo de estos ensayos sobre muestras de prueba fue controlar los
tiempos necesarios para obtener bajos porcentajes de fase sigma. Una vez
fijados los tiempos, aproximadamente entre los 10 y 15 minutos, se procede a
repetir los ensayos con muestras se tubo de mayor longitud. A partir de estos
tubos se obtendran las probetas necesarias para los diferentes ensayos a
realizar tras el tratamiento.

Sin embargo, tras realizar el primer tratamiento sobre una muestra de tubo de
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longitud 60 mm, y manteniéndola 15 minutos a 850°C, se constaté que la
cantidad de fase sigma formada fue mucho menor al 3% esperado por los
tratamientos preliminares previos realizados sobre tubo de 20 mm, en

concreto, alrededor de 0,2%.

Esta disparidad pudiera deberse a que el tiempo total de estancia en horno no
es el adecuado para comparar el tratamiento. Al tratarse de una muestra de
mayor tamafio (triplica la longitud respecto a la de las pruebas), tarda mas
tiempo en homogeneizar su temperatura que la muestra de 20 mm de

longitud.

Los ensayos realizados han demostrado que, para muestras de mayor
tamafo, no se puede reproducir el tratamiento controlando solamente el
tiempo de horno, y de ahi, la importancia del control de la temperatura del

tubo mediante un termopar para controlar la temperatura real de la muestra.

4.2.2. Tratamientos térmicos

Tras las pruebas previas realizadas, en este apartado se procede a recoger
los resultados de los tratamientos térmicos en el horno a temperatura maxima
de 850°C realizados sobre secciones de tubo de 60 mm de longitud. Al igual
qgue en los casos anteriores, se ha realizado una perforacién con un taladro en
el centro de la seccidn, en donde se ubica un termopar, mediante el que se ha

controlado la temperatura real del horno.

Las muestras obtenidas se referencian por su tiempo de estancia en horno.
Se han realizado tratamientos desde los 12 a los 17 minutos en horno a
850°C, para obtener muestras con muy bajos / bajos porcentajes de fase
sigma (0-0,5% / 0,5-1%), y dos tratamientos a 21 y 25 minutos, para obtener
muestras de alto porcentaje de fase sigma (5-25%). Tras cada tratamiento, se
procedia a la cuantificacion de fase sigma mediante analisis microestructural

empleando el microscopio 6ptico.

De esta forma, tal y como se explicaba en el apartado de materiales y
métodos, tras los tratamientos térmicos realizados se obtendran las muestras

de 60 mm de tubo UNS S32760 referenciadas como muestra la Tabla 4. 2:
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Tabla 4. 2. Nomenclatura de las probetas obtenidas tras diversos tiempos de tratamiento
isotérmico en horno a 850°C seguido de temple

Referencias Tiempo (min)
ER 0
M12 12
M13 13
M14 14
M15 15
M16 16
M17 17
M21 21
M25 25

ER = Muestra en estado de recepcioén

Los tratamientos térmicos realizados se detallan a continuacion.

193



Capitulo 4 RESULTADOS Y DISCUSION

Muestra 12

Tras 12 minutos en horno a 850°C, se estudid la evolucion de las
temperaturas, tanto en el horno como en el termopar insertado en la muestra.
La Figura 4. 6 recoge dicha informacion.

Tratamiento: 850°C - 12 min
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Figura 4. 6. Temperaturas recogidas en el termopar (nucleo de la muestra) y en el horno
durante la etapa de calentamiento del tratamiento térmico

Como se puede observar la temperatura en la muestra, recogida en la linea
azul que representa el termopar, evoluciona hasta alcanzar los 830°C, mientras

que el horno (y la superficie de la muestra por lo tanto) alcanza los 850°C a los
10 minutos.
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Muestra 13

Tras 13 minutos en horno a 850°C, se presenta en la Figura 4. 7 el grafico de
temperaturas recogido en el horno y en el termopar. En este caso la
temperatura final recogida por el termopar es la misma que en la observada
en la Muestra 12, sin embargo, el intervalo de tiempo en el que la muestra se

mantiene en el rango de temperaturas de precipitacion de fase sigma (600-
850°C) es mayor.

Tratamiento: 850°C - 13 min

900
200 782
700

850

3 797

(0]
o
o
g
w

o
o
(8]
\A
w

—e— Termopar
// —m—Horno
376
/

W B O
o o
o o

Temperatura (°C)

200

—_

o

o
&

O T T T T T T
0 2 4 6 8 10 12 14

Tiempo (min)

Figura 4. 7. Temperaturas recogidas en el termopar (nucleo de la muestra) y en el horno
durante la etapa de calentamiento del tratamiento térmico
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Muestra 14

Tras 14 minutos en horno a 850°C, se estudid la evolucion de las
temperaturas, tanto en el horno como en el termopar insertado en la muestra,

recogidas en los graficos de la Figura 4. 8. En este caso, la temperatura final
del termopar alcanza los 837°C.

Tratamiento: 850°C - 14 min
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Figura 4. 8. Temperaturas recogidas en el termopar (nucleo de la muestra) y en el horno
durante la etapa de calentamiento del tratamiento térmico
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Muestra 15

Tras 15 minutos en horno a 850°C, la Figura 4. 9 presenta el grafico de

temperaturas recogido en el horno y en el termopar insertado en la muestra.

La temperatura final recogida por el termopar es la misma que en la
observada en la Muestra 14, sin embargo, el intervalo de tiempo en el que la
muestra se mantiene en el rango de temperaturas de precipitacién de fase

sigma (600-850°C) es mayor.

Tratamiento: 850°C - 15 min

850
5 822 837

600 //6 >

/ 550 —e— Termopar
—m—Horno

W A O
(=]
o

Temperatura (°C)

- \
AN

-
o
o
e
Lim)

o

0 5 10 15 20

Tiempo (min)

Figura 4. 9. Temperaturas recogidas en el termopar (nucleo de la muestra) y en el horno
durante la etapa de calentamiento del tratamiento térmico
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Muestra 16

La Figura 4. 10 muestra el grafico de temperaturas recogido en el horno y en
el termopar insertado en la muestra, tras 16 minutos de tratamiento isotérmico
en horno a 850°C. La temperatura final recogida por el termopar se aproxima
mucho a los 850°C del horno, alcanzando los 841°C.

Tratamiento: 850°C - 16 min
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Figura 4. 10. Temperaturas recogidas en el termopar (nlcleo de la muestra) y en el horno
durante la etapa de calentamiento del tratamiento térmico
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Muestra 17

Tras 17 minutos en horno a 850°C, se estudid la evolucion de las
temperaturas, tanto en el horno como en el termopar insertado en la muestra.
En la Figura 4. 11 se presenta el grafico de temperaturas recogido. En él se
puede ver como tras los 17 minutos de tratamiento isotérmico a 850°C, la
muestra M17 alcanza los 843°C.

Tratamiento: 850°C - 17 min
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Figura 4. 11. Temperaturas recogidas en el termopar (nucleo de la muestra) y en el horno
durante la etapa de calentamiento del tratamiento térmico
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Muestra 21

Tras 21 minutos en horno a 850°C, se estudid la evolucion de las
temperaturas, tanto en el horno como en el termopar insertado en la muestra.
La Figura 4. 12 muestra el grafico de temperaturas recogidos en el horno y en
el termopar. Aunque tras los 21 minutos de tratamiento isotérmico a 850°C el
termopar no refleja todavia la temperatura del horno, la temperatura en la

muestra presenta un valor muy aproximado, de 845°C.

Tratamiento: 850°C - 21 min
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Figura 4. 12. Temperaturas recogidas en el termopar (nucleo de la muestra) y en el horno
durante la etapa de calentamiento del tratamiento térmico
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Muestra 25

Tras 25 minutos en horno a 850°C, se estudid la evolucion de las
temperaturas, tanto en el horno como en el termopar insertado en la muestra.
La Figura 4. 13 muestra el grafico de temperaturas que recoge estos datos.
En ella se puede ver como tras los 25 minutos de tratamiento isotérmico a
850°C, la muestra por fin ha alcanzado la temperatura del horno, siendo el
unico caso donde el termopar h allegado a los 850°C, idéntica temperatura

que el horno.

Tratamiento: 850°C - 25 min
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Figura 4. 13. Temperaturas recogidas en el termopar (nlcleo de la muestra) y en el horno
durante la etapa de calentamiento del tratamiento térmico
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Como se puede observar por los datos recogidos en los graficos de
temperatura, en algunos casos la temperatura de inicio recogida en la
muestra por el termopar presenta gran variabilidad (ej: M14: 198°C y M15:
104°C). Asimismo, puede llamar la atencibn que en algunos casos la
temperatura final alcanzada en el termopar alojado en la muestra sea la
misma (ej: 830°C en M12 y en M13), habiendo entre ambos tratamientos de
calentamiento isotérmico 1 minuto de diferencia. Esto se debe a que el
proceso manual de introduccién de la muestra en el horno a 850°C ha
presentado ciertas desviaciones de tratamiento a tratamiento. Abrir el horno,
introducir la muestra con el termopar alojado y cerrar el horno es un proceso

manual que implica estas pequefas variaciones en cada tratamiento.

Sin embargo, a pesar de estas desviaciones en la temperatura inicial y final
observadas, tal como se muestra en la Tabla 4. 3, el intervalo de permanencia
de cada muestra en el rango de precipitacion de fase sigma es caracteristico
para cada muestra. De esta forma, recogiendo adecuadamente los datos de
cada tratamiento, podemos obtener la informacién necesaria para poder

reproducir los ensayos incluso cambiando el horno empleado.

Esta informacién no se ha visto recogida en otros trabajos, y se ha
considerado de interés plasmarla en este capitulo, tanto para una mejor
comprension del tratamiento realizado, como para permitir reproducir los

resultados obtenidos.
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La Tabla 4. 3 recoge los tiempos que ha estado cada muestra durante el
tratamiento isotérmico, tanto a la temperatura maxima de 850°C, como el que
ha permanecido cada una de ellas en el intervalo de formacién de fase sigma,
esto es, 600 — 850°C [5], [26].

Tabla 4. 3. Relacion entre tiempo en horno y tiempo en el rango de formacién de fase sigma
para las muestras ensayadas

Mo gt oreacin e e g 08 0

M12 12 7min12s
M13 13 8min3s

M14 14 9minSs

M15 15 9min49s
M16 16 11 min3s
M17 17 11 min 52 s
M21 21 16 min 50 s
M25 25 19 min 47 s

En la Figura 4. 14 se muestra la comparativa entre estos tiempos en un
grafico de columnas. En él se puede apreciar que aunque las temperaturas
iniciales y finales hayan tenido ciertas oscilaciones durante los ensayos, el
tiempo de permanencia en el rango de precipitacion de fase sigma sigue un
comportamiento lineal entre muestras, mostrando que el ensayo no se ha

visto afectado por esas desviaciones sufridas.
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M12 M13 M14 M15 M16 M17 M21 M25

M Tiempo total de tratamiento en horno a 8502C

H Tiempo de tratamiento en el rango de precipitacion de fase sigma

Figura 4. 14. Comparativa entre tiempo total de tratamiento isotérmico a 850°C y tiempo en el
rango de precipitacion de fase sigma en las muestras ensayadas

Una vez realizados los tratamientos térmicos a diferentes tiempos sobre las
muestras de tubo de acero inoxidable superduplex sin soldadura UNS
S32760, y con el fin de inducir la nucleacion y propagacion de fase sigma en
su microestructura, se pasdé a caracterizar las fases existentes mediante

microscopia optica y microscopia electrénica de barrido, tal y como se detalla

en el siguiente apartado.
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4.3. Analisis microestructural y cuantificacion de fases

Tras la preparacién de las muestras, siguiendo el protocolo metalografico tal y
como se ha detallado en el capitulo de Materiales y Métodos, se ha procedido

a realizar el analisis microestructual de las probetas.

4.3.1. Estudio de las fases presentes mediante Microscopio Optico

Las fases secundarias precipitadas tras los tratamientos térmicos no pueden
distinguirse entre si mediante su analisis en microscopio 6ptico, de modo que,
todos los precipitados, han sido considerados genéricamente como fase ¢ para
su cuantificacion, tal y como documentan otros autores en la bibliografia
analizada [5], [79], [118].

En la Tabla 4. 4 se presentan los porcentajes de fases medidos en MO,
relacionandolos con el tiempo de tratamiento en horno y tiempo de estancia en

el rango de precipitacion de fase sigma.

Es necesario indicar que, tal y como sefialan en trabajos previos Calliari et al.
[29], la deteccidn y cuantificacion mediante analisis de fases en MEB es mas
precisa que la realizada en MO. Sin embargo, en esta Tesis Doctoral, la
cuantificacion de fases se ha realizado mediante MO, por ser éste el sistema
mas comun de control de calidad, a nivel industrial, en la fabricacion y

manufactura de aceros inoxidables duplex.
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Tabla 4. 4. Relacion entre tratamientos térmicos realizados y porcentaje volumétrico de cada
fase cuantificado en microscopio 6ptico

Muestra tHorno (mMin) tpre(‘;:':ii:; ton Aus:/;nita % Ferrita °/Soi;rans:
MO0 0 0 43,00 57,00 0,00
M12 12 7min12s 44,02 55,98 0,00
M13 13 8 min3s 43,84 56,10 0,06
M14 14 9min5s 43,26 56,60 0,14
M15 15 9min49s 43,36 56,42 0,22
M16 16 11 min3s 43,71 55,78 0,52
M17 17 11 min 52 s 47,47 51,34 1,19
M21 21 16 min 50 s 44,91 49,91 5,18
M25 25 19 min 47 s 41,23 40,15 18,62

tHomo = tiempo de permanencia de la muestra en el horno a la temperatura de 850°C ( minutos)

tPrecipitaci(’)n = tiempo de permanencia de la muestra en el rango de precipitacion de la fase
sigma (600 — 850°C)

De la Figura 4. 15 a la Figura 4. 23 se presentan las micrografias obtenidas en
el acero inoxidable superduplex 2507 estudiado, tras los distintos tratamientos
realizados. La fase ferrita aparece en tonos claros (amarillo-marrones), la fase
austenita se observa en color blanco y la fase sigma aparece en colores
oscuros (negro), tras ataque con reactivo Murakami modificado. Como se
puede observar, hasta los 13 minutos de tratamiento isotérmico a 850°C no
existen precipitados de fase sigma en el material. El limite superior se ha fijado
en los 25 minutos de tratamiento, con un 18,6% de fase sigma precipitado.
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rgpe. ‘l. ¢ el - ' 100 m ]

Figura 4. 16. M12: 850°C-12 min y temple en agua (0% fase sigma)
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Figura 4. 18. M14: 850°C-14 min y temple en agua (0,14% fase sigma)
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Figura 4. 20. M16: 850°C-16 min y temple en agua (0,54% fase sigma)

209

ona

lad PUl
0 Unit

o
=4

zc

niversi lica de Navarra
lafarroal ertsitate Publikoa

=
&



Capitulo 4 RESULTADOS Y DISCUSION

Figura 4. 22. M21: 850°C-21 min y temple en agua (5,19% fase sigma)
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- S e D et - ®

Figura 4. 23. M25: 850°C-25 min y temple en agua (18,62% fase sigma)
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En la Figura 4. 24 se puede apreciar la variacion de las fases presentes en la

microestructura del acero inoxidable superduplex 2507, con el tiempo de los

tratamiento isotérmicos aplicados.

En ella se aprecian 3 etapas claramente diferenciadas:

1)

1)

1)

Primera etapa: Entre los 0 y los 13 minutos de tratamiento a 850°C
seguido de temple en agua no se observa presencia de fase sigma en
el material

Segunda etapa: Para rangos muy bajos/bajos de fase sigma, entre los
13 y los 17 minutos de tratamiento, se observa un ligero
decrecimiento de la fase ferrita y un ligero aumento de la fase sigma,
mientras que la fase austenita se mantiene constante. A los 17
minutos se aprecia un descenso mas acusado de la fase ferrita y un
aumento de la fase austenita. Este no se puede achacar a la
precipitacion de fase sigma, que es de un 1% (mientras que la
disminucion de ferrita/aumento de austenita es de un 4%), sino a que
la zona de tubo analizada presentaba un mayor porcentaje de
austenita. En esta etapa, la fase sigma comienza a nuclear en el
limite de grano aly (principalmente) y a/a, detallado en estudios
previos [16], [26], [101]. La formacion de la fase sigma partir de la
descomposicion de la ferrita crea zonas empobrecidas y enriquecidas
en Cry Mo, creando un desequilibrio entre la estructura cristalografica
de estos dominios. Esto genera gran cantidad de dislocaciones
inmovilizadas [63], [146], [147].

Tercera etapa: Para altos porcentajes de fase sigma (5%-20%), se
observa una clara disminucion de la ferrita que va acorde con un
aumento de la fase sigma. Este decrecimiento en porcentaje
volumétrico de la fase ferrita debido a la precipitacion de compuestos
intermetalicos en la matriz del material ha sido reportado previamente
por numerosos autores [76], [100], [148]. En la fase austenita, sin

embargo, se observan valores similares a los iniciales.
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Evolucion de la microestructura con tratamiento
isotérmico a 8502C
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Figura 4. 24. Evolucion de las fases presentes en la microestructura del acero inoxidable
superduplex 2507 con el tiempo de tratamiento en horno a 850°C

En la Figura 4. 25 se puede observar la zona Il de la Figura 4. 24 ampliada, en
donde se produce la precipitacion de muy bajos/bajos (0-0,5/0,5-1%)
porcentajes de fase sigma en el material. Con estos porcentajes de fase sigma
tan bajos, cabe resaltar que apenas se aprecia la correlacién entre el aumento
de la fase sigma y la disminucion de la fase ferrita.

Evolucion de la microestructura con tratamiento
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Figura 4. 25. Variacion microestructural de la muestra con el tiempo de tratamiento: Detalle
ampliado de la zona de muy bajo/bajo porcentaje de fase sigma de la Figura 4.24.
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La Figura 4. 26 muestra asimismo la zona lll (altos porcentajes de fase sigma)
de la Figura 4. 24 ampliada. En esta figura si se aprecia claramente el aumento
de la fase sigma de forma exponencial, conforme decrece la ferrita, puesto que

la fase sigma crece hacia esta fase, consumiéndola [25], [71], [101].

Evolucion de la microestructura con tratamiento
isotérmico a 8502C: Altos% FS
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Porcentaje de fases (%)

Figura 4. 26. VVariacién microestructural de la muestra con el tiempo de tratamiento: Detalle
ampliado de la zona de alto porcentaje de fase sigma (5 — 20%) de la Figura 4.24

Tras el andlisis pormenorizado de la Figura 4. 24 se concluye claramente que
el porcentaje volumétrico de la fase ferrita disminuye con el tiempo de
tratamiento isotérmico realizado a la temperatura de 850°C, en concreto un
17%, desde la muestra en estado de recepcion hasta los 25 minutos de
tratamiento. Esta disminucion es debida a la formacion y aumento de la fase
sigma, puesto que el material en recepcion no posee dicha fase pero, después
de 25 minutos a la temperatura de 850°C, se cuantifica un 19% de fase sigma
en la microestructura de la muestra M25. Sin embargo, la fase austenita se
mantiene en unos rangos de porcentajes volumétricos en la microestructura
que oscilan entre un 43%, valor inicial, y un 41%, tras el tiempo maximo de
tratamiento isotérmico (25 minutos) lo que implica una variacion de 2%,

pudiendo considerar que se mantiene estable durante todo el tratamiento.

Si se observan con detalle las Figura 4. 15 a la Figura 4. 23, la presencia de

fase sigma aumenta conforme lo hace el tiempo de tratamiento isotérmico.
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Nuclea en los limites de grano al/y y a/a, zonas de mayor inestabilidad
energética. A partir de 21 minutos, se aprecia que crece y propaga,
posteriormente, hacia el interior de los granos ferriticos, consumiendo esta
fase. Estas mismas observaciones han sido realizadas por numerosos autores
[16], [25], [26], [71], [101]. La Figura 4. 27 es una seleccién de la muestra con
1,19% (A) de fase sigma, donde se puede observar como esta nuclea en los
limites de grano a/a y a/y y la muestra con 18,62% de fase sigma (B), donde se
puede observar cdmo crece y se propaga hacia el interior de la ferrita, tal como

se ha detallado.

Figura 4. 27. Fase sigma en etapa de nucleacion en limites de grano a/a y a/y (A) y en etapa
de propagacién hacia el interior de la ferrita (B)

Z. Stradomski y D. Dyja [149] han sefialado en un estudio previo que la fase
sigma, tras la etapa de nucleacion en limites de grano, tiende a crecer hacia la
ferrita y también hacia la austenita. En este trabajo no se ha observado el
crecimiento de la fase sigma en la austenita, sino solamente en la ferrita, tal y
como se detalla en la figura anterior. La afirmacion observada en estos autores
no se corresponde con lo observado en el trabajo de esta Tesis Doctoral, ni en
numerosos estudios previos, que como se ha comentado, indican que la fase
sigma tiende a crecer y propagarse solamente hacia la ferrita, como se ha

sefalado anteriormente.
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La cinética de formacion de fase sigma en el acero SDSS UNS S32760
estudiado, viene recogida en la Figura 4. 28. Dada la tendencia polindmica de
esta evolucion de formacion de este compuesto intermetalico, se ha hecho una
aproximacion, recogida en la Figura 4. 29.
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Figura 4. 28. Cinética de formacion de fase sigma
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Figura 4. 29. Cinética de formacion de fase sigma, Aproximacion a ecuacion polinémica de
grado 4
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Esta cinética de formacion de fase sigma se ha aproximado mediante una

funcién polinébmica de grado 4, recogida en la ecuacion 4.1.

y = 0,001x* — 0,0579x3 + 1,3405x? — 14,039x + 55,303 4.1.

En esta ecuacion, valida para el intervalo entre los 12 min y los 25 min
estudiados, la variable y representa el porcentaje volumétrico de fase sigma,
mientras que la variable x representa en tiempo de tratamiento en horno en

minutos.

La ecuacion obtenida aproxima, de forma eficaz, los porcentajes de fase sigma
presentes en la microestructura de la muestra estudiada en los tratamientos
isotérmicos a 850°C, y con tiempos de permanencia entre los 12 y los 25

minutos, que corresponden, a 0% y 18,62% de fase sigma, respectivamente.

Gracias al control de los tratamientos térmicos, al estudio de ataques realizado
para revelar la microestructura de forma adecuada y a la aproximacion ajustada
de la cinética de formacion de fase sigma mediante la ecuacion 4.1, se pueden
replicar los ensayos realizados u obtener diferentes porcentajes de fase sigma
en estas muestras. De esta forma, se pueden usar como patréon para diferentes
objetivos por parte de los fabricantes de tubos sin costura de SDSS,
principalmente para definir contenidos maximos de fase sigma en su deteccion

por métodos no destructivos o destructivos.
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4.3.2. Estudio de las fases mediante Microscopio Electrénico de Barrido

Se analizaron todas las muestras sin ningun ataque quimico, mediante la
herramienta de MEB, ya que el uso de reactivos quimicos, para la
observacion, cuantificacion y analisis composicional en microscopia
electrénica no es recomendable, en la mayoria de los casos. Estos perturban,
interfieren, disuelven o se combinan con alguna fase, agregado o compuesto
de la microestructura, pudiendo, en general, conducir a errores en la
interpretacion [5], [32]. Una excepcidn es, por ejemplo, el ataque electrolitico
realizado para observar la austenita secundaria en el MEB, ataque compuesto
por una disoluciéon de HNO3; al 50% empleando un voltaje de 1,2 V durante 20

segundos.

Para la identificacion de las fases secundarias, consideradas genericamente
como “fase sigma, o” en el analisis con MO, se ha requerido el empleo del
detector de electrones retrodispersados (BackScattered Electrons: BSE). Esto
se debe a la capacidad de éste de diferenciar las fases, atendiendo al valor
del numero atédmico promedio de los elementos que las componen, asi como
poseer una resolucion compatible para poder establecer relaciones

estequiométricas entre los elementos quimicos detectados [32].

De la Figura 4. 30 a la Figura 4. 48 se recogen las micrografias adquiridas con

el empleo del MEB y en las diferentes muestras analizadas.

Las micrografias tomadas en el MEB usando electrones retrodispersados
muestran cuatro tipos de fases secundarias precipitadas en la microestructura

del material: fase sigma, fase chi, nitruros de cromo y carburos de cromo.

Como después se presentara cuando se analicen con detalle los microanalisis
de Rayos X mediante Energias Dispersivas, EDX, la fase chi aparece con una
apariencia blanca brillante en las imagenes obtenidas mediante electrones
retrodispersados. Esto es debido a su mayor cantidad de molibdeno. La fase
sigma, con un mayor contenido de cromo y menos molibdeno respecto a la
fase chi, presenta un color gris claro. Finalmente, los nitruros de cromo y los
carburos de cromo se observan como puntos negros. Los primeros precipitan

de forma intergranular, en los limites de grano a-a y a-y, junto con las fases yy
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0, mientras que los carburos precipitan, fundamentalmente, en el interior de la
fase ferrita. Las fases ferrita y austenita presentan una tonalidad gris; ésta

ultima un poco mas clara.

Figura 4. 30. ER: Muestra en estado de recepcion (0% fase sigma)

La probeta ER presenta la microestructura del tubo de acero inoxidable
superduplex en estado de recepcion, sin presencia de fases secundarias
precipitadas. Se observa la presencia de microinclusiones no metalicas de
forma circular, tipo 6xido. En la Figura 4. 31 se presenta una micrografia de
detalle de una de las inclusiones observadas, y en la Figura 4. 32 el espectro

obtenido mediante analisis EDS de la inclusion.
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Figura 4. 31. Inclusion no metalica observada en el material en estado de recepcion (0% fase
sigma)

INCLUSION

Ful Scale 3453 cts Cursor: 4 396 ke (123 cts) ke

Figura 4. 32. Espectro de la inclusion observada obtenido mediante EDX en la muestra ER

Tal y como revela el espectro, la inclusion analizada corresponde con un oxido
de aluminio y calcio. Los picos de hierro y cromo observados corresponden al

metal base, y el aluminio, el calcio y el oxigeno a la inclusion analizada.
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En la Figura 4. 33 y en la Figura 4. 34 se muestran las micrografias

correspondientes a la muestra M12

b

Carburo de
Cromo

10pm EHT = 5.00kv Signal A= ESB Mag= 4.18 KX Date :15 Mar 2017

Mag= 4.18KX WD=29mm  Mixing =On Signal = 0.7566 Time :18:19:13

Figura 4. 33. M12: 12 min a 850°C y temple en agua (0% fase sigma)

10 pm

EHT = 5.00kv Signal A=ESB Mag= 418 KX Date :15 Mar 2017

Mag= 418K X WD=29mm  Mixing =On Signal = 0.7566 Time :18:20:40

Figura 4. 34. M12: 12 min a 850°C y temple en agua (0% fase sigma)
Tras 12 minutos de tratamiento térmico a 850°C, se observa presencia de
carburos de cromo precipitados en la fase ferrita, y en menor proporcion en la
fase austenita. Sin embargo, no se observa presencia de fase o o fase y en el
material. Los autores estudiados en bibliografia consideran secundario el efecto
de los carburos en comparacion con el efecto de los nitruros, la fase y y sobre
todo la fase o en las propiedades mecanicas y de resistencia a corrosion del
material [45], [63], [74]. Por ello, en este apartado se ha orientado el estudio al
andlisis de las fases secundarias mas perjudiciales: nitruros, fase y y

especialmente fase o.
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Figura 4. 35. M13: 13 min a 850°C y temple en agua (0,06% fase sigma)

Nitruro de

Carburoide 2. 7y
Cromo

S M 1z 54

Figura 4. 36. M13: 13 min a 850°C y temple en agua (0,06% fase sigma)
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Tras 13 minutos de tratamiento comienza a observarse la formacion de fase y
con presencia también de nitruros de cromo en el borde de grano a-a y a-y
(Figura 4. 35 y Figura 4. 36). Las micrografias tomadas mediante MEB en esta
muestra se observa un color blanco brillante, tipico de la fase y, sin observarse
el gris claro asociado a la fase 0. En el analisis mediante microsonda de rayos
X revela que, comparando las fases y de menor y mayor tamano, las de mayor
tamafio presentan contenido inferior de molibdeno. Este esta alrededor del
5,5%, dos puntos porcentuales menos que en las fases de menor tamano que
rondan el 7,2%. Estos datos indican que la fase o esta comenzando a formarse
en las zonas de fase y de mayor tamafno. Aunque en esta muestra se habia
cuantificado un 0,06% de fase o tras el analisis en microscopio 6ptico, donde
las fases secundarias se clasifican de forma genérica como fase ¢ debido a la
incapacidad de distinguirlas ente si, el analisis en MEB ha servido para
clarificar que en realidad no hay fase sigma en la muestra, sino fase y, carburos

y nitruros de cromo.

En la Figura 4. 37 y en la Figura 4. 38 se puede observar la microestructura
presente en la muestra M14, sometida a tratamiento térmico de 850°C durante
14 minutos seguido de temple en agua. En esta muestra ya se comienza a
observar la presencia de fase o, junto al resto de fases secundarias
precipitadas, es decir, fase y, nitruros y carburos de cromo. Hay que remarcar
en este punto que la principal fase a estudio de esta Tesis Doctoral, la fase o,
se ha comenzado a observar en las muestras de tubo sin costura de SDSS
UNS S32760 tras 14 minutos de tratamiento isotérmico a 850°C seguido de

temple en agua.

A partir de los 14 minutos de tratamiento isotérmico a 850°C y hasta los 25
minutos (tiempo maximo de tratamiento estudiado) se observa la coexistencia
de tres fases secundarias en los limites de grano a-a y a-y, que el analisis con
microsonda de rayos X, corresponden a CryN, fase y y fase 0. Las micrografias
correspondientes a estas muestras se presentan de la Figura 4. 37 a la Figura
4. 48.
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En la Figura 4. 37 y en la Figura 4. 38 se presentan las micrografias de la

muestra M14, sometida a tratamiento isotérmico en horno a 850°C durante 14

minutos seguido de temple en agua.

Figura 4. 37. M14: 14 min a 850°C y temple en agua (0,14% fase sigma

Nitruro de

/ /
X A

Carburo de
Cromo

Figura 4. 38. M14: 14 min a 850°C y temple en agua (0,14% fase sigma)
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En la Figura 4. 39 y en la Figura 4. 40 se presentan las micrografias de la
muestra M15, sometida a tratamiento isotérmico en horno a 850°C durante 15
minutos seguido de temple en agua. Las muestras M13, M14 y M15 se han

definido como de porcentajes muy bajos de fase o (< 0,5%).

Cromo

Carburode
Cromo

Figura 4. 40. M15: 15 min a 850°C y temple en agua (0,22% fase sigma)
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En la Figura 4. 41 y en la Figura 4. 42 se presentan las micrografias de la

muestra M16, sometida a tratamiento isotérmico en horno a 850°C durante 16

minutos seguido de temple en agua.

S
e Carburo d& /

Cromo
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Figura 4. 42. M16: 16 min a 850°C y temple en agua (0,52% fase sigma)
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En la Figura 4. 43 y en la Figura 4. 44 se presentan las micrografias de la
muestra M17, sometida a tratamiento isotérmico en horno a 850°C durante 17
minutos seguido de temple en agua. La muestra M16 y M17 se han definido

como de porcentajes bajos de fase o (0,5 - 1%).

Carburo de

Nitruro de
Cromo

Figura 4. 44. M17: 17 min a 850°C y temple en agua (1,19% fase sigma)
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En la Figura 4. 45 y en la Figura 4. 46 se presentan las micrografias de la

muestra M21, sometida a tratamiento isotérmico en horno a 850°C durante 21

minutos seguido de temple en agua.

Figura 4. 45. M21: 21 min a 850°C y temple en agua (5,18% fase sigma)
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Nitruro de

. Cromo
b 00 ' : 5 B B

Figura 4. 46. M21: 21 min a 850°C y temple en agua (5,18% fase sigma)
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En la Figura 4. 47 y en la Figura 4. 48 se presentan las micrografias de la
muestra M25, sometida a tratamiento isotérmico en horno a 850°C durante 25
minutos seguido de temple en agua. La muestra M21 y M25 se han definido

como de porcentajes altos de fase o (> 0,5%).

/ w«v%... i\

Nitruro dé 2
Cromo

Figura 4. 48. M25: 25 min a 850°C y temple en agua (18,62% fase sigma)
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En las muestras de muy bajo porcentaje de fase o se observa como ésta
comienza a nuclear en las fronteras a/a y aly. En las muestras de bajo
porcentaje de fase sigma se observa cémo la fase o aumenta su tamafio,
observandose mayores formaciones de este compuesto intermetalico en los
limites de grano a/a y a/y. Sin embargo, en las muestras M21 y M25, de altos
porcentajes de fase 0, se observa como ésta crece y se propaga hacia la fase

ferrita, consumiéndola.

La Tabla 4. 5 recopila la evolucion de la composicién quimica de las fases
austenita y ferrita, inherentes al acero inoxidable superduplex, mientras que
en la Tabla 4. 6 se muestra la evolucion de las fases secundarias que van
precipitando en los bordes de grano, durante los diferentes tratamientos

térmicos realizados y detallados anteriormente.

Tabla 4. 5. Andlisis en EDX mostrando la evolucion de la composicion quimica de las fases
ferrita y austenita en el tubo de SDSS UNS S32760 tras los tratamientos térmicos aplicados (%
en peso)

Trat. térmico . .
a 850°C [min] Fases Si Cr Mn Fe Ni Mo W

ER a 042 27,26 068 6088 5,70 423 0,83
Y 0,38 2497 062 6228 854 264 0,58
12 a 0,46 27,52 0,56 60,36 5,83 398 0,80
Y 0,40 2486 065 6147 850 2,72 0,67
13 a 049 2768 069 60,17 588 424 0,83
Y 043 24,79 063 6197 858 288 0,72
14 a 1,02 27,07 0,61 6056 554 394 0,22
Y 0,88 2538 0,61 61,81 828 1,78 0,11
15 a 042 2733 068 6085 6,01 383 0,88
Y 0,35 2508 0,76 62,06 836 29 0,36
16 a 0,87 27,83 0,75 60,05 5,33 391 0,21
Y 0,84 26,87 0,74 6150 822 166 0,15
17 a 0,38 28,07 0,81 6069 567 413 0,25
Y 0,37 2540 044 6212 8,34 3,02 0,31
21 a 0,46 27,24 0,28 6153 599 3,84 0,66
Y 0,35 2546 0,40 62,27 8,70 2,83 0,00
25 a 032 2821 0,74 61,17 499 411 045
Y 0,27 2478 085 6259 844 2,76 0,32
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En la Figura 4.49 se muestra la evolucion del contenido de cromo y molibdeno
en la fase ferrita, al ser dos de los elementos mas relevantes en la formacién
de fases secundarias. Como se puede observar, la variacion de estos
elementos en la fase ferrita no se puede considerar relevante, manteniéndose
el porcentaje en peso de ambos practicamente constante. En todos los casos
se analizaron en SEM, mediante EDX en el interior del grano ferritico, evitando
zonas colindantes a las fases secundarias, con el objetivo de considerar soélo la

fase ferrita.
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=—4—Cromo en ferrita —m—Molibdeno en ferrita

Figura 4. 49. Evolucion del porcentaje de cromo en la ferrita con el tiempo de tratamiento
isotérmico a 850°C

A continuacion se presenta la Tabla 4.6 con la evolucion de la composicion

quimica de las fases secundarias con los tratamientos térmicos realizados.
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Tabla 4. 6. Analisis en EDX mostrando la evolucion de la composicion quimica de las fases
secundarias precipitadas (fase g, fase y y nitruros) en el tubo de SDSS UNS S32760 tras los
tratamientos térmicos aplicados (% en peso)

Trat. Térmico

a 850°C [min] Fases Si Cr Fe Ni Mo w
v 0,51 28,80 57,48 5,76 5,50 1,16
13 1 0,53 28,97 56,04 5,09 7,24 1,43

CraN 0,52 30,11 59,07 6,23 3,99 0,75

o 0,94 2853 58,73 524 3,14 0,31

14 y 1,10 28,09 56,26 4,98 7,51 0,50
Cr2N 09 30,24 60,30 5,26 2,40 0,19

o 0,41 28,40 59,74 5,70 4,83 0,94

15 X 0,45 28,20 57,55 5,10 7,44 1,25
CraN 0,42 30,19 58,92 5,23 4,56 0,68

o 1,07 2884 57,84 530 3,34 0,31

16 y 1,06 28,40 57,84 4,84 7,69 0,43

Cr2N 0,83 30,177 60,82 4,99 2,32 0,18

(o] 0,40 28,51 59,05 548 5,41 1,15

17 y 0,44 27,65 56,72 5,16 8,30 1,73
CraN 0,28 30,50 58,60 6,72 3,48 0,43

o 0,46 28,72 59,44 5,64 4,85 0,88

21 y 0,47 27,12 56,38 5,45 8,88 1,71
Cr2N 0,23 36,01 52,83 5,64 4,39 0,90

(o] 0,36 30,73 56,52 4,72 6,59 0,56

25 X 0,14 27,01 54,42 4,81 11,12 1,91
CroN 0,00 33,42 57,65 5,11 3,21 0,00

*Analisis de la fase y correspondiente a zonas blancas brillantes de mayor tamano en
la muestra M13, con menor contenido de Cr que las zonas blancas brillantes de menor
tamafno

Fase chi (y) y fase sigma (o)

Las micrografias tomadas indican que la nucleacién y propagacion de la fase o
estd asociada a la precipitacion previa de la fase y, hipétesis sugerida por
muchos autores en diferentes estudios [5], [78], [80]. La fase sigma,
considerada como la mas perjudicial para las propiedades mecanicas y de
resistencia a corrosién del material, debido a su mayor porcentaje volumétrico
en comparacién con el resto de fases, nuclea preferencialmente en los limites
de grano aly y a/a, creciendo, posteriormente hacia el interior de la ferrita. Esto
se debe la riqueza de Cr y Mo en la fase ferrita en comparacion con la
austenita [25], [26], [101], asi como a una mayor velocidad de difusion de estos
elementos en la fase ferrita que en la austenita [16], [29], [63], [77]. M.

Rodriguez et al. [73] sefialan que la facilidad de transformacién de la ferrita se
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debe a la alta velocidad de difusibn de los elementos aleantes en el
empaquetamiento cristalino BCC, del orden de 100 veces mayor que en la

austenita.

La Figura 4. 50 muestra la evolucién del porcentaje de cromo en la fase o y del
molibdeno en la fase y. Se observa un ligero ascenso del porcentaje de cromo
en la fase o para altos porcentajes de ésta (aumento del 2,2% de Cr de la
muestra M14 donde se observaba por primera vez la fase sigma, a la muestra
M25, con mayor porcentaje de esta fase). EI aumento del contenido de
molibdeno en la fase y con el tiempo de permanencia en horno es mas
significativo, con un incremento del 3,9% de Mo de la muestra M13 donde se

observaba por primera vez la fase y, a la muestra M25.
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Figura 4. 50. Evolucion del porcentaje de cromo en la fase o, y del molibdeno en la fase y con
el tiempo de tratamiento isotérmico a 850°C

Las principales diferencias de composicién quimica entre la fase o y la fase y
se observan, de forma grafica, en el espectro comparativo de ambas fases
presentado en la Figura 4. 51, donde el andlisis con microsonda de rayos X
revela picos mas altos de molibdeno y wolframio en la fase y (amarillo), y un
ligero aumento de porcentaje de cromo en la fase sigma (rojo), resultados

también observados en otros estudios [81], [82].
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Figura 4. 51. Comparativa entre espectros de fase o (rojo) y la fase y (amarillo)

Tras el estudio de la evolucion del porcentaje de cromo y molibdeno en la fase
ferrita y en las fases o y y, no se ha podido establecer una correlacion entre el
aumento del porcentaje de estos elementos en las fases secundarias, y el
descenso de los mismos en la fase ferrita, analizada en el interior del grano.
Esto se debe a que la difusién de estos elementos de la ferrita a las fases
secundarias, afecta de forma localizada a las zonas colindantes de los
compuestos intermetalicos precipitados, sin observarse pérdida de cromo y
molibdeno en zonas de la ferrita lejanas al borde de grano.

El diagrama esquematico de la Figura 4. 52 muestra la difusién de Cr y Mo de
las zonas colindantes a los precipitados ricos en estos elementos generados.
Esto provoca la formacion de una zona con reducciéon de Cr y Mo alrededor de
los nitruros de cromo, la fase y y la fase o.
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Figura 4. 52. Diagrama esquemético donde se muestra el mecanismo de difusion de Cr y Mo
hacia las fases secundarias precipitadas

Austenita secundaria (y2)

Es conocido que la precipitacion de la fase o se debe a la reaccion
eutectoide[30], [79], [80]:

a—>Yy2+o0 4.2

Esta austenita secundaria (y2) es una austenita con reduccién en el porcentaje
de cromo y molibdeno en comparacién con la austenita primaria (y) [76], [100],
[150]. Durante la formacién de la fase o, el cromo y el molibdeno difunden de la
fase ferrita a ésta, provocando una generacién de areas localizadas, con
merma de cromo y molibdeno alrededor de la fase 0. Estas zonas, con una
menor concentracion de cromo y molibdeno, se vuelven inestables,

transformandose en austenita secundaria [31].

Para la diferenciacion metalografica entre austenita (y) y austenita secundaria
(Y2), en las muestras tratadas en este trabajo de Tesis Doctoral, se ha realizado

un ataque electrolitico especifico, que permite la diferenciacion de la austenita
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secundaria mediante MEB, empleando electrones secundarios, tal y como se
muestra en la Figura 4. 53 (SEM) y Figura 4. 54 (F-SEM).

Figura 4. 53. Austenita secundaria, en muestra M21 con 5,2% de fase sigma

200 nm

EHT =15.00 kv Signal A= InLens Date :27 Apr 2015

Mag = 55.64 K X WD=33mm  Miing=Off  Signal= 1.000 Time :17:02:06

Figura 4. 54. Detalle de austenita secundaria en muestra M21 con 5,2% de fase sigma
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La diferenciacion observada tras el ataque se debe al menor contenido de
cromo y molibdeno en la fase y, en comparacion con la fase y [82], tal y como
se recoge en la Tabla 4. 7. J. O. Nilsson, y A. Wilson, [5] postularon que, la
principal diferencia entre ambas fases, provenia del reducido contenido de
cromo de la fase yz en relacién a la fase y, obteniendo valores en el rango del
21-23% para la fase y; y del 24-25% para la fase y, muy similares a los

obtenidos en este estudio.

Tabla 4. 7. Microanalisis EDX mostrando las diferencias en composicion quimica entre la
austenita secundaria y primaria, en la muestra M21, sometida a envejecimiento en horno
durante 21 minutos a 850°C y posterior temple en agua

Muestra Fases Si Cr Mn Fe Ni Mo W

M21 Y 0,35 25,46 0,40 62,27 8,70 2,83 0,00
Y2 0,97 22,90 0,99 62,76 842 2,53 1,44

Nitruros de cromo (CrzN)
Para la diferenciacion de las pequefnas particulas negras que se observan en
las muestras sometidas a envejecimiento a 850°C y posterior temple en agua

(Figura 4. 48), se ha empleado también el SEM y la microsonda de rayos X.

Como muestran los espectros de las Figura 4. 55 y la Figura 4. 56, la principal
diferencia entre las particulas precipitadas intergranularmente, (negras y
ligeramente alargadas), e intragranularmente fundamentalmente en la fase
ferrita, (también negras, pero de morfologia circular) es el contenido de
carbono. El andlisis realizado identifica a éstas ultimas como carburos de
cromo. En las particulas negras alargadas, precipitadas intergranularmente,
apenas se aprecia el pico de carbono, indicando que se trata de nitruros de

cromo.

La morfologia de estos compuestos intermetalicos, alargada en los nitruros de
cromo, Yy circular en los carburos de cromo, ha sido definida como signo de

distincién entre ambos precipitados por varios autores [78], [87].

El andlisis en SEM realizado, no permite analizar el nitrdgeno en estas

particulas, debido a las limitaciones de la técnica, pero se puede concluir que
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estas particulas coinciden en forma, tamafio y color con nitruros, como los

analizados en trabajos previos [82], [134], [136].

Puesto que, como se ha mencionado anteriormente, el efecto de los carburos

de cromo es secundario en los aceros inoxidables superduplex, se ha centrado

el estudio en el analisis de los nitruros en los diferentes tratamiento térmicos

realizados.

Nitruro de cromp

Fe

Fe Mo Cr Fe M
M W w i
c cr w e e W

PLIMTO MEGRO)

WO

T T T T T T T T T T T
1 2 3 4 3 G T g
Full Scale 2359 ctz Cursor: 2,988 ke (83 ci=)

10 1
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Figura 4. 55. Espectro correspondiente a una particula negra alargada (nitruro) precipitada

intergranularmente en el limite ferrita/austenita

Carburo de cromo

Fe

MEGRO|REDONDO 03

Full Scale 2510 cts Cursor: 10,387 ke (22 ctz)

ke

Figura 4. 56. Espectro correspondiente a una particula negra (carburo) precipitada

intragranularmente en la ferrita
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El analisis quimico de los nitruros obtenido mediante la técnica de EDX,
muestra un mayor contenido de cromo en estas particulas que la observada en
las fases y y 0. Sin embargo, el porcentaje analizado no se corresponde con los
altos porcentajes obtenidos por otros autores [5], [82], [85], en torno al 70-80%,
debido a las limitaciones del equipo empleado para el analisis de este tipo de
nanoparticulas. Para el analisis quimico de nitruros, A. J. Ramirez et al. [136]

recomiendan emplear un TEM.

Como se ha observado en el analisis en SEM, los nitruros de cromo nuclean en
las fronteras o/a y aly. Estas particulas precipitan antes que las fases y y o,
actuando como sitio de nucleacion favorable para las nuevas fases

intermetalicas [78].

Aunque como se ha comentado anteriormente, los nitruros de cromo
analizados presentan una morfologia alargada, pueden existir diferentes
morfologias de nitruros de cromo precipitados en la microestructura. Como N.
Sathirachinda et al. [85] han analizado previamente, la morfologia y
composicién de los nitruros puede cambiar durante el proceso de precipitacion.
Este autor diferencia tres morfologias diferentes de nitruros de cromo:
punteados, circulares y aciculares, sugiriendo la posibilidad de diferentes
estructuras cristalograficas en estos precipitados en el material, como por

ejemplo, CrN con estructura cubica y Cr,N con estructura hexagonal [86].

J. Y. Maetz et al. [87], describen en un estudio considerando elevados tiempos
de tratamiento térmico, como la morfologia de los nitruros evoluciona desde

particulas alargadas, a capas continuas, a lo largo de las interfases a/a y aly.
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En la Tabla 4. 8, se resumen los tiempos de tratamiento isotérmico en horno y

las fases secundarias precipitadas en cada uno de ellos.

Tabla 4. 8. Tabla resumen de las fases secundarias observadas en cada tratamiento térmico
aplicado

tHorno tPrecipitacion Carburos Nitruros

Muestra Fasey Faseo

(min) (min) de Cromo de Cromo
ER 0 0 No No No No
M12 12 7min12s Si No No No
M13 13 8min3s Si Si Si No*
M14 14 9min5 Si Si Si Si
M15 15 9min49s Si Si Si Si
M16 16 11 min3s Si Si Si Si
M17 17 11 min 52's Si Si Si Si
M21 21 16 min 50 s Si Si Si Si
M25 25 19 min 47 s Si Si Si Si

*Se observa fase y con diferentes porcentajes de Mo

Como se puede observar, en el estudio metalografico realizado se han podido
estimar los tiempos minimos para la formacion de fase o en los tubos de SDSS
UNS S32760 analizados, cuantificar los diferentes porcentajes de fase sigma
precipitados y caracterizar las fases secundarias que precipitan en el material,
datos de relevancia para la posterior evaluacién de la influencia de la fase o en
las propiedades del SDSS a estudio.

La formacion de las fases y y 0 a tiempos bajos de tratamiento (7-8 min) indica
la importancia de controlar adecuadamente los procesos de fabricacion en los
SDSS para evitar cualquier porcentaje de precipitacion de estas perjudiciales
fases secundarias.
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4.3.3. Propuesta de formacion de fases en el SDSS UNS S32760

Tras el estudio minucioso de las fases detectadas, su ubicacidén y morfologia,
en este apartado se proponen las siguientes etapas en la formacion de las
fases secundarias, plasmadas en la Figura 4. 57. Este esquema hace
referencia al acero inoxidable superduplex UNS S32760 en un tratamiento

isotérmico a 850°C, basado en el modelo propuesto por L. M. Kwang et al [84].

La formacién de fases comienza con la precipitacién de los nitruros, (CraN) en
los limites entre las fases a/y y a/a (etapa 2), que actuan como nucleantes para
el resto de fases. Se puede observar como la austenita secundaria comienza a
aparecer con la formacién de nitruros creciendo hacia la ferrita, y consumiendo
parte de ésta (etapas 3 y 4). En la etapa 5, los nitruros van creciendo,

adoptando su forma alargada.

Sobre los nitruros se formaria la fase y, sin consumirlos (etapa 6), y sobre ésta
se formaria la fase o (etapa 7), consumiéndola a lo largo del tratamiento

isotérmico (etapa 8), como se muestra en el siguiente esquema.

Y2 Y2
CrN V]o
Y2
Y a / X fo] fo]
Y o
. Y o
Direccién de

®© @ 6 ®© 66 6 6 ©6

Figura 4. 57. Esquema de formacion de fases secundarias propuesto en el acero inoxidable
superduplex UNS S32760
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El esquema de formacion de fases propuesto va acorde al esquema
Temperatura-Tiempo Transformacion propuesto por J. Nilsson y A. Wilson,

para el acero inoxidable superduplex SAF 2507, Figura 4. 58.

1100

1003 -

BOO -

Temperature (°C)

T

8O0 e L L P e SR I
L0001 01 i 1 10

Figura 4. 58. Diagrama TTT para el SDSS SAF 2507 sometido a recocido de solubilizacion a
1060°C (las curvas representan el primer signo de visibilidad de cada fase en analisis en MEB)

(3]

4.3.4. Estudio de las muestras mediante difraccién de Rayos X

En este apartado se ha empleado la técnica de difraccion de Rayos X como
método de deteccion de fase sigma en las muestras a estudio. La capacidad de
esta técnica para la determinacion de la estructura cristalina de las fases se ha
empleado para confirmar que la fase analizada mediante MO y SEM es

efectivamente fase o.

La Figura 4. 59 muestra el difractograma donde se pueden observar los picos
de difraccion de Rayos-X correspondientes a las fases ferrita, austenita y
sigma. El resto de fases secundarias (fase chi, nitruros de cromo y carburos de
cromo), se encuentran en porcentajes demasiado bajos como para ser

detectados mediante esta técnica.
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Figura 4. 59. Difractograma de Rayos-X donde se pueden observar los picos correspondientes
a las fases: ferrita, austenita y sigma de las muestras: ER (negro), M17 (rojo), M21 (azul) y M25
(naranja)

Los resultados obtenidos indican que se ha podido detectar la presencia de
fase sigma en las muestras M21 y M25, es decir las muestras con alto
contenido de fase o (5,18% y 18,62%). En la muestra de 1, 19% de fase o no
se observan los picos correspondientes a esta fase, lo que indica que la
cantidad de fase ¢ precipitada no es suficiente para poder detectarla mediante
esta técnica. Es decir, la técnica de difraccion de Rayos-X empleada ha servido
para la deteccion de fase o en porcentajes altos, a partir del 5,18%. Para las
muestras de porcentajes muy bajos (< 0,5%) y bajos (0,5 — 1%), la técnica no

es capaz de detectar la presencia de las fases secundarias precipitadas.
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4.3.5. Tabla resumen de las técnicas de analisis microestructural

empleadas

En la Tabla 4. 9 se resumen las capacidades de las diferentes técnicas
empleadas en este apartado de analisis microestructural, en cuanto a deteccion

de fase sigma y distincion entre fases secundarias precipitadas.

Tabla 4. 9. Tabla resumen de técnicas empleadas y su resolucién en la deteccién de fase o

Deteccion de fase o

Distincion
Técnica % Muy Bajos % Bajos % Altos entre Fases
(<0,5%) (0,5 -1 %) (>5%) Secundarias

MO v v v X
BE v v v v
SE v v v x
Difraccion R-X x X v x

MEB

‘/: Sefiala la técnica que ha permitido detectar los porcentajes de fase ¢ indicados
y/o ha permitido distinguir entre fases secundarias precipitadas

x: Sefala la técnica que no ha permitido detectar los porcentajes de fase o indicados
y/o no ha permitido distinguir entre fases secundarias precipitadas

Como se puede observar en el resumen de técnicas empleadas, el empleo del
MEB mediante en el modo de electrones retrodispersados permite detectar y
cuantificar todo tipo de porcentajes de fase o, ademas de distinguir ésta de las
otras fases secundarias precipitadas, por lo que seria la técnica de mayor
interés. El Microscopio Optico, que se ha empleado en la cuantificacion de fase
O por ser una técnica de uso a nivel industrial, no permite la distincién entre
fases secundarias, al igual que el Microscopio Electronico de Barrido en el
modo de electrones secundarios. La técnica de Difraccion de Rayos X, por su
parte, solo ha podido emplearse en la deteccion de altos porcentajes de fase o.
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4.4. Analisis de la influencia de la fase o en las propiedades mecanicas

del material

Las fases secundarias precipitadas en el material, y en especial la fase sigma,
tienen efectos muy perjudiciales sobre la ductilidad y la tenacidad del acero
[89], [151]. En este apartado se han seleccionado los analisis de la propiedad
de dureza del material y de la resistencia al impacto, como factores para
determinar como la fase o influye en las propiedades mecanicas del SDSS
UNS S32760 objeto de estudio en este trabajo de Tesis Doctoral. A

continuacion se muestran los resultados obtenidos.

4.4.1. Analisis de la dureza

Se ha estudiado la evolucion de la dureza en el material, considerando el
efecto de los diferentes tratamientos térmicos aplicados, en tanto y cuanto, han
influido en la precipitacion de diferentes porcentajes de fase sigma en la
microestructura. El analisis se ha realizado a diferentes niveles: evolucion de la
macrodureza en cada muestra, asi como de la microdureza y nanodureza en
las fases ferrita, austenita y fase o. Al igual que en analisis anteriores, las fases
secundarias analizadas en los ensayos de microdureza y nanodureza han sido
consideradas globalmente como fase o, sin distinguir entre fases o o y, ni
considerar el efecto de los carburos o nitruros en estos analisis, debido a la
imposibilidad de distinguir estas fases sin emplear el analisis en MEB mediante

electrones retrodispersados.
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Macrodureza

Los datos de los valores medios de dureza Rockwell C tras cinco

indentaciones, obtenidos sobre cada muestra se presentan en la Tabla 4. 10.

Tabla 4. 10. Evolucién de la dureza del acero inoxidable superdiplex UNS S32760 con el
porcentaje de fase sigma precipitado en su microestructura

Referencia % Fase Sigma Dureza HRC
ER 0 21,9+0,5
M13 0,06 229+0,6
M14 0,14 229+0,6
M15 0,22 23,3104
M16 0,52 241+0,2
M17 1,19 249104
M21 5,18 255+1,0
M25 18,62 29,7+0,5

Como se puede observar en la Tabla 4. 10, la precipitacién de fase sigma,
compuesto intermetalico caracterizado por su dureza y fragilidad [29], [77],
[152], provoca un aumento de dureza en el material, de hasta un 36%, si se
compara el material de recepcion con la muestra M25, de 18,62% de fase

sigma en su microestructura.

Estos resultados se han representado de forma grafica en la Figura 4. 60,

donde se puede apreciar el aumento de la dureza con el porcentaje de fase o.

35

30

P —

DurezaHRC

0 5 10 15 20
% Fase Sigma

Figura 4. 60. Relacion entre la dureza Rockwell C y el porcentaje de fase o en un acero
inoxidable duplex UNS S32760
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La Figura 4. 61 muestra una ampliacidon de la zona de muy bajo/bajo porcentaje
de fase o (hasta 1,19%), en donde se puede observar que el ligero aumento en
la dureza del material observado para porcentajes muy bajos de fase o (entre
el 0% y el 0,52%), no es significativo, (de 22 HRC a 24 HRC).

25,5
" /
24;5 /

N
~

Dureza HRC
[\
(98]
9]

23 #
22,5
’) % Muy Bajo de % Bajo de
Fase Sigma Fase Sigma
21,5
0 0,2 0,4 0,6 0,8 1 1,2 1,4

% Fase Sigma

Figura 4. 61. Relacién entre el porcentaje de fase sigma y la dureza Rockwell C en un acero
inoxidable duplex UNS S32760: Zona de muy bajo/bajo porcentaje de fase sigma

Para porcentajes mas elevados de fase sigma, del 1,19% al 18,62%, si se
observa un aumento mas claro de la dureza en el material (de 25HRC a
30HRC). La evolucion de la dureza obtenida, presenta un aspecto muy similar
al obtenido en su estudio por N. Medina et al. [152], quienes detallaron la
evoluciéon de la dureza Rockwell C en un SDSS SAF 2507 tras tratamientos

isotérmicos a 875°C.

Tal como otros autores han sefalado en estudios previos [31], [134], los
resultados obtenidos indican que el analisis de la dureza del material no es un
apropiado indicador de la presencia de fases secundarias perjudiciales. El
analisis realizado demuestra que, porcentajes de fase o muy bajos/bajos no
afectan a la dureza del material de forma significativa. Para porcentajes
elevados, que en este estudio se han clasificado como aquellos del 5 al 20%, la
dureza del material si aumenta de forma significativa, hecho también
observado en otros estudios [27], [90], [143].
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El hecho de que la fase 0 sea un compuesto intermetalico de alta dureza,
provoca este aumento de la dureza en el material para presencia de
porcentajes elevados de esta fase. Sin embargo, cuando existen porcentajes
muy bajos/bajos (0 — 1%) la dureza del material no se ve significativamente
afectada, lo cual indica que esta propiedad no es un parametro fiable para la
deteccion ni determinacion del efecto de porcentajes bajos de fase o en el

material.

Microdureza

Se ha realizado el analisis de los valores de microdureza Vickers de las fases
ferrita, austenita y sigma, con objeto de evaluar su evolucion con el aumento

del porcentaje de fase sigma en el material.

La técnica empleada permite la indentacion de ambas fases, tal como se
muestra en la Figura 4. 67 y Figura 4. 68, pero la fase o sélo ha podido
analizarse en la muestra con mayor porcentaje de fase o (M25). Esto se debe a
que la técnica esta limitada por el tamafio de la huella del indentador y, en las
muestras analizadas, soélo la muestra M25 tiene un porcentaje de fase o
suficiente como para que la huella no afecte a otras fases, hecho que podria

falsear los datos obtenidos.

La Tabla 4. 11 muestra la evoluciéon de la microdureza Vickers en las dos fases
analizadas en cada muestra, ferrita y austenita, y de la fase ¢ analizada en la
muestra M25, mostrando los valores medios obtenidos tras cinco

indentaciones.
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Tabla 4. 11. Evolucién de la microdureza de las fases austenita y ferrita en el acero inoxidable
superduplex UNS S32760 con el porcentaje de fase sigma precipitado en su microestructura

% Fase Dureza Dureza Dureza
Referencia Sigma Austenita Ferrita Fase o
(HV 0,01) (HV 0,01) (HV 0,01)
ER 0 124 112 --
M13 0,06 155 155 --
M14 0,14 169 164 --
M15 0,22 168 189 --
M16 0,52 163 155 --
M17 1,19 154 140 --
M21 5,18 146 116 --
M25 18,62 136 118 300

Como se puede observar, la dureza de la fase o es claramente superior a la de
las fases ferrita y austenita, superando en mas del doble al valor de éstas (Ej:
M25: fase o: 300 HV0,01; ferrita: 136 HV0,01 y austenita: 118 HV0,01).

En las Figura 4. 62 a Figura 4. 65 se muestra la evolucion de la dureza en las
fases austenita y ferrita con el tiempo de tratamiento, o lo que es equivalente,

con el porcentaje de fase sigma precipitado.

Los valores obtenidos en ambas fases ferrita y austenita son muy similares.
Hasta los 15 minutos de tratamiento isotérmico a 850°C (0,22% de fase sigma)
se observa que los valores de la dureza de las fases ferrita y austenita van
incrementando. La evolucion de dureza en estos tiempos de tratamiento se
puede explicar por la precipitacion de carburos de cromo intragranulares, que
provocan un ligero aumento de la dureza de estas fases, con un mayor
endurecimiento de la ferrita, que llega a un pico de dureza de 189 HV 0,01 a los
15 minutos de tratamiento. En esta primera fase, donde se han formado muy
bajos porcentajes de fase sigma, la precipitacion de carburos intragranulares es

el fendmeno principal que gobierna el aumento de dureza de ambas fases.

Conforme va aumentando el porcentaje de fase sigma en la muestra, la
migracion de Cr y Mo a esta fase provoca una reduccion de la dureza de las
fases austenita y ferrita. Desde los 16 minutos de tratamiento (0,52% de fase
sigma) a los 25 minutos (18,62% de fase sigma), se observa cémo se reduce la
dureza de la austenita y ferrita en las muestras, concretamente un 19 y 38 %

respectivamente. Esta reducciéon de dureza es mas significativa en la fase
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ferrita, en la cual la velocidad de difusion del Cr y Mo, debido a su estructura
cristalina BCC, es mayor, hecho analizado por numerosos autores [16], [29],
[62], [63], [80]. De esta forma, se provoca una difusion mas rapida de estos
elementos quimicos conforme aumenta el porcentaje de fase sigma en la
microestructura de acero inoxidable superduplex UNS S32760. En esta
segunda fase, por lo tanto, la formacion de fase sigma en los limites de grano
a/a y aly es el factor que gobierna la reducciéon de la dureza en la austenita y

ferrita, siendo la reduccion de dureza mayor en esta ultima.

Por otro lado, en la Figura 4. 66 se puede observar un diagrama de barras
comparativo de las tres fases analizadas en la muestra M25 (18,62% de fase
sigma). En el diagrama se observa que el valor de la dureza de la fase sigma
supera por un factor de 2 a las durezas de las fases austenita y ferrita,
demostrando que es un compuesto de elevada dureza, hecho que va acorde
con el aumento de dureza macrografico observado en el apartado anterior. F.
Elsabbagh et al. [80] y M. Martin y L. Castelleti [90] obtuvieron valores de
dureza en la fase o, en el rango 600 y 700 HV, y alrededor de 600 HV,
respectivamente. Esta diferencia con los valores obtenidos mediante
microindentacion en este trabajo se debe a las limitaciones de la técnica, ya
que la huella de indentacion realizada sobre la fase sigma podria abarcar

también otras fases, como la ferrita, disminuyendo la dureza total obtenida.
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Figura 4. 62. Relacién entre el porcentaje de fase o y la microdureza Vickers de la fase
austenita en un acero inoxidable duplex UNS S32760
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Figura 4. 63. Relacion entre el porcentaje de fase o y la microdureza Vickers de la fase
austenita en un acero inoxidable duplex UNS S32760: Ampliacion de la zona de muy
bajos/bajos porcentajes de fase o
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Figura 4. 64. Relacion entre el porcentaje de fase o y la microdureza Vickers de la fase ferrita
en un acero inoxidable duplex UNS S32760
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Figura 4. 65. Relaciéon entre el porcentaje de fase o y la microdureza Vickers de la fase ferrita
en un acero inoxidable diplex UNS S32760: Ampliacién de la zona de muy bajos/bajos
porcentajes de fase o
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Figura 4. 66. Diagrama de barras comparando la microdureza Vickers de las fases observadas
en la muestra M25 (18,62% de fase o)

En la Figura 4. 67 se pueden observar algunas de las indentaciones realizadas
sobre las fases ferrita (gris) y austenita (blanca). La Figura 4. 68 muestra

indentaciones realizadas en la austenita (blanca) y en la fase sigma (marrén).
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Figura 4. 67. Indentaciones realizadas en fase ferrita y austenita en muestra M16

253

lad Publica de Navarra
0 Unibertsitate Publikoa

o

niversi
afarroal

zc
=



Capitulo 4 RESULTADOS Y DISCUSION

Figura 4. 68. Indentaciones en fase o y en fase austenita en la muestra M25

Cabe destacar que el analisis de microdureza no ha resultado ser una técnica
muy fiable, observando pérdida de repetitividad si se modifica la carga del
ensayo. Esto se debe a que las huellas del microindentador presentan un gran
tamano, respecto a las fases objeto de estudio. Es por ello que, aunque los
resultados obtenidos pueden servir de referencia de la evolucion de durezas en

las fases, deben tomarse con la debida precaucion.

Para una mayor precision en el proceso de indentacion, se optd por el proceso
de nanoindentacion, donde las huellas del indentador, debido a su tamafo
nanomeétrico, se adaptan mejor a las fases a estudio. Esta técnica, desarrollada
para medir las propiedades mecanicas de materiales a escala nanométrica,
también es aplicable para la identificacion de fases en aleaciones metalicas. En
el siguiente apartado se muestran resultados obtenidos mediante la técnica de

nanoindentacion.
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Nanodureza

El objetivo del ensayo es evaluar la evolucion de la dureza de las fases
austenita, ferrita y fase sigma, conforme aumenta el tiempo de tratamiento
isotérmico a 850°C vy, por lo tanto, el porcentaje de fase sigma precipitada en la
microestructura, en un acero inoxidable superduplex UNS S32760. El uso de la
nanoindentacién para la caracterizacibn mecanica de las muestras con
diferentes porcentajes de fase o obtenidas presenta gran relevancia, en

particular teniendo en cuenta la falta de datos existente en literatura.

Se han seleccionado cuatro muestras representativas sobre las que realizar los
ensayos de nanoindentacion, cubriendo porcentajes altos (M21 y M25) y bajos
(M17) porcentajes de fase sigma. La Tabla 4. 12 recoge las muestras

seleccionadas:

Tabla 4. 12. Muestras seleccionadas para ensayos de nanoindentacién

Referencia tiempo Austenita (%) Ferrita (%) Fase Sigma (%)
(min)

ER 0 43,0+1,8 57,0+1,8 0+£0,0
M17 17 47,5+ 3,1 51,3+ 3,1 1,2+0,2
M21 21 449+29 49,9 £ 3,2 52+0,8
M25 25 41,2139 40,2+29 18,6 £ 1,8

Los resultados de los valores medios tras cinco indentaciones obtenidos en el
ensayo de nanoindentacion sobre las fases ferrita y austenita se resumen en la
Tabla 4. 13, mientras que en la Figura 4. 69 y en la Figura 4. 70, se muestran

las imagenes obtenidas mediante SPM.

Tabla 4. 13. Ensayos con carga maxima de 5 mN

Referenci %FS Dureza Media Dureza Media Ferrita
a Austenita (GPa) (GPa)
ER 0 6,31 6,17
M17 1,19 8,42 6,81
M21 5,18 6,21 6,45
M25 18,62 6,81 6,98
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Figura 4. 69. Nanoindentaciones realizadas en fase austenita sobre muestras: a-b) ST, c-d)
M17, e-f) M21 y g-h) M25. Imagen en MO (izquierda); imagen en SPM (derecha)
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A e i

LSS XN

Figura 4. 70. Nanoindentaciones realizadas en fase ferrita sobre muestras: a-b) ST, c-d) M17,
e-f) M21y g-h) M25. Imagen en MO (izquierda); imagen en SPM (derecha)
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Como se puede apreciar en ambas figuras, las fases secundarias presentes en
el borde de grano, consideradas en el analisis como fase sigma, presentan
cierto relieve sobre la muestra, sin ser completamente planas. Esto se atribuye
a su extrema dureza y fragilidad que, durante el pulido, provoca que se fracture
y desprenda en trozos, sin quedar plana, asi como a su mayor resistencia

frente al ataque quimico.

La Figura 4. 71 muestra la evolucién de la nanodureza en las fases ferrita y
austenita conforme aumenta el tiempo de tratamiento isotérmico a 850°C y

aumenta el porcentaje de fase sigma en las muestras.
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Figura 4. 71. Evolucion de la nanodureza de las fases austenita y ferrita con el aumento de la
fase sigma

Los datos obtenidos no muestran un patrén claro. Al igual que en el ensayo de
microdureza, la dureza aumenta en ambas fases cuando el porcentaje de fase
sigma es bajo (1,19%) hecho que, al igual que en la interpretacién de la
microdureza, pudiera ser debido a la precipitacion de carburos de forma
intragranular; ahora bien, en este caso, el aumento de dureza observado es

mayor en la fase austenita.

Posteriormente, se produce un descenso en la dureza, conforme aumenta el
porcentaje de fase sigma en la muestra, lo que podria deberse a la migracion
de Cr y Mo hacia las fases secundarias precipitadas. Por ultimo, se observa un
ligero aumento de la dureza en ferrita y austenita para altos porcentajes de fase

sigma en la muestra M25 (18,62% de fase sigma).
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Los resultados obtenidos arrojan, de forma generalizada, un valor similar de
dureza en las fases austenita y ferrita, y estan en discrepancia con los estudios
realizados por otros autores, que destacan la mayor dureza de la fase ferrita
[153]-[156]. Sin embargo, X. Wang et al. [157] demostraron que la nanodureza
de ambas fases es altamente dependiente del historial térmico y procesado del
material, observando una dureza muy similar de ambas fases en fundicién de
acero superduplex 2507 y una mayor dureza de la fase austenita en el mismo
acero forjado en caliente. S. Schwarm et al. [158] han observado asimismo
valores muy similares de nanoindnetacion sobre las fases ferrita y austenita en
su estudio de los DSS CF-3 y CF-8, de alrededor de 5 GPa, ligeramente

superiores en la ferrita.

En la Figura 4. 72 se puede observar el analisis realizado en la fase ¢ sobre la
muestra M25, donde se han realizado varias nanoindentaciones con el objetivo

de analizar con mayor profundidad los resultados obtenidos.
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Figura 4. 72. a) Imagen en microscopio 6ptico de muestra M25; b) Area especifica con fase
sigma donde se han adquirido las medidas de nanodureza; c) Imagen SPM mostrando la
topografia de la fase sigma

Se selecciond la muestra M25 para tratar de determinar la dureza de la fase

sigma, debido a que ésta muestra es la que mayor porcentaje de esta fase
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posee. Fueron empleadas cargas de 4 mN y de 10 mN, carga minima y
maxima que aplica el equipo, obteniéndose los resultados recogidos en la
Tabla 4. 14 y en la Tabla 4.15.

Tabla 4. 14. Ensayo de nanodureza en fase sigma sobre muestra M25 con carga de 4 mN

Ref.
(%FS)

Carga Medidas H (GPa)

4,76
3,40
2,05
7,85
Media 6,19
Desviacion 4,32

M25

(18,62%) 4™N

A WN O

Tabla 4. 15. Ensayo de nanodureza en fase sigma sobre muestra M25 con carga de 10 mN

Ref.
(%FS)

Carga Medidas H (GPa)
5,14

7,65
6,33
6,36
7,09
9,62
Media 7,57
Desviacion 1,86

M25

(18,62) 10 mN

NOoO O A WN 20O

Los valores medios obtenidos con ambas cargas son muy inferiores a lo que
corresponderia en la dureza de la fase o. Esto se cree que es debido a la
dificultad de obtener la huella en esta fase. Esta presenta tras el pulido y
ataque realizado una geometria complicada, sobresaliendo a modo de
montafas, efecto que puede provocar que el indentador se desplace durante la

indentacion, obteniendo valores distorsionados.

Los valores sefalados en rojo en las tablas serian los valores mas acordes a la
fase sigma, pero el ensayo realizado no ha podido obtener una buena
repetitividad. Es resefiable que apenas hay datos en la literatura cientifica de
estudios de determinacién de la nanodureza de la fase sigma; no obstante,

algunos autores como T. Ohmura et al. [135] han reportado valores de
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nanodureza en torno a los 17 GPa en la fase sigma en un acero inoxidable
austenitico AISI 316, que contrastan claramente con los valores obtenidos en la
matriz austenitica (3,2 — 4,5 GPa)

De todo ello, se puede extraer como principal conclusion a este analisis de los
valores de nanodureza de las fases ferrita y austenita que, aunque alguno de
ellos estan en el mismo orden de magnitud del observado por otros autores (5-
6 GPa), éstos no han mostrado una pauta que pueda ayudar a interpretar la
evolucion en las muestras ensayadas. Asimismo, en el analisis de la fase o,
aunque se han obtenido algunos valores aislados de elevada dureza que se
corresponderian con la naturaleza de esta fase, no se ha conseguido una
adecuada repetibilidad. Esto se debe principalmente a la alta rugosidad de ésta
fase tras la preparacion, lo cual no permite una adecuada indentacién en su

superficie.

261



Capitulo 4 RESULTADOS Y DISCUSION

4.4.2. Analisis de la resistencia a impacto

En este apartado se va a analizar la evolucion de la resistencia a impacto del
acero SDSS UNS S32760 con el aumento del porcentaje volumétrico de fase o

en su microestructura.

La Tabla 4. 16 resume los resultados de resistencia a impacto en funcion del
porcentaje de fase sigma existente en la microestructura de las probetas de

resiliencia mecanizadas del tubo UNS S32760.

Como se puede observar, el material en estado de recepciéon (ER), presenta un

valor de resistencia a impacto de 4322 kJ/m?(432,2 J/cm?).

Tabla 4. 16. Resistencia a impacto (kJ/mz) del acero inoxidable superdiplex UNS S32760 en
funcion del porcentaje de fase sigma precipitado en los tratamientos isotérmicos a 850°C

Referencia % Fase Sigma Resistencia a Impacto
(kJ/m?)
ER 0 4322
M13 0,06 1691
M14 0,14 1635
M15 0,22 1522
M16 0,52 1415
M17 1,19 1388
M21 5,18 276
M25 18,62 163

Trabajo previos [31], [89], [100] sefialan que la resistencia a impacto del
material es muy sensible al porcentaje de fase sigma. En varios estudios se ha
podido observar cdmo la resistencia a impacto del material se reduce
drasticamente conforme el porcentaje de fase sigma precipitado aumenta. En
los ensayos realizados en esta Tesis Doctoral se ha comprobado como esta

tendencia se cumple, incluso para porcentajes muy bajos de fase sigma.

Se han observado valores de 1691 kJ/m? con porcentajes de tan sélo el 0,06%
de fase sigma. Es decir, por debajo del 0,1% de fase o, la resistencia a impacto
del material experimenta una reduccion del 61%. Esto nos indica que la
propiedad de resistencia a impacto es efectivamente, una de las pruebas mas
fiables, debido a su elevada sensibilidad, para la detectar la presencia de fase

sigma en el material.
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En trabajos previos ya se ha recopilado la gran influencia de la fase sigma en la
resistencia a impacto de los aceros inoxidables duplex. J. Nilsson y A. Wilson
[5] sefialaban que, un acero inoxidable superduplex SAF 2507 (UNS S32750),
con aproximadamente un 1% de fase sigma, podia experimentar una
disminucién de los valores de resiliencia en 50% respecto al material sin fase
sigma presente en la microestructura. Asimismo, estos autores, observaron una
reduccion de 35% de resistencia a impacto para porcentajes muy bajos de fase
sigma (< 0,2%), en relacion al material en estado de suministro (sin fase

sigma).

Otros autores han registrado pérdidas de resistencia a impacto mas severas a
consecuencia de la precipitacion de bajos porcentajes de fase sigma. T. Borvik
et al. [134] sefalan que una cantidad del 0,5% de fase o es suficiente para
provocar una pérdida de resistencia a impacto del 50%, lo cual la considera
critica. Asimismo, porcentajes del 1-2% de fase o en la microestructura
provocan una rotura, predominantemente, fragil. M. Pohl et al. [159] registraron
una reduccion superior al 60% en la resistencia a impacto en un DSS del tipo
2205, cuando éste presentaba un 0,5 % de fase sigma precipitado en el

material.

Por su parte, M. Martins y L. Casteletti [90] recogen en su estudio realizado
sobre el SDSS ASTM A 890/A 890M Gr6A que, un 3% de fase o en el material,
reduce su resistencia a impacto en un 10% , respecto al material exento de

fase sigma en la microestructura.

Los resultados obtenidos en el presente estudio han mostrado una amplia
reduccion de resistencia a impacto con muy bajos porcentajes de fase sigma, y
tienen gran similitud con los obtenidos por J. Nilsson et al. [21] en su estudio
sobre el acero inoxidable superduplex 29Cr-6Ni-2Mo-0,38N, con reducciones
similares para porcentajes del 0,1% de fraccién volumétrica de fase sigma

precipitada en el material.

Dichos autores declaran que existe un limite minimo de resistencia a impacto
de 27 J, que se emplea como tolerancia minima en la mayoria de
especificaciones de los DSS. En su trabajo, J. Nilsson y A. Wilson [5] indican

como éste limite en un acero SAF 2507 similar al estudiado en esta Tesis
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Doctoral se da en el 4% de fase o, resultados acordes a los obtenidos en este
estudio, donde la muestra con porcentaje de 5,18% de fase ¢ ha ofrecido un
resultado de 17 J de resistencia a impacto. En la Figura 4. 73 se presenta la
relacion entre los valores de la resistencia a impacto y el porcentaje de fase o
precipitado en el SDSS UNS S32760. Se el limite de 27 J sefialado como
tolerancia minima exigida a los DSS, para un porcentaje exacto de volumétrico

de fase o precipitada del 5%.
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Figura 4. 73. Resistencia a impacto en relacion al porcentaje de fase o precipitado en el SDSS
UNS S32760

S. Topolska y J. Labanowski [88] han demostrado que los aceros SDSS son
mas susceptibles a fragilizarse que los DSS, presentando tal y como se ha
observado en los ensayos realizados en la presente Tesis Doctoral, grandes
reducciones de resistencia a impacto para muy bajos porcentajes de fase
sigma, hecho realmente notorio y de gran trascendencia para numerosas
aplicaciones industriales.
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En las macrografias de la Figura 4. 74 se presentan varias probetas, con
diferentes porcentajes de fase o, sobre las que se ha realizado el ensayo de
impacto. En ellas se puede observar como la rotura que se produce en el
material pasa de una rotura de tipo ductil, con una clara deformacion del
material en el impacto, a una rotura de tipo fragil cuando el porcentaje de fase

sigma es alto.

Se da una rotura de tipo ductil en la muestra en estado de recepcion (0% de
fase o), mientras que en la rotura obtenida en la muestra M15 (0,22% de fase
0), ya se va apreciando una pérdida de ductilidad, con menor deformacién de la
probeta. En las muestras con alto porcentaje de fase o (M21 y M25) la rotura
pasa a ser completamente fragil, sin que se observe deformacién del material

en las macrografias.
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zc
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a) ST (0% Fase o): Fractura ductil b) ST (0% Fase o): Fractura ductil

c) M15 (0,22% Fase o): Fractura ductil d) M15 (0,22% Fase o): Fractura ductil

N
S
£5

e) M21 (5,18% Fase o): Fractura fragil f) M21 (5,18% Fase o): Fractura fragil

g) M25 (18,62% Fase o): Fractura fragil h) M25 (18,62% Fase o): Fractura fragil

Figura 4. 74. Macrografias de la superficie de rotura en muestras: a-b) ST; c-d) M15; e-f) M21;
g-h) M25
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De la Figura 4. 75 a la Figura 4. 90 se presentan las micrografias obtenidas en

F-SEM de las diferentes superficies de rotura de todas las probetas ensayadas.

Tanto en la muestra sin fase o, ER, como en las muestras con muy bajos
porcentajes (M13, M14 y M15) y bajos porcentajes de ésta (M16 y M17) se
observa un tipo de rotura predominantemente ductil. La principal diferencia
entre las muestras con muy bajos/bajos porcentajes de fase ¢ radica en la
presencia de grietas secundarias en la superficie de fractura. Conforme
aumenta en porcentaje de fase o0, se observa mayor cantidad y tamafo de

éstas.

Las micrografias evidencian, asimismo, una gran diferencia morfoldgica entre
los microhuecos formados en la muestra ER, con 0% de fase o, y las muestras

con porcentajes muy bajos (<0,5%) y bajos (0,5-1%) de fase o.

Las muestras con muy bajos porcentajes de fase sigma (M13, M14 y M15)
presentan una rotura de tipo ductil, por coalescencia de microhuecos (de menor
tamano que en la muestra en estado de recepcidon) y con pequefas zonas

aisladas con semiclivaje y presencia de fisuras secundarias.

Las muestras con porcentajes bajos de fase sigma (M16 y M17, con 0,52%
y 1,19% de fase sigma respectivamente) presentan una rotura mixta, con
semiclivaje y coalescencia de microhuecos, ademas de presencia de fisuras

secundarias.

Estos matices ya han sido reportadas por otros autores en estudios previos
[134]. Las diferencias de la morfologia de la superficie de rotura van acordes
con los resultados obtenidos, donde se aprecia una enorme reduccién de
resistencia a impacto entre la muestra en estado de suministro, 4322 kJ/mz, y
las muestras con muy bajos/bajos porcentajes de fase sigma, que presentan

valores similares de resistencia a impacto entre ellas (de 1691 a 1388 kJ/m?).

Los resultados obtenidos en las muestras hasta un 1,19% de fase o, se
asemejan a los obtenidos en el trabajo realizado previo a esta Tesis Doctoral,
en donde los autores, M. V. Biezma et al. [37] observaban roturas ductiles en
probetas de hasta 1,9% de fase o, y fragiles, en probetas de 14,5 a 31,1%. En

éstas Ultimas se observaron clivajes combinados con regiones con
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coalescencia de microhuecos, es decir, roturas mixtas. En este caso el material
analizado era un acero inoxidable duplex 2205 en formato de chapa laminada
en frio.

En las muestras con alto porcentaje de fase o, M21 y M25, con 5,18% y
18,62% respectivamente, el tipo de rotura cambia completamente,
evidenciando en casi la totalidad de la superficie facetas de clivaje y
abundantes vias de propagacion de grietas intergranulares, acordes también
con los resultados de resistencia a impacto tan bajos obtenidos, 276 kJ/m? y
163 kJ/m? respectivamente. Se observan también pequefas areas aisladas con

presencia de coalescencia de microhuecos en ambas muestras.

EHT = 2.00 kV WD = 55 mm Signal A=InLens
Mag= 100K X Scan Speed=2

Figura 4. 75. Superficie de rotura formada por coalescencia de microhuecos en muestra ER
(0% fase o)
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EHT = 2.00 kV WD = 53 mm Signal A=InLens
Mag= 149K X Scan Speed=2

Figura 4. 76. Superficie de rotura por coalescencia de microhuecos en muestra ER (0% fase o)

EHT = 2.00 kV WD = 46 mm Signal A=InLens
Mag= 300 X Scan Speed=3

Figura 4. 77. Superficie de rotura formada por coalescencia de microhuecos en muestra M13
(0,06% fase o). Presencia de pequenias fisuras secundarias (FS) y ligero semiclivaje (SC) en
zonas aisladas cercanas a éstas
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EHT = 2.00 kV WD = 47 mm Signal A=InLens
Mag= 100K X Scan Speed=3

Figura 4. 78. Detalle de la superficie de rotura formada por coalescencia de microhuecos en
muestra M13 (0,06% fase o). Presencia de pequenas fisuras secundarias (FS) y ligero
semiclivaje (SC) en zonas aisladas cercanas a éstas

100 ym EHT = 2.00 kv WD= 48 mm Signal A=InLens
Mag= 300 X Scan Speed=3

Figura 4. 79. Superficie de rotura formada por coalescencia de microhuecos en muestra M14
(0,14% Fase o). Presencia de pequefias fisuras secundarias y ligero semiclivaje en zonas
aisladas cercanas a éstas
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EHT = 2.00 kv WD = 49 mm Signal A=InLens
Mag= 589K X Scan Speed=3

Figura 4. 80. Detalle de la superficie de rotura formada por coalescencia de microhuecos en
muestra M14 (0,14% Fase o). Presencia de pequefias fisuras secundarias y ligero semiclivaje
en zonas aisladas cercanas a éstas

EHT = 2.00 kV WD= 68 mm Signal A= InLens
Mag= 1.00K X Scan Speed=2

Figura 4. 81. Superficie de rotura formada por coalescencia de microhuecos en muestra M15
(0,22% Fase o). Presencia de pequefias fisuras secundarias y ligero semiclivaje en zonas
aisladas cercanas a éstas
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EHT = 2.00 kV WD= 568 mm Signal A= InLens
Mag= 467K X Scan Speed=2

Figura 4. 82. Detalle de superficie de rotura formada por coalescencia de microhuecos en
muestra M15 (0,22% Fase o). Presencia de pequefias fisuras secundarias y ligero semiclivaje
en zonas aisladas cercanas a éstas

EHT = 2.00 kV WD = 63 mm Signal A= InLens
Mag= 300 X Scan Speed=3

Figura 4. 83. Superficie de rotura mixta, formada por coalescencia de microhuecos y
semiclivaje en muestra M16 (0,52% Fase a). Mayor presencia de fisuras secundarias y de mas
tamafio
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EHT = 2.00 kV WD = 53 mm Signal A=InLens
Mag= 100K X Scan Speed=3

Figura 4. 84. Detalle de la superficie de rotura mixta, formada por coalescencia de
microhuecos y semiclivaje en muestra M16 (0,52% Fase o). Mayor presencia de fisuras
secundarias y de méas tamafio

EHT = 2,00 kV WD= 7.7 mm Signal A= InLens
Mag= 300 X Scan Speed=2

Figura 4. 85. Superficie de rotura mixta, formada por coalescencia de microhuecos y
semiclivaje en muestra M17 (1,19% Fase a). Mayor presencia de fisuras secundarias y de mas
tamafio

273

Jpna

Universidad Publica de Navarra
Nafarroako Unibertsitate Publikoa



Capitulo 4 RESULTADOS Y DISCUSION

EHT= 2.00 kV WD =73 mm Signal A=InLens
Mag= 1.00K X Scan Speed=2

Figura 4. 86. Detalle de la superficie de rotura mixta, formada por coalescencia de
microhuecos y semiclivaje en muestra M17 (1,19% Fase o). Mayor presencia de fisuras
secundarias y de mas tamafio

EHT= 2.00 kV WD = 6.5 mm Signal A= InLens
Mag= 300 X Scan Speed=2

Figura 4. 87. Superficie de rotura fragil tipo clivaje con ligera presencia de rotura intergranular y
zonas aisladas formadas por coalescencia de microhuecos en muestra M21 (5,18% Fase o).
Gran presencia de fisuras secundarias
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b x h
A e 2
EHT = 2.00 kV WD= 65 mm Signal A= InLens
Mag= 100K X Scan Speed=2

Figura 4. 88. Detalle de superficie de rotura fragil tipo clivaje con ligera presencia de rotura
intergranular (RI) y zonas aisladas formadas por coalescencia de microhuecos en muestra M21
(5,18% Fase a). Gran presencia de fisuras secundarias

EHT = 2.00 kV WD= 54 mm Signal A= InLens
Mag= 300X Scan Speed=2

Figura 4. 89. Superficie de rotura fragil tipo clivaje con ligera presencia de rotura intergranular
(RI) y zonas aisladas formadas por coalescencia de microhuecos (CM) en muestra M25
(18,62% Fase o). Gran presencia de fisuras secundarias

275

Universidad Pk
Nafarroako Unib




Capitulo 4 RESULTADOS Y DISCUSION

- ) ~k
! e

EHT = 2.00 kV WD= 54 mm Signal A=InLens
Mag= 100K X Scan Speed=2

Figura 4. 90. Superficie de rotura fragil tipo clivaje con ligera presencia de rotura intergranular
RI) y zonas aisladas formadas por coalescencia de microhuecos en muestra M25 (18,62%
Fase o). Gran presencia de fisuras secundarias

La Tabla 4.17 resume los datos obtenidos en el ensayo.

Tabla 4. 17. Tabla resumen con los tipos de fractura observados en las muestras ensayadas

Muestras Ref. % Faseo Tipo de Rotura

Estado de ER 0 Coalescencia de microhuecos
Recepcion
Coalescencia de microhuecos + zonas
M13 0,06 aisladas con semiclivaje cercanas a
fisuras secundarias
Muy Bajo Coalescencia de microhuecos + zonas
% de Fase M14 0,14 aisladas con semiclivaje cercanas a
Sigma fisuras secundarias
Coalescencia de microhuecos + zonas
M15 0,22 aisladas con semiclivaje cercanas a

fisuras secundarias
Fractura mixta: Coalescencia de

H o
P WD Lhle U microhuecos + semiclivaje

Fase o :
Sigma M17 1,19 Fr_actura Mixta: _ Qoglescenma de
microhuecos + semiclivaje
Clivaje + ligera presencia de rotura
Alto % de ~ M21 5,18 intergranular
Fase

Clivaje + ligera presencia de rotura

Sigma M25 18,62 intergranular
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4.4.3. Tabla resumen de ensayos mecanicos

Los resultados obtenidos en el apartado 4.4 sobre la influencia de la fase ¢ en
las propiedades mecanicas del acero SDSS UNS S32760 sefalan que la
resistencia a impacto es un excelente indicador del efecto nocivo que ejerce la
fase 0 en el acero considerado. Esta propiedad ha demostrado presentar una
gran sensibilidad a la precipitacion de fase sigma en los DSS, pudiendo

detectar incluso porcentajes del 0,06%.

Sin embargo, la dureza del material no se ve muy influenciada por la
presencia de esta fase secundaria, sélo observandose un claro aumento en

su valor en el caso de porcentajes elevados de fase o precipitada.

Estos datos se recogen en la Tabla 4. 18, que resume la capacidad de

caracterizacion de la fase sigma de los ensayos mecanicos realizados.

Tabla 4. 18. Tabla resumen con la resolucién de diferentes ensayos mecanicos para la
caracterizacion de fase sigma en el material.

Propiedad a determinar Muestras
mediante Ensayos Muy Bajos Bajos % de  Altos % de
Mecanicos % de Fase o Fase o Fase o
Macrodureza X X v
Dureza Microdureza X X X
Nanodureza X X X

Resistencia a impacto ‘/ \/ \/

‘/: Indica que el ensayo realizado ha sido capaz de detectar la influencia de la fase
sigma en la propiedad a determinar del material

x: Indica que el ensayo realizado no ha sido capaz de detectar la influencia de la
fase sigma en la propiedad a determinar del material
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Los ensayos realizados han recogido como la propiedad de dureza del
material, a escala macro en el ensayo Rockwell C, solo es capaz de detectar
la presencia de fase sigma en el material para altos porcentajes de ésta.
Mediante el ensayo de microdureza Vickers HV 0,01 se ha conseguido
caracterizar la dureza de la fase sigma solo cuando ésta esta presente en
altos porcentajes en el material, pero el tamafio de la huella obtenida es
demasiado grande, y no se puede asegurar que solo esté afectando a la fase
sigma a estudio. Para solventar este problema se ha intentado emplear la
técnica de nanoindentacion mediante el método de Oliver y Phar usando un
indentador Berkovich. Esta técnica, debido al reducido tamafno de la huella del
indentador, deberia permitir caracterizar de forma mas exacta la dureza de la
fase sigma, sin embargo, no se ha encontrado el método de preparacion

adecuado para la obtencién de unos resultados repetitivos y coherentes.

El ensayo de resiliencia para determinacion de la resistencia a impacto del
material, sin embargo, ha resultado tener una adecuada sensibilidad para
caracterizar el efecto incluso de porcentajes muy bajos de fase sigma, como

el caso de la muestra con un 0,06% de ésta fase analizada.
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4.5. Analisis de la influencia de la fase sigma en la resistencia a la

corrosion por picaduras del material

Las fases secundarias precipitadas en los aceros inoxidables duplex y
austeniticos y, en especial la fase sigma, tienen efectos muy perjudiciales
sobre la resistencia a corrosion por picaduras del material [22], [75], [160],
[161]. En este apartado se han seleccionado los ensayos de Temperatura
Critica de Picadura, (CPT: Critical Pitting Temperature), mediante ensayos de
inmersion, y de determinacion del potencial de picadura (Ep), mediante ensayos
electroquimicos, con el objetivo de determinar como la fase o influye en la
resistencia a corrosion por picaduras del acero SDSS UNS S32760 objeto de

estudio.

En el afio 2014 se publicaron en el Congreso de Eurocorr [162] los primeros
resultados de esta Tesis Doctoral, relacionados con la influencia de la fase o en
la resistencia a corrosion por picaduras del acero SDSS UNS S32760. Este
trabajo, publicado con anterioridad, se ha completado en esta Tesis Doctoral
ampliando el rango de muestras con bajos porcentajes de fase sigma,
aportacion trascendente al existir pocos estudios reportados en la literatura
cientifica. Los resultados mas relevantes obtenidos asi como un analisis

pormenorizado de los mismos se presentan a continuacion.
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4.5.1. Método de inmersion para determinar la Temperatura Critica de

Picadura (CPT)

La determinacién de la CPT es un método muy comun usado por numerosos
autores para la determinacidon de la resistencia a corrosion por picaduras del
material [4], [28], [94], [163].

En la Tabla 4. 19 se observan los resultados obtenidos tras el empleo de este
ensayo sobre las diferentes muestras del acero SDSS UNS S32760 estudiado,
y haciendo mencién a los porcentajes volumétricos de fase o precipitados en la
microestructura.

Tabla 4. 19. Relacion entre fase sigma precipitada y Temperatura Critica de Picadura, CPT, en
el acero SDSS UNS S32760

Muestra % Fase Sigma CPT (°C)
ER 0 80
M13 0,06 70
M14 0,14 50
M15 0,22 40
M16 0,52 40
M17 1,19 40
M21 5,18 <22
M25 18,62 <22

El valor minimo de temperatura del ensayo ha sido la temperatura ambiente del
laboratorio (22°C). Las muestras con alto porcentaje de fase o (tanto la muestra
M21 con un 5,18% de fase ¢ como la muestra M25 con un 18,62%) han
presentado picaduras a la temperatura de laboratorio, por lo que se marca el
valor de CPT inferior a 22°C.

En la Figura 4. 91 se recogen los datos de la Tabla 4. 19, sefialando con una
linea roja el limite de la temperatura ambiente que delimita el ensayo. En la
Figura 4. 92 se presentan los datos obtenidos para el rango de muy bajos/bajos
porcentajes de fase o (del 0% al 1,19%), destacandose que entre los
porcentajes de 0,22% y 1,19% de fase ¢ la CPT se mantiene constante, a
40°C, mientras que para porcentajes menores la CPT iba cayendo

gradualmente desde los 80°C de la muestra ER a los 50°C de la muestra M14.
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Figura 4. 91. Temperatura Critica de Picadura en funcion del porcentaje de fase o
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Figura 4. 92. Temperatura Critica de Picadura en funcién del porcentaje de fase o: Rango de
bajos porcentajes de fase o

A continuacién, en la Figura 4. 93 se pueden observar las micrografias de los
cortes en las secciones trasversales realizados sobre las picaduras de

formadas en cada muestra.
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Figura 4. 93. Analisis metalografico de las picaduras tras ensayo CPT
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Como se puede observar en las micrografias a) y b) de la Figura 4. 93 en la
muestra en estado de recepcion, no se observa un ataque selectivo en ninguna
de las fases en el avance de la picadura. Sin embargo, al aumentar el
porcentaje de la fase sigma en la microestructura, se puede observar como el

avance de la picadura progresa preferencialmente a través de la fase ferrita.

En las micrografias c) y d) correspondientes a la muestra M13 (0,06% fase 0);
y las micrografias e) y f) correspondientes a la muestra M14 (0,14% fase o), se
observa que la corrosion tiende a comenzar su avance a través de la fase
ferrita. Este hecho se muestra mas claramente en las micrografias g-l),
correspondientes a las muestras M15 (0,22% fase o), M16 (0,52% fase o) y
M17 (1,19% fase o), en donde la progresion de la corrosién se da claramente a
lo largo de la fase ferrita. En las muestras con alto porcentaje de fase o en a
microestructura, M21 y M 25, con 5,18% y 18,62% respectivamente, el ataque
selectivo sobre la fase ferrita es total, observandose islotes de austenita sin
atacar rodeados de una fase ferrita totalmente consumida por el avance de la

picadura (micrografias m-p).

Esta predominancia del avance de la picadura en la fase ferrita habia sido
observada en estudios previos [63], [67]. B. Deng et al. [31] concluyeron tras su
estudio sobre el efecto de los ciclos térmicos sobre un acero DSS UNS S31803
(2205), que las picaduras nuclean de forma preferencial en la austenita en
muestras sometidas a envejecimiento térmico a temperaturas inferiores a
600°C, mientras que en las muestras sometidas a ciclos térmicos superiores a
600°C, rango de precipitacion de la fase o, la corrosion por picaduras se

iniciaba en la ferrita, alrededor de los precipitados formados.

Por otro lado, M. Hoseinpoor et al. [163] demostraron mediante el analisis de la
CPT que las picaduras en un DSS 2205 no sometido a envejecimiento en
horno (sin fases secundarias precipitadas) tienen tendencia a formarse en la
fase austenita, debido a la menor resistencia a la corrosion por ataque

localizado de esta fase en comparacion con la ferrita.

Sin embargo, la presencia de fases secundarias cambia esta apreciacion previa
de M. Hoseinpoor. La formacion de la fase sigma genera zonas con reduccion

de cromo y molibdeno en la ferrita, mas rica que la austenita en estos
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elementos. Estas zonas presentan menor resistencia a la corrosion, siendo
mas sensibles al ataque quimico, tal y como han sefalado previamente otros
autores [28]. La picadura comienza a avanzar por estas zonas, consumiendo la
fase ferrita, de forma mas rapida y acentuada conforme se incrementa el
porcentaje de fase o en la microestructura del acero, tal como se ha

demostrado en este estudio.

Cabe destacar que los resultados de CPT obtenidos, demuestran la alta
sensibilidad de este ensayo a la presencia de fase o en la microestructura del
material. La muestra en estado de recepcion, ER, ha presentado un valor de
CPT de 80°C, coincidente con el obtenido por J. Nilsson y A. Wilson [5]. en

estudios previos realizados con chapa de acero SDSS SAF 2507.

En la muestra M13, con un 0,06% de fase o, ya se ha observado una
disminuciéon de la CPT de 10°C respecto a la muestra ER, mientras que, en la
muestra M14, con un 0,14%, el valor de CPT ha sido de 50°C, es decir, una
reduccion severa de 30°C respecto al valor del material sin fase 0. Estos
valores representan una reduccién en la CPT del 12,5% en la muestra M13 y
del 37,5% en la muestra M14. Entre el 0,22% y el 1,19% de fase o, se observa
que el valor de CPT no varia, manteniéndose en 40°C, lo que supone una
reduccion del 50% del valor obtenido en la CPT en el acero SDSS UNS
S32760 en estado de recepcién, ER. Las micrografias de la seccion transversal
a la picadura en estas muestras revelan una progresion clara de la corrosién a

través de la fase ferrita.

Para altos porcentajes de fase o, de 5,18% a 18,62%, el valor de CPT
disminuye bruscamente por debajo de la temperatura ambiente (22°C),
demostrando claramente lo perjudicial de la presencia de elevados porcentajes
de esta fase en los aceros SDSS en su resistencia a corrosion por picaduras.
En estudios previos [5], [20], [28], [96] ya se habia detectado la llamada
sensibilizacién o “sensitizacion” de los aceros DSS, con la precipitacién de
fases secundarias, provocando una reduccion de la CPT.

La Tabla 4. 20 recoge un resumen de los ensayos realizados y las
observaciones recogidas sobre el avance de la picadura en cada una de las

muestras.
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Tabla 4. 20. Tabla resumen de los ensayos CPT realizados

Muestras (%fase o) CPT (°C) Observaciones
En la progresion de la picadura no
Estado_(’ie ER (0%) 80 se observa un ataque selectivo
recepcion : :
sobre austenita o ferrita
Se reduce el valor de CPT en un
0/ - i
M13 (0,06) 70 ‘[2,5/0, el avance de la plcadura
tiende a producirse a través de la
ferrita (s6lo ligeramente perceptible)
Muy bajos % Se reduce el valor de CPT en un
de fase sigma 37,5%; el avance de la picadura
(<0,5%) M14 (0,14) 50 tiende a producirse a través de la
ferrita (sélo ligeramente perceptible)
Se reduce el valor de CPT en un
M15 (0,22) 40 50%; avance claro de la picadura a
través de la ferrita
Se mantiene la reduccién del valor
Baios % d M16 (0,52) 40 de CPT en un 50%; avance claro de
o 70 05 la picadura a través de la ferrita
fase sigma
(0,5-1%) Se mantiene la reduccion del valor
’ M17 (1,19) 40 de CPT en un 50%; avance claro de
la picadura a través de la ferrita
Reduccion catastrofica del valor de
Altos % de M21 (5,18) <22 CPT; ataque selectivo de la fase
; ferrita
fase sigma
(>5%) Reduccion catastrofica del valor de
M25 (18,62) <22 CPT; ataque selectivo de la fase

ferrita
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Los resultados obtenidos con la disolucion a estudio (FeCl3+HCI) han
demostrado que el método empleado es una excelente herramienta para la
determinacion de la fase o en el SDSS UNS S32760 incluso para muy bajos
porcentajes de ésta. Para una correcta ejecucion de los ensayos, han de
tenerse especial cuidado en cuenta las diversas variables que afectan a la
CPT, estudiadas por diversos autores, como son la concentracion de la
disolucion empleada [94] o la rugosidad de la probeta a estudio [4], puesto que
un cambio en las condiciones del ensayo puede dar lugar a resultados que

pueden inducir a error en la interpretacion.

4.5.2. Método electroquimico

La norma ASTM G-61 describe un método dentro del ambito de la corrosion
electroquimica basado en la polarizacién potenciodindmica ciclica. Este método
nos da informacion sobre el potencial de picadura del material, asi como del

comportamiento de la capa pasiva, mediante el potencial de repasivacion.

Los factores principales que afectan a la corrosion por picaduras de un material
son la temperatura, variable analizada en el apartado anterior con la
determinacion de la CPT, la concentracion de iones agresivos en el electrolito,
y el pH. Los tubos de acero inoxidable superduplex se emplean comunmente
en la industria quimica y petroquimica, con y sin costura, teniendo que resistir

ambientes muy agresivos [43], [44].

En este apartado se ha seleccionado el pH como variable para analizar el
comportamiento del material objeto de estudio, con diferentes porcentajes de
fase 0. Se ha decidido tomar como referencia el grado de acidificacién del
medio, empleando de referencia una solucién de agua destilada con un 5% de
NaCl. Para la modificacion del pH de la solucién se han realizado adiciones de
acido clorhidrico (HCI), por tratarse de un acido no oxidante. Los agentes
oxidantes en un ambiente con presencia de cloruros, son extremadamente
dafinos, pudiendo provocar corrosion localizada [98]. Sin embargo su accion
también puede provocar la formacion de peliculas de 6xido protectoras en la
superficie del metal, de forma que se establece una lucha entre la capacidad
oxidante del acido y sus propiedades acidas. Para evitar estas reacciones
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complejas se ha empleado un acido no oxidante.

Las disoluciones empleadas en este estudio han sido las siguientes:
A) Disoluciéon pH = 6,05

95 g H,0 destilada, 5 g NaCl, sin adiciéon de HCI

B) Disolucion pH = 4,04

95 ml H20 destilada , 5 g NaCl, con adiciéon de HCI (37%)

C) Disolucién pH = 1,00

95 ml H20 destilada, 5 g NaCl, con adicién de HCI (37%)

En la Tabla 4. 21 se recogen los resultados de potencial de picadura (Ep) y
potencial de repasivaciéon (Er) en funcion del porcentaje de fase o en la
microestructura de las muestras estudiadas, obtenidos en el ensayo con

disolucién a pH = 6.

Tabla 4. 21. Valores de potencial de picadura (Ep) y potencial de repasivacion (Er) en funcion
del porcentaje de fase o precipitado en el SDSS UNS S32760 en una disoluciéon con NaCl al

5% (pH=6)
Referencia Fase o (%) Er (V) Ep (V)
ER 0 0,914 1,033
M13 0,06 0,922 1,024
M14 0,14 0,924 1,023
M15 0,22 0,940 1,059
M16 0,52 0,959 1,062
M17 1,19 0,912 1,037
M21 5,18 0,937 1,034
M25 18,62 -0,169 0,961

En la Figura 4. 94 se recoge una comparativa de las curvas potenciodinamicas
ciclicas obtenidas en el ensayo de corrosion electroquimica con pH = 6. En la
Figura 4. 95 se recogen estas mismas curvas con los datos de intensidad en
escala logaritmica, que permite distinguir las curvas de forma mas clara en el
intervalo entre el comienzo del ensayo y el potencial de picadura.

En la Figura 4. 96 se muestran las micrografias obtenidas mediante lupa-
microscopio de la superficie de las probetas con diferentes porcentajes de fase

0 sometidas a ensayo con la disolucién a pH = 6.
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Figura 4. 94. Curvas potenciodindmicas ciclicas obtenidas sobre las muestras a estudio en
disolucion de 5% de NaCl en agua destilada (pH=6)

Figura 4. 95. Curvas potenciodindmicas ciclicas obtenidas sobre las muestras a estudio en
disolucién de 5% de NaCl en agua destilada (pH=6).
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Como muestran los datos de la Tabla 4. 21 los valores de Ep se situan en la
region de transpasivacion. Este dato indica que el aumento de la intensidad
observado no se debe necesariamente a la formacion de una picadura en el
material, sino que puede estar relacionado con la reaccion de oxidacion del
agua caracteristica de estos elevados potenciales (es decir, la liberacion de
oxigeno puede estar enmascarando resultados), u otros fendbmenos [7], [76],
[164], [165]. La formacién de oxigeno que se da en la zona transpasiva puede
incrementar la densidad de corriente total, generando burbujas de oxigeno en
la superficie de la probeta a estudio, rompiendo la capa pasiva [166].

Esta generacion de oxigeno viene dada por la reaccion:

H20 - 02 + 4H* + 4e- 4.3

Por ello, ademas del analisis de la curva potenciodinamica es necesario
evaluar también la superficie de las muestras mediante analisis en microscopio

optico, con el objetivo de detectar la presencia de picaduras.

En la Figura 4. 96, micrografias a-g (correspondientes a las muestras ER a
M21, desde 0% a 5,18% de fase o) se puede observar cdmo se ha producido
un ataque selectivo sobre la fase ferrita, mas pronunciado en la muestra con un
5,18% de fase o, pero no se desarrollan picaduras en el material. Sin embargo,
en la muestra M25 (micrografia h), con un 18,62% de fase o, se observan
picaduras de unos 200 ym de diametro. Estas picaduras se inician en la fase
ferrita, aumentando de tamafno y avanzando posteriormente también por la fase

austenita.

En la curva potenciodinamica ciclica correspondiente a esta muestra M25 se
observa un Ep ligeramente inferior al del resto de muestras (0,961 V), pero
también un bajisimo potencial de repasivacion (-0,169V), indicando que la capa
pasiva del material no es capaz de regenerarse tras la aparicion de las
picaduras. Asimismo, se observa un aumento de la intensidad de corriente a
bajos potenciales durante la inversién del barrido de potencial en la muestra,
hecho que se ha interpretado como una reactivaciéon de las picaduras, que
coincidiria con el aumento de intensidad que se observa. Este fendmeno
probablemente se deba a que el elevado porcentaje de fase o en el material

provoca que se formen nuevas picaduras dentro de la propia picadura ya
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existente, reactivandose el proceso de formaciéon de picadura a un potencial
notablemente mas bajo que el Ep observado en un principio.

El analisis combinado de las curvas potenciodinamicas ciclicas y el analisis
superficial del material mediante microscopio 6ptico ayuda a concluir que el
material no presenta picaduras a valores iguales o inferiores al 5,18% de fase o
en la microestructura. Sélo a partir de muy alto porcentaje de fase ¢ (18,62%)
se ha observado la presencia de picaduras. En este caso, el potencial de
repasivacion (Er) es muy bajo, indicando que la capa pasiva no sera capaz de
regenerarse, y por lo tanto las picaduras podrian progresar en el material hasta
producir un fallo catastrofico (como perforar el tubo de SDSS UNS S32760).
Asimismo, se ha visto como se producen reactivaciones de las picaduras en el

material, a potenciales inferiores al Ep observado inicialmente.

En la Tabla 4. 22 se recogen los resultados de potencial de picadura (Ep) y
potencial de repasivaciéon (Er) en funcion del porcentaje de fase o en la
microestructura de las muestras estudiadas, obtenidos en el ensayo con
disolucion a pH = 4.

Tabla 4. 22. Valores de potencial de picadura (Ep) y potencial de repasivacién (Er) en funcion

del porcentaje de fase o precipitado en el SDSS UNS S32760 a estudio en una disolucién con
5%NaCl en agua destilada, con adiciéon de HCly pH = 4

Referencia Fase o (%) Er (V) Ep (V)
ER 0 0,967 1,077
M13 0,06 0,959 1,079
M14 0,14 0,960 1,090
M15 0,22 0,959 1,078
M16 0,52 0,951 1,044
M17 1,19 0,965 1,073
M21 5,18 0,960 1,075
M25 18,62 -0,132 0,767

En la Figura 4. 97 se recoge una comparativa de las curvas potenciodinamicas
ciclicas obtenidas en el ensayo de corrosion electroquimica con pH = 4. En la
Figura 4. 98 se recogen estas mismas curvas con los datos de intensidad en
escala logaritmica, que permite distinguir las curvas de forma mas clara en el
intervalo entre el comienzo del ensayo y el potencial de picadura.

En la Figura 4. 99 se muestran las micrografias obtenidas mediante lupa-
microscopio de la superficie de las probetas con diferentes porcentajes de fase

o0 sometidas a ensayo con la disolucién a pH = 4.
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Figura 4. 97. Curvas potenciodindmicas ciclicas obtenidas sobre las muestras a estudio en
disolucién de 5% de NaCl en agua destilada (con adicién de HCI hasta pH=4)
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Figura 4. 98. Curvas potenciodindmicas ciclicas obtenidas sobre las muestras a estudio en
disolucién de 5% de NaCl en agua destilada (con adicion de HCI hasta pH=4)
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En la Tabla 4. 22 se muestra como en el ensayo realizado con la disolucion a
pH = 4, tanto los valores de Ep como los de Er se situan también en la region

de transpasivacion.

La Figura 4. 99 muestra como en las micrografias a-f (correspondientes a las
muestras ER a M17, desde 0% a 1,19% de fase o) se produce un ataque
selectivo sobre la fase ferrita, pero sin desarrollarse picaduras en el material.
Sin embargo, en la micrografia g (muestra M21, con un 5,18% de fase o), se
observan picaduras de unas 80 uym de diametro en la fase ferrita, y en la
micrografia h (muestra M25, con un 18,62% de fase o), se observan picaduras

de unas 100 ym de diametro, también ubicadas en la fase ferrita.

La curva potenciodinamica ciclica correspondiente a la muestra M21 muestra
un valor de Ep alto (1,075 V). Aun asi, se observa como en el material si se
forman picaduras en la fase ferrita, lo cual indica que la reduccién del pH de 6 a
pH 4 hace susceptible a la muestra con un 5,18% de fase ¢ a la corrosion por
picaduras, hecho que no sucedia a pH 6. Sin embargo el Er se mantiene en
valores altos (0,960 V). Esta proximidad entre Ep y Er indica que la capa pasiva
es capaz de regenerarse rapidamente tras ser deteriorada [167], protegiendo al

material, incluso con estos elevados porcentajes de fase o.

En la muestra M25 (18,62% de fase o) destaca una importante caida del valor
del Ep (0,767 V, por debajo de los 0,8 V considerados como criticos para la
aparicion de picaduras [92]) y un bajisimo potencial de repasivacion (-0,132V),
indicando que la capa pasiva del material no es capaz de regenerarse tras la
aparicion de las picaduras. Tal y como se observaba en la muestra M25 a pH®6,
también se observa un aumento de la intensidad de corriente a bajos
potenciales durante la inversion del barrido de potencial en este caso a pH 4,
hecho que se ha interpretado como una reactivaciéon de las picaduras. Estas

picaduras se dan a gran escala en la fase ferrita del material.

El analisis combinado de las curvas potenciodinamicas ciclicas y el analisis
superficial del material mediante microscopio 6ptico nos ayuda a concluir que el
material no presenta picaduras para valores iguales o inferiores al 1,19% de
fase 0. Sdélo en valores de alto porcentaje de fase o (5,19% a 18,62%) se ha

observado la presencia de picaduras. Para la muestra M21, con 5,19% de fase
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o, el potencial de repasivacion (Er) obtenido presenta un valor alto, indicando
que el material es capaz de regenerar su capa pasiva, a pesar del alto
porcentaje de fase o presente. Sin embargo, para la muestra M25, con un
18,62% de fase o, el potencial de repasivacion presenta valores muy bajos, lo
cual indica que la capa pasiva no sera capaz de regenerarse tras la formacion
de picaduras, por lo que éstas podrian progresar en el material hasta producir
un fallo catastrofico (en este caso perforar el tubo de SDSS UNS S32760).
Asimismo, se ha visto como se producen reactivaciones de las picaduras en el
material, a potenciales inferiores al Ep observado inicialmente en la muestra
M25.

En la Tabla 4. 23 se recogen los resultados de potencial de picadura (Ep) y
potencial de repasivacion (Er) en funcion del porcentaje de fase o en la
microestructura de las muestras estudiadas, obtenidos en el ensayo con
disolucién a pH = 1.

Tabla 4. 23. Valores de potencial de picadura (Ep) y potencial de repasivacién (Er) en funcion

del porcentaje de fase o precipitado en el SDSS UNS S32760 a estudio en una disolucién con
5%NaCl en agua destilada (con adicién de HCI hasta pH=1)

Referencia Fase o (%) Er (V) Ep (V)
ER 0 0,964 0,950
M13 0,06 0,971 0,954
M14 0,14 0,964 0,953
M15 0,22 0,976 0,952
M16 0,52 0,963 0,935
M17 1,19 0,967 0,932
M21 5,18 0,978 0,964
M25 18,62 -0,093 0,926

En la Figura 4. 100 se recoge una comparativa de las curvas
potenciodinamicas ciclicas obtenidas en el ensayo de corrosion electroquimica
con pH 1. En la Figura 4. 101 se recogen estas mismas curvas con los datos de
intensidad en escala logaritmica, que permite distinguir las curvas de forma
mas clara en el intervalo entre el comienzo del ensayo y el potencial de
picadura.

En la Figura 4. 102 se muestran las micrografias obtenidas mediante lupa-
microscopio de la superficie de las probetas con diferentes porcentajes de fase

o0 sometidas a ensayo con la disolucién a pH = 1.
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Figura 4. 100. Curvas potenciodinamicas ciclicas obtenidas sobre las muestras a estudio en
disolucion de 5% de NaCl en agua destilada (con adicién de HCI hasta pH=1)

Figura 4. 101. Curvas potenciodindmicas ciclicas obtenidas sobre las muestras a estudio en
disolucién de 5% de NaCl en agua destilada (con adicion de HCI hasta pH=1)
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En la Tabla 4. 23 se muestra como en el ensayo realizado con la disolucion a
pH = 1, los valores de Ep obtenidos son inferiores a los valores de Er. Esto
indica que se ha producido un cambio en el tipo de corrosidon, generandose un
fendmeno de corrosién generalizada en la superficie del material. En la Figura
4. 102, las micrografias a-h muestran cémo el fendmeno afecta de forma
selectiva a la fase ferrita en todas las muestras, disolviéndose en mayor
medida conforme aumenta el porcentaje de fase o en la microestructura del
material. La muestra M25, con mayor porcentaje de fase o (18,62%), presenta
picaduras interconectadas en la fase ferrita, disolviéndola practicamente en su
totalidad.

Las curvas potenciodinamicas ciclicas de todas las muestras presentan un
comportamiento similar, propio de un efecto de corrosion generalizada, excepto
en la muestra M25 (18,62% de fase 0), que presenta una tendencia de
corrosion selectiva sobre la fase ferrita, formando finalmente multitud de
picaduras que progresan en esta fase. Esta muestra presenta un Ep alto
(0,926V) similar al resto de muestras, pero una vez mas el Er presenta un valor
anormalmente bajo (-0,093V), indicando la imposibilidad de regeneracion de la
capa pasiva. Ademas se observa al igual que en los ensayos con pH=4 y pH=6,
un aumento de la intensidad de corriente a bajos potenciales durante la
inversion del barrido de potencial en la curva potenciodinamica, que se ha

interpretado como una reactivacion de las picaduras en la muestra M25.

El analisis combinado de las curvas potenciodinamicas ciclicas y el analisis
superficial del material mediante la lupa-microscopio o6ptico nos ayuda a
concluir que el material a pH=1 en la soluciéon con 5% de NaCl tiende a
presentar un mecanismo de corrosion generalizada, atacando de forma

selectiva a la fase ferrita.

Solo en valores de muy alto porcentaje de fase o (18,62%) se ha observado la
presencia de picaduras. En esta muestra la tendencia a la corrosion
generalizada en la fase ferrita termina desarrollando picaduras a lo largo de
toda esta fase, consumiendo practicamente la totalidad de la ferrita de la
superficie ensayada. En este caso, la capa pasiva no es capaz de regenerarse,

observandose valores muy bajos del potencial de repasivacién, lo cual indica
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que las picaduras podrian progresar en el material hasta producir un fallo
catastrofico. Asimismo, en la muestra M25 (18,62%), se ha visto como se
producen reactivaciones de las picaduras en el material, a potenciales

inferiores al Ep observado inicialmente.

El hecho de que el mecanismo de corrosion observado en los ensayos a pH=1,
sea la corrosion generalizada, se justifica detallandolo a continuacion:

En la formacion de picaduras, el interior de éstas presenta un pH inferior al
exterior debido a las reacciones que ocurren en el fondo de las mismas, que
actuan como regiones anaodicas, representadas en la reaccion 4. 4 [44], y a la
ausencia de una reaccidn catédica local. Este ambiente acido, con presencia
de cloruros generado en las picaduras, es agresivo para la mayoria de metales

y tiende a hacer que la picadura crezca [98].
M — Mn* + ne
Mn+ + nH>0 - M(OH)"* + nH* 4.4
nH* + nCl - nHCI

J. Park y H. Bohni [168], monitorizaron cambios en el pH de picaduras en
aceros inoxidables empleando microsensores, observando valores de pH en el
interior de las picaduras, entre 2 y 4 para picaduras metaestables y
aproximadamente de 2 para picaduras estables. M. Nishimoto et al. [169]
registraron una disminucion del valor del pH de 3 a 2 en el interior de una
corrosidon por resquicio, asi como un incremento de la concentracion de ion
cloruro de 0,01 a 0,18M.

El hecho de que en las muestras sometidas a ensayo electroquimico a pH=1 se
produzca un fendbmeno de corrosion generalizada se debe a que, al estar
trabajando a este pH tan bajo, éste ya es inferior al que se generaria en el
interior de una picadura, por lo que el mecanismo de corrosion tiende a una

corrosion generalizada del material, y no a la formacién de picaduras.
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Como conclusion general, se destaca que la fase ferrita presenta una mayor
tendencia a la disolucion o corrosion selectiva en todos los pH estudiados,
comportandose como zona anddica, siendo regién preferencial de ataque. Esta
tendencia se relaciona una vez mas con la pérdida de Cr y Mo en la fase ferrita
debido a la formacion de la fase o. La fase ¢ precipita provocando una
disminucion del porcentaje de estos elementos en las zonas colindantes,
reduciendo su resistencia a la corrosion localizada, teoria expuesta por
numerosos autores en trabajos previos [4], [75], [82], [170]. En esta teoria se
presume que las particulas de fase o y otras fases secundarias se comportan
como catodos. De esta forma, se tiende a la disolucion de las zonas que
pierden los elementos que confieren la propiedad de inoxidabilidad a los aceros
inoxidables, y que se comportan como anodos, constituyéndose un proceso de

corrosion galvanica [167].

Como resumen general se destaca que el acero SDSS UNS S32760 en
contacto con la disolucion de NaCl al 5% en agua destilada, con distintas
adiciones de HCI para modificar su pH, ha presentado los siguientes

comportamientos:

e A pH=6 los ensayos realizados muestran una tendencia del material a la
corrosion localizada por picaduras, pero sélo para altos porcentajes de

fase 0 (18,62%), con tendencia a su aparicion en la fase ferrita.

e A pH=4 los ensayos muestran la tendencia a la formacion de picaduras a
partir de porcentajes fase o menores (5,18%), con tendencia a su

formacion en la fase ferrita.

e A pH=1 el mecanismo de corrosidon cambia, con una tendencia en todas
las muestras a la corrosidn generalizada. Esta es una corrosion selectiva
sobre la fase ferrita que, para porcentajes de fase ¢ muy elevados
(18,62%), tiene tendencia a formar picaduras por toda la fase ferrita,
practicamente consumiéndola, sin permitir la regeneracion de la capa

pasiva.

La Tabla 4. 24 recoge el resumen de resultados obtenidos.
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Tabla 4. 24. Resumen de resultados obtenidos en los ensayos de corrosién electroquimicos

Tipo de corrosiéon observada
Muestras (%fase o)

pH=6 pH=4 pH=1
Estadode  pp g9, X X X
recepcion
Muy bajos % M13 (0,06) X X X
de fase sigma  M14 (0,14) X X X
(<0,5%) M15 (0,22) X X X
Bajos % de M16 (0,52) X X X
fase sigma
(0,5-1%) M17 (1,19) X X X
Altos % de  M21 (5,18) X CL X
fase sigma
(>5%) M25 (18,62) CL CL CS

X: Solo se observan indicios de corrosién superficial
CL: Corrosién Localizada (Picaduras)
CS: Corrosion Selectiva de la fase ferrita

Los resultados obtenidos en los que no se aprecia presencia de picaduras pero
si una corrosion selectiva de la fase ferrita en las muestras irian acordes a los
observados por E. Bettini et al. [105], que observaron cdmo en un acero SDSS
2507 con presencia de nanoparticulas de nitruros dispersos en la fase ferrita y
bajos porcentajes de fase 0, no se generaba presencia de picaduras. En los
resultados obtenidos el potencial de picadura se situaba en la region

transpasiva, sobre los 1,2 V, observandose la disolucion de la fase ferrita.

Asimismo, los resultados de reduccién del potencial de picadura y repasivacion
para altos porcentajes de fase o van acorde a los obtenidos por otros autores
[167].

Los resultados obtenidos muestran similitudes a los observados anteriormente
en el trabajo realizado en la fase previa a esta Tesis Doctoral, realizado sobre
chapa de acero SDSS UNS S32750 [33]. En los ensayos realizados a pH=6 las
muestras con elevado porcentaje de fase o presentaban el mismo problema de
repasivacion que el observado en la muestra con alto porcentaje de fase o
(18,62%) en este estudio. Se observd asimismo un aumento de la intensidad
de corriente a bajos potenciales durante la inversion del barrido de potencial,

debido a la reactivacion de picaduras. Sin embargo, en el trabajo presentado
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en el congreso Eurocorr 2014 [162], realizado con la misma muestra de tubo
UNS S32760 y a pH=6, se observo también este comportamiento en la muestra
M21 (de 5,18% de fase o). Esto se achaca a la diferencia de preparacion de la
muestra. Mientras que en estas muestras el tubo se ha rectificado con
refrigeracion y pulido para hacer el ensayo, en las muestras que fueron
ensayadas previamente para el congreso Eurocorr 2014, el tubo presentaba un
pulido superficial, sobre la propia cascarilla del tubo, empleando un equipo
portatil y dejando la forma redondeada del tubo. Este proceso provocaba un
acabado menos homogéneo, que podia favorecer la aparicién de picaduras. Al
favorecerse el inicio de la picadura, el progreso de ésta es inevitable, debido la
cantidad de fase o en dicha muestra M21. Los resultados obtenidos con estos
ensayos han permitido poner de manifiesto la gran importancia de un adecuado
acabado en las muestras, tal y como han estudiado diversos autores [4], [171],

para no obtener resultados distorsionados.

4.5.3. Tabla resumen de ensayos de corrosion localizada

Tras el analisis de resultados realizado, se presenta la Tabla 4. 25, tabla
resumen de ensayos con la sensibilidad que han presentado a la influencia de
diferentes porcentajes de fase o en la resistencia frente a la corrosién
localizada en el SDSS UNS S32760 a estudio.
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Tabla 4. 25. Sensibilidad de los ensayos realizados a la influencia de distintos porcentajes de
fase sigma en la resistencia a la corrosion localizada del SDSS UNS S32760 a estudio

Ensayo
ASTM G48 ASTM G61
Muestras (%fase o) Ensayo de Ensayo
inmersion variando electroquimico
temperatura (CPT) variando pH
Estado de
recepcion ER (0) ‘/ X
M13 (0,06) v X
Muy bajos %
de fase sigma M14 (0,14) v X
(<0,5%)
M15 (0,22) v X
Bajos % de  M16 (0,52) v X
fase sigma
(0,5-1%) M17 (1,19) v X
Altos % de  M21 (5,18) v
fase sigma
(>5%) M25 (18,62) v v

‘/: Indica que el ensayo realizado ha sido capaz de definir un valor de la variable de
estudio (T o pH) en el que se ha producido la corrosién localizada en la muestra

x: Indica que el ensayo realizado no ha sido capaz de definir un valor de la variable
de estudio (T o pH) en el que se ha producido la corrosién localizada en la muestra

Como se puede deducir de los ensayos realizados, el ensayo de determinacion
de la CPT segun norma ASTM G48 presenta una mayor sensibilidad a la
deteccion de fase sigma en el material que el ensayo de corrosiéon
electroquimica realizado segun norma ASTM G61. Con este ultimo sélo se ha
podido analizar la influencia del pH en la resistencia a corrosion localizada del
material en las muestras con alto porcentaje de fase o. Asimismo, de los
resultados obtenidos, se deduce que la variable temperatura presenta una

mayor influencia en la corrosion localizada del material que la variable pH.
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4.6. Deteccion y cuantificacion de fase o mediante métodos no

destructivos: empleo de ultrasonidos

En este apartado se recogen los resultados obtenidos en la cuantificacion de
fase sigma mediante ensayos no destructivos con ultrasonidos. Para ello se

han empleado dos métodos:

e Técnica de ecopulsos: técnica basada en el amortiguamiento de la onda
ultrasénica debido a la precipitacion de fases secundarias en el borde de

grano del material.

e Técnica de birrefringencia acustica: técnica ultrasénica, usualmente
empleada para evaluar el grado de anisotropia de un material, que se
mide como la diferencia en velocidades de dos ondas de corte
perpendicularmente polarizadas, viajando a través del espesor de la
muestra sobre el promedio de ambas. En un material laminado en frio,
como el caso del tubo de SDSS a analizar, existen dos direcciones
ortogonales, en donde la velocidad de onda sera diferente, y se reducira
conforme el porcentaje de fase sigma precipite en el material,

dificultando la propagacion de la onda.

En la fase previa al presente trabajo de Tesis Doctoral, en el afio 2012, el autor
G. Argandonia, presenté el articulo “Formacion y deteccidon de fase sigma en un
acero inoxidable duplex 2507” en el Xll Congreso Nacional/lberoamericano de
Materiales [33]. En este articulo se trabajo con chapa de acero inoxidable
superduplex UNS S32750, sobre la que se habian realizado diversos
tratamientos térmicos para precipitar porcentajes elevados de fase o, en
concreto, entre 7,7% y 27%. Se detectaron los distintos porcentajes de fase o
mediante el método no destructivo de ultrasonidos, empleando la técnica de
ecopulsos. Para ello se determind la velocidad de la onda ultrasoénica en los
diferentes materiales y se comparé la atenuacion de las ondas en el material.
El estudio concluyé que, aunque era necesario profundizar en el protocolo de
esta técnica, es suficientemente sensible para detectar la precipitacion de fase
0 cuando esta presente en porcentajes elevados en la microestructura del

acero, en concreto en porcentajes comprendidos entre 17% - 27%.
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Tras este estudio previo realizado en chapa, en esta segunda fase de la Tesis
Doctoral, en la que se trabaja sobre tubo de acero inoxidable superduplex UNS
S32760 se ha decidido trabajar empleando dos técnicas de deteccion de fases
secundarias por ultrasonidos. En primer lugar se ha trabajado en la deteccion
de fase sigma mediante la misma técnica empleada en el trabajo de la fase

previa, la técnica de ecopulsos.

Este trabajo se ha complementado con el uso de una segunda técnica, la
birrefringencia acustica, para lo que se contacté con el doctor Alberto Ruiz, de
la Universidad Michoacana de San Nicolas de Hidalgo, México [172], uno de
los mayores especialistas a nivel mundial en la caracterizacién microestructural
de materiales mediante ultrasonidos.

En el analisis del material por ultrasonidos, tal y como se hizo en el analisis de
fases secundarias en microscopio optico, las fases secundarias precipitadas se
han considerado como fase o, simplificacion realizada por otros autores
anteriormente [118]. Los resultados obtenidos mediante ambas técnicas sobre
el acero inoxidable superduplex UNS S32760 en forma de tubo analizado se

presentan a continuacion.
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4.6.1. Técnica de ecopulsos

Se ha realizado el analisis de todas las muestras en las que se ha observado
precipitacion de fase sigma, comparandolas con la muestra en estado de
recepcion (0% de fase sigma).

Dado que en anteriores trabajo propios [33] y de otros autores [173], la relacion
entre la reduccién de la velocidad de la onda ultrasoénica y la formacion de fase
sigma ha dado resultados no muy prometedores, en este estudio se decidid
emplear el coeficiente de atenuacion del material (a) como parametro de
evaluacion.

Se procedid a la medicion de la atenuacion de la sefial ultrasdnica midiendo el
punto mas alto del pico de sefial obtenido y comparandolo con los rebotes del
ecopulso, aproximando las graficas obtenidas a la ecuacion de
atenuamiento[141], [142]:

A=A e 4.5
Donde:

e Ay Ap son las amplitudes final e inicial, respectivamente, de una onda
que atraviesa un material de longitud “I"
e a es el coeficiente de atenuacion, que caracteriza acusticamente el

material.

Los resultados obtenidos se plasman a continuacion para cada una de las
probetas, mostrando el ecopulso obtenido en la pantalla del dispositivo de
ultrasonidos y la relacion entre la amplitud de los picos ultrasénicos y el
espesor de las muestras, relacion a partir de la cual se obtiene el coeficiente de
atenuaciéon (a) en cada una de las probetas, estableciendo una comparativa
entre ellas. Todos estos resultados se presentan de la Figura 4. 103 a la Figura
4.118.
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Figura 4. 103. Ecopulsos registrados en la muestra ER
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Figura 4. 104. Grafica de atenuacién en muestra M0 (0% de fase sigma)
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Figura 4. 105. Ecopulsos registrados en la muestra M13
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Figura 4. 106. Grafica de atenuacion en muestra M13 (0,06% de fase sigma)
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Figura 4. 107. Ecopulsos registrados en la muestra M14
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Figura 4. 108. Grafica de atenuacion en muestra M14 (0,14% de fase sigma)
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Figura 4. 109. Ecopulsos registrados en la muestra M15
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Figura 4. 110. Gréfica de atenuacion en muestra M15 (0,22% de fase sigma)
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Figura 4. 111. Ecopulsos registrados en la muestra M16
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Figura 4. 112. Grafica de atenuacion en muestra M16 (0,52% de fase sigma)
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Figura 4. 113. Ecopulsos registrados en la muestra M17
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Figura 4. 114. Grafica de atenuacion en muestra M17 (1,19% de fase sigma)
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Figura 4. 115. Ecopulsos registrados en la muestra M21
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Figura 4. 116. Gréfica de atenuacion en muestra M21 (5,18% de fase sigma)
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Figura 4. 117. Ecopulsos registrados en la muestra M25
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Figura 4. 118. Grafica de atenuacion en muestra M25 (18,62% de fase sigma)
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La Tabla 4. 26 recoge un resumen de los ensayos realizados. En ella se
pueden observar las distintas atenuaciones de onda registradas sobre cada

muestra.

Tabla 4. 26. Porcentaje de fase o de las muestras analizadas mediante ultrasonidos

Coeficiente de Atenuacion

Referencias Fase Sigma (%) de la onda (a)
— 5 0,053
M13 0,06 0,055
M14 0,14 0,057
M15 0,22 0,056
M16 0,52 0,052
M17 1,19 0,053
M21 5,18 0,072
M25 18,62 0,075

El analisis de los resultados obtenidos permite concluir que el coeficiente de
atenuacion de las muestras MO a M17 es practicamente el mismo. Con ello se
deduce que, con porcentajes de fase sigma entre el 0 y el 1,19%, la técnica

empleada no es capaz de distinguir cambios en la microestructura del material.

Para porcentajes altos, a partir del 5,18%, si se observa una importante
atenuacién, obteniéndose un valor de a un 41% superior al obtenido en la
muestra ER. Esto nos indica que con porcentajes superiores al 5% de fase

sigma, la técnica nos permite detectar la presencia de esta fase.

Para una 18,62%, el coeficiente de atenuacién es practicamente el mismo, con
lo que se deduce una saturacion de la sefal, de forma que, a altos porcentajes

la técnica permite detectar la fase sigma, aunque no cuantificarla.
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4.6.2. Técnica de birrefringencia acustica

Se han seleccionado para el ensayo varias muestras de muy bajos (<0,5%)
bajos (0,5-1%) y altos (>5%) porcentajes de fase o, comparandolas con la
muestra en estado de recepcion (0% de fase sigma). Las muestras

seleccionadas se presentan en la Tabla 4. 27:

Tabla 4. 27. Porcentaje de fase o en las muestras seleccionadas para su analisis mediante la
técnica de birrefringencia acustica

Referencias Fase Sigma (%)
MO 0
M15 0,22
M17 1,19
M21 5,18
M25 18,62

En las muestras analizadas se ha medido la velocidad de la onda de corte,
recogida en la ecuacion 4.6 y el indice de birrefringencia (ecuaciéon 4.7),

estableciendo una comparativa entre las cinco muestras.

El fendbmeno de birrefringencia viene dado por la refraccion de la onda
ultrasénica propagada en una direccion, que se descompone en dos modos de

distinta velocidad, de diferencia muy sutil, y mutuamente ortogonales [127].

La velocidad de la onda de corte viene determinada por la siguiente ecuacion:

2

p.q _E 4.6
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Donde:

- ¢ es la velocidad de la onda de corte, el subindice p indica la velocidad de
propagacion y el subindice q indica la direccion de polarizacion,

- d es el espesor de la muestra

- At es la diferencia en tiempo entre dos ecopulsos consecutivos.

La diferencia normalizada entre velocidades es la llamada birrefringencia

acustica (B).

C 4.7

En donde:

- C, es la velocidad media de la onda de corte.

- Cq, es la velocidad de la onda de corte propagada a través del espesor (d) de
la muestra, polarizada en la direccién (I) de laminacion. Esta velocidad se
define también como modo rapido de la velocidad de la onda de corte (Cy).

- Cqwes la velocidad de la onda de corte propagada a través del espesor (d) de
la muestra, polarizada en la direccidn (w) transversal a la de laminacion. Esta
velocidad se define también como modo lento de la velocidad de la onda de
corte (Cs).

Los resultados iniciales de la velocidad de la onda de corte en el tubo de acero
inoxidable superduplex UNS S32760 sin tratar, estado de recepcion, muestran
que éste exhibe un cierto grado de textura, indicado por la diferencia en
velocidad registrada entre las dos ondas refractadas resultantes del fenémeno

de la birrefringencia.

En la Figura 4. 119 se puede observar la diferencia microestructural entre
seccion transversal y seccion longitudinal del tubo UNS S32760 en estado de

suministro, que origina el fendmeno de birrefringencia acustica.
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Figura 4. 119. A) Seccion transversal (perpendicular a direccion de extrusion y laminacion) y B)
seccion longitudinal (direccién de extrusion y laminacion) del tubo superddplex UNS S32760 en
estado de suministro

Cada modo de velocidad depende de la direccion de polarizaciéon del
transductor, por ejemplo, se genera un modo rapido de velocidad (cf) en la
direccion de laminacion que es, aproximadamente, un 4% mayor que la
velocidad del modo lento (cs), generada cuando el transductor se polariza en la

direccion transversal a la direccion de laminacion.

La desviacion estandar medida en la velocidad de la onda de corte fue de unos
4 m/s, que es significativamente menor a la diferencia entre las velocidades de

los dos modos en que se descompone la onda de corte (130 m/s).

La diferencia en velocidad entre el modo rapido y lento de la velocidad de corte,
sugiere que se desarrollé una textura en los granos de ambas fases durante el

proceso de fabricacion del material, extrusion y laminado en frio.

La Figura 4. 120 muestra los resultados obtenidos en la medicion de las
velocidades de las ondas de corte conforme aumenta el porcentaje de fase

sigma en los tratamientos realizados en horno a 850°C.

Se puede observar cémo la velocidad del modo rapido, polarizada en la
direccion de laminacion, decrece con el porcentaje de fase sigma, mientras que
el modo lento permanece practicamente estable. Este efecto ya habia sido

observado en estudios previos [122].
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Figura 4. 120. Valores de la velocidad de las ondas de corte en modo rapido (Cf) y en modo
lento (Cs) con el porcentaje volumétrico de fase sigma en el material
El decrecimiento de velocidad del modo rapido es claro tras la precipitacién del
1,19% de fase sigma en el material. Los cambios observados son ligeros, pero
el efecto debido a la precipitacion de fases secundarias se revela mas
claramente empleando el indice de birrefringencia (B), mostrado en la Figura 4.
121.

Presenta un gran interés el hecho de que el indice de birrefringencia comienza
a variar conforme se comienza a observar fase o en la microestructura del
material, pues se aprecia variacion entre la muestra sin fase o y la muestra con
un 0,22% de dicha fase. Posteriormente el indice de birrefringencia decrece

conforme el contenido de fase 0 aumenta, tal como muestra la Figura 4. 121.
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Figura 4. 121. Variacién del indice de birrefringencia con el porcentaje volumétrico de fase
sigma en el material

Los resultados obtenidos demuestran que el indice de birrefringencia es capaz
de detectar cambios en la textura de aceros inoxidables superduplex causados
por la transformacion gradual de la fase ferrita en austenita secundaria y fase
0. Como puede deducirse de la Figura 4. 121 la textura inicial del material en
estado de suministro cambia conforme precipita fase sigma en el material v,
posteriormente, decrece, observandose una notable reduccion cuando el

contenido de fase sigma alcanza el 18,62%.

Estos resultados coinciden con aquellos obtenidos por A. Ruiz et al. [127],
quienes propusieron que la reduccion observada en el modo rapido de la
velocidad de la onda de corte estaba relacionada con los cambios
experimentados por la fase ferrita que, gradualmente reduce la textura inducida
por el proceso de fabricacion del acero. C. Souza et al. [174] también
relacionaron esta reduccion del indice de birrefringencia con la disminucion de
la textura de la ferrita causada por la transformacion de la ferrita en fase sigma

y austenita secundaria.
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Por su parte, L. Carvajal et al. [126] observaron cémo al aumentar el grado de
deformacion en frio de un acero inoxidable duplex 2205, el valor de la velocidad
de corte en modo rapido, polarizada en paralelo a la direccion de deformacion,
aumentaba. Este hecho iria acorde a los resultados observados de disminucion
de la velocidad de onda de corte en modo rapido conforme la ferrita se

descompone en la reaccion eutéctica reduciendo la textura del material.

Los resultados obtenidos mediante la medicion del indice de birrefringencia
indican claramente que la textura de las muestras sometidas a tratamiento
térmico en horno a 850°C esta disminuyendo. Este dato muestra el potencial
de la medida del indice de birrefringencia para la deteccién no destructiva de
fases secundarias precipitadas en aceros inoxidables duplex por un proceso de

fabricacion inadecuado.
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4.6.3. Tabla resumen de END (US) empleados para la deteccion y

cuantificaciéon de fase sigma en el SDSS a estudio

En la Tabla 4. 28 se recogen las dos técnicas de END (US) empleadas con el
objeto de detectar los diferentes porcentajes volumétricos de fase sigma
precipitados en las muestras de tubo de SDSS UNS S32760 a estudio.

Tabla 4. 28. Tabla resumen de los ensayos no destructivos (ultrasonidos) realizados y
capacidad de las técnicas empleadas para la deteccion de diferentes porcentajes de fase o en
las muestras de SDSS UNS S32760

END (US)
Muestras (%fase o) Amortiguamiento de Birrefringencia
Eco-pulsos acustica
Estado de
recepcion S x ‘/
M13 (0,06) X -
Muy bajos %
de fase sigma M14 (0,14) X -
(<0,5%)
M15 (0,22) x v
Bajos % de M16 (0,52) X -
fase sigma
0,51%) M7 (1,19) X v
Altos % de  M21 (5,18) v v
fase sigma
(>5%) M25 (18,62) v v

x: La técnica no ha sido capaz de detectar esos porcentajes volumétricos de fase o
en el material

‘/: La técnica ha sido capaz de detectar esos porcentajes volumétricos de fase o en
el material

--: Ensayos no realizados sobre esas muestras

Como se puede observar, la técnica de amortiguamiento de ecopulsos
empleada soélo ha sido capaz de detectar altos porcentajes de fase 0. Sin
embargo, la técnica de birrefringencia acustica ha permitido detectar y

establecer una cuantificacion de fase o en las muestras con muy bajos, bajos y
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altos porcentajes de fase o analizadas. De esta forma, ha demostrado ser una

técnica eficaz para la deteccién de fase o en productos laminados de DSS.

4.7. Tabla resumen de resultados

En la Tabla 4. 29 se resumen todos los resultados obtenidos en este capitulo
de resultados y discusion, sefialando la capacidad de cada una de las técnicas
empleadas para la deteccidon de diferentes porcentajes de fase sigma o de su
influencia en las propiedades mecanicas y de resistencia a corrosion del SDSS
UNS S32760.

Tabla 4. 29. Tabla resumen de resultados obtenidos en relacion a los diferentes porcentajes de
fase sigma precipitados

H 0, H o 0,
Propiedades/Técnicas Muy Bajos % de Bajos % de Altos % de

empleadas Fase o Fase o Fase o
P (<0,5%) (0,5-1%) (>5%)
Deteccion y MO \/ \/ \/
Cuantificacion
de Fases MEB \/ \/ \/
(métodos
destructivos) DX X % \/
Propiedades Dureza X X ‘/
Mecanicas Resiliencia \/ \/ \/
CPT (ASTM G48) v v v
ST Electroquimica
Localizada (ASTM G61, X % ‘/
variando pH)
Detecciéon y
Cuantificacion Amortiguamiento
de Fases Eco-pulsos X X \/
(métodos no
destructivos: Birrefringencia
us) ecistica v v v

‘/: Ensayos mediante los que se han podido detectar los porcentajes volumétricos
de fase o correspondientes (o su influencia en las propiedades de material)

x: Ensayos mediante los que no se han podido detectar los porcentajes volumétricos
de fase o correspondientes (o su influencia en las propiedades de material)
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Capitulo 5.

CONCLUSIONES

En la presente Tesis Doctoral se ha estudiado la influencia de bajos
porcentajes de fase o (£1%) en las propiedades mecanicas y en la resistencia
a la corrosion localizada en tubos sin costura de acero inoxidable superduplex
UNS S32760. Asimismo, se ha establecido una correlacion entre la
cuantificacion de fases mediante el empleo de ensayos destructivos y no
destructivos empleando la técnica de ultrasonidos.

Por todo ello, y a modo de colofén de este trabajo, en este ultimo capitulo se
presentan las principales conclusiones, tanto parciales como generales,
obtenidas con el fin de profundizar en el conocimiento del acero inoxidable
superduplex UNS S32760.

5.1. Conclusiones Parciales

I) Cinética de formacion de fase sigma: Se ha conseguido modelizar la
cinética de formaciéon de fase sigma en los tubos de acero inoxidable
superduplex sin soldadura UNS S32760 estudiados mediante la ecuacion
polinémica 5.1.

y = 0,001x* — 0,0579x3 + 1,3405x% — 14,039x + 55,303 5.1
Donde x representa en tiempo de tratamiento en minutos e y representa el
porcentaje de fase sigma precipitado. (La ecuacion es valida entre los 12 y los
25 minutos de tratamiento, es decir, entre el 0% y el 18,62% de fase sigma).

El control de temperaturas de los tratamientos térmicos realizados ha permitido
replicar las muestras con diferentes porcentajes de fase sigma obtenidas,

pudiendo fabricar “patrones” con diferentes porcentajes de ésta fase.

ll) Deteccion, cuantificaciéon y caracterizacion de fases secundarias
mediante ensayos destructivos: E| protocolo de ataque, en el cual se ha
empleado el reactivo Murakami modificado para observacién de muestras en
microscopio Optico, ofrece un buen contraste entre fases, permitiendo una
adecuada cuantificacion incluso para muy bajos porcentajes de fase sigma

(<0,5%) precipitados en el material. Los analisis en microscopio electronico de
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barrido empleando la técnica EDX han demostrado ser una herramienta util y
eficaz de caracterizacion de las diferentes fases secundarias precipitadas

pudiendo diferenciar entre fase y, fase o, nitruros y carburos de cromo.

Se ha propuesto un mecanismo de formacién de fases secundarias en el acero
inoxidable superduplex estudiado, basado en el analisis metalografico realizado

empleando la microscopia optica y la microscopia electronica de barrido.

El esquema de la Figura 5.1 detalla dicho mecanismo. Inicialmente la
estructura del material esta formada por las fases ferrita y austenita (etapa 1),
formadas por granos de diferente tamafo atendiendo a la historia térmica y
mecanica del material. La formacion de fases comienza con la precipitacion de
los nitruros de cromo, (Cr2N) en los limites entre las fases ferrita/austenita y
ferrita/ferrita (etapa 2). Estos actiian como puntos de nucleacion para el resto
de fases. La austenita secundaria comienza a aparecer con la formacion de
nitruros de cromo creciendo hacia la ferrita, consumiendo parte de ésta (etapas
3 y 4). En la etapa 5, los nitruros de cromo van creciendo, adoptando forma
alargada. Dado que el cromo es un elemento alfageno, lo nitruros crecen hacia

la fase ferrita, captando el cromo de ésta fase.

Sobre los nitruros de cromo se formaria la fase y, sin consumirlos (etapa 6) vy,
sobre ésta se formaria la fase o (etapa 7), propagandose y consumiendo la

fase y a lo largo del tratamiento (etapa 8).

Y, Y2
CrN V]«
Y2
V|« / X o o
Y a
S Y a
Direccion de

© 6 6 6 6 0 e

Figura 5. 1. Esquema de formacion de fases secundarias propuesto en el acero inoxidable
superduplex UNS S32760

Se destaca principalmente que, mediante el estudio realizado, se han podido
estimar los tiempos minimos necesarios para la formacion de fase o en los

tubos de SDSS UNS S32760 analizados, cuantificar los diferentes porcentajes
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de fase sigma precipitada asi como caracterizar las fases secundarias
precipitadas y observadas en el desarrollo de este trabajo para los tratamientos
térmicos aplicados.

La formacion de las fases y y o a tiempos bajos de tratamiento (7-8 min) indica
la importancia de controlar adecuadamente los procesos de fabricacion en los
aceros inoxidables duplex, con el fin de evitar cualquier porcentaje de

precipitacion de estas fases secundarias perjudiciales.

Ill) Influencia de Ila fase sigma en las propiedades mecanicas: Mediante los
ensayos realizados se ha observado como la propiedad de dureza del material,
a escala macro en el ensayo Rockwell C, solo se ve influida por la presencia de

fase sigma en el material para altos porcentajes de ésta (>5%).

Mediante el ensayo de microdureza Vickers HV 0,01 se ha conseguido
caracterizar la dureza de las fases austenita y ferrita, y de la fase sigma solo
cuando ésta esta presente en altos porcentajes (muestra de 18,6% de fase
sigma) en el material. Sin embargo, el tamafo de la huella obtenida por éste
método es demasiado grande, y no se puede asegurar que solo esté

afectando a la fase sigma objeto de estudio.

Para solventar este problema, se ha empleado la técnica de nanoindentacion,
mediante el método de Oliver y Phar usando un indentador Berkovich. Esta
técnica, y debido al tamano reducido de la huella del indentador, debiera
permitir caracterizar, de forma mas exacta y precisa, la dureza de la fase
sigma; sin embargo, tras numerosos ensayos no se ha encontrado el método
de preparacién adecuado para la obtencion de unos resultados repetitivos y
coherentes. Este hecho se cree que es debido principalmente a la preparacion
de las muestras, donde la fase sigma debido a su excesiva dureza y fragilidad,
forma relieves en la probeta, impidiendo un adecuado asentamiento del

indentador.

En la determinacion de la resistencia a impacto del material empleando el
ensayo de resiliencia, sin embargo, se ha observado una adecuada
sensibilidad para caracterizar incluso el efecto de porcentajes muy bajos de
fase sigma (muestra con 0,06% de fase sigma). De aqui que este trabajo de

Tesis Doctoral lo propone como un ensayo destructivo valido para la
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deteccion de este compuesto intermetalico en el acero SDSS UNS S32760.

Se ha observado una cambio en el tipo de rotura de las muestras que pasa
por coalescencia por microhuecos en la muestra en estado de recepcion,
coalescencia por microhuecos y zonas aisladas con semiclivaje en las
muestras con muy bajo porcentaje de fase sigma (<0,5%), fractura mixta
formada por coalescencia de microhuecos y semiclivaje en muestras con
bajos porcentajes de fase sigma (0,5 — 1%) y finalmente clivaje y ligera
presencia de rotura intergranular en las muestras con altos porcentajes de
fase sigma (>5%). En todas las muestras con presencia de fase sigma se ha
detectado la formacion de fisuras secundarias. Se destaca la observacion de
una reduccion de la resistencia a impacto del 61% en la muestra con s6lo un

0,06% de fase sigma presente en su microestructura.

IV) Influencia de la fase sigma en la resistencia a la corrosion localizada:
Los ensayos realizados han determinado una gran influencia de la temperatura
en la resistencia a la corrosion localizada del material sometido a
envejecimiento y con diferentes porcentajes de fase sigma. El ensayo de
determinacién de la Temperatura Critica de Picadura (CPT: Critical Pitting
Temperature) segun norma ASTM G48, ha permitido determinar la influencia
incluso de muy bajos porcentajes de fase sigma (< 0,5%) en la resistencia a la
corrosion localizada del material. Se ha obtenido una reducciéon de 10°C en la
CPT del material con tan sélo un 0,06% de fase sigma en su microestructura.
En el ensayo se ha observado un ataque por picaduras preferencial sobre la
fase ferrita del material, debido a la pérdida de cromo y molibdeno en esta fase,
creando zonas susceptibles a la corrosién localizada en ella.

Al igual que el ensayo de resiliencia, este trabajo de Tesis Doctoral propone la
determinaciéon de la CPT siguiendo las instrucciones de la norma ASTM G48,
como un ensayo destructivo valido para la deteccidén de fase sigma en el acero
SDSS UNS S32760.

Se ha observado sin embargo una menor influencia del pH en la resistencia a
la corrosion localizada del material que la observada con la temperatura. En el
ensayo de corrosiéon electroquimica, segun norma ASTM G61, s6lo se han

observado picaduras en las muestras con altos porcentajes de fase sigma
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(>5%). En todas las muestras el mecanismo y la tipologia de corrosion cambia
con el pH, pasando de un mecanismo de corrosion localizada (pH 6 y pH 4) a
un mecanismo de corrosion generalizada (pH 1). Esta corrosion generalizada
en toda la superficie progresa de forma mas rapida en la fase ferrita, debido a
la presencia en ésta de zonas con pérdida de Cr y Mo, colindantes a la fase
sigma precipitada, que actuan como anodos provocando un proceso de

corrosion galvanica donde la fase sigma actua como catodo.

V) Deteccidon y cuantificacion de fase sigma mediante END (US): Se han
empleado dos técnicas para la deteccidn y cuantificacion de fase o en las
muestras de acero inoxidable superduplex UNS S32760 con diferentes
porcentajes volumétricos de fase o: amortiguamiento de eco-pulsos y

birrefringencia acustica.

La técnica de amortiguamiento de eco-pulsos, ha sido capaz de detectar la fase
O en las muestras con altos porcentajes de este precipitado, pero no ha tenido
la capacidad de cuantificarlos. Se ha observado una saturaciéon de la sefal,
obteniéndose el mismo coeficiente de atenuacion (a) para la muestras con
5,18% y 18.62% de fase sigma.

La técnica de birrefringencia acustica, sin embargo, si ha sido capaz de
detectar y cuantificar la fase 0 en muestras de muy bajos (0,22%), bajos
(1,19%) y altos porcentajes (5,18% y 18,62%) de fase 0. Este es un hecho muy
destacable, puesto que la esta técnica presenta ciertas ventajas frente a otros
END usados en la industria, para la deteccion de fases secundarias
precipitadas en el material, como pueden ser las corrientes inducidas. El END
de ultrasonidos mediante la birrefringencia acustica permite analizar el espesor
completo de la muestra, mientras que con las corrientes inducidas, el
magnetismo propio de los aceros inoxidables duplex, hace que sélo se permita
un analisis superficial y subsuperficial, abarcando sélo parte del espesor de la
muestra.

Asimismo, la técnica de END de ultrasonidos mediante birrefringencia acustica,
permite analizar bordes y piezas con geometrias complejas, zonas que
presentan cierta problematica en su analisis mediante corrientes inducidas. La

inspeccion por ultrasonidos puede adaptarse al proceso de fabricacion
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mediante ensayos de inmersion, permitiendo asi un rapido y eficiente control de

calidad de la microestructura en los aceros SDSS laminados.

5.2. Conclusiones Generales

Como conclusiones generales se destaca que en este trabajo de Tesis Doctoral
se han obtenido muestras con porcentajes de fase sigma muy bajos, que han
permitido analizar su influencia en las propiedades mecanicas y de resistencia
a corrosion del SDSS UNS S32760 objeto de estudio. Este hecho presenta una
especial relevancia a nivel industrial, en donde los requerimientos de
fabricacion exigen que la formacion de fases secundarias sea practicamente

nula en el producto final.

Se han obtenido muestras con muy bajos (<0,5%), bajos (0,5-1%) y altos (>5%)
porcentajes de fase sigma, mediante tratamientos térmicos seleccionados y
controlados en las tres etapas del ciclo térmico, esto es, calentamiento, tiempo
a la temperatura maxima de 850 °C y enfriamiento. Este amplio abanico de
porcentajes de fase sigma obtenidos contrasta con la mayoria de estudios
observados, en donde se han analizado, fundamentalmente, la formacién de
altos porcentajes de fase sigma y su influencia en propiedades mecanicas y

resistencia a corrosion en los SDSS.

El control de temperaturas del tratamiento térmico realizado permite la
reproducibilidad de los ensayos, pudiendo obtener patrones del tubo de SDSS
analizado con diferentes porcentajes de fase sigma, apoyado por el estudio de
la cinética de formacion de esta fase realizado. En ningun estudio de la
literatura cientifica analizado se ha observado un analisis pormenorizado del
tratamiento térmico, hecho por el cual se han detallado tanto las temperaturas
del horno como de la propia muestra, asi como el tiempo de permanencia en el

rango de temperaturas de formacion de fase sigma.

Los ensayos, para determinar la influencia de distintos porcentajes de fase
sigma en las propiedades mecanicas y de resistencia a la corrosion localizada
del material, han demostrado que, incluso muy bajos porcentajes de fase sigma
(0,06%), pueden afectar a estas propiedades de forma notable. Esta

observacion pone en relieve la necesidad de técnicas rapidas, precisas y
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fiables para la deteccion de la fase sigma, incluso en muy bajos porcentajes,
para asegurar la ausencia practicamente en su totalidad de este compuesto
intermetalico en la microestructura del acero inoxidable superduplex USN
S32760.

Para la deteccion y cuantificacion de estos porcentajes de fase sigma tan
bajos, se ha establecido una correlacion entre ensayos destructivos y no
destructivos, empleando la técnica de ultrasonidos de birrefringencia acustica.
De esta forma se ha demostrado que el uso de esta técnica permite la
deteccion y cuantificacion de muy bajos porcentajes de fase sigma, hecho de
relevancia en la industria de fabricacion de DSS. Esta técnica se podria integrar
en una etapa de control de calidad del producto en el proceso integral de
fabricacion de los DSS, permitiendo de un modo rapido y eficaz la deteccion de

muy bajos porcentajes de fase sigma.

5.3. Lineas de Trabajo Futuro

Analizando estas conclusiones extraidas de la presente Tesis Doctoral, se

sefalan como de interés las siguientes lineas de trabajo futuro:

e Anadlisis de la influencia de porcentajes medios (entre 1 — 5%) de fase
sigma en la resistencia a corrosion localizada y propiedades mecanicas
del SDSS UNS S32760 en forma de tubo sin costura. Esta linea
complementaria el presente estudio, ya que se ha centrado el trabajo en
muy bajos/bajos porcentajes de fase sigma, comparandolos con la
influencia de altos porcentajes de fase sigma en las propiedades del
material.

e Deteccion de muy bajos porcentajes de fase sigma (<0,5%) por medio
de END US, mediante birrefringencia acustica, cambiando el sistema de
contacto con palpador a un sistema de inmersion, de modo que seria

mas sencillo implementar en la industria este método de control.
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FORMACION Y DETECCION DE FASE SIGMA EN UN ACERO INOXIDABLE
DUPLEX 2507
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Navarra, Calle Arrosadia, s/n, 31006 Pamplona

Resumen: Los aceros inoxidables diplex tienen tendencia a formar fase sigma a temperaturas elevadas (600-950°C),
provocando una degradacion de sus propiedades mecénicas v de resistencia a la corrosidn, en particular por picadura.
Aungue se han realizado muchos estudios sometiendo a estos aceros a ciclos témicos con tiempos de permanencia
largos a la temperatura mixima, existen muv pocos estudios que contemplen en el ciclo térmico tiempos cortos de
permanencia, situacién que puede darse tanto en procesos de conformado como en determinados puntos criticos de la
zona afectada témmicamente de la soldadura. Fn este trabajo se ha tratado térmicamente una chapa de acero moxidable
diiplex 2507 a 850°C durante 3, 6, 9 v 12 minutos, con el objetivo de inducir la precipitacion de diferentes fracciones de
fase fragilizante sigma. Fsta se ha identificado v cuantificado, mediante microscopia éptica, demostrando su influencia
en la resistencia a la corrosion por picaduras de estos aceros. Hay que resaltar que la principal aportacién de este trabajo
ha sido la utilizacion de la técnica de ultrasonidos para realizar ima deteccién no destuctiva de la fase sigma. Fl
analisis de los resultados han permitido concluir que la formacion de fase sigma se micia a los 3 minutos; para los
tiempos de 9 v 12 mmutos la presencia de fase sigma es tan elevada en la microestructura del acero diplex, que la
técnica de ultrasonidos es capaz de detectar v, por lo tanto, constituve una hermamienta realmente 1itil para revelar su
presencia in situ en cualquier procesoindustrial, con la repercusion practica que ello conlleva.

Palabras clave: acero inoxidable diplex, fase sigma, corrosion localizada, ultrasomidos.
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Duplex stainless steels are susceptible to the formation of sigma phase at high temperature which
could potentially be responsible for catastrophic service failure of components. Thermal treatments
were applied to duplex stainless steels in order to promote the precipitation of different fractions of
sigma phase into a ferrite-austenite microstructure. Quantitative image analysis was employed to
characterize the microstructure and Charpy impact tests were used in order to evaluate the mechanical
degradation caused by sigma phase presence. The fracture morphology of the Charpy test specimens
were thoroughly observed in SEM, looking for a correlation between the microstructure and the fracture
types in UNS 532205 duplex stainless steel. The main conclusion is the strong embrittlement effect
of sigma phase since it is possible to observe a transition from transgranular fracture to intergranular
fracture as increases the percentage of sigma phase. Thus, the mixed modes of fracture are predominant
in the present study with high dependence on sigma phase percentages obtained by different thermal
treatments.

Keywords: duplex stainless steel, sigma phase, microstructure, fractography
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SIGMA PHASE IN THE RESISTANCE TO PITTING CORROSION OF A
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Summary

Duplex stainless steels are increasingly used in various industrial sectors such the
petrochemical and offshore, due to its excellent mechanical and corrosion resistance.
[1,2]

Due to the presence of high alloy content, the duplex stainless steels tend fo form
numerous phases and intermetallic compounds, being the sigma phase one of the
most relevant, whose range of nucleation and growth is found at high temperatures
(600 - 900 * C). This phase is very harmful since decrease critically the localized
corrosion resistance. [3, 4]

So far, there have been numerous studies focused on analyze the influence of ele-
vated percentages of sigma phase with the localized corrosion resistance of duplex
stainless steels, but few studies that have examined in detail how the presence of
low percentages of sigma phase affects that property. [5]

In this work, it has been thermally treated seamless tubes super duplex UNS S32760
to induce the formation of different percentages of such sigma phase (0 - 20%).
Samples with and without sigma phase have been tested using electrochemical and
immersion techniques in order to evaluate the localized corrosion resistance. Thus,
the objective has been to relate the influence of different percentages of sigma phase
with resistance to pitting corrosion in the super duplex UNS S32760.
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Contribucian para el estudio del control 6ptimo de la aparicion de fases
secundarias fragiles en aceros inoxidables didplex

G. Argandofia (*), M.V. Biezma (%), C. Berlanga (*), A. Ruiz (%), H. Lopez (%), 1. Lopez (°), N. Llorca-Isern (%)

Resumen

El objetive del presente trabajo consiste en estudiar en profundidad el mecanismo de formacion de las
fases secundarias fragiles en aceros inoxidables ddplex 2205 (UNS S$32205) y superduiplex 2507 (UNS
532760), tales como la fase sigma, la fase chi, asi como nitruros y carburos, Para ello se ha realizado
una serie de tratamientos térmicos, en el rango de temperaturas entre 800 y 850°C y tiempos gue han
oscilado entre 1 min y 10h, con posterior temple en agua, que han permitido conocer en profundidad la
secuencia de formacion de dichas fases. La contribucién es muy notoria, pues, se ha desarrollado en dos
etapas muy bien diferenciadas; en una primera etapa se ha determinado el conjunto de técnicas de
caracterizacién mas adecuadas para poder determinar y cuantificar cada una de las fases presentes en |a
microestructura del material, habiéndose obtenido los mejores resultados con la microscopia electrdnica
de barrido en modo de electrones retrodispersados (SEM-BSE). En la segunda etapa se ha empleado la
técnica ensayos por ultrasonidos de contacto, resultando ser una excelente herramienta para cuantificar
las fases secundarias fragiles presentes en estos tipos de aceros sometidos a los diferentes tratamientos
térmicos,

Palabras clave: acero inoxidable diplex, tratamientos térmicos, fase sigma, fase chi, caracterizacion
metalografica, ultrasonidos,

Abstract

The main aim of the present work is to study in deep the mechanism invelved in the nucleation of
secondary brittle phases in duplex 2205 (UNS 532205) and superduplex 2507 (UNS 532760 ) stainless
steels such as sigma-phase, chi-phase as well as nitrides and carbides, In order to study their growth a
set of thermal treatments at temperature range from 800 to 850°C during the timeframe ranging from 1
min to 10h and water quenched were carried out. The evaluation and guantification of the brittle phases
has been done using scanning electron microscopy in backscattered electron mode (SEM-BSE), as non-
destructive technigue by ultrasound respectively.

Key words: duplex stainless steel, thermal treatments, sigma-phase, chi-phase, metallegraphic
characterization, ultrasounds,
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Detection of Secondary Phases in UNS S32760
Superduplex Stainless Steel by Destructive
and Non-destructive Techniques

G. Argandona, M.V. Biezma, J.M. Berrueta, C. Berlanga, and A. Ruiz

(Submitted February 18, 2016; in revised form September 30, 2016)

Duplex stainless steels (DSS), with a microstructure of an approximately equal mixture of ferrite (z) and
austenite (y) phases, are susceptible to the formation of undesirable phases if manufacturing processes are
not carefully controlled. In particular, sigma phase (¢) is a Cr- and Mo-rich intermetallic phase, formed
generally when DSS are by the temperature range from 600 to 900 °C, even for very short time periods.
The precipitation of this phase induces detrimental effects in mechanical and corrosion resistance prop-
erties in the material, and even a low volume percentage of ¢ phase can significantly affect these properties.
The current paper presents the effect of thermal treatments on UNS 832760 superduplex stainless steel
seamless tubes, applied in order to promote the precipitation of different & phase percentages in a ferrite/
austenite microstructure. The detection and quantification of the ¢ phase using non-destructive ultrasounds
testing has been one of the most relevant events of this study that contributes to improving the correlation of
the results obtained using destructive and non-destructive techniques for the quantification of undesirable
phases in superduplex seamless tubes during the manufacturing process.

Keywords birefringence, duplex stainless steel, seamless tube
manufacturing, sigma phase, ultrasounds




