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RESUMEN.

En este trabajo se estudiaron dos aceros microaleados de bajo C de los mas usados en México en
el transporte de hidrocarburos (API X-60 y X-70). Se aplicaron tratamientos térmicos no
convencionales a dos aceros de la serie API 5L, X-60 y X-70. Al acero X-60 se le aplico un
tratamiento térmico a una temperatura de 1200 °C debido a su alto contenido de niobio (0.100%)
con permanencia de 30 y 60 minutos seguido de un temple en agua. El acero X-70 fue tratado
térmicamente a una temperatura de 1050 °C, la cual es la temperatura de inicio de disolucion de
los carbonitruros de Nb, con tiempos de permanencia de 15 y 30 minutos seguido de un temple
en agua. El objetivo de los tratamientos térmicos es modificar la microestructura tipica de ferrita
y perlita de los aceros API a una microestructura de ferrita acicular, con el proposito de mejorar
sus propiedades mecanicas sin deteriorar su ductilidad, incrementar su resistencia a la corrosion y
disminuir la susceptibilidad al fenémeno de agrietamiento por corrosion bajo esfuerzo (Stress
Corrosion Cracking-SCC, por sus siglas en inglés). En respuesta al tratamiento térmico se
increment6 en 80 MPa el esfuerzo de fluencia y mas de 200 MPa el esfuerzo ultimo de tension
para ambos aceros, sin embargo, el porcentaje en deformacion disminuy6. En ambos aceros la
tenacidad al impacto se vio disminuida y esta fue mas pronunciada para el acero X-60. En
términos de microdureza, el acero X-70 con tratamiento térmico por 15 minutos mostrd el mayor
incremento con un valor promedio de 334 DV. El andlisis microestructural reveld una
microestructura preferentemente de ferrita acicular en el acero X-70 con 15 minutos de

permanencia, logrando asi el objetivo del tratamiento térmico no convencional.

El acero X-60 sin tratamiento térmico con espesor de 12.7 mm y el acero X-70 sin tratamiento
térmico con espesor de 11.2 mm tuvieron una preparacion en doble V con un angulo de 60° para
ser soldados por el proceso de soldadura por fusiéon con arco metalico y proteccion de gas (Gas
Metal Arc Welding-GMAW, por sus siglas en inglés) aplicando dos cordones de soldadura,
usando un electrodo comercial ER70S-6. Las variables operativas de soldadura se ajustaron para
generar un calor de aporte térmico de 1 kJ/mm para el X-60 y de 1.8 kJ/mm para el X-70 para lo
cual se us6 una mezcla de gas en ambos casos de 98% Ar y 2% O. Para el acero X-60 se empled

un campo magnético de baja intensidad de manera axial y perpendicular de 3 mT (mili-tesla) y de
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6 mT para el X-70. Las uniones soldadas obtenidas se les realizaron un analisis macro y
microestructural, asi como también se les evaluaron algunas propiedades mecanicas. Con la
aplicacion de un campo magnético de manera axial en el acero X-60 se logrd un refinamiento en
la microestructura en la zona del cordon de soldadura permitiendo mejorar las propiedades
mecanicas de tension e impacto, lo cual no fue obtenido en el acero X-70. Los resultados de la
caracterizacion microestructural se correlacionaron con las propiedades mecanicas. Para el acero
X-60, los mejores resultados de tension e impacto se obtuvieron con la aplicacion de un campo
magnético axial, donde las probetas ensayadas en tension fallan en el material base. Para el acero
X-70, los mejores resultados en tension e impacto fueron para la soldadura sin la aplicacion de un
campo magnético externo, en este acero las probetas ensayadas en tension fallan en la interface

material base-zona afectada térmicamente.

La evaluacion electroquimica mostré que los aceros con tratamiento térmico disminuyen la
velocidad de corrosion en los medios ensayados. En el acero X-60 las velocidades de corrosion
mas bajas se presentaron en el acero con tratamiento térmico, con 0.0498 mm/afo para la
solucion NS4 y de 0.1371 mm/afio en agua congénita. Para el acero X-70, en solucion NS4 y
agua congénita la velocidad de corrosion mas baja se presentd en el acero con tratamiento
térmico por 15 minutos con velocidades de corrosion de 0.1134 mm/afio y 0.0587 mm/afio
respectivamente. Sin embargo, los resultados obtenidos en la evaluacién al SCC mostraron que
ambos aceros con tratamiento térmico son susceptibles de agrietamiento. El acero X-60 presenta
disolucion de material en la solucion NS4 y agrietamiento en agua congénita especialmente a
temperatura ambiente, con una velocidad de agrietamiento méxima de 4.95x10¢ mm/s. En el
acero X-70, en las tres condiciones microestructurales (material base, con tratamiento térmico por
15 minutos y con tratamiento térmico por 30 minutos) se tiene disolucion de material y
agrietamiento secundario, donde las mayores velocidades de agrietamiento se presentan en agua

congénita, lo que corrobora que ambos aceros son susceptibles al agrietamiento.
PALABRAS CLAVE:

Agrietamiento por corrosion bajo esfuerzo; Curvas de polarizacion potenciodindmica;
Tratamiento térmico no convencional; Aceros API; Interaccion electromagnética de baja

intensidad.
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Abstract.

In this work, we studied two low-C microalloyed steels of the most used in Mexico in the
transport of hydrocarbons (API X-60 and X-70). Non-conventional thermal treatments were
applied to two steels of the API 5L, X-60 and X-70 series. The steel X-60 was subjected to a heat
treatment at a temperature of 1200 © C due to its high content of niobium (0.100%) with
permanence of 30 and 60 minutes followed by water quenching. The X-70 steel was heat treated
at a temperature of 1050 ° C, which is the dissolution start temperature of the Nb carbonitrides,
with residence times of 15 and 30 minutes followed by water tempering. The aim of the thermal
treatments is to modify the ferrite and perlite microstructure typical of API steels to a needle-
ferrite microstructure, with the purpose of improving its mechanical properties without
deteriorating its ductility, increasing its resistance to corrosion and reducing its susceptibility to
corrosion cracking phenomenon under stress (Stress Corrosion Cracking-SCC, for its acronym in
English). In response to the heat treatment, the creep stress was increased by 80 MPa and the
stress stress for both steels increased by 200 MPa, however, the deformation percentage
decreased. In both steels the tenacity to the impact was diminished and this one was more
pronounced for the steel X-60. In terms of microhardness, X-70 steel with thermal treatment for
15 minutes showed the highest increase with an average value of 334 DV. The microstructural
analysis revealed a microstructure preferably of acicular ferrite in the X-70 steel with 15 minutes

of permanence, thus achieving the objective of the non-conventional thermal treatment.

X-60 steel without heat treatment with thickness of 12.7 mm and X-70 steel without heat
treatment with thickness of 11.2 mm had a preparation in double V with an angle of 60 ° to be
welded by the fusion welding process with metallic arc and gas protection (Gas Metal Arc
Welding-GMAW) by applying two weld beads, using a commercial electrode ER70S-6. The
welding operational variables were adjusted to generate a thermal input heat of 1 kJ / mm for the
X-60 and 1.8 kJ / mm for the X-70 for which a gas mixture was used in both cases of 98% Ar and
2% O. For steel X-60, a low intensity magnetic field was used axially and perpendicularly of 3
mT (milli-tesla) and 6 mT for the X-70. The soldered joints obtained were subjected to a macro
and microstructural analysis, as well as some mechanical properties were evaluated. With the

application of a magnetic field axially in the X-60 steel, a refinement was achieved in the
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microstructure in the area of the weld bead allowing to improve the mechanical properties of
tension and impact, which was not obtained in the X-steel. 70 The results of the microstructural
characterization were correlated with the mechanical properties. For X-60 steel, the best tensile
and impact results were obtained with the application of an axial magnetic field, where the test
pieces under tension fail in the base material. For X-70 steel, the best results in tension and
impact were for the welding without the application of an external magnetic field, in this steel the

test pieces in tension fail in the interface material base-thermally affected area.

The electrochemical evaluation showed that steels with thermal treatment decrease the corrosion
rate in the tested media. In steel X-60 the lowest corrosion rates occurred in steel with heat
treatment, with 0.0498 mm / year for the NS4 solution and 0.1371 mm / year in congenital water.
For X-70 steel, in NS4 solution and congenital water the lowest corrosion rate was presented in
the steel with thermal treatment for 15 minutes with corrosion rates of 0.1134 mm / year and
0.0587 mm / year respectively. However, the results obtained in the evaluation of SCC showed
that both steels with thermal treatment are susceptible to cracking. The X-60 steel presents
dissolution of material in the NS4 solution and cracking in congenital water especially at room
temperature, with a maximum cracking rate of 4.95x10-6 mm / s. In steel X-70, in the three
microstructural conditions (base material, with thermal treatment for 15 minutes and with thermal
treatment for 30 minutes) there is material dissolution and secondary cracking, where the highest
rates of cracking occur in congenital water, which corroborates that both steels are susceptible to

cracking.
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CAPITULO 1. INTRODUCCION.

1.1 Introduccion.

Los aceros para tuberia de la serie API 5L son aceros que en su composiciéon quimica contienen
entre un 0.02-0.08% de Nb, este elemento se considera como microaleante de bajo a alto
porcentaje, el cual conociendo su funcidon adecuada dentro de la composicion quimica del acero
se puede utilizar para incrementar sus propiedades mecanicas de tension y mantener su misma
ductilidad, en funcion del medio de enfriamiento, temperatura de calentamiento y tiempo de
permanencia todo ello en funcion de la temperatura de solubilidad de los carbonitruros de Nb.
Por lo que, el Nb como elemento microaleante es ampliamente explotado por su habilidad para
incrementar la resistencia mecanica y tenacidad en los aceros. Ejerce una poderosa influencia
especialmente en su comportamiento durante y posterior al proceso de deformacion en caliente de
la austenita. Algunas de las caracteristicas de este elemento tiene que ver con el retraso en la
recristalizacion de la austenita deformada cuando este elemento se encuentra en solucion solida o
en forma de carbonitruros, pues obstaculiza el deslizamiento de los limites de grano, de tal forma
que la elongacion de los granos y la deformacion acumulada mejoran la nucleacion de la ferrita y
aumentan el endurecimiento por precipitacion. El tamafio de los precipitados es del orden de los
nanometros y localizados a lo largo de la matriz y los limites de grano de la austenita original [1-

9].

Los aceros de alta resistencia y baja aleacion (High Strength Low Alloy-HSLA, por sus siglas en
inglés), usados a la industria petroquimica se constituyen principalmente de una microestructura
tipica de ferrita (o) y perlita (P), la cual es susceptible a los diferentes mecanismos de
agrietamiento causados por la permeabilidad de hidrogeno, como los son, el agrietamiento por
corrosion bajo esfuerzo (Stress Corrosion Cracking-SCC, por sus siglas en inglés), agrietamiento
inducido por hidrégeno (Hydrogen Induce Cracking-HIC, por sus siglas en inglés) y
agrietamiento por sulfuros y esfuerzos (Sulphide Stress Cracking-SSC, por sus siglas en inglés)
[3, 10-12]. La aplicacion de un tratamiento térmico no convencional a la temperatura de inicio de
disolucion de los carbonitruros de Nb permite modificar la microestructura o-P a una

microestructura de ferrita acicular (FA), la cual ha dado como resultado un incremento en las
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propiedades mecanicas de tension del material sin afectar su ductilidad, asi como, un bajo nivel
de permeabilidad de hidrégeno [13, 14], con lo cual se podria disminuir estas formas de
agrietamiento, debido a que el hidrogeno durante su generacion o produccién inicia en forma
monoatémica y este elemento tiende a difundir a través del espesor de cualquier material,
dependiendo del tipo de microestructura. La FA es la microestructura deseable en aceros para
ductos [15-19] por sus buenas caracteristicas al SCC y SSC comparada con microestructuras de
a-P [20-23]. La FA es una microestructura excelente ya que presenta buena combinacién de
resistencia y tenacidad. Los limites de grano de la FA actGan como obstaculos para la
propagacion de grietas por clivaje a bajas temperaturas y pueden de manera efectiva desviar la
direccion de propagacion de grieta [16, 17]. La FA atrapa mucho mas hidrégeno que una
microestructura de bainita (B), y esta ultima mas que una microestructura de P, por lo tanto, la
susceptibilidad al HIC es fuertemente dependiente de la microestructura [19, 24]. Los aceros con
microestructuras de B de grano fino o FA son mas resistentes al SCC intergranular que los aceros

con o-P.

Como consecuencia de la permeabilidad del hidrogeno en los aceros para ductos la industria del
petroleo cada afo son destinados millones de dolares a la reparacion o reemplazo de tubos que
presentan fallas provocadas por procesos de degradacion de las propiedades mecanicas del acero
asociados con el ambiente de trabajo. El crudo mexicano, aceite y gas comunmente contiene
agua, CO2 y HoS [11]. Esta industria enfrenta serios problemas en sus sistemas de ductos de
transporte y en los ductos de descarga debido a la corrosion que presentan las uniones soldadas.
A presiones de operacion altas, se presentan las condiciones ideales para que se desarrollen fallas
en la soldadura y estas ocurren principalmente en la zona afectada térmicamente (ZAT). Esto es
debido a la variacion en microestructura (crecimiento de grano columnar) y los esfuerzos
residuales [25, 26]. La industria de la soldadura reconoce que los esfuerzos inducidos juegan un
rol importante en ciertos fenémenos de corrosion localizada. Por ejemplo, cuando los sulfuros
estan presentes, ocurre un fendémeno de agrietamiento debido a sulfuros y esfuerzos el cual es
conocido como SSC y ha sido establecido como un caso particular de fragilizacion por

hidrogeno.



El uso de sistemas de proteccion catodica en los ductos promueve la formacion de hidroégeno, y
los hidrocarburos contienen sustancias que intensifican la absorcion en los tendidos de tuberia. El
uso de aceros HSLA con resistencia cada vez mayor, aumenta la probabilidad de que ocurra
fragilizacion por hidrogeno, pues esta establecido que, cuanto mayor es la resistencia mecénica,

su susceptibilidad a la fragilizacion por hidrogeno tiende a ser mayor [27].

Otro mecanismo de generacion de grietas es la corrosion, en sus diversos modos. La corrosion
asistida por hidrégeno, favorecida por la presencia de H»S promueve los fendmenos de
agrietamiento a los cuales los aceros API son susceptibles, lo que representa un verdadero
problema en las lineas de conduccion de hidrocarburos. El desarrollo de aceros resistentes a estos
tipos de agrietamiento y corrosion constituye una necesidad asi como también el estudio de su
soldabilidad [28]. Es por ello que en este estudio se propone el uso de un campo magnético de
baja intensidad durante el proceso de soldadura de estos aceros con la finalidad de mejorar las

propiedades mecénicas y la resistencia a la corrosion de las uniones soldadas.



1.2 Justificacion.

El desarrollo de los aceros microaleados se efectué hace aproximadamente 40 afios y hoy en la
actualidad se aplican en las tuberias para la conduccion de hidrocarburos, en varilla corrugada,
perfiles estructurales, tanques de almacenamiento, en la industria automotriz, naval etc., con
excelentes resultados en su aplicacion. Su composicion quimica consiste de un bajo porcentaje de
C entre 0.15 a 0.20%, un alto porcentaje de Mn entre 1.2 a 1.6% y un porcentaje del elemento
microaleante de Nb entre 0.02 a 0.08%, lo que le proporciona a estos aceros excelentes
propiedades mecanicas de tension del orden de los 570 MPa como esfuerzo ultimo y un esfuerzo
de fluencia alrededor de los 490 MPa. Estas propiedades mecéanicas pueden incrementarse sin
degradar la ductilidad del acero mediante la aplicacion de tratamientos térmicos no
convencionales, aprovechando las caracteristicas térmicas de los carburos/carbonitruros

precipitados.

De acuerdo a la literatura [4, 6-8, 26, 28-71] se han realizado multiples investigaciones en la
union de materiales de los diferentes grados API 5L, desde el acero X-52 hasta el acero X-100
con diferentes procesos de soldadura, asi como con diferentes electrodos, dichas investigaciones
han arrojado buenos resultados. Sin embargo, la mayor parte de los trabajos de investigacion se
limitan a las normas y procedimientos establecidos. En este proyecto se aplicaron tratamientos
térmicos no convencionales, ya que la temperatura del tratamiento térmico fue de 1050 °C
(temperatura de inicio de solubilidad de los carbonitruros de Nb) para el acero X-70 y de 1200 °C
para el acero X-60 debido a su alto contenido de Nb, asi como, la aplicacion de un campo
magnético de baja intensidad con lo cual se pretende modificar o alterar la microestructura del
cordon de soldadura y de la ZAT, intentando de esta manera que estas microestructuras sean

similares a la de los materiales base.

De acuerdo a resultados previos [13, 14, 57, 65, 72-75], la aplicacion de un tratamiento térmico
no convencional mejord las propiedades mecéanicas del material hasta en un 33% sin afectar el
porcentaje de reduccion de area del 30%, todo esto teniendo en cuenta el punto de solubilidad de
los carburos o carbonitruros de Nb, ya que segtn la literatura ambos tienen la misma temperatura
de inicio de solubilidad que es aproximadamente de 1050 °C [76]. Esta temperatura de

4



solubilidad de los carburos o carbonitruros de Nb es de gran importancia, tanto en las ultimas
pasadas de laminado controlado, como en los tratamientos térmicos de los aceros microaleados,
si es que se requiere incrementar las propiedades mecénicas de tension, conservando la tenacidad
del material igual a la del material producto del laminado controlado. La finalidad de los
tratamientos térmicos no convencionales es obtener una microestructura de FA fina con lo que la
resistencia mecdnica puede incrementar en un 33% respecto a la del material de laminado

controlado.



1.3 Objetivos generales.

Los objetivos del presente proyecto de investigacion son los siguientes:

1. Aplicar tratamientos térmicos no convencionales a los aceros grado API 5L con la
finalidad de modificar la microestructura de ferrita y perlita, a una microestructura de
ferrita acicular que permita incrementar las propiedades mecéanicas y mejorar el
comportamiento a la corrosion y al fendmeno de agrietamiento por corrosion bajo
esfuerzo del acero.

2. La aplicacién de un campo magnético de baja intensidad (menor a 10 mT) en el proceso
de soldadura, con lo cual se desea modificar la estructura caracteristica de los procesos de

soldadura (crecimiento columnar de grano) a una estructura similar a la del material base.

1.4 Objetivos particulares.

1. Aplicar tratamientos térmicos no convencionales a diferentes tiempos de exposicion para
determinar las mejores condiciones y obtener mejora en las propiedades mecanicas
mediante la obtencion de una microestructura de ferrita acicular.

2. Caracterizacion mecanica y microestructural de los aceros después de la aplicacion de los
tratamientos térmicos.

3. Evaluar la resistencia a la corrosion de los aceros después de la aplicacion de los
tratamientos térmicos.

4. Evaluar la susceptibilidad al agrietamiento por corrosion bajo esfuerzo interno y externo
de los aceros después de la aplicacion de los tratamientos térmicos.

5. Determinar la orientacién y densidad del flujo magnético aplicado durante la soldadura
para obtener refinamiento de la microestructura tanto en el cordéon de soldadura como en
la zona afectada térmicamente.

6. Caracterizacion mecanica y microestructural de las uniones soldadas realizadas con la

aplicacion de un campo magnético.



1.5 Hipétesis.

De acuerdo a resultados preliminares, con la aplicacion de un tratamiento térmico no
convencional y el uso adecuado de la temperatura de solubilidad de los carburos de Nb, se
incrementaron las propiedades mecanicas del acero hasta un 33%, mediante la obtencion de una
microestructura de ferrita acicular, y también se tendra baja permeabilidad del hidrégeno a través
de la red cristalina del material, con lo cual se mejora el comportamiento electroquimico

(resistencia a la corrosion) y al fendmeno de agrietamiento por corrosion bajo esfuerzo.

Con la aplicacion de la interaccion electromagnética en aceros microaleados y aceros austeniticos
durante el proceso de soldadura ha proporcionado resultados interesantes desde el punto de vista
de evolucién microestructural. Determinando la orientacion y densidad del flujo magnético
aplicado durante la soldadura se podria obtener el refinamiento de la microestructura tanto en el
cordon de soldadura como en la zona afectada térmicamente de los aceros, obteniendo
propiedades mecanicas en el cordon de soldadura y zona afectada térmicamente similares a la del

material base.



CAPITULO II. MARCO TEORICO.

2.1 Aceros de alta resistencia y baja aleacion (HSLA).

Los aceros HSLA se desarrollaron en la década de los 70s con la implementacion del proceso de
laminado controlado seguido de un enfriamiento acelerado, lo cual permitié producir aceros con
niveles de resistencia mecdnica mayor y también reemplaz6 el tratamiento térmico (TT) de
temple y revenido [1, 2]. Estos aceros tienen una microestructura tipica de grano fino compuesta
por dos fases principalmente, o y P. Hoy en dia con el enfriamiento acelerado es posible obtener
microestructuras aciculares o de B de grano fino [3]. Los aceros grado API 5L pertenecen a la
categoria de los aceros HSLA [77]. Son un tipo de aleacion de acero que provee mejores
propiedades mecanicas de resistencia, ductilidad y tenacidad a bajas temperaturas la cual es
superior a la de los aceros de alta resistencia a la fluencia [41] y tienen mejor grado de
soldabilidad comparados con los aceros templados y revenidos [78], ademds de mayor resistencia
a la corrosion que los aceros al carbono [64]. Por lo que la resistencia a la corrosion del acero
depende de su microestructura [79]. Estos aceros podrian continuar siendo el principal material
estructural en el futuro [48]. En la actualidad estos aceros se pueden encontrar en las tuberias
para la conduccion de hidrocarburos, varillas corrugadas antisismicas, recipientes a presion,
perfiles estructurales utilizados en la construccion de edificios y puentes, en las industrias

naval y automotriz por mencionar algunos campos [80].

Los aceros API 5L son empleados por la industria petroquimica como ductos porque son un
medio seguro y econdmico para el transporte de gas y crudo por grandes distancias y operan en
ambientes tan severos como zonas pantanosas, corrosivas, sismicas o la region Artica en
ambientes de hasta -40 °C y presiones superiores a los 15 MPa [28, 35, 37, 62]. Durante la
conduccién de hidrocarburos, los ductos alcanzan un promedio de temperaturas entre 30 - 40 °C y
solo las tuberias que salen de los pozos alcanzan temperaturas entre 90 - 120 °C. Actualmente, la
tendencia es incrementar la resistencia de los ductos, asi como también, las presiones de
operacion pero sin incrementar el espesor de pared [47, 80]. Generalmente, este tipo de aceros
estdn en contacto con medios agresivos como el H»>S, CO2, que en combinacion con el agua
ocasiona corrosion interna y fendémenos de agrietamiento como lo son, el SCC, HIC y SSC, y

8



generalmente sufren fragilizacion por hidrogeno donde los atomos de hidrogeno monoatéomico
son generados sobre la superficie interna de los ductos como una corrosion producto del HoS [3,
10-12]. Por todos estos factores, los ductos que operan en ambientes amargos han sido limitados
a esfuerzos de fluencia no mayores a 690 MPa o una dureza de 248 Vickers (DV) [1, 81], de
acuerdo a la NACE MRO0175 [82].

Aceros como el API 5L X-80, X-100 y X-120 estan en pleno desarrollo para la extraccion del
petrdleo a grandes profundidades en el mar, sin embargo, los aceros API 5L X-52, X-60, X-65 y
X-70, se siguen fabricando debido a que son los aceros por excelencia en la conduccion del
petréleo en tierra, asi como sus derivados como lo son el gas y la gasolina. En la actualidad en
Mgéxico la red de transporte de hidrocarburos por ductos de Pemex consta de alrededor de 60000
kilometros. Entre los campos de produccion mas importantes de PEMEX estd Cantarell y
KuMalob Zaap. Pemex emplea para la conducciéon de hidrocarburos y sus derivados,

principalmente el acero API 5L X-52 y en menor cantidad aceros API 5L X-60, X-65 y X-70.

Son aceros con bajo contenido de C, alto contenido de Mn, donde los elementos
microaleantes basicos son el Nb en combinacion con el V y Ti. Una pequena adicion de estos
elementos microaleantes en aceros de bajo contenido de C es muy efectiva en controlar el
crecimiento de los granos de austenita (Y) e inhibir su recristalizacion [4]. La adicion de Nb tiene
como finalidad mejorar las propiedades mecéanicas, mediante el retraso en la recristalizacion de
la Y deformada cuando este elemento se encuentra en solucién solida o en forma de
carbonitruros, obstaculizando el deslizamiento de los limites de grano, de tal forma que la
elongacion de los granos y la deformacidén acumulada mejoran la nucleacion de la fase a y
aumentan el endurecimiento por precipitacion. La presencia del Nb, Mn y Mo también puede

producir una mayor fraccion volumétrica de FA durante la transformacion de fase [5-9].

2.1.1 Fases en los aceros HSLA.

Los aceros API 5L X-60 y X-70 estan constituidos principalmente por la fase a (mayor al 90%) y
P. Sin embargo, durante un TT o un ciclo térmico de soldadura estas fases son modificadas y
aparecen nuevas fases en el acero, como la B, FA, martensita (M), ferrita Widmanstitten (FW),
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ferrita proeutectoide (a-proeutectoide) principalmente, las cuales dependen de la temperatura y
composicion quimica del acero. Las transformaciones de fase ocurren de acuerdo a las
temperaturas criticas (Aci y Ac3) de cada acero y son fases controladas por difusion en la
mayoria de los casos, con excepcion de la M, la cual se produce por un proceso sin difusion.
Entonces, las temperaturas Aci y Acs son sensitivas a la composicion quimica y a las velocidades

de calentamiento y enfriamiento.

En los aceros al C-Mn, como lo son el API 5L X-60 y X-70, la fase Y no se observa pero es la
fase madre de las fases a, P, B y M. La fase Y es una fase de alta temperatura, generalmente por

encima de los 912 °C es la fase estable, y tiene una solubilidad méxima de 2.11%C a 1148 °C.

Por el contrario, la fase a tiene una solubilidad maxima de 0.02%C, y por debajo de los 912 °C es
la fase estable. Esta se forma por encima de los 727 °C y es llamada a-proeutectoide (se da antes
de la transformacion eutectoide). También es llamada ferrita poligonal o equiaxial. Esta existe
como una fase en los constituyentes de P o B. La fase a se forma preferencialmente en los limites

de grano de la Y durante el enfriamiento.

La P es una mezcla de a-cementita (Fe3C). El contenido de C en la P es de 0.77%. Generalmente
tiene una morfologia de placas alternativas. Su transformacion dependera sobre la difusion del C
en la Y durante la reaccion eutectoide. Se forma a través de un proceso difusional. Conforme el
contenido de C incrementa, la cantidad de P también incrementa, pero tiende a degradar la

tenacidad.

La B es una mezcla de a-cementita con una morfologia totalmente diferente a la P. Esta se forma
a velocidades de enfriamientos intermedias. Su transformacién involucra difusiéon de C en la Y.
Esta fase difiere de la P en que esta no forma una morfologia laminar. La bainita superior (Bs) es
el término atribuido a la B formada entre 400 — 550 °C, mientras la bainita inferior (Bi) se forma
entre los 250 — 400 °C. Otra forma en que la B es llamada es B granular, la cual consiste de FA e
islas discretas de Y retenida y/o martensita (M/Y). La B presenta durezas hasta de 40 DRC (392
DV) y 60 DRC (698 DV) para la Bs y Bi, respectivamente.

10



La M es a supersaturada con C. Esta fase se forma durante un répido enfriamiento (temple). No
depende sobre la difusion de C en la Y y por lo tanto es un proceso adifusional. Donde los atomos
de C intersticial en solucion so6lida en la Y madre antes de la transformacion son atrapados en la
red de M. La M presenta diferentes morfologias, lenticular, de liston y acicular. La M templada
tiene muy poca ductilidad. La transformacién de Y - M nunca es completa, y se conservan
pequefias cantidades de Y retenida aun a bajas temperaturas. Su alta dureza es el resultado de la
severa distorsion reticular debido a su formacion, ya que la cantidad de C presente suele ser

mayor que la que se puede mantener en solucion sélida.

La FW aparece en los limites de grano de la Y en forma de placas interpuestas en la P [83-86].

La FA es una microestructura que tiene una estructura en forma de aguja similar a la FW pero
esta es formada en el interior de los granos de la Y. La microestructura se forma en el mismo
rango de temperatura como la B, pero esta nuclea en las particulas no metalicas. Se desarrolla por
un modo de transformacion de corte y difusion durante el enfriamiento continuo y tiene una alta
densidad de dislcaciones, lo que le permite atrapar hidrégeno, donde los limites de grano y las
interfases o-carburo también actGan como trampas de hidrogeno [24, 72, 87, 88]. Es la
microestructura deseable en aceros para ductos [15-19] por sus buenas caracteristicas al SCC y
SSC comparada con microestructuras de o-P [20-23]. Zhao [89] sefiala que la FA tiene
resistencia superior al H>S que una microestructura de a-P, lo cual ha permitido aplicar ductos

con FA en areas de baja temperatura [90].

La FA es una excelente microestructura ya que presenta buena combinacion de resistencia y
tenacidad. Los limites de grano de la FA act@ian como obstaculos para la propagacion de grietas
por clivaje a bajas temperaturas y pueden de manera efectiva desviar la direccion de propagacion
de grieta [16, 17]. La FA atrapa mucho mas hidrégeno que una microestructura de B, y esta
ultima més que una microestructura de P, en este contexto, el HIC es fuertemente afectado por la
microestructura [19, 24]. Aceros con microestructuras de B de grano fino o FA son mas
resistentes al SCC intergranular que los aceros con microestructuras de a-P en un rango de aceros
del X52 al X80. Y una microestructura de a-P es mas susceptible que una microestructura de un

acero templado y revenido.
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2.1.2 Funcion de los elementos de aleacion en los aceros HSLA.

Los elementos de aleacion que entran en la Y y a ya sea por sustitucion o de manera intersticial,
dependeran de su tamafio atomico. Existen elementos que estabilizan el campo de la Y y a, los
elementos estabilizadores de la Y son: el C, Mn y Ni, para la a son: el Cr, Si, Mo, Nb y Al Los
elementos de aleacion tienen diferentes funciones en la composicion quimica de un acero [83,

84], entre las cuales estan:

° Para incrementar la resistencia, dureza y templabilidad por solucion sélida: C, Mn, Si, Ni,
Cr, Mo, V, Nb, Al, Ti.

° Formadores de carburos y nitruros: Fe, Mn, Cr, Mo, V, Nb, Al, Ti, Zr.

° Formadores de sulfuros y o6xidos: Fe, Mn, S, Al, O, Ca, Zr.

° Usados como desoxidantes en el acero: Si, Al, Ti, Ca, Zr
° Elementos considerados como impureza: P, S, O, H.
° Mejoran el comportamiento a la corrosion: Si, Cr, Mo, Cu.

° Refinadores del tamafio de grano: V, Nb, Al, Ti, N.

2.2 Tratamientos térmicos.

2.2.1 Tratamientos térmicos convencionales.

En los TT, la velocidad de enfriamiento y la composicion quimica del acero juegan un rol
importante en determinar el tipo de microestructura final. Un mismo acero puede tener diferentes
microestructuras (cambios alotropicos), y estas pueden ser modificadas a través de un TT, por un
ciclo térmico de soldadura, durante la solidificacion o por la deformacion en frio o en caliente.
Una de las maneras mas faciles de cambiar una microestructura es a través de un TT, donde la
velocidad de enfriamiento tiene un efecto profundo sobre la microestructura y propiedades

mecanicas finales.
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2.2.1.1 Tratamiento térmico de recocido.

Es un TT que consiste en calentar el acero por encima de las temperatura de transformacion (Acs
+ 50 °C), entre 840 — 900 °C seguido de un enfriamiento lento (generalmente en el horno,
permitiendo la difusion del C) donde el material se acerca al equilibrio microestructural pero no
se obtiene una microestructura uniforme como en el TT de normalizado. En este TT se obtienen
microestructuras de a-P en aceros hipoeutectoides, P para un acero eutectoide y P-cementita en
aceros hipereutectoides. Los aceros tienden a presentar baja dureza y resistencia, y una maxima
ductilidad. En la Figura 2.1a, se muestra el rango de temperaturas usadas para el TT de recocido.
Existen varios tipos de recocido como lo son: el recocido completo, incompleto, intercritico, de
homogenizacion, isotérmico, de recristalizacion, de relevado de esfuerzos y de eliminacion de

hidrogeno.

2.2.1.2 Tratamiento térmico de normalizado.

En el TT de normalizado se calienta el acero entre 50 — 60 °C o hasta 80 °C por encima de Acs
para aceros hipoeutectoides y por encima de Acm para aceros hipereutectoides, el enfriamiento es
al aire. Este TT produce una microestructura uniforme, mediante la recristalizacion, eliminando
la estructura de grano grueso. El objetivo es refinar el tamano de grano, incrementando la
resistencia y dureza con una ligera disminucion en la ductilidad respecto a los aceros recocidos.
Con este TT el C se redistribuye en la Y. Se produce una estructura de P mas fina y mas
abundante que en el recocido. Es un TT intermedio y solo en algunas ocasiones es un TT final. El

rango de temperaturas empleadas en este TT se muestra en la Figura 2.1b.

2.2.1.3 Tratamiento térmico de temple y revenido.

El temple consiste en calentar el acero entre 30 — 70 °C por encima de Acs para aceros
hipoeutectoides o a Aci en aceros hipereutectoides, seguido de un enfriamiento a una velocidad
mas alta que la critica, este enfriamiento produce M alcanzando durezas entre 60 — 65 DRC (698
— 834 DV). Produciendo altos esfuerzos localizados y deformacion plastica en la matriz. Es una

transformacion sin difusion y no hay cambio en la composicion quimica. Luego del temple, el
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acero es sometido a un TT de revenido. El acero templado es calentado a una temperatura no
superior a Aci. Este si es una operacion final de TT. Elimina de manera total o parcial las
tensiones internas producto del temple, incrementando la ductilidad y tenacidad del acero. Es un
TT subcritico, que se da en un rango de temperaturas entre 260 — 650 °C seguido de un
enfriamiento al aire a temperatura ambiente. Sin embargo, existe la posibilidad que se presente

fragilizacion por revenido [83-86].

Figura 2.1 Rango de temperaturas empleadas en los tratamientos térmicos convencionales, a) TT de

recocido y b) TT de normalizado [84].

2.2.2 Tratamiento térmico no convencional.

El tratamiento térmico no convencional (TTNC), propuesto en este proyecto de investigacion, es
un TT que no cumplen con los procedimientos o normas establecidas mencionadas
anteriormente, es decir, un aumento de la temperatura de alrededor de 50 °C por encima de la
temperatura critica Ac; para los aceros hipoeutectoides. EI TTNC es aplicado a la temperatura
de inicio de la disolucion de los carbonitruros de Nb que es de 1050 °C [76]. El objetivo del

TTNC es obtener una microestructura preferentemente de FA con un crecimiento parcial del
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tamano de grano. La finalidad del TTNC es incrementar las propiedades mecancias de los aceros,
la resistencia a la corrosion y la susceptibilidad al SCC del acero. Garcia y Natividad [13, 14]
aplicaron el TTNC en aceros API 5L X-60 y X-65 obteniendo incremento en las propiedades
mecanicas sin deteriorar la ductilidad del material, y presentando baja permeabilidad de
hidrégeno. Con el incremento en las propiedades mecénicas es posible reducir el espesor de
pared del ducto e incrementar la presion de operacion de trabajo. En la Figura 2.2 se muestra
parte del diagrama Fe-C, y la temperatura de TT propuesta para los aceros API 5L X-60 y X-70.
La Figura 2.3 muestra los diagramas de transformacion de enfriamiento continuo (Continuous
Cooling Transformation-CCT, por sus siglas en inglés) con temperaturas de austenizacion y
composiciones quimicas cercanas a los aceros API 5L X-60 y X-70, los cuales ayudan a predecir

las fases desarrolladas despues de aplicar el TT [91].

Figura 2.2 Parte del diagrama Fe;C mostrando la temperatura propuesta para el TTNC en los aceros API

5L X-60 y X-70 [84].

15



Figura 2.3 Diagramas CCT de aceros con temperaturas de austenizacion y composicion quimica similares

a los aceros API 5L X-60 y X-70, a - b) austenizacion a 1050 °C y c - d) austenizacién a 1100 °C [91].

2.3 La corrosion en ductos.

Los ductos que transportan hidrocarburos presentan diferentes tipos de fallas (SCC, HIC, SSC)
pero todos en su mayoria ocasionados por fendomenos de corrosion. Los ductos puestos en
servicio en industrias petroleras son expuestos en ambientes agresivos, los cuales afectan en gran
parte sus propiedades mecanicas y por lo general fallan en determinado tiempo de servicio. El
crudo y gas en México cominmente contienen CO2 y H»S, que en combinacion con el agua son la
principal causa de corrosion en la produccion de gas y crudo [11]. El contenido de agua (llamada agua

congénita) que acompafia la produccion de crudo es un factor significante de corrosion interna porque
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esta contiene varios agentes corrosivos como el CO», H»S, acidos organicos y sales. La corrosion
prevaleciente encontrada en la produccion de gas y crudo es causada por el CO», produciendo

corrosion general y localizada [92].

Se han encontrado diferentes tipos de ataque localizado, por ejemplo, el SCC y las picaduras, tienen
varias caracteristicas en comun. Los estudios muestran que el SCC y las picaduras son asociadas en
rangos de potencial superpuestos y/o adyacentes [93] mientras el SCC en aceros HSLA ocurre en las
picaduras por corrosion debido a la intensificacion de esfuerzos en ambientes de

carbonato/bicarbonato con iones cloruro [94].

El fenémeno de corrosion es un proceso esencialmente electroquimico donde parte del metal se
estd transformando del estado metélico al idnico. Para ello se requiere de un flujo de electricidad
entre ciertas areas de la superficie del metal y este se da a través de un electrolito, el cual puede

ser cualquier solucién que contenga iones.

En el 4nodo, los atomos de Fe se separan de la superficie solida y entran a la soluciéon como iones
positivos, mientras los electrones se quedan en el metal. En el catodo, los electrones chocan y
neutralizan algunos iones de hidrégeno cargados positivamente, los cuales han llegado a la
superficie a través del electrolito. Al perder su carga los iones positivos llegan a ser dtomos
neutrales nuevamente y se combinan para formar gas hidrogeno diatomico. La cantidad de metal
que se disuelve entonces serd proporcional al nimero de electrones que fluyan. Para que la
corrosion prosiga, es necesario eliminar los productos de corrosion. El oxigeno disuelto en el
electrolito puede reaccionar con el hidrogeno acumulado para formar agua, permitiendo que la
corrosion avance. Entonces la disolucion anoddica solo es la mitad del fendmeno en general
porque la corriente de oxidacion estd siendo exactamente contrabalanceada por el componente
catddico, siendo un proceso esencialmente de desintegracion de la red cristalina del metal. Sin
embargo, algunos materiales presentan pasividad durante un proceso de corrosion, esta pasividad
es un mecanismo de reduccion electroquimico el cual ocurre en la interface metal-electrolito. El
producto formado es una capa solida de un 6xido de metal teniendo una reaccion estequiometrica
basado sobre el metal corroido. Un material que exhibe pasividad es termodindmicamente

inestable dentro de un rango de potencial independientemente de la corriente de corrosion (Icor).
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No todos los materiales muestran un comportamiento activo-pasivo en un ambiente en particular.
La corrosividad del electrolito puede ser caracterizada en funciéon de la temperatura,

concentracion de una especie idnica, de la velocidad de barrido, y aun de la presion [95, 96].

En los campos de hidrocarburos, las siguientes reacciones de oxidacion y reduccion son

comunes:

Fe —> Fe™ +2e 2.1)

+1 -
2H" +2e" —> Hy g 2.2)

En hidrocarburos amargos, las reacciones que se presentan dependen del pH. En un pH acido, la
especie predominante es el H>S, en un pH mas basico el S* es el constituyente principal y HS es
el constituyente principal en pH intermedios. La corrosidon se agrava seriamente por combinacion

del H2S con el oxigeno, ya que se produce agua y azufre elemental.

H,S Lo, H,0+S
2 (2.3)

La magnitud de corrosion del acero por S elemental es la mas alta. Independientemente del
mecanismo, la precipitacion del S elemental puede crear serios problemas, incluyendo

incrustaciones y corrosion severa [57].

En el caso de soluciones de pH neutro (como lo es la solucion NS4), la reaccioén catddica en

metales es la reaccion de reduccion del oxigeno [97].

O,+H,0+4e" ——>40H" 2.4)

En soluciones con pH neutro en la ausencia de oxigeno, los a&tomos de hidrégeno son generados sobre

la superficie del acero por la reduccion electroquimica de las moléculas de agua [98].
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HO+e ——H,_,+0OH" 2.5)

Estas moléculas adsorbidas de 4tomos de hidrogeno pueden subsecuentemente combinar a H, por la

reaccion quimica

2H_ —>H, 26)

O la reaccion electroquimica:

H, +H,O+e" > H,+0OH" 2.7)

O esta puede ser absorbida por el acero:

ads+H

abs (28)

Donde la concentracion de atomos absorbidos bajo polarizacion catddica depende del mecanismo de
recombinacion de atomos de hidrogeno. Cuando la reaccién quimica (2.6) domina la recombinacion
de atomos de hidrégeno aplicando polarizacion catdodica mejora la generacion de atomos de
hidrégeno y por lo tanto la cantidad de dtomos de hidrégeno penetrando en el acero. La concentracion
de atomos absorbidos podria continuamente incrementar con el potencial de polarizacion catddica. En
el caso de la reaccion electroquimica (2.7) domina la recombinacion de 4tomos de hidrogeno, la
polarizacién catddica promueve la generacion de atomos de hidrégeno por la reaccion (2.5), y
simultdneamente mejora la recombinacion de 4&tomos de hidrogeno a través de la reaccion (2.7). Por lo

que, el rol de la proteccion catddica mejora la combinacion a hidrogeno molecular.

Cheng [99] indica que las reacciones electroquimicas de una probeta de acero sin esfuerzos aplicados
en solucion desoxigenada con pH neutro son: para la reaccion catodica la ecuacion (2.5) y la reaccion
anodica es la disolucion del Fe en cationes ferrosos acorde a la reaccion (2.9), estos cationes ferrosos
no son estables y rapidamente se oxidan a cationes férricos (2.10). Esta solucion es acelerada por la

presencia de oxigeno debido al incremento en consumo de los electrones producidos por la reaccion
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anodica en el catodo [100].

Fe > Fe* +2e” 2.9)

Fe’* > Fe’* +e” (2.10)

En la extraccion de hidrocarburos, el hidrégeno se produce durante una reaccion de corrosion
electroquimica entre el acero y el ambiente que contiene H»S [101]. Lu [102] reporta que el
hidrogeno tiene efecto limitado sobre la disolucion activa del acero en agua subterranea de pH
neutro, sefiala que estos resultados implican que la relacion entre el efecto del hidrogeno y la
disolucion anodica no ha sido completamente identificada. Liu [103] reporta que el SCC en pH
alto y neutro esta fuertemente relacionado al potencial catodico. Donde el SCC esté bajo el efecto
combinado de disolucion anddica y fragilizacion por hidrégeno cuando el potencial catddico esta
entre -730 y -920 mV en solucién neutra. Dado que la evolucion de hidrogeno es la reaccion
catddica primaria que ocurre en soluciones anaerobicas como la solucion NS4, la densidad de
corriente catodica tiene una fuerte relacion con la concentracion de hidrogeno. Cuando el
contenido de hidrogeno en el interior del acero es insuficiente, el hidrégeno indirectamente
afectard la susceptibilidad al SCC. Pero cuando el contenido de hidrégeno alcanza un valor
umbral, un efecto de HIC o fragilizacién por hidrogeno ocurrira. Dado que la evolucioén del
hidrogeno es mejorada con la densidad de corriente catddica, el efecto de la fragilizacion por
hidrégeno dominara el crecimiento de SCC y la disolucion anddica podria acelerar el proceso de

agrietamiento.

Parkins [104] confirma que el hidrégeno podria descargar en el catodo en el SCC de pH neutro.
Concluye que algtin efecto sinergistico entre el hidrogeno y la disolucion anddica existe durante
el crecimiento del SCC de pH neutro. Gu [105] sugiere una generacion de acidificacion local
durante la disolucion anddica, y por lo tanto el SCC de pH neutro es dominado por el mecanismo
de disolucion por hidrogeno. La carga de hidrogeno es capaz de mejorar la disolucion anodica del
acero, y el efecto del hidrogeno es atribuido a las alteraciones del potencial quimico e
intercambio de densidad de corriente del acero [106, 107]. A potenciales relativamente bajos, el

SCC es basado primariamente sobre el mecanismo de disolucion anddica. Con una disminucioén
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en el potencial aplicado, el hidrogeno se involucra en el proceso de agrietamiento, resultando en
un modo de agrietamiento transgranular. Con un cambio negativo en el potencial aplicado, el

SCC del acero sigue completamente el mecanismo basado en hidrogeno [27].

Parkins [108] realizé un estudio sistematico de corrosion en ductos en soluciones concentradas de
carbonato-bicarbonato. Encontr6é que la presencia de 6xido de hierro (Fe3O4) sobre la superficie
del acero puede promover potenciales dentro del rango donde el SCC puede ocurrir. Cheng [27]
en su estudio de corrosion en ductos en soluciones diluidas de carbonato-bicarbonato, demostro

que el acero siempre esta en un estado de disolucion activo.

Fan [109] evalu6 el comportamiento a la corrosion de un acero X-60 con agua de un campo petrolifero
con la bacteria sulfato reductora. Observo que la densidad de Ieor disminuye debido a la proteccion de
los productos de corrosion e incrementa posiblemente debido al desprendimiento de los mismos. En el
inicio de la corrosion, la disolucion anddica del acero X-60 fue dominada por CO». Después de la
formacion de los productos de corrosion, parte del producto de corrosion de carbonato de hierro
(FeCO:3) fue convertido a precipitados de sulfuro de hierro no compactos. Donde la disolucion
anddica incluye tres etapas, inicialmente el acero desnudo exhibe una alta velocidad de corrosion
debido a la falta de productos de corrosion y a la alta acides de la solucion al inicio. Después la
pelicula de carbonato de hierro formada en la superficie del acero, disminuyo la velocidad de corrosion
(VC) rapidamente con el tiempo. Eventualmente la pelicula protectora se deterior6 y disolvio debido a
la transformacion de carbonato a sulfuro. Por lo tanto el sulfuro de hierro actia como un cétodo

acelerando la disolucion anodica del acero.

Benmoussa [110] en un acero X-60 encontr6 que la densidad de Lo incrementa y el potencial de
corrosion (Ecor) del acero se mueve hacia valores negativos con el incremento de la temperatura.
Sefiala que la reduccion del hidrogeno en la superficie del acero es siempre acorde al mecanismo de
activacion. Zenati [111] sefiala que el metal base (MB) es sensitivo a la corrosion por un incremento
de temperatura, por lo que la resistencia a la polarizacion (Rp) disminuye y la VC incrementa, asi
como, también la densidad de Icor. El-Sayed [112] en un acero X-65, mediante pruebas de inmersion
en solucion 3.5%NaCl por 1 h y 24 h, encontrd que con 24 h el potencial disminuye con el tiempo,

con este tiempo de inmersion disminuye la densidad de lcor, la VC e incrementa la Rp,. Zhang [113]
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estudio el comportamiento a la corrosion y corrosion localizada en un acero X-65 con agua de un
campo petrolifero saturada con CO; a temperaturas de 30, 60 y 90 °C. Observé un comportamiento de
disolucion anoddica controlada por activacion sobre el MB. Li [114] en un acero X-70 con solucion
compuesta por NaxCO3z, NaHCO3 y NaCl con un pH de 9.6, encontraron que el electrodo es pasivado
en el rango de potencial de -600 a -1000 mV. Indica que la pasividad puede ser obtenida en aceros al C
en soluciones concentradas carbonato-bicarbonato y esto se asocia con la formacion de peliculas de
carbonato de hierro y/o 6xido de hierro. Sefiala que un acero con esfuerzos previos experimenta una
mayor disolucion que uno sin esfuerzos. Li [106] estudio un acero X-70 en solucion NS4 con un pH
de 6.5, reporta que el acero siempre estuvo en un estado de disolucion activo y no mostr6 pasivacion
en el rango de potencial medido. Cheng [27] en un acero X-70 sefiala que no hay una reaccion de
formacion de pelicula ocurriendo sobre la superficie del acero en la solucion de pH neutro. El acero
estd en un estado de disolucion activo con un incremento en la polarizacion positiva, donde el
ambiente de pH neutro es capaz de generar un efecto de superficie catalitica sobre la reaccion de
evolucion de hidrogeno. Fu [115] en un acero X-70 bajo diferentes espesores de solucion NS4 con un
pH de 6.8 y una solucion concentrada con pH de 9.6 en contacto con el electrodo (60, 90 y 140 pm),
sefiala que en solucion NS4 y solo bajo una capa de 60 um el acero podria ser pasivado, y en la
solucion concentrada de carbonato-bicarbonato, la pasividad podria ser desarrollada en todos los
espesores de capas de solucion. Los resultados demuestran que la pasividad puede ser desarrollada
sobre el acero en una solucion de pH neutro. La capa se atribuye al hecho de que la concentracion de
Fex" en fase acuosa puede alcanzar la saturacion. Contreras [116] en un acero X-52 en solucion NS4
con un pH de 8.5 y aplicando potenciales de polarizacion de -100, -200 y -400 mV referidos al
potencial de circuito abierto (PCA) para proteccion catddica. Encontré que la mas alta VC se obtuvo
con el sobre-potencial catddico mayor. Las propiedades mecanicas del acero disminuyen con el sobre-
potencial mas alto, -400 mV, esto puede ser atribuido al proceso de corrosion-disolucion y

fragilizacion por hidrégeno.

De acuerdo con Du [117] aceros con TT tienden a presentar una mayor VC que el MB. Fases
como la B y M incrementan la actividad del acero incrementando la VC. Sin embargo, estas fases
pueden ser altamente susceptibles a fragilizacion por hidrogeno. Wang [118] mediante un TT de
carburacion, reporta que estructuras ricas en C como islas M/Y y limites de grano de FA, carburos
en los limites de grano y los carburos degenerados de la P permanecen intactos durante una
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prueba de inmersion en un ambiente corrosivo y la disolucion anddica preferencial ocurre sobre
la superficie de granos de a. Stegmann [119] encontré una mejor resistencia a la corrosion para
muestras templadas y revenidas comparada a las de a-P. Por su parte, Ueda [120] reporta que un
acero con una microestructura de M templada presenta una menor VC que un acero con

microestructura de a-P pero tiende a suftrir corrosion por picadura.

2.3.1 Variables metalurgicas en la corrosion en ductos.

El comportamiento a la corrosion acuosa de una aleacion estd determinado por sus variables
metalirgicas como, impurezas, elementos de aleacion, limites de grano, segundas fases e
inclusiones no metalicas, las cuales pueden tener una profunda influencia sobre la resistencia a la
corrosion, afectando la susceptibilidad a la VC, mecanismos y formas de corrosion, por su
composicion quimica, por el ambiente y esfuerzos a los cuales son expuestos. Una forma de
corrosion en la cual los defectos microestructurales parecen jugar un rol importante es en el SCC
[121]. El tamafio de grano también influencia la corrosion y el proceso de SCC. Materiales de
grano fino (como los aceros API 5L X-60 y X-70) tienen mds limites de grano y una mayor
proporcion grano-limite de grano. Entonces los aceros de grano fino presentan mas sitios de
susceptibilidad para la iniciacion de corrosion. En el caso del SCC, el tiempo a falla incrementa
conforme el tamafo de grano disminuye debido a un incremento en la resistencia al
deslizamiento. Las inclusiones no metalicas pueden actuar como sitios de iniciacion preferencial
para la corrosion localizada. En particular, los sulfuros de manganeso son sitios de iniciacion para

picaduras por corrosion [122].

Un TT por ejemplo provoca cambios en el nimero de defectos, tamafo y forma de los granos,
distribucion de los elementos aleantes, impurezas, etc. Los TT son benéficos mecanicamente,
porque mejoran la resistencia y dureza por la formacioén de precipitados, pero al mismo tiempo
son detrimentales para la resistencia a la corrosion por el crecimiento de diferentes fases dentro

del material favoreciendo la posibilidad de corrosion galvanica.
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2.4 Técnicas electroquimicas para evaluar la corrosion en los aceros.

2.4.1 Curvas de polarizacion.

Hay dos tipos de pruebas potenciostaticas: 1) guarda la corriente como una funcién del tiempo en
un potencial aplicado constante y ii) guarda la corriente de estado estable como una funcion del
potencial aplicado. Las pruebas del tipo ii son utilizadas para construir las curvas de polarizacion
(CP), la cual es usualmente un trazo del potencial aplicado contra el logaritmo de la densidad de

corriente (E vs log 1).

Una CP completa consiste de dos regiones, catdédica y anddica. La region catddica proporciona
informacion de la cinética de las reacciones de reduccion. Dependiendo de la composicion
quimica de la solucidn, es una region controlada por transporte de masa y puede ser alcanzada en
potenciales mas negativos, en la cual la velocidad de reaccion depende solo sobre la composicion
quimica de la solucion. Por otro lado, la regién anddica depende fuertemente sobre el sistema
metal-electrolito. Normalmente, es una region controlada por transferencia de carga que ocurre
en potenciales cercanos al potencial de corrosion (Ecorr). Los materiales que pasivan muestran una
transicion activo-pasivo seguido de una region de pasivacion y una region de evolucion de
oxigeno en los potenciales aplicados mas altos. Para los materiales que son susceptibles a
corrosion localizada, un incremento en la corriente ocurre en la region pasiva cuando el potencial

de picado es excedido.

De manera general, una CP completa solo proporciona informacion cualitativa, tal como cambios
en la caracteristica de polarizacion en la regidon pasiva o cambios en el potencial de picado debido
a la presencia de inhibidores. Sin embargo, también es posible determinar de las CP informacion

cuantitativa que esta relacionada a la cinética de las reacciones de corrosion y a la VC.

Las CP pueden ser obtenidas por la técnica de polarizacidon potenciodinamica [123, 124]. En esta
técnica las CP se generan por un barrido, es decir, el potencial aplicado (Eappi) €s incrementado a
una velocidad de barrido constante, entre un potencial inicial (E;), el cual frecuentemente es el

Ecorr y un potencial final (Er). Se debe de tener especial cuidado en seleccionar un valor apropiado
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de la velocidad de barrido [125]. En general, una menor distorsion en una CP ocurre a
velocidades de barrido bajas. En la norma ASTM G5 [126] se recomienda una velocidad de
barrido de 600 mV/h. Entonces se requiere de una velocidad de barrido lenta (mV/s) para

mantener un Ecorr estable.

Este tipo de pruebas electroquimicas son métodos que ayudan a estimar el proceso de SCC en
diferentes aceros. Las CP son de gran ayuda en establecer un rango de potencial para la
susceptibilidad al SCC [18, 127]. Es una técnica de medicién electroquimica directa para investigar
el desempeiio a la corrosion. Donde la densidad de Ieor ¥ €l Ecorr son extrapolados de los perfiles de
barrido de polarizacion a través de los regimenes del dnodo y catodo. En cuanto a los rangos
seleccionados de polarizacion y velocidad de barrido de potencial, el desempefio caracteristico del
material ensayado es revelar una condicion especifica ambiental como una huella electroquimica
[128]. Existen otras técnicas para la investigacion del SCC en aceros API entre las mas populares
estan, la espectroscopia de impedancia electroquimica (Electrochemical Impedance
Spectroscopy-EIS, por sus siglas en inglés) [2, 4, 6, 10, 11, 27, 37, 62, 80, 82, 84, 105, 106, 117,
129-132], CP [10, 80, 103, 106, 114, 129, 130, 133-135], voltametria ciclica (Cyclic Voltametry-
CV, por sus siglas en inglés) [27, 136], ruido electroquimico (Electrochemical Noise-EN, por sus
siglas en inglés) [80, 137], y espectroscopia de impedancia electroquimica local (Local
Electrochemical Impedance Spectroscopy-LEIS, por sus siglas en inglés) [114]. Bosch [138]
senala que la EIS es una técnica disponible para establecer la iniciacion de grieta durante los
ensayos de tension a baja velocidad de deformacion (Slow Strain Rate Test-SSRT, por sus siglas
en inglés). Park [18] menciona que la EIS convencional tiene la desventaja de no detectar
cambios dinamicos en la grieta, ¢l sugiere emplear espectroscopia de impedancia dinédmica.
Ademas de la composicion quimica del acero y su microestructura, los factores ambientales que
influencian la corrosion son: la temperatura, presion parcial del CO-, el oxigeno disuelto, pH y la

concentracion de bicarbonatos [139].

2.4.1.1 Método de extrapolacion Tafel.

Una CP también conocida como diagrama Stern, involucra la pendiente anodica de Tafel (Ba), la

pendiente catodica de Tafel (Bc), el Ecor y 1a Leorr. En las CP catddica y anddica se exhiben
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pequefias partes lineales conocidas como lineas de Tafel, las cuales sirven para determinar fc y
Ba. Extrapolando estas lineas hasta que intersecten definen los puntos de Ecor € Icor, cOmo se
muestra en la Figura 2.4. Las CP son realizadas acorde al estindar ASTM G5 [126]. En las CP
potenciodinamicas es indispensable determinar primero el Ecorr, tipicamente por una hora, o hasta
que este se estabilice. El experimento se inicia en el Ecorr y la polarizacion catddica se lleva a
cabo primero mediante la aplicacion de un sobre-potencial aproximadamente de 500 mV. Luego
la polarizacion anoddica es llevada a cabo aplicando un sobre-potencial hasta un potencial en el
final de la polarizacion anoddica sea de +1600 mV contra el electrodo de calomel saturado (ECS).
La principal ventaja de este método es que provee un método sencillo para determinar las
constantes de Tafel. Sin embargo, es considerado como un método destructivo. Durante la
polarizacion anddica la superficie del metal puede ser permanentemente dafiada. Por lo cual no es

utilizada como una prueba de campo [126, 140].

La relacion entre el Eappi y 1a medicion de densidad de Ieorr €n la region Tafeliana es dada por:
Eapp| = Ecorr + ﬁa log(l / Icorr) (21 1)

Eappl = Ecorr _ﬂc log(i/ iCO") (2.12)

Doénde:

Bay Bc son los coeficientes de Tafel anodico y catodico
Eappi: potencial aplicado.

Ecorr: potencial de corrosion

1: corriente

Ieorr: corriente de corrosion
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Figura 2.4 Diagrama hipotético de polarizacion catodica y anodica de Tafel [141].

Para la CP catodica y la CP anddica, la Ba y e son positivas. Los trazos del Eappi contra el log 1
son llamados trazos de Tafel. Donde la densidad de Icorr, puede ser determinada de acuerdo a la
ecuaciones anteriores por extrapolacion de las lineas de Tafel, donde el Eappt = Ecorr y 1a 1 = Icorr.

De la Icor, se puede calcular la VC usando la ley de Faraday [142].

Si la concentracion de los reactivos y de los productos es uniforme en el electrolito, la ecuacion

de Butler-Volmer toma la forma de:

j = jo exp(ﬂ) - jo eXp(i)
B, B, (2.13)
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Y Bay Bc son:

_RT
* anF (2.14)
RT
ﬁc B (l—a)nF (215)

Donde:

T: temperatura absoluta.

R: constante de los gases ideales.

F: constante de Faraday.

n: nimero de electrones intercambiados en el proceso 6xido-reduccion.

a y (1-a): son los coeficientes de transferencia de carga relacionados con la caida de potencial
(normalmente el valor de ambos es proximo a 0.5)

n: polarizacion aplicada (sobre-potencial, que es la diferencia (E - Ecorr))

Esta ecuacion solo aplica cuando la velocidad es controlada por un proceso de trasferencia de
carga en la interfase electrodo-electrolito, conocido como control activacional, y el sobre-

potencial correspondiente como sobre-potencial de activacion, na.

La ecuacion de Butler-Volmer, en la practica, muchos sistemas de corrosion estan controlados
cinéticamente por la polarizacion de la activacion y obedecen esta ecuacion.
Desafortunadamente, en los sistemas de corrosion reales no presentan en sus CP, una region

lineal lo suficientemente extensa que permita una extrapolacion confiable [143, 144].

2.4.1.2 Resistencia a la polarizacion.

La ecuacion de Stern-Geary [145] establece una relacion entre la densidad de Icor, €s decir, la
VC, con la R;, ecuacion 2.16. Donde la constante B, ecuacion 2.17, sirve para pasar de la

proporcionalidad a la igualdad y presenta una relacion existente con las pendientes de Tafel. Por
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lo que, es indispensable que exista el comportamiento Tafeliano en el sistema para que la

ecuacion sea aplicable.

_ BB
2.303(B, + B.) (2.17)

Se ha concluido que la mayor parte de las pendientes de Tafel oscilan entre valores de 60 y 120
mV/década, y se ha optado por hacer una aproximacioén suponiendo que ambas pendientes
tuvieran el segundo valor, 120 mV/década. Por lo que la ecuacion de Stern-Geary se debe aplicar

solamente cuando exista control activacidnal, o por transferencia de carga.

En sistemas electroquimicos controlados por difusion, se presenta un fenémeno especial en el que
la corriente catddica que se ve limitada por la concentracion de reactivos catodicos, es decir, por
transporte de masa a través del electrolito (difusion), por lo que no se recomienda emplear la R,,.
El método de la R, proporciona una VC instantanea, pero es necesario que el Ecor sea estable y es
importante seleccionar una velocidad de barrido adecuada [140]. Durante una prueba de R, solo
se aplica una perturbacion muy pequenia de potencial (menor que +£30 mV, tipicamente =10 mV).
Esta técnica no interfiere con la reaccion de corrosion. Los métodos electroquimicos mas
comunes para determinar la VC son la R, y extrapolacion Tafel. En la Tabla 2.1 se describen

algunos métodos de polarizacion electroquimica.

Tabla 2.1 Caracteristicas de las diferentes técnicas de polarizacion electroquimica [ 140].

Método de Informacion Tipos de
Medicion tipica Estandares.
polarizacion obtenida corrosion
ASTM G3,
Resistencia a la Aplicacion de £30 mV Corriente de Corrosion
G5,G59y
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polarizacion alrededor del Ecorr corrosion general

Aplicaciéon de un sobre- Corriente de
Extrapolacion potencial de +500 mV en corrosion y Corrosion
Tafel ambas direcciones respecto al pendientes de general
Ecorr Tafel (Bay Bc)

Aplicacion de un sobre-
potencial del Ecorr hacia a la

direccion de un potencial en  Potencial de

Polarizaciéon el cual la corriente es de picado critico, _
) ) ] Corrosion
potenciodinamica 5mA, donde el potencial es corriente pasiva, _
por picado
ciclica invertido y barrido hasta que region
un ciclo de histéresis es transpasiva

completado o hasta que el

Ecorr €s alcanzado

Aplicacion de pasos de
Potencial de
Polarizacién  corriente (incrementos de 20 . .
proteccion y Corrosion
galvanostatica  pA/cm? entre 0 — 120 pA) ‘ .
o potencial de  por picado
ciclica ambos en las direcciones
_ _ punto de ruptura
anddicas y catodicas

Cambio de
Aplicacion de un paso de
Polarizacion corriente con una Corrosion
potencial (tipicamente 700 ‘ _ '
potenciostatica variable, ejemplo por picado
mV vs ECS)

la temperatura

Inmersidon de dos materiales

Velocidad de
disimiles en un electrolito y Corriente Corrosion
corrosion
eléctricamente conectado a galvanica galvanica
galvanica

un amperimetro

G102

ASTM G5 y

G102

ASTM G5,
G611y G102

ASTM G100

ASTM G150

ASTM G71y

G82
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2.4.1.3 Conversion de la corriente de corrosion a velocidad de corrosion.

Basado en la ley de Faraday [142] la velocidad de corrosion puede ser calculada como:

CR =k, (2= yEw
p (2.18)

Doénde:

VC: es la velocidad de corrosion en mm/afio

ki: es una constante con valor de 3.27x10~ en mm-g/pA-cm (Otros valores para ki se muestran
en la Tabla 2.2)

p: es la densidad en g/cm?

PE: es el peso equivalente, y es adimensional

Tabla 2.2 Constantes para convertir la corriente de corrosion en velocidad de penetracion o corrosion y la

velocidad de pérdida de masa [140].

A
Velocidad de corrosion  Corriente de corrosion Unidades de
Densidad (p) K¢
(VC) (Icorr) kq?
mpy nA/cm? g/cm? 0.1288  mpy g/uAcm
mm/yr® A/m* kg/m?3® 327.2 mm kg/Amy
mm/yr® nA/cm? g/cm? 3.27x10°  mpy g/uAcmy

“PE se asumido para ser adimensional. ® Unidades en el SI

El peso equivalente (PE) es la masa en gramos que pueden ser oxidados por el paso de un
Faraday (96489C (amp-s)) de carga eléctrica. Una de las grandes ventajas de usar experimentos
de polarizacion electroquimica es que proveen resultados répidos, faciles y relativamente

sencillos en un corto periodo de tiempo.
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2.5 Fenomenos de agrietamiento en aceros HSLA.

2.5.1 Agrietamiento inducido por hidrogeno (HIC).

El proceso de agrietamiento inducido por hidrégeno (HIC) consta de varias etapas. En primer
lugar, el hidrogeno procedente de la reaccion de la corrosion entre el medio acido y la superficie
del acero, se disocia y es absorbido en forma atomica. A continuacion el hidrogeno difunde a
través de la microestructura del acero e interfiere con las imperfecciones microestructurales
presentes, donde va siendo atrapado (inclusiones no metalicas, carburos, carbonitruros,
dislocaciones, vacancias, etc.). Finalmente, en virtud de la recombinacion de los atomos de
hidrégeno en hidrégeno molecular, la presion interna local en las trampas sobrepasa un valor
umbral, se nuclea una grieta que crece con la llegada de mas hidrégeno atémico. Muchos
estudios previos han demostrado que las trampas mas peligrosas, donde se inicia el proceso de
agrietamiento debido al hidrégeno, son las interfaces de inclusion no metdlica-matriz
(especialmente peligrosas cuando aquellas tienen forma alargada, sulfuros de manganeso

normalmente) y la presencia de zonas fragiles segregadas [37].

El contenido de Mn en el acero mejora la resistencia al HIC, este fendmeno puede ser
prevenido cuando el contenido de Mn es menor al 0.4% en masa aun para los aceros que
contienen un orden mayor de sulfuros que los aceros ordinarios para el servicio amargo. La
disminucién del tamafio de las inclusiones de sulfuros de manganeso también es muy efectiva. La
disminucion del contenido de Mn altera la composicion del sulfuro y suprime la deformabilidad
de los sulfuros de manganeso durante el laminado en caliente. Para prevenir la propagacion de
grieta, disminuir el contenido de Mn obviamente disminuye la concentracion pico de Mn en la

segregacion y da como resultado un mejoramiento en la resistencia al HIC [146, 147].

Durante el proceso de soldadura, el hidrogeno se introduce debido a que el arco eléctrico es capaz
de disociar el hidrogeno gaseoso (H2) o los compuestos basados en hidrogeno que puedan estar
presentes en la atmosfera o en los fundentes de los consumibles de soldadura, la disociacion de
estos compuestos en hidrogeno atdmico facilita que el metal fundido absorba cierta cantidad. La

rapida velocidad de difusion de los d&tomos de hidrogeno en la matriz de o a temperatura ambiente
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se explica por la diferencia en el tamafio atomico de estos elementos. Una manera cléasica de
evitar el HIC es a través del precalentamiento de la junta. La temperatura de precalentamiento
actua sobre la velocidad de difusion de hidrogeno y reduce las tensiones residuales disminuyendo

los gradientes térmicos asociados con la soldadura [148].

Codega [149] analiz6 el comportamiento del agrietamiento en frio de dos aceros X-70, con
diferentes temperaturas de precalentamiento 25, 50, 75 y 100 °C. Utilizando los procesos de
soldadura por arco con electrodo metalico revestido (Shielded Metal Arc Welding-SMAW, por
sus siglas en inglés) y soldadura por arco con alambre tubular relleno de fundente sin proteccion
de gas (Flux-Core Arc Welding-FCAW(S), por sus siglas en inglés). De acuerdo a los resultados
obtenidos, determinaron que para el proceso SMAW se requiere una temperatura de
precalentamiento de 75 y 100 °C, mientras que para el proceso FCAW no se observo

agrietamiento a temperatura ambiente.

Otra manera es mediante una pasada en caliente realizada inmediatamente luego de la pasada
raiz es muy efectiva para prevenir el agrietamiento, dado que puede reducir la concentracion de
hidrogeno aproximadamente en un 30 a 40% comparado con los casos de pasada de raiz

unicamente [ 148].

2.5.1.1 Efecto de la superficie sobre la entrada de hidrogeno en los metales.

La entrada de hidrégeno al acero promueve fragilizacion por hidrogeno o HIC. Altas
concentraciones de hidrogeno podrian ser producidas electroquimicamente, este hidrégeno puede
acumularse y combinar con defectos internos como micro-grietas o cavidades, altas presiones de
Hb, pueden alojarse en estas cavidades, cuando estas crecen y coalescen, forman micro hoyuelos
produciendo perdida de ductilidad [150]. En medios acuosos, la reaccion de absorcion de
hidrégeno en un electrodo procede en paralelo a una reaccion de evolucion de gas Hz en la
superficie, en sobre-potenciales catddicos y, en el Ecorr sobre metales no nobles, simultaneamente

con la disolucion anddica o reaccidon de oxidacion en un proceso mixto controlado por la VC.
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La velocidad de entrada de hidrégeno depende de varias variables como, la naturaleza del acero,
el historial termomecénico, condicion de la superficie, composicion del electrolito, densidad de
corriente catddica o potencial de electrodo, temperatura, etc. La cinética de la reaccion catddica
de hidrégeno sobre la superficie del acero desnudo son el sobre-potencial catddico y las variables
de superficie, las cuales son la densidad de sitios para la absorcion de hidrogeno y la energia de
enlace de los atomos absorbidos, ambos dependen sobre la microestructura y la composicion

quimica del acero.

2.5.1.2 Reacciones en la superficie por hidrogeno en electrolitos acuosos.

La absorcion de hidrogeno en fase gas ocurre por absorcion disociativa de H» sobre sitios libres
en una superficie metalica desnuda, la absorcion de hidrogeno en solucidon acuosa puede ocurrir
quimicamente por disociacion de H» disuelto o moléculas de agua, este ocurre sobre una
superficie hidratada y por lo tanto implica el desplazamiento de moléculas de agua absorbidas o
especificamente de iones absorbidos y la reorganizacion local de la doble capa [151], la
competicion con la absorcion de especies de oxigeno formadas de la disociacion del agua
también puede ocurrir [152, 153] y la capa de hidrogeno absorbida estd también en interaccion

con las moléculas de agua que la rodean [154, 155].

La reaccion de evolucion del hidrogeno en general involucra los siguientes dos caminos que
pueden proceder solos o en paralelo: 1) camino Volmer-Tafel (electro-adsorcion seguida por
combinacion quimica) o ii) camino Volmer-Heyrovsky (electro-adsorcion seguida por electro-
combinacion). Estos pasos son seguidos por transporte de moléculas H> disueltas del electrodo

via difusion o evolucion de gas.

La reaccion anddica y catddica del hidrogeno proceden simultdneamente cercana al Ecor, 1o cual
implica que la reaccion de evolucion del hidrogeno puede ocurrir sobre una superficie cubierta
por una capa de 6xido y que los efectos detrimentales de la disolucion anddica y la entrada de

hidrégeno pueden ser combinadas en el proceso de fragilizacion.
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En soluciones acuosas, la reaccion de absorcion de hidrégeno ocurre principalmente por
reduccion electroquimica de moléculas de agua. El efecto de capas pasivas formadas

anddicamente en solucion impide la absorcion de hidrogeno [156, 157].

2.5.2 Agrietamiento por corrosion bajo esfuerzos (SCC).

Este fendmeno de agrietamiento por corrosion bajo esfuerzo (SCC) es uno de los mas
importantes por dafio por hidrégeno proveniente del gas amargo. La fragilizacion por hidrogeno
establece que el SCC estad dentro de alguna combinaciéon medio-material y puede llevar a una
forma de crecimiento subcritico de grieta inducida por hidrégeno. Los principales factores que
contribuyen al SCC son un ambiente corrosivo, la temperatura, un estado de esfuerzos (esfuerzos
mecanicos, esfuerzos residuales o influenciados por la presion de operacion o por el movimiento
de la tierra) y una microestructura susceptible [136]. Un excesivo movimiento del suelo es
causante de la ruptura del revestimiento y la incidencia de agrietamiento en ductos enterrados
[158]. Los esfuerzos residuales y de tension aceleran la corrosion promoviendo la formacion de
micro-huecos en el acero [159, 160]. La temperatura es un factor importante en la determinacion
de la susceptibilidad de una aleacion al SCC y distingue el mecanismo de falla entre el
agrietamiento por sulfuros y esfuerzos (SSC) y el SCC. Para el caso del SCC la susceptibilidad se
incrementa cuando se eleva la temperatura mientras para el SSC, la maxima susceptibilidad de

una aleacion ocurre cerca de la temperatura ambiente.

El SCC es un riesgo potencial para la operacion segura de ductos que estan bajo tierra, por lo que,
los ductos enterrados son protegidos de la corrosion externa por un revestimiento y proteccion
catodica [111]. Dos principales formas de SCC son reconocidas, una ocurre en ambientes de pH
alto (mayor a 9.5) presentando una forma de agrietamiento intergranular, la cual tiende a iniciar
en las picaduras [161, 162]. Tipicamente ocurre en soluciones concentradas de bicarbonato-
carbonato donde el mecanismo dominante aceptado es la disolucion anddica en los limites de
grano los cuales son mas susceptibles que los mismos granos y la ruptura de la capa pasiva sobre
la punta de la grieta [163, 164]. La otra forma ocurre en ambientes de pH neutro (entre 6.5 y 8.5)
con morfologia de grieta transgranular con muy pocas ramificaciones y con apreciable corrosion

lateral en la grieta a esta forma de agrietamiento también se le conoce como no-clasica [130, 165,
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166]. Se asocia con lo anaerdbico, caracteristico de los electrolitos diluidos [167, 168]. En esta
forma de agrietamiento hay disolucion anddica e involucramiento de hidrogeno [106]. El
hidrégeno difunde alrededor de la punta de la grieta y facilita la velocidad de disolucion del acero
lo que resulta en un incremento en la susceptibilidad al SCC [169, 170]. De acuerdo con Parkins
[158] esta forma de agrietamiento involucra fragilizacion por hidrogeno el cual depende sobre el
consumo y permeacion de hidrogeno desde el ambiente. Gabeta [171] reporta que el
agrietamiento transgranular involucra la evolucién y permeacion de hidrogeno en la punta de la
grieta. Sin embargo, el mecanismo de agrietamiento podria ser mucho mas influenciado por las
condiciones de carga mecanica, mientras la influencia de la quimica de la solucion podria ser
secundaria. Gu [105] indica que el SCC en pH neutro es dominado por el mecanismo de
disolucion facilitado por el hidrégeno. Por lo que, el hidrégeno juega un rol critico sobre el SCC

en pH neutro [106, 134].

Es conocido que la evaluacion de la susceptibilidad al SCC en aceros API generalmente evaluado
usando suelos [172, 173], o soluciones que simulan un suelo especifico como la solucién NS4
[116, 131, 160, 172, 174, 175]. Otros investigadores emplean ambos, extractos acuosos y
solucion NS4 [107, 136, 167, 176], en soluciones saturadas con H>S y/o CO2 [177-179], en
soluciones concentradas carbonato-bicarbonato [180, 181], con el uso de inhibidores de corrosion
[111], incrementando la temperatura de prueba [80, 111, 129, 132, 135], con diferentes
velocidades de deformacion [103, 105, 129, 134, 136, 182], en aceros con un TT previo [14, 74,
75, 80, 117, 118, 183, 184], con proteccion catodica [103, 133, 134, 180, 182, 184-187] o
mediante pruebas estaticas y ciclicas [175]. A pesar de las diferentes condiciones de prueba
usadas por los diferentes investigadores, los resultados encontrados son similares reportando que
los aceros sufren disolucion anodica, fragilizacion por hidrogeno, perdida de ductilidad y un tipo
de fractura transgranular con apariencia fragil en varios casos. Sin embargo, este incremento en la
susceptibilidad no es necesariamente acompafiado por perdida en la resistencia a la tension [188].
Javidi y Fang [134, 179] reportan que en altos potenciales catodicos la falla es debido a
fragilizacion por hidrégeno y no por SCC. De acuerdo con Torres-Islas [189] la solucion NS4
puede liberar suficiente hidrégeno para producir fragilizacién por hidrégeno. Fang [166] sefiala

que el hidrégeno puede reducir la ductilidad del acero y producir multiples grietas. El hidrégeno
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puede reducir el esfuerzo de fluencia, entonces promover el inicio de la deformacion plastica o

puede disminuir la deformacion total.

Pan [172] observo en un acero X-60 que cuando la velocidad de deformacién es de 7x107 s! no
ocurre SCC, sin embargo, al emplear una velocidad de deformacion menor o igual a 3.5x107 s™!
se presenta una fractura plana con una inclinacion de 45° presentando grietas secundarias con
cuasi-clivaje. Quej-Aké [131] indica que el acero X-60 fue altamente resistente al SCC, aun
observando un tipo de fractura combinada ductil-fragil con apariencia transgranular, y algunas
picaduras y grietas internas cercanas a la zona de fractura. Veldzquez [174, 175] empleando una
alta velocidad de deformaciéon de 25.4x10° s a temperatura ambiente y 50 °C, indico que el
acero X-60 fue susceptible a SCC en un pH de 3 observando fractura fragil con apariencia
transgranular, sin embargo, en un pH de 10 estos efectos cambian, siendo el acero mas
susceptible a SCC a 50 °C. Zhang [175] mediante pruebas estaticas y ciclicas reporta que el
crecimiento de grieta varia de 10 a 1800 pm, encontrando una caracteristica comin en ambas

pruebas, fractura cuasi clivaje mixta con coalescencia de micro-hoyuelos.

Bueno [160] sefiala que la fragilizacion por hidrégeno tiene una importante contribucion a la
iniciacion y propagacion de grieta. En un acero X-70 observo una significante reduccion en
ductilidad. Cheng [136] en su estudio observa que el esfuerzo de fluencia y el esfuerzo ultimo de
tension son mayores en las soluciones que en aire, con reduccion en la elongacion y ductilidad.
Contreras [177] reporta que la susceptibilidad al SCC fue manifestada por una disminucién en las
propiedades mecanicas. Shahriari [180] sefiala que el acero fue mas susceptible a SCC en
potenciales de -650 mV vs ECS. Donde el mayor nimero de grietas intergranulares fueron

observadas sobre los bordes de la superficie de fractura.

Islas [181] estudio la susceptibilidad al SCC en un acero X-70 a 50 °C, empleo tres TT a 840 °C
por 40 minutos de permanencia. Indica que el acero fue resistente al SCC en solucion
concentrada, pero fue altamente susceptible a SCC en una concentracion mas diluida, donde el
mecanismo de SCC en ambas muestras en solucion fue dominado por la ruptura de pelicula y
disolucion anddica. Wang [118] mediante un TT de carburizacion, indica que estructuras ricas en

C tales como las islas M/Y, limites de grano de FA, los carburos en los limites de grano y los
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carburos degenerados de la P permanecen intactos durante una prueba de inmersion. Donde la
disolucion anddica preferencial ocurre sobre la superficie de los granos de a. Bueno [176] evalu6
la susceptibilidad en aceros API 5L X-46, X-60 y X-80, demostré la incidencia simultdnea de
SCC vy fragilizacion por hidrogeno. Contreras [173] en un X-52 emple6 un suelo calcéareo (suelo
del estado de Campeche) con diferentes contenidos de humedad. Indicando que el acero X-52 fue
susceptible a SCC externo en un suelo saturado, donde el mecanismo de SCC pudo ser
influenciado por la formacién y ruptura de pelicula de carbonatos. Sefiala que el porcentaje de

deformacion disminuyo conforme el contenido de humedad incremento.

De acuerdo con Du [117] los aceros con TT tienden a presentar una mayor VC que el MB. Fases
como la B y M incrementan la actividad del acero incrementando la VC. Estas fases ricas en C (B
y M) pueden ser altamente susceptibles a fragilizacion por hidrogeno. Ananta [74] mediante un
TT de normalizado y de templado y revenido en un API 5L X-65 reporta que la fragilizacion por
hidrégeno es menor en el MB seguida de la muestra templada y revenida y la mas susceptible fue

la muestra normalizada, siendo esta ultima la que presenta propiedades mecanicas inferiores.

2.5.2.1 Modelos de SCC.

Modelo de disolucion-deslizamiento: aqui el crecimiento de grieta ocurre por disolucion
anddica localizada. Donde los lados de la grieta son protegidos por una pelicula de 6xido, la cual
es fracturada como resultado de la deformacion pléstica en la punta de la grieta. Entonces el
crecimiento de grieta procede por un proceso ciclico de ruptura de pelicula, disolucién, y
reparacion de pelicula. Este modelo aplica principalmente en el SCC intergranular en aceros
ferriticos en ambientes de carbonato-bicarbonato [190, 191] y en aceros inoxidables sensitizados

[191-193].

Modelo de fragilizacion por hidrogeno: la absorcion de hidrogeno es claramente responsable
del SCC en aceros de alta resistencia en ambientes acuosos. En la presencia de H»S, la fraccion
de hidrogeno descargado que es absorbido por el metal se da por la reaccion de recombinacion de
hidrégeno + hidrogeno = H», y por absorcion de azufre [194]. La descarga y absorcion de

hidrégeno son favorecidas cuando hay acidificacion en el ambiente local por cationes hidrolisis
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[191] especialmente si esta acidificacion dafia o destruye la pelicula pasiva en la grieta. Una vez
absorbido en el metal, el hidrogeno puede promover clivaje, separacion intergranular o fractura
plastica localizada. En algunas ocasiones, las superficies de grieta muestran evidencia de avance

de grieta discontinuo especialmente en el SCC transgranular [195, 196].

El SCC normalmente nuclea por alguna forma de corrosion localizada, entonces las grietas
inician en areas de picado, por corrosion intergranular o corrosion en hendidura donde se crea
una concentracion de esfuerzos y la acidez requerida para el agrietamiento. EI SCC en aceros de

baja aleacion, la corrosion intergranular ocurre en las zonas segregadas ricas en C, N o P [191].

Las principales variables metalurgicas en el SCC son: composicién quimica, segregacion en los
limites de grano, transformaciones de fase y zonas pobres en soluto, estructuras duplex y el
trabajado en frio. En el caso del SCC inducido por hidrégeno en aceros de alta resistencia, el

criterio ambiental no es suficiente, el SCC podria no ocurrir sin una microestructura susceptible.

2.5.2.2 El fenomeno de SCC y la electroquimica.

Hay ciertas condiciones electroquimicas que pueden permitir el SCC en electrolitos: 1) un estado
de pasividad imperfecta cerca de una transicion activo-pasivo, ii) un estado activo permitiendo
SCC inducido por hidrégeno, usualmente en aceros de alta resistencia [191, 197] o en aceros de
resistencia media en medios de H»S [194, 198]. Lo que permite clasificar al SCC por tipos, entre

los més importantes estan:

SCC tipo A: Este tipo ocurre por el mecanismo de disolucion-deslizamiento intergranular y se
relaciona a la segregacion en los limites de grano o a la precipitacion. Bajo esfuerzos estaticos el
proceso de corrosion podra avanzar en la punta de la grieta en una region que ha alcanzado la
distribucién de equilibrio de deformacion plastica y produce un transiente de deformacioén que

podré fracturar a una nuevamente formacion de 6xido [194].

SCC tipo B: En el tipo B, el agrietamiento es inducido por iones cloruro. Raramente ocurre por

el mecanismo de disolucidon-deslizamiento. Todos los sistemas del tipo B generan hidrogeno en el
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interior de las grietas, el agrietamiento es obviamente debido a fragilizacion por hidrogeno. La

formacion y entrada de hidrégeno son favorecidas por un estado activo en la grieta.

SCC tipo C: Aqui los atomos de hidrégeno son producidos por la reduccion del agua durante la
corrosion en soluciones neutras, y algo de este hidrogeno entra al acero. Una vez en el acero el
hidrégeno puede moverse con una difusividad efectiva de 10 a 10 cm?/s, dependiendo sobre la
microestructura y la temperatura [150]. La misma tension hidrostética incrementa la solubilidad
del hidrégeno en la red [191]. El hidrégeno que es segregado a las interfaces, incluyendo limites
de grano, podria debilitar éstas en combinacion con otros segregantes tales como el P. Entonces
el hidrogeno causa fractura local por clivaje [191], separacion intergranular [199] o micro-
plasticidad mejorada [191]. La recombinacion de hidrogeno en sitios internos como inclusiones
no metalicas podrian causar ampollamiento o HIC. Esto es minimizado en aceros para ductos por

cuidadoso control microestructural.

La quimica de la solucion dentro de las grietas es un aspecto importante en el SCC en aceros
estructurales y de alta resistencia. La proteccion catddica dentro de los limites, puede reducir el
consumo de hidrégeno en las grietas por un incremento del pH local [200, 201] pero este es

raramente usado en aceros de alta resistencia que son sensitivos al hidrégeno.

2.5.2.3 Pruebas SSRT para la evaluacion a la susceptibilidad al SCC.

Las pruebas de tension a baja velocidad de deformacion (SSRT) son ensayos para la evaluacion
del SCC, estas se realizan en un tiempo relativamente corto, donde la maxima duracion es
simplemente el tiempo a falla en aire. La desventaja de las pruebas SSRT es que la condicién
mecédnica no es relativamente definida cuando hay multiples grietas, y la velocidad de
agrietamiento no puede ser medida continuamente. El genuino SCC es distribuido como grietas
secundarias a lo largo de la longitud calibrada de la probeta [197]. La coalescencia de dos o mas

grietas se requiere para producir una grieta dominante que cause la falla final [191, 202].
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2.5.3 Agrietamiento por sulfuros y esfuerzos (SSC).

2.5.3.1 El azufre en el proceso de corrosion.

Cuando el azufre esta presente y con la presencia de esfuerzos, esfuerzos residuales y una
microestructura susceptible, el proceso de falla puede ocurrir por la combinacion de inclusiones
no metalicas y esfuerzos (SSC). Es conocido que el azufre se encuentra en los aceros en solucion
saturada o en inclusiones no metalicas, asi como, en varios ambientes en la forma de HS", H»S,
SO, etc. Las especies que contienen azufre son detrimentales para la resistencia de corrosion
localizada. Los efectos de los iones cloruro han sido mas investigados que los efectos del azufre.
La disolucion anodica por azufre adsorbido acelera el proceso de corrosion [203, 204]. El azufre
es altamente estable y permanece adsorbido durante la disolucion del metal. La naturaleza
catalitica del efecto acelerador de azufre adsorbido sobre la disolucion anddica ha sido atribuido
al debilitamiento del enlace metal-metal, lo cual permite una disminucién en la barrera de energia
de activacion para el paso de un atomo de metal de la superficie a la solucion. La disolucion

anddica del Fe en un medio acido es también acelerada por H>S [205].

Una capa de azufre puede promover la disolucion anddica en cantidades macroscopicas del
material. Es una evidencia directa entre las interacciones a nivel atdbmico de los atomos de azufre
adsorbidos con la superficie de metales y sus manifestaciones macroscopicas en la corrosion. La
adsorcion de azufre en la superficie afecta la pasivacion. El efecto retardador del azufre sobre el
crecimiento de una capa pasiva es causado por el bloqueo de sitios de adsorcion de iones
hidroxil, los cuales son precursores en la formacidon de capas pasivas. En una accidén conjunta de
iones azufre y cloro, existe una gran diferencia entre los mecanismos de accion del cloro y azufre
y es que el azufre no parece interactuar directamente con la superficie del 6xido tan fuerte como
el cloro. El rompimiento de la capa es por cloro, entonces el azufre entra a la superficie dafiando
el material. Las inclusiones de azufre son detrimentales para la resistencia a la corrosion de los
aceros [206, 207]. Elementos que contrarrestan el dafio por azufre en los procesos de corrosion

son el Mo y Cr.
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Dos categorias de especies de azufre pueden ser consideradas acorde al origen de las especies: 1)
especies de azufre (moléculas o iones) en el ambiente, SO> (gaseoso), H2S (gaseoso o acuoso),
HS, HS:05", S40¢>, HSO4, SO4* y ii) azufre en el material, azufre en solucién solida, azufre
segregado en la superficie o limites de grano, y azufre en inclusiones. En la Tabla 2.3 se presenta

las especies de azufre presentes ya sea en el ambiente o en el material.

Tabla 2.3 Especies de azufre que podrian estar presentes en el ambiente o el material [95].

Reaccion superficial

Proceso de transporte Ejemplos de areas de

Especie de azufre produciendo azufre
a la superficie importancia practica

adsorbido
Ambiental
H:2S Difusion en liquido Reaccion oxidativa Crudo y gas
HS- Difusion en liquido Reaccion oxidativa
S203* Difusion en liquido Reaccion reductiva Pulpa y papel

Difusion en la ‘ _ '
SO: ‘ Reaccion reductiva Atmosférica
atmosfera y en liquido

HSO« Difusion en liquido Reaccion reductiva
SO4* Difusion en liquido Reaccion reductiva  Agua a alta temperatura
Material

Difusion en estado
Azufre en solucion ‘ ‘
solido o segregacion
solida

anddica Todas las areas

Azufre segregado en i cion en estado

los limites de grano  4ji44 o segregacion
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anddica

Disolucion y
Inclusiones de azufre )
reabsorcion

2.5.3.2 El SSC en los aceros HSLA.

Debido a que soldar puede inducir alta dureza y altos esfuerzos residuales, las uniones son
frecuentemente susceptibles al SSC. Aunque se han reportado pocos casos que concluyen que el
mecanismo de las fallas en tuberias es el SSC. El SSC predominantemente afecta aceros con un
esfuerzo de fluencia que excede los 550 MPa. Aceros como el X-70 y menores no muestran SSC
en el MB, pero las soldaduras pueden fallar por agrietamiento por sus altas durezas [130]. De
acuerdo con Natividad [8] la susceptibilidad al SSC incrementa con un incremento en la
temperatura en el rango de 25 — 50 °C. Aunque la disolucion anddica parece jugar un rol
importante en el agrietamiento, el mecanismo mas comun para la susceptibilidad al agrietamiento
en aceros X-60 y X-65 en solucion HaS parece ser fragilizacion por hidrogeno. Determinando
que los requerimientos para el SSC basado sobre el mecanismo fragilizacion por hidrogeno
incluye una microestructura susceptible, un umbral de hidrégeno para inducir agrietamiento y un

esfuerzo aplicado o residual.

Aunque la susceptibilidad al SSC se incrementa con el aumento de la dureza, algunas
microestructuras son mas susceptibles al agrietamiento que otras, teniendo ambas la misma
dureza. El grado de segregacion, tipo, forma, tamafio y distribucion de las inclusiones no
metalicas son otras variables microestructurales que influencia la resistencia al SSC [39]. Los
tipos de fluidos que son transportados generalmente contienen cloro, CO> y H»S, y estos pueden
contribuir con el proceso de corrosion interna, potencialmente la corrosion bajo tension por la

presencia de sulfuros, reduciendo asi la vida util de la tuberia.

Ballesteros [208] estudio la resistencia a la corrosion por SSC en soldaduras circunferenciales en
aceros X-80. Donde el SSC se manifestd por la reduccion de ductilidad por medio de ensayos

SSRT y un aumento en los valores de permeacion de hidréogeno. Determinaron una mayor
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susceptibilidad en soluciones mas acidas (pH = 3.4), mientras en ambientes menos acidos (pH =
4.4), se observo poca perdida de ductilidad y la permeacion de hidrogeno se mantuvo en valores

cercanos a cero, lo cual indica poca o nula penetracion de hidrogeno a través del material.

Natividad [55] evalu6 la resistencia al SSC en soldaduras de un acero X-65 producidas por tres
diferentes procesos, soldadura por arco eléctrico indirecto (Indirect Electric Arc-IEA, por sus
siglas en inglés), por arco sumergido (Submerged Arc Welding-SAW, por sus siglas en inglés) y
por soldadura de arco de metal y gas inerte (Metal Inert Gas-MIG, por sus siglas en inglés). Las
soldaduras producidas por IEA presentan la mejor resistencia al SSC a una temperatura de 25 °C.
Este comportamiento se atribuye a la modificacion microestructural del cordén de soldadura de
FA, a una microestructura de grano fino, lo cual no fue observado a las temperaturas de 37 y 50
°C. Donde el mecanismo comtn de SSC fue una mezcla de fractura cuasi-clivaje y disolucion
anddica. Encontr6 una dependencia directa de la resistencia al SSC con un incremento de
resistencia por la concentracion de cantidades de granos de B. El material soldado por IEA fue el
menos susceptible a fragilizacion por hidrégeno, con la mayor resistencia al SSC y fue

relacionado por el cambio de microestructura.

2.5.4 Corrosion por dioxido de carbono.

El petroleo y gas de México comunmente contienen agua, CO2 y HzS, sin embargo, la forma mas
predominante de corrosion encontrada en la produccion de gas y petroleo es la causada por COo,
produciendo corrosion general y localizada [92]. El CO; disuelto en agua forma el é4cido
carbonico, el cual es un &cido débil, sin embargo, en soluciones con valores de pH bajos, acelera
la corrosion. La corrosion a causa de COz puede resultar en un adelgazamiento uniforme del
material o en ataque localizado en forma de picadura. Los factores primarios que afectan la
corrosion por CO; son: la presion parcial, temperatura, el contenido de cloro y la velocidad del

fluido.

En general, un incremento en la temperatura y/o en la presion del CO; incrementara la velocidad
de corrosion (VC) en los aceros al C. Este incremento en la VC se mantiene lineal solo hasta 1
atm (0.1 MPa) de la presion parcial del CO2. A presiones parciales mas altas la linealidad de la
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VC es mantenida solo bajo ciertas condiciones de flujo aunque llega a nivelarse bajo condiciones
estaticas. La VC es limitada a causa de la formacion de una capa semi-protectora de carbonato de
hierro (FeCOs3). Se ha demostrado la dependencia de la corrosiéon por CO2 con respecto a la

temperatura para aceros al C y aceros al Cr [57].

2.6 Metalurgia de la soldadura en aceros HSLA.

2.6.1 Problemadtica en las soldaduras de aceros HSLA para la industria petroquimica.

Cualquier proceso de soldadura es critico, particularmente en los aceros HSLA que son
empleados como ductos. Porque hay diferentes fendmenos que se presentan en las uniones
soldadas como, agrietamiento en frio, la aparicion de esfuerzos residuales, concentracion de
esfuerzos, defectos y distorsion, una distribucion de calor no uniforme, deformacion plastica y
transformaciones de fase sobre el material son generados, todos ellos coexistiendo en la soldadura
[25, 26]. Durante el ciclo térmico de soldadura, los precipitados podrian engrosarse o disolverse
en la matriz, lo cual permitiria un excesivo crecimiento de grano de la Y en la ZAT, este
crecimiento es mas pronunciado a temperaturas por encima de 1200 °C [43, 78]. Natha [62]
sefiala que los aceros API pueden ser soldados por todos los procesos de fusion. Yayla [69]
contradice a Natha [62] sefiala que no todos los procesos de soldadura son convenientes para unir
aceros HSLA. Debido a que durante el ciclo térmico de soldadura la alta resistencia y tenacidad
son degradadas debido a los cambios microestructurales produciendo baja tenacidad
especialmente en la zona afectada térmicamente de grano grueso (ZATGG), esto es debido a que
el tamafio de grano de la Y crece y fases como la B y M se forman facilmente, deteriorando la
tenacidad especialmente a bajas temperaturas, por lo que la formacion de FA debe de ser promovida
[16, 36,52, 77, 183]. Otra alternativa para evitar el deterioro de la tenacidad en la ZAT es la formacion
de oxidos, los cuales tienen estabilidad a altas temperaturas [183]. Respecto al MB este cambia su
microestructura de grano fino a una microestructura de fundicion de grano grueso [65, 209]. Con
el proposito de mejorar la tenacidad en las uniones soldadas, los investigadores han recurrido a
emplear diferentes elementos de aleacioén tanto en el cordéon de soldadura (CS) [64, 210-212]
como en la ZAT [213-215]. Por lo tanto, en las soldaduras tradicionales de arco se requiere

depositar cordones de soldadura con mayor resistencia a la fluencia que el MB.
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Generalmente, la soldadura de ductos se realiza por SAW [8, 45, 47, 56, 64, 69, 209, 210, 216-
220] y por soldadura de resistencia eléctrica (Electric Resistance Welding-ERW, por sus siglas en
inglés), los cuales son procesos de alto calor de aporte, produciendo una ZAT ancha y una alta
probabilidad de que fallen por HIC y SSC debido a una microestructura heterogénea [55]. En los
procesos por SAW los calores de aporte pueden variar desde 10 hasta 90 kJ/mm [219]. Sin
embargo, en estos procesos de soldadura es necesario aplicar un TT post-soldadura porque la
microestructura adyacente a la linea de fusion transforma a fases duras como la B y M [36]. Un alto
calor de aporte causa cordones de soldadura con una morfologia de grano columnar, con poca FA
y una gran cantidad de a-proeutectoide lo cual deteriora la tenacidad del cordon. Ramirez [63]
recomienda evitar la formacion de a-proeutectoide y refinar la FA tanto como sea posible. Es
conocido que la FA en los cordones de soldadura es la microestructura deseable porque

incrementa la resistencia y la tenacidad.

El proceso de soldadura por friccion y agitacion (Friction Stir Welding-FSW, por sus siglas en
inglés) es una técnica que ha sido empleada para unir aceros API [29, 30, 35, 40, 44, 56, 62, 65,
70], esta técnica tiene el potencial de unir aceros con diferente contenido de C e historias de
procesamiento y es candidata para unir ductos porque ofrece alta productividad. Sin embargo,
Avila [29] sefiala que en la zona de agitacion los aceros API exhiben caracteristicas similares a la
ZATGG por soldadura de arco impartiendo baja tenacidad. Yan [68] reporta que aceros como el X-
65 y X-70 pueden ser unidos por el proceso de soldadura por induccion (Induction Welding-IW, por
sus siglas en inglés) la cual genera un area central angosta con una microestructura gruesa, sin
embargo, se requiere un TT posterior para mejorar la tenacidad de la union. Procesos como el
SMAW [6, 53, 54, 62, 63, 66, 69, 212, 221] y soldadura de arco metalico y proteccion de gas
(Gas Metal Arc Welding-GMAW, por sus siglas en inglés) [26, 47, 53, 54, 62, 63, 69, 222]
fueron desarrollados para reducir el calor de aporte e incrementar la velocidad de soldadura.
Sterjovski [71] sefiala que el proceso de soldadura GMAW tiene el potencial para reemplazar el
proceso de SAW convencional. Cho y Xu [35, 67] sehalan que los aceros HSLA deben de ser
soldados con bajos calores de aporte y alta velocidad de soldadura. Otras técnicas para la union y
estudio de los aceros API son el proceso FCAW [63, 223], soldadura de tungsteno y proteccion
de gas (Gas Tungsten Arc Welding-GTAW, por sus siglas en inglés) [45, 53, 221]. La técnica de
simulacion Gleeble [12, 26, 52, 77, 209, 214, 215, 224] permite simular procesos de soldadura en
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areas de interés como la ZAT, la cual es una zona muy angosta y en la cual diferentes fases y

propiedades mecanicas estan presentes.

2.6.2 Soldabilidad de los aceros HSLA.

La soldabilidad de los aceros HSLA es un aspecto clave, por lo que el estudio de la evolucion
microestructural y de las propiedades de la unién soldada es de gran interés. Desde el punto de
vista de soldabilidad, una ventaja de los aceros HSL A sobre otros tipos de aceros de vieja
generacion es que el precalentamiento puede ser o no evitado, o solo un precalentamiento a baja
temperatura es necesario con el propdsito de eliminar la humedad superficial de material a
soldar. Las uniones soldadas de las tuberias de acero grado API, generalmente estan formadas por
medio de dos cordones de soldadura, el primer cordon de soldadura es aplicado en el interior y el
segundo cordon de soldadura en el exterior [1]. Dos grandes regiones constituyen una unioén
soldada como se ilustra en la Figura 2.5, 1) el cordon de soldadura y ii) la ZAT. El cordon de
soldadura estd formado por una region de solidificacion rapida lograda por la velocidad de
soldadura de crecimiento columnar en direccion del gradiente de temperatura, la cual crece a
partir de los granos parcialmente fundido (linea C). La rapidez de solidificacion dendritica en
estos granos, no permite la micro-segregacion constitucional en esta zona y el liquido
sobresaturado es empujado por el frente de solidificacion hacia la zona central del cordon (zona
A) en donde ocurre la solidificacion mas lentamente y en forma equiaxial inducida por los
nucleantes y particulas no metalicas, permaneciendo ahi atrapadas. Durante la solidificacion se
generan precipitados o segregaciones a causa del enriquecimiento de soluto o elementos de
aleacion sobresaturando el liquido (limite de solubilidad). Respecto a la ZAT puede ser dividida
en tres regiones, la ZATGG (zona D), la ZAT de grano fino (ZATGF) (zona E) y la zona de

granos parcialmente refinados (zona F) [225].
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Figura 2.5 Esquema del cordon de soldadura. Seccion transversal abajo: A) zona de solidificacion
equiaxial, B) zona columnar, C) interface de granos parcialmente fundidos, D), E) y F) zona afectada

térmicamente [225].

2.6.2.1 Cordon de soldadura.

El cordén de soldadura es la zona que ha sido fundida durante el proceso y esta constituida por el
material de aporte y el MB, aqui el metal fundido solidifica en cuestion de segundos. Los
primeros granos aparecen en la linea de fusion, en donde la temperatura es relativamente baja, y
crecen con una rapidez diferente, debido a que al aumentar el tamafio y al hacer presion los
cristales unos contra otros, cada uno acttia de acuerdo con el estado de su crecimiento. Sin
embargo, el crecimiento de los granos pueden empujar hacia la superficie las inclusiones no

metalicas.

La solidificacién uniforme de la pileta liquida se modifica por un mecanismo de re-fusion, es
decir, cuando se aplican cordones de soldadura subsecuentes. Esto puede resultar en zonas de
metal fundido en las que se retarda el crecimiento de los granos. Estas regiones tienen por lo
tanto, probabilidades de contener inclusiones de escoria. En soldaduras realizadas por dos cordones
de soldadura, los granos columnares del primer cordon de soldadura sufren un tipo de TT de
relevado de esfuerzos cuando es aplicado un segundo cordon de soldadura, esto es benéfico para la
tenacidad. Sin embargo, los granos columnares del segundo cordén de soldadura son los que
presentan los valores de tenacidad mas bajos [226, 227]. La microestructura producto del proceso de

soldadura es gruesa en la zona de fusidon y consiste principalmente de FA y a-proeutectoide en los
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limites de grano. La formacion de FA es deseable porque mejora la tenacidad de la soldadura [7, 227].

Existen varias maneras de mejorar la tenacidad en los cordones de soldadura mediante la adicion
de elementos aleantes. Ren [64] mejoro la tenacidad usando electrodos de bajo C y elementos
aleantes tales como Mn, Mo, Ti-B, Cu, Ni y tierras raras, logrando suprimir la formacion de a-
proeutectoide y B, y promoviendo la formacion de FA. Bhole [210] con adicion de Mo (0.881%)
encontr6 una tenacidad optima a -45 °C debido a la formacion de un alto porcentaje de FA (77%)
y esta tenacidad fue degradada por la adicion de Ni y Mo juntos. Beidokhti [211] sefala que al
incrementar el contenido de Mn, la microestructura del cordon tiende a refinarse y
homogenizarse y si el contenido de Ti incrementa, la fraccion de FA incrementa. Jaberi [212]
variando los contenidos de Ni y Mn promovio la formaciéon de FA y suprimiendo la formacion de
a-proeutectoide. Behole [210] sefiala que la tenacidad puede ser incrementada notablemente por el
incremento en el contenido de Ni. Entonces los elementos de aleacion afectan la templabilidad
del cordon de soldadura y juegan un rol importante en definir la microestructura final [63].
Ademas, la templabilidad del cordon de soldadura debe ser suficientemente baja para evitar la
transformacion de Y residual con M de alto carbono [228]. De acuerdo con Bajic [6] la
microestructura del cordon de soldadura en aceros de grano fino consiste de tres modificaciones

basicas de la a: FA, FW y a-proeutectoide.

2.6.2.2 Zona afectada térmicamente.

Se ha encontrado, principalmente que en las soldaduras de aceros HSLA, que los métodos
predictivos no siempre garantizan una soldadura libre de fisuras para el material de soldadura. En
soldaduras de pasadas multiples el calor generado por un segundo cordon de soldadura disminuye
la dureza de la ZAT que género el primer cordon de soldadura y acelera la migracion de
hidrogeno. Esto reduce la posibilidad de agrietamiento en frio en este tipo de aceros. Los efectos
que se producen en la ZAT como consecuencia del ciclo térmico son: cambios microestructurales
(disolucién, precipitacion de fases, crecimiento de grano), variacion de las propiedades
mecanicas (resistencia a la tension, tenacidad, dureza), disminucion de la resistencia a la

corrosion y generacion de esfuerzos residuales por mencionar algunos aspectos.
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Durante el ciclo térmico de soldadura una ZAT fragil se produce, y es tradicionalmente el area mas
critica para la fragilizacion por hidrégeno [229]. Durante el ciclo térmico, los granos de la Y crecen
debido a la disolucion de los precipitados en temperaturas por encima de los 1200 °C y fases como la
B y M se forman en la ZAT, si este crecimiento se evita y la transformacion a FA se promueve se
puede mejorar la tenacidad. Una manera de mejorar la tenacidad de la ZAT es por medio de la
metalurgia de 6xidos, estos son estables a altas temperaturas y actian como sitios para la
formacion de FA suprimiendo la formacion de B y M [73, 224]. La formacion de estas fases en la
ZAT es un serio problema en la operacion de los ductos en areas frias o en las profundidades en
el mar. Otra manera de mejorar la tenacidad en esta zona es por medio de un TT intercritico
[230], o reduciendo el contenido de C en el acero y que sea menor que 0.04% [231]. Como una
conclusion, en un proceso de soldadura, la ZAT adyacente a la linea de fusion es la mas

importante y su evaluacion es complicada por el gradiente microestructural [221].

En las soldaduras tradicionales de arco, la tenacidad del acero se ve particularmente mermada,
especialmente entre la linea de fusion y la ZATGG [232]. La ZATGG es conocida para ser la mas
fragil. En la ZAT hay un gradiente microestructural desde la linea de fusion hasta el MB no
afectado. Sin embargo, este gradiente no solo es microestructural tambien lo es en términos de las
propiedades mecanicas [45, 52, 220]. En el caso de las sodaduras de dos pases, la ZATGG
producida por el primer pase es recalentada y dependera del pico de temperatura del segundo
pase. Asi, la ZATGG se subdivide en cuatro zonas: i) ZATGG subcriticamente recalentada
(menor a Aci), 11) ZATGG recalentada intercriticamente (entre Aci y Acs), iil)) ZATGG
recalentada supercriticamente, también conocida como la ZATGF (mayor a Acs y por debajo de
1200 °C) y iv) la ZATGG inalterada, recalentada por encima de los 1200 °C [45, 233]. Entonces
la microestructura de la ZAT depende de factores tales como el MB, calor de aporte y la
velocidad de enfriamiento. El ancho de la ZAT dependera de los parametros de soldadura como

el voltaje, corriente y la velocidad de avance [6, 31].

Algunos de los métodos para mejorar la tenacidad y controlar el tamafio de grano de la Y en la
ZAT es la adicion de Ti [213, 214]. También, es de mucha ayuda reducir las impurezas e
inclusiones no metalicas durante el proceso de aceracion, y disminuir el carbono equivalente

(Ceq) del MB [51]. Guo [215] reporta que la tenacidad de la ZAT fue mejorada por la adicion de
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Zr especialmente en altos calores de aporte. Bajic [6] mediante el proceso SMAW y con dos
metales de aporte de diferente composicion quimica (1.4%Ni-0.35%Mo y 1.4%Ni sin Mo),
obtuvo con el primero una microestructura optima de FA, en comparacion con el segundo
electrodo. Observod que una microestructura mas fina en la ZAT se puede obtener con bajos
calores de aporte. Donde los granos finos de FA se separan por limites de grano con alto
contenido de C. Esta microestructura provee méxima resistencia al desarrollo de grietas. Un
incremento en la velocidad de enfriamiento permite primeramente la formacion de FA en la
microestructura. Elementos de aleacion como el Al, Ti y Mg junto con el O son agregados para
formar 6xidos complejos y promover la formaciéon de FA en la ZAT. La fraccion de FA
incrementa con el incremento en el nimero de 6xidos. Sin embargo, el ciclo térmico de soldadura

y los altos calores de aporte afectan la formacion de la misma [73].

Para evitar un marcado deterioro de la tenacidad en la ZAT de los aceros API, se recomienda el
uso de bajos calores de aporte, porque este afecta significativamente las propiedades mecanicas
de esta zona. Una microestructura de grano fino se puede obtener en la ZAT con un bajo calor de
aporte y la unica manera de controlar la microestructura de la ZAT es alterando el ciclo térmico
de soldadura. Asi, el calor de aporte puede ser usado para controlar la microestructura y

propiedades mecénicas de la ZAT [31, 32].

2.6.2.3 Importancia del metal de aporte en la soldadura de aceros HSLA.

Las lineas de conduccion de hidrocarburos se soldan mayormente con electrodos manuales
revestidos celuldsicos con progresion descendente, utilizandose en la raiz un electrodo que
deposite un metal de menor resistencia mecanica que el utilizado en las pasadas siguientes; esto

permite buena ductilidad en la unién [49].

El reciente avance que se ha tenido en la tecnologia para la fabricacion de aceros de mayor
resistencia, a su vez, ha reclamado nuevos desarrollos en los procesos y materiales para soldadura
con propiedades mecénicas esencialmente equivalentes a las del MB [234]. En la década pasada,
la literatura se enfoco en estudiar los metales de aporte para aceros HSLA. La mayor parte de las

investigaciones sobre el metal de soldadura fue obtener tenacidad y ductilidad méximas para un
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nivel de resistencia dado, por medio del control de la microestructura del metal de soldadura. Hay
al parecer un acuerdo general de que la microestructura, principalmente consista de FA, ya que
esta proporciona propiedades mecanicas Optimas al cordon de soldadura, desde el punto de

vista de resistencia y tenacidad, en virtud de su alta densidad de dislocaciones [31].

En los cordones de soldadura, la fraccion de volumen de inclusiones no metalicas es
considerablemente mas alto que en los productos de acero fundido a causa del poco tiempo

disponible para el crecimiento y la separacion de las particulas.

El criterio de seleccion para el procedimiento de soldadura es la compatibilidad en las
propiedades mecanicas y metalurgicas del metal de aporte con el MB, esto implica la utilizacion
de metales de aporte de alta resistencia. La eleccion debe de considerar que el metal de soldadura
disuelve un porcentaje del MB y que los elementos microaleantes presentes como el Nb, V y Ti

influyen en sus propiedades mecanicas [235].

Como los aceros HSLA son sensitivos a la formacion de grietas, es necesario que el metal de
aporte contenga elementos que incrementen la resistencia a la formaciéon de grietas. Los
elementos mas comunmente usados son Mn, Cr, Ni y Mo. Sin embargo, la presencia de Nb y Mo
son benéficas, ya que incrementan la dureza y la porcion de FA en la soldadura pero pueden tener
efectos adversos por la precipitacion de carbonitruros de Nb y Mo>C. Tanto el Nb como el Mo

son agregados para suprimir la formacion de a-proeutectoide y Bs y favorecer la formacion de

FA [9, 39].

Por lo tanto, el material de aporte debe mejorar las propiedades de la soldadura y contener
elementos que incrementen la resistencia a la formacion de grietas, entre los mas comunes estan
el Mn, Cr, Ni y Mo [33, 211, 236]. La tenacidad es mayor a temperaturas mas bajas con
electrodos conteniendo Ni y Mo [6]. Taillard [237] reporta que el contenido de Si deberia ser
menor al 0.1% para mejorar la tenacidad de la ZAT. Los TiN también pueden retrasar el
crecimiento de grano de la Y y puede ser usado para mejorar la tenacidad al impacto de la ZAT

después de la soldadura [238].
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2.7 Efecto de la interaccion electromagnética en los procesos de soldadura.

En la soldadura de aceros HSLA se han hecho grandes desarrollos en especial en los procesos de
soldadura por fusion y solidificacion por lo cual se han realizado muchos intentos de
refinamiento de la microestructura en el cordon de soldadura y ZAT, utilizando elementos
microaleantes en los materiales de aporte. Estos intentos en el refinamiento de la microestructura
se han realizado por medio de vibraciones o agitacion mecéanica, magnética y de ultrasonido, sin

embargo, los procesos se siguen utilizando de la manera tradicional.

La agitacion electromagnética (AEM) es ampliamente usada en los procesos de colada continua
[239] porque ayuda a controlar y modificar el fendmeno de solidificacion en lingotes o
palanquillas. En un proceso de soldadura, la AEM [240] ayuda a una distribucion mas
homogénea de las impurezas, causantes de la fisuracion en caliente en los cordones de soldadura.
La solidificacion en soldaduras por arco esta influenciada por un gradiente de temperatura, por la
velocidad en la interfase liquido-sélido y por las condiciones de flujo de fluido en el borde de

arrastre de la pileta y por la presencia de nucleos de solidificacion.

La interaccion electromagnética (IEM) se produce entre un campo magnético externo (CME) y el
campo magnético (CM) generado por la corriente del proceso de soldadura, entonces la IEM
ocurre cuando dos campos magnéticos perpendiculares interactian simultdneamente en un
material solido. Entonces la IEM causa una perturbacion sobre el modo de vibracion de los
atomos en la red cristalina debido a las fuerzas de Lorentz (fuerza electromagnética) ejercidas
sobre las particulas portadoras de carga [58, 241]. Un CM es gobernado por la fuerza de Lorentz

F =BxJ donde J representa la densidad de corriente y B la induccion magnética.

Popov [58] sefala que de acuerdo con la ecuacion de Lorentz, F =BxJ, estas fuerzas son
maximas cuando el vector de induccion del CM es perpendicular al vector de la corriente
eléctrica. Entonces los vectores de corriente en la maquina de soldadura en la zona de fusion son
paralelos al eje del electrodo de soldadura (perpendicular al plano del componente soldado).
Hanova y Kang [242, 243] sefiala que un CM provoca soplo de arco debido a que el arco es

desviado por fuerzas electromagnéticas (FEM) en el plano normal a las lineas de campo, estas
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FEM acttan sobre los electrones y iones dentro del arco. Si el CM es simétrico, las FEM son
igual a cero. Si el CM no es simétrico, el arco se desvia en la direccion de mayor fuerza. Esta
simetria se pierde por un cambio en la direccion de la corriente, o si el electrodo se desvia de su
posicion vertical. Entonces un CM transversal deflecta el arco en la direccion de soldadura,

mientras que un CM longitudinal desvia el arco perpendicular al cordon.

En la literatura hay tres mecanismos reconocidos para el refinamiento de grano en un cordon de
soldadura debido a la agitacion: i) Nucleacion heterogénea debido a un mayor sobre-enfriamiento
constitucional, ii) Fragmentacion dendritica y i1ii) Desprendimiento de grano. En primera
instancia los efectos de la IEM favorecen el flujo de fluido y la distribucion de soluto en la pileta
liquida y reducen el gradiente térmico [34, 59, 241, 244-247]. Al aplicar un CME causa un
desplazamiento del campo de las fuerzas de Lorentz en la pileta, agitando el fluido y alterando
los gradientes de temperatura en el liquido. Entonces cada grano crecerd solo una pequefia

distancia, permitiendo una microestructura de grano fino.

El uso de la AEM en los procesos de soldadura por fusion para el refinamiento de grano y mejora
de las propiedades mecanicas ha sido aplicado en aleaciones de Ti [42, 245], Al [59, 244, 247-
250], base Ni [246], en aceros inoxidables [38, 50, 241, 251-253], en aceros API [254], en
Inconel [246] y en Mg [240].

Nomura [255] empleé un CM tipo corona, el cual fue producido por cuatro polos magnéticos,
esto para cambiar la seccion transversal del plasma del arco de una forma circular a una forma
eliptica obteniendo cordones con buena apariencia. Gatzen [250] mediante AEM, encontrd que la
frecuencia y la densidad de CM tienen un efecto sobre la distribucion y concentracion de los
elementos. Kozlov [254] mediante el uso de imanes permanentes previno el soplo de arco
magnético durante la reparacion de ductos de transmisién de gas y observo que en el rango de
induccion magnética de -2 a 2 mT, la intensidad del soplo del arco magnético es muy bajo y no
tiene influencia sobre el proceso de soldadura y este llega a ser mas evidente en los rangos de -2 a
-4 mT ode 2 a4 mT. Kang [243] emple6 un CM (2.5 - 7.5 mT) al arco de soldadura paralelo a la
direccion de soldadura y observo que el arco fue desviado de manera oblicua con respecto a la

direccion de soldadura, obteniendo mayor penetracion. Al incrementar la densidad de flujo
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magnético causo un incremento en el ancho de la oscilacion, y la penetracion también
incremento. Al aplicar un CM de 7.5 mT observo socavaduras en la soldadura, por lo que se

limité a emplear un CM de 5 mT.

Jose [46] senala que los procesos de soldadura asistidos por vibracion (Vibration Assisted
Welding-VAW, por sus siglas en inglés) son una alternativa para los TT post-soldadura o
tratamientos por vibracion post-soldadura de soldaduras por arco, cuyas técnicas son empleadas
para reducir los esfuerzos residuales y las distorsiones. Por ejemplo, en una fundicion, los
defectos de contraccion y porosidad pueden ser controlados y la microestructura puede ser
mejorada con el uso de vibraciones [256]. La VAW permite mejorar la microestructura y obtener
mejores propiedades mecanicas [257]. Hay diferentes maneras de aplicar vibracion en las

soldaduras:

o vibracion de la pieza de trabajo durante la soldadura; influencia el proceso de
solidificacion del cordon de soldadura rompiendo las dendritas sin permitir un mayor
crecimiento y por lo tanto refina el grano.

. oscilacion de la pileta liquida; favorece el refinamiento de grano y ayuda a homogenizar
la composicion en el cordon de soldadura. Técnicas de oscilacion de la pileta liquida
(oscilacion de la pileta debida a pulsos de corriente, oscilacion a través de guia de ondas,
oscilaciéon usando pulsos de gas protector, agitacion usando agitadores mecanicos, y
oscilacion a través de vibracion del material de aporte).

. oscilacion de las gotas fundidas; mejora el modo de transferencia de metal.

. oscilacion del arco eléctrico; produce oscilacion en la temperatura en la zona fundida,
obteniéndose una microestructura refinada en la zona de fusion.

. vibracion del electrodo; mejora la velocidad de transferencia de metal.

Brodnicka [251] estudio la influencia de un CMA de 20mT sobre la forma y estructura de
solidificacion en un acero inoxidable austenitico AISI 310 por GTAW. Encontr6 que el aplicar
un CMA tiene una gran influencia sobre la forma del cordon de soldadura, y la asimetria del
cordon de soldadura incremento con el incremento en la resistencia del campo, donde el ancho de

la soldadura y profundidad de penetracion disminuyeron con el incremento de la resistencia del
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campo. Observo refinamiento de grano en el cordon de soldadura, y este refinamiento increment6
con el incremento de la resistencia del campo y disminuyo con el incremento en la frecuencia.
Sin embargo, con una frecuencia mayor a 5 Hz el cordon fue simétrico y de forma regular con
buena apariencia. Esto fue obtenido por la rotacion del arco y un flujo turbulento en la pileta
liquida, y fue descrito en términos del ensanchamiento del arco, fragmentacion dendritica, mezcla
del metal liquido en la vecindad de la frontera de solidificacion y homogenizacién de la

temperatura en la pileta liquida.

Lim [246] mediante el proceso GTAW en un Inconel 690, empleo frecuencias de agitacion en un
rango de 1.5 - 50 Hz. Indic6é que obtuvo un Optimo refinamiento de tamafio de grano a una
frecuencia de 7 Hz. Sefiala que el desprendimiento de granos fue el mecanismo primario para el
refinamiento de grano, y que este refinamiento se obtuvo debido a la orientacion de los granos
por el cambio en la direccion del flujo del fluido el cual presento una rotacion local respecto al
eje mayor de solidificacion. Donde la agitacion fue de manera circular. Al emplear una
frecuencia de 2 Hz no obtuvo refinamiento de grano y con una frecuencia de 8 Hz los granos

columnares reaparecen.

Garcia [60, 61] con la aplicacion de un CME de 4 mT de manera axial en un acero X-65 por el
proceso de soldadura por electrogas (Electrogas Welding-EGW, por sus siglas en inglé€s), refiere
que la polaridad magnética en los bordes de la union actian como un acelerador de particulas
cargadas, que forman el gas plasma en el arco eléctrico y por consiguiente, las pequefias gotas de
material fundido, lo cual da origen a un sistema de centrifugado en la columna del arco eléctrico.
También observaron que el cordon de soldadura con polaridad directa es uniforme, mientras que
con polaridad inversa se tiene porosidad en el centro del cordon de soldadura. Sefiala que la
aplicacion de un CMA interactia con el CM generado por la corriente de la soldadura el cual es
perpendicular al arco eléctrico, y tiene dos funciones fundamentales, refinar la microestructura y
evitar la desviacion del arco eléctrico debido a la polaridad magnética que ejerce atraccion sobre
la columna del arco provocando soplo de arco, lo que ocasiona defectos como la falta de fusion
lateral. Obtuvo refinamiento de grano en la microestructura del cordon de soldadura y este fue
atribuido a la accion simultdnea de los CM transversal y axial, debido a que estos perturban la

pileta liquida por la AEM e interrumpieron el proceso de solidificacion.
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La intensidad del CME fue determinada de acuerdo a la ecuacion de Ampere, ecuacion 2.19, para
un electrodo. Mientras el CMA el cual también es generado por el flujo de corriente de soldadura
a lo largo de la bobina formada alrededor de las piezas de trabajo y su intensidad fue calculada

por la ecuacién de Ampere, ecuacion 2.20, pero para una bobina conductora respectivamente

comao:
B =t
27r (2.19)
B=min 370
Dénde:

1o: es la constante de permeabilidad (4nx10”” Weber amper'm™)
1: es la intensidad de corriente
r: distancia alrededor del electrodo

n: es el nimero de vueltas formadas por la bobina

Garcia [50, 253] reporta que con la aplicacion de un CMA entre 0 y 15 mT en un acero
inoxidable duplex 2205, obtuvo en el cordon de soldadura un mejor balance de fases,
modificando el modo de solidificacion de los granos columnares por granos menos elongados por
efecto del refinamiento del grano y obtuvo un menor tamafio en la ZAT. Esto lo atribuye a que
una mayor cantidad de metal parcialmente fundido es arrancado de la ZAT y es mezclado dentro
del cordon de soldadura por la AEM. Entonces el refinamiento en la ZAT se da por el arrastre de
material parcialmente fundido hacia el cordon de soldadura al incrementar la AEM. Sefiala que
con intensidades mayores a 12 mT, la sobre-monta fue insuficiente debido a la alta penetracion.
Esta alta intensidad del CM también provoco una mayor inestabilidad del arco. Curiel [38]
empelando el mismo rango de CME (0 — 15 mT) en un acero inoxidable 304, sefala que al
aplicar el CME se redujo el grado de sensitizacion en la ZAT, reduciendo la corrosion
intergranular y transgranular en esta zona y se mejord la resistencia a la corrosidon por picado en
solucion 3.5% NaCl. Concluye que el CME permiti6é una redistribucion de Cr durante el ciclo

térmico, reduciendo asi el agotamiento de Cr. El CME también modifico el comportamiento
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electroquimico en la ZAT, donde los valores de Ecorr S¢ movieron hacia valores mas negativos y

la Ieorr durante la polarizacion anddica en la region pasiva fue menor que la muestra sin CME.

La AEM tiene varios efectos como, cambio en la forma del cordon de soldadura, mejor
apariencia, modificacion de la microestructura de solidificacion, reduccidon en la porosidad y
redistribucion de los elementos de soluto en la pileta, este ultimo reduciendo la segregacion

durante la solidificacion.
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3.1 Materiales.

CAPITULO III. DESARROLLO EXPERIMENTAL.

Los aceros utilizados en este proyecto fueron aceros grado API 5L especificacion, X-60 y X-70

de 12.7mm y 11.2mm de espesor, respectivamente. Esta clase de aceros son producidos por

procesamiento termomecénico a alta temperatura para adecuar la microestructura y propiedades

mecanicas deseadas.

La Tabla 3.1 muestra la composicion quimica de ambos aceros, la cual fue determinada en la

planta Aceria-Laminacion de DeAcero en la ciudad de Celaya, Guanajuato, mediante la técnica

de espectroscopia de emision Optica. También se indica la composicion quimica proporcionada

por el fabricante del acero API X-60.

Como metal de aporte en el proceso de soldadura se utilizd un alambre solido ER70S-6 de 1.6

mm de didmetro cuya composicion quimica también se muestra en la Tabla 3.1. Este electrodo es

de acuerdo a la especificacion AWS A 5.18 [258].

Tabla 3.1 Composicion quimica de los aceros (materiales base) y electrodo (% en peso).

C Mn Si 3 S AL  Nb  Cu Cr Ni v Ti  Fe
X60 evaluado 0.026 1.552 0.140 0.012 0.004 0.043 0.100 0300 0260 0.173 0.004 0.015 Bal
X-60
0.020 1570 0.140 0.012 0.002 0.044 0.090 0310 0.290 0.170 0.002 0.014 Bal
Certificado
X70 0.066 1.588 0.290 0.018 0.002 0.003 0.026 0010 0.265 0011 0.003 0011 Bal
ER70S-6
(AWS A5.18) 0.080 1.620 0.620 0.025 0.035 0.500  0.150 0.150  0.030
[258]
Nitrogeno en el acero X60 (0.092), acero X70 (no especificado).
De acuerdo con el contenido de Nb en el acero X-60, este no corresponderia a un acero
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microaleado, para que sea considerado como acero microaleado, el contenido de Nb debe de estar
en un rango entre 0.02% y 0.08%. Con respecto al metal de aporte, este fue seleccionado debido
a que su resistencia minima es de 483 MPa (70 Ksi) lo cual es equivalente al esfuerzo de fluencia
del MB del acero API X70. La soldadura de aceros API necesita consumibles capaces de conferir al

cordon de soldadura propiedades mecanicas similares al del MB.

Las temperaturas criticas del acero X-60 y X-70 acorde a las ecuaciones de Andrew (ecuaciones
3.1y 3.2)[259], son de 714 °C y 877 °C para la Ac; y Acs respectivamente para el X-60 y para el
X-70 es de 719 °C para la Aciy de 862 °C para la Acs. El Ceq se calculd mediante la ecuacion 3.3
[260] donde para el acero X-60 es de 0.35 y 0.38 para el X-70. Estos valores estan por debajo del
especificado por el codigo API [261] que es de 0.43. Un mayor contenido de Ceq del MB podria
degradar la tenacidad de la soldadura debido a la alta templabilidad y también mejora la
soldabilidad. Aceros con alto contenido de Ceq exhiben un ablandamiento maximo en la ZAT.

Para obtener una alta tenacidad, el %C en el acero debe ser menor a 0.07% [28, 47, 53].

Ac, =923-10.7Mn—16.9Ni +29.1Si +16.9Cr +290As + 6.38W 3.1)

Ac, =910—203+/C —15.2Ni +44.7Si +104V +31.5Mo+13.1W 3.2)

C+M i
Ceq=( + n)+(N|+Cu)+(Cr+Mo+V)
6 15 5 (3.3)

3.2 Tratamientos térmicos aplicados.

Para aplicar los TT en ambos aceros se cortaron pequefias muestras de 2x2 cm mediante el uso de
una sierra cinta, posteriormente se les dio un acabado final en una fresadora mecénica. Una vez
terminado este procedimiento, se aplico un TT en ambos aceros denominado ‘“tratamiento
térmico no convencional (TTNC)” a la temperatura de 1050 °C, como se muestra en la Figura
3.1, la cual es la temperatura de inicio de la disolucién de los carburos y/o carbonitruros de Nb
[76]. Sin embargo, debido al alto contenido de Nb en el acero API X-60, este se sometio a otro
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TT, donde la temperatura fue de 1200 °C para asegurar un inicio de disolucién de los
carbonitruros de Nb de acuerdo al diagrama de las curvas de solubilidad del Nb en la austenita
[262] como se muestra en la Figura 3.2. Para el acero API X-60 los tiempos de permanencia
empleados durante ambas temperaturas de TT fueron de 30 y 60 minutos seguidos de un temple
en agua. En el caso del acero API X-70 solo se aplicd una temperatura de TT la cual fue a 1050

°C con tiempos de permanencia de 15 y 30 minutos seguido de un temple en agua.

Figura 3.1 Diagrama Fe-C mostrando las temperaturas de los TT aplicados a los aceros API X-60 (linea

roja) y X-70 (linea azul) [84].
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Figura 3.2 Diagrama de las curvas de solubilidad del Nb en la austenita y ajuste de temperatura del

tratamiento térmico para el acero X-60 (0.096% de Nb) [262].

3.2.1 Caracterizacion microestructural de los materiales base y con tratamiento térmico.

La caracterizacion microestructural de los aceros (MB) sin TT y con TT se realizé mediante
microscopia optica (MO). Mediante este andlisis se evaluaron los cambios microestructurales que
proporcionaron los diferentes TT en los aceros y con ello poder correlacionarlas con los
resultados del comportamiento mecanico, electroquimico y del agrietamiento por corrosion bajo

esfuerzo (SCC).

Cabe sefialar que las muestras obtenidas de los MB fueron tomadas en el sentido de laminacién
del ducto. La metodologia de la caracterizacion microestructural se presenta a continuacion. Se
empleo la técnica de preparacion metalografica estandar en los MB y con TT, para ello se uso6

lijas de carburo de silicio (SiC) de diferentes granulometrias, desde la granulometria 80 hasta la
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granulometria de 1000. Posteriormente, se empled un pafio de algodon y se usaron pastas de
diamante de 6 y 3 um hasta llegar a un acabado espejo, finalmente se dio una limpieza con etanol
en una tina ultrasonica. Posterior a este proceso se realiz6 un ataque quimico con la solucion
denominada Nital al 2% (98 mL de etanol y 2 mL de 4cido nitrico (HNO3)) con tiempos de

inmersion entre 15 y 20 s, tiempo suficiente para revelar la microestructura de los aceros.

Una vez concluido el ataque quimico en los MB y con TT en sus diferentes condiciones, las
muestras fueron observadas en un microscopio Optico marca Nikon Epiphot 300 y se adquirieron

imagenes digitales en diferentes zonas de las muestras para su posterior analisis.

3.2.2 Analisis microestructural de los aceros (materiales base) por microscopia dptica.

De las imagenes digitales obtenidas en los MB y con la ayuda del software Sigma Scan Pro5 se
realizaron las mediciones de tamafio de grano promedio. Y con la ayuda del software AutoCAD,
se determind la relacion de area que ocupa la fase ferrita y perlita en ambos aceros permitiendo
cuantificar cada fase. A partir de este analisis se determiné que el acero API X-60 contiene 98%
de oy 2% de P con un tamafio de grano promedio de 6 um, mientras que el acero API X-70

contiene 95% de a y 5% de P con un tamafio de grano promedio de 9 um.

3.2.3 Caracterizacion mecdnica de los materiales base y con tratamiento térmico.

La caracterizacion mecénica se realizo en los MB y con TT en sus diferentes condiciones. Estos
ensayos nos permiten correlacionar los resultados obtenidos del andlisis mecénico con las
diferentes microestructuras presentes en los aceros. Estos analisis se basaron principalmente en
pruebas de tension, microdureza Vickers y de tenacidad a la fractura mediante la prueba de

impacto Charpy. A continuacion se describe de manera detallada cada analisis.

3.2.3.1 Evaluacion de microdureza Vickers.

Las mediciones de microdureza Vickers se realizaron en las muestras caracterizadas

microestructuralmente de ambos aceros (MB) y con TT. Este analisis se realizo aplicando una
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carga de 100 gramos durante un tiempo aproximado de 15 s como lo indica la norma ASTM
E384-99 [263]. En todas las condiciones de los aceros se realizaron un total de 6 mediciones en la
direccion de laminado solo sobre la cara superficial de las placas con una separacion entre cada

medicion de 250 um.

3.2.3.2 Ensayo de tension.

Las pruebas de tension se realizaron en probetas rectangulares las cuales fueron maquinadas de
acuerdo a la norma ASTM E8/E8M [264]. La configuracion y dimensiones de las probetas se
ilustran en la Figura 3.3. Las probetas fueron fabricadas en el sentido de la laminacion. Las
pruebas de tension se realizaron en una maquina de ensayos universal Zwick/Roell Z100 con una
capacidad de 100 kN. La velocidad de avance del cabezal fue de 6 mm/min. El analisis de la
superficie de fractura fue realizado en el microscopio electronico de barrido (MEB) JEOL-JSM

6400.

Figura 3.3 Dimensiones de las probetas de tension de acuerdo a la norma ASTM E8/E8M [264]

3.2.3.3 Ensayo de tenacidad al impacto.

El andlisis de la tenacidad a la fractura se realizd6 mediante el ensayo de impacto Charpy en
probetas rectangulares de acuerdo a la norma ASTM E23 [265]. Las pruebas se realizaron en
ambos aceros (MB) y con los diferentes TT. Las dimensiones de las probetas se ilustran en la
Figura 3.4. Las muestras se tomaron en el sentido de la laminacion. Los ensayos se realizaron a
una temperatura de -10 °C de acuerdo a la norma NFR-1 [266]. De acuerdo a la norma API [261]

el minimo requerido de tenacidad a la fractura es de 70 J. Durante el ensayo la temperatura fue
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monitoreada mediante un termopar tipo K, una vez alcanzada la temperatura se realizo la prueba
en una maquina con péndulo Charpy con una capacidad de 358 J. El analisis de la superficie de

fractura fue realizado en el MEB.

T Smm 10mm
1 ‘l\

S 10mm

55mm

Figura 3.4 Dimensiones de las probetas de impacto Charpy de acuerdo a la norma ASTM E23 [265].

3.3 Proceso de soldadura.

La unién de las placas de los aceros API X-60 y X-70 se realizo mediante el proceso de soldadura
GMAW. Las placas fueron preparadas en una fresadora mecénica con una dimension de
150x70xespesor en mm de ambos aceros con una preparacion en doble V como se muestra en la
Figura 3.5. Se utiliz6 corriente directa y electrodo positivo. El proceso empleado fue
semiautomatico al cual se le acoplo la antorcha a un motor sobre un riel, el motor posee
velocidad variable con desplazamiento constante. La maquina posee una capacidad de 650 A, una

eficiencia del 75%, voltaje a circuito abierto de 50 V y un rango de trabajo de 0 a 40 V.

\ 60° / \ 60° /
\‘ .J \‘ .J
X60 T 2mm 12.7mm X70 “T2mm 11.2mm
i1 i
11 11
11 11
' i
2mm 2mm

Figura 3.5 Preparacion de las placas de los acero X-60 y X-70 para su soldadura.

A las placas se les adapto una extension del mismo MB para el inicio y final del arco de
soldadura con la finalidad de obtener un cordén continuo en toda la longitud de las placas de los
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aceros. La placa de respaldo durante el proceso fue de un acero al C, como se muestra en la
Figura 3.6. La limpieza de las placas antes del proceso de soldadura se realizoé con un cepillo de
cerdas de acero inoxidable para evitar cualquier tipo de contaminacion que pudiera afectar el

analisis.

Figura 3.6 Configuracion de las placas de soldadura.

El gas de proteccion empleado en el proceso esta compuesto de 98% de Ar y 2% de Oz. Este 2%
de O proporciona mejor estabilidad al arco eléctrico para la transferencia metélica, mayor
fluidez al material liquido de soldadura y con ello una mejor penetracion gracias a una mejor

ionizacion del gas para generar el plasma en el arco eléctrico [267].

La aplicacion de un campo magnético de baja intensidad (CMBI) fue inducido de manera axial
(CMA) y perpendicular (CMP) al arco mediante el uso de una fuente de poder de amperaje
variable, con la colocacion de una bobina alrededor de la junta, como se observa en la Figura 3.7.
La intensidad del flujo magnético fue medida con un dispositivo de efecto Hall, que consiste de
una lamina delgada de un material semiconductor por el cual fluyen las lineas de flujo a través de
sus costados y mediante un dispositivo electronico que traduce esta sefial. Las intensidades del

CM fueron de 3 mT para las juntas del acero X-60 y de 6 mT para las juntas del acero X-70.
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Figura 3.7 Configuracion de los CM aplicados durante el proceso de soldadura en los aceros X-60 y X-

70; a) campo magnético axial y b) campo magnético perpendicular.

Para el acero X-60 se realizaron tres diferentes tipos de soldadura: i) soldadura sin aplicacion del
CM, ii) soldadura con aplicacion de un CMA vy iii) soldadura con aplicacion de un CMP. Es
importante sefialar que la placa del acero X-60 traia el cordon de soldadura de conformacién del
ducto por el proceso SAW, lo cual dio pauta para hacer la comparacion, a esta soldadura se le
denomino de “fabrica”. En el caso del acero X-70 se realizaron cuatro tipos de soldaduras: i)
soldadura sin aplicaciéon de un CM, ii) soldadura sin aplicacion de un CM y las placas fueron
previamente tratadas térmicamente a 1050 °C por 30 minutos seguida de un temple en agua, iii)

soldadura con aplicacion de un CMA y iv) soldadura con aplicacion de un CMP.

Las variables operativas del proceso de soldadura se muestran en la Tabla 3.2. Las variables
fueron ajustadas para unir las placas mediante dos cordones de soldadura, exterior e interior
respectivamente, con calores de aporte de alrededor de 1 kJ/mm para el X-60 y de 1.8 kJ/mm

para el X-70 de acuerdo a la ecuacion 3.4 [268, 269].

El
Ry (3.4)

Doénde:
Q: Aporte térmico en J/mm

E: Voltajeen V
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1: Corriente en A

V: Velocidad de avance en mm/s

n: Eficiencia del proceso GMAW de 75%

Tabla 3.2 Variables operativas del proceso de soldadura en los aceros API X-60 y X-70.

I dad Distancia Velocidad d
ntensida elocidad de
Condicién de 1 Voltaje Corriente Calor de libre del
ondicion de ia CM aporte soldadura
soldadura. ) A) electrodo
(mT) (kJ/mm) (mm/s)
(mm)
API X60
34 400 2.684
Sin CM 0 12 5.8
25.5 325 1.072
24.7 330 1.054
CMA 3 12 5.8
27.5 333 1.184
26.3 334 1.136
CMP 3 12 5.8
24.7 328 1.048
API X70
24.8 320 1.86
Sin CM 0 12 3.2
24.8 315 1.83
Sin CM y placas 24.7 300 1.74
0 12 3.2
con TT 247 300 1.74
24.8 310 1.80
CMA 6 12 3.2
24.8 310 1.80
CMP 6 24.7 310 1.79 12 3.2
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24.7 320 1.85

Temperatura de interpase entre cada cordon: 50 °C

Después de depositar cada cordon de soldadura, el CM se mantuvo durante un periodo de un
minuto, tiempo estimado a que dan fin las transformaciones de fase a alta temperatura,

principalmente en la ZATGG.

3.3.1 Caracterizacion macro y microestructural de las soldaduras.

3.3.1.1 Analisis superficial de las uniones soldadas.

Después de finalizado el proceso de soldadura, el primer andlisis realizado fue la valoracion
superficial mediante una inspeccion visual, para buscar defectos como falta o exceso de

penetracion y/o grietas. Con la finalidad de obtener soldaduras con una apariencia aceptable.

3.3.1.2 Evaluacion de las secciones transversales de las soldaduras.

Una vez finalizada la inspeccion visual y concluyendo que se obtuvo una “buena” soldadura, se
evaluaron las diferentes zonas de las uniones microestructuralmente. Para ello se realizaron cortes
transversales de 12 mm de ancho de las uniones con una sierra cinta, obteniéndose un total de 12
cortes como se ilustra en la Figura 3.8. De los cuales se destinaron tres cortes para pruebas de
tension (#8-10), tres para pruebas de impacto Charpy (#3-5), una para el analisis de microdureza
(#6), y otra para andlisis por MO (#7). La probeta numero 7 se tomo para el analisis

microestructural de las diferentes zonas del proceso de soldadura, CS, la ZATGG y ZATGF.
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Figura 3.8 Cortes transversales de las placas para las diferentes caracterizaciones de las uniones soldadas.
(Probetas #3-5 para prueba de impacto, probetas #8-10 para ensayo de tension, probeta #6 para analisis de

microdureza Vickers y probeta #7 para analisis microestructural por MO).

3.3.1.3 Caracterizacion microestructural de las soldaduras.

La metodologia de la caracterizacion microestructural fue igual a la descrita en el apartado 3.2.1
para los MB y con TT. La caracterizacion microestructural de las soldaduras se realiz6 mediante
MO, mediante este analisis se evaluaron los efectos de las diferentes condiciones de soldadura
para poder asi correlacionarlas con los resultados del comportamiento mecéanico. La metodologia

empleada en la caracterizacion se describe a continuacion.

Se cortaron muestras de las placas de soldadura en la direccion transversal y la probeta numero 7
siempre fue empleada en todos los casos para este analisis. La preparacion metalografica estandar
fue igual a la descrita anteriormente para los MB y con TT. Una vez concluido el procedimiento,
las soldaduras fueron observadas en el MO, adquiriendo imagenes digitales de las diferentes

zonas para su posterior analisis.
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3.3.2 Caracterizacion mecanica de las soldaduras.

La caracterizacion mecanica realizada a las soldaduras fue similar a la desarrollada para los MB y
con TT, con excepcion en el andlisis de microdureza Vickers. De igual manera, los resultados
obtenidos se tomaron en cuenta para correlacionar con las diferentes microestructuras obtenidas
durante los ciclos térmicos de soldadura. Los ensayos realizados en las soldaduras fueron de
pruebas de tension, perfiles de microdureza y tenacidad a la fractura mediante la prueba de

impacto Charpy.

3.3.2.1 Analisis de microdureza Vickers en las soldaduras.

Para el analisis de microdureza Vickers se realizo aplicando una carga de 100 gramos durante un
tiempo aproximado de 15 s. En las soldaduras, los perfiles de microdureza se realizaron en la
seccion transversal de las uniones como se ilustra en la Figura 3.9. Se realizaron dos perfiles de
microdureza con un promedio de 80 mediciones por perfil. Las mediciones se realizaron en el
cordon de soldadura superior (CSS) y en el cordon de soldadura inferior (CSI), de igual manera
la distancia entre cada medicién fue de 250 um y con ello se pudieron generar los perfiles de

microdureza representativos de las uniones soldadas.

Figura 3.9 Localizacion donde se realizaron las mediciones de microdureza en las soldaduras de los

aceros X-60 y X-70.

3.3.2.2 Ensayo de tension en las soldaduras.

Las pruebas de tension se realizaron de la misma manera a la empleada para los MB y con TT, en
probetas rectangulares bajo la misma norma ASTM E8/E8M [264]. En este caso, en las probetas

de las soldaduras, el cordon de soladura y ZAT se posicionaron en el centro de la probeta en la
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seccion reducida. Para ello, antes de maquinar la zona reducida, las probetas se prepararon
metalograficamente sobre las caras donde se depositaron los cordones de soldadura, se uso papel
de SiC hasta la granulometria de 1000, en este caso no se emple6 pasta de diamante. Las probetas
fueron sometidas a un ataque quimico con Nital al 2% por un mayor tiempo de inmersion hasta
lograr identificar las zonas caracteristicas del proceso de soldadura, cordon de soldadura y ZAT.
Las probetas correspondientes de las soldaduras fueron las muestras 8-10 de acuerdo a la Figura
3.8. Las pruebas de tension de las soldaduras se realizaron también con velocidad de avance del
cabezal de 6 mm/min. De igual manera el analisis de las superficies de fractura se realizo por

medio de MEB.

3.3.2.3 Ensayo de tenacidad al impacto en las soldaduras.

El andlisis de la tenacidad a la fractura en las soldaduras se realiz6 de manera similar al descrito
para los MB y con TT. Cabe sefalar que las muescas de impacto se realizaron siempre en el
cordon de soldadura superior en todas las probetas de soldadura. Para ello se desbastaron las
probetas con papel de SiC hasta la granulometria del 1000 y se atacaron quimicamente con Nital
al 2% hasta observar la zona del cordon de soldadura. Las probetas seleccionadas para este

ensayo fueron la nimero 3-5. El analisis de las superficies de fractura fue realizado por MEB.

3.4 Evaluacion del fendmeno de agrietamiento por corrosion bajo esfuerzo (SCC).

El analisis al fenomeno de SCC solo se realizo en ambos aceros de llegada (MB) y con TT. Para
el acero API X-60 se evalué el MB y con TT solo a 1200 °C por 30 minutos seguido de un
temple en agua, y para el API X-70 el MB y con TT a 1050 °C por 15 y 30 minutos seguido de un
temple en agua. Las soldaduras no fueron evaluadas a este fenomeno. Los ensayos se realizaron
para determinar si ambos aceros en sus distintas condiciones son susceptibles a este fendmeno de
agrietamiento y valorar si los cambios microestructurales producidos por los TT son benéficos o

detrimentales en su desempefio a un ambiente real de operacion.

Para realizar este andlisis se fabricaron probetas de tension cilindricas con una longitud y
didmetro calibrado de 25.4 mm y 3.81 mm respectivamente de acuerdo con la norma NACE TM
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0198 y ASTM G-129 [270, 271], como se ilustra en la Figura 3.10. Las probetas fueron
maquinadas en la direccion de laminacion del ducto. Después de maquinadas las probetas, la
seccion de longitud calibrada fue desbastada con papel de SiC hasta una granulometria de 1000
con la finalidad de eliminar las marcas que pudiera dejar el buril en el torno mecanico, y asi

evitar sitios preferenciales donde se pudiera iniciar la corrosion.

No especificado

\JG.SS +0.05mm
,VI\ 6.35+0.05mm

$3.81 +0.05mm

25.4mm

No especificado No especificado

Figura 3.10 Dimensiones de la probeta de acuerdo a la norma NACE TM 0198 [270].

La evaluacion al fendomeno de SCC se realizd mediante ensayos SSRT, los cuales son
ampliamente usados y aceptados para evaluar la susceptibilidad al fendmeno de SCC en varios
materiales. Esta técnica involucra la deformacion lenta de la probeta, la cual puede estar en
contacto con una solucion y/o suelo especifico como cuando esta en servicio el ducto. Para
evaluar la susceptibilidad al SCC se realizaron pruebas en aire (como un ambiente inerte) y las
cuales se tomaron como referencia, en solucion NS4 para evaluar el SCC externo y en agua
congénita para evaluar el SCC interno. Se empled una autoclave (celda) de vidrio para contener
las soluciones de prueba. Todas las pruebas se realizaron a una velocidad de deformacion de
1x10¢ 5! a temperatura ambiente y 40 °C, donde las soluciones de prueba fueron calentadas
mediante una resistencia eléctrica en contacto con la autoclave. Los ensayos se realizaron en una
maquina MCERT (Mobile Constant Extension Rate Test) con una capacidad de carga de 44 kN y

una extension total de 50 mm. El arreglo de los ensayos se ilustra en la Figura 3.11.
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Figura 3.11 Arreglo de los ensayos SSRT en las probetas de los MB y con TT.

Para evaluar la susceptibilidad al SCC se us6 la reduccion de area de las fracturas, para este fin se
emplearon las ecuaciones 3.5 y 3.6. La susceptibilidad al SCC se expresoé en términos de los
indices mas representativos que son: el indice de reduccion de area (IRA), ecuacion 3.7, indice al
tiempo de falla (ITF), ecuacion 3.8, y el indice de elongacion plastica (IEP), ecuacion 3.9,
calculados acorde a los estdndares NACE TM 0198 y ASTM G-129 [270, 271]. Los criterios de
estas normas establecen que si los indices estan en el rango entre 0.8-1.0 se tiene alta resistencia
al SCC mientras que valores mas bajos a 0.5 en adicidn a la presencia de grietas secundarias en la

longitud calibrada indican alta susceptibilidad al SCC.
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D' -D
%RA:( ' o ! ] X100 Fracturas circulares (3.5)

Di2 - (Cfa -
D}

C
%RA = ( o )J x100 Fracturas no circulares  (3.6)

Doénde:

RA: reduccion de area
Di: diametro inicial
Ds: diametro final

Cr: eje mayor de la superficie de fractura

Chv: eje menor de la superficie de fractura

%IRA = % X100
ire (37)

Donde:
RAsoncion: reduccion de area en la solucion

RA.ire: reduccion de area en aire

|TF — LTFsolucion J

aire

(3.8)

Donde:
TFsolucion: tiempo a falla en solucion en horas

TFaire: tiempo a falla en aire en horas
E
I_I O-PL I_I

Ep: deformacion pléstica a la falla (%)

Donde:



Et: elongacion a la falla en mm

EpL: elongacion al limite proporcional en mm
or: esfuerzo a la falla

opL: esfuerzo al limite proporcional

Li: longitud calibrada inicial

% IEP = SPsousion 10
EDaire (3.9)

Doénde:
Epsolucion: €longacion plastica en la solucion

Epaire: elongacion plastica en aire

Al finalizar las pruebas SSRT, una de las secciones de la probeta fue cortada a una distancia
promedio de la superficie de fractura de 10 mm para su analisis por MEB. Para eliminar los
productos de corrosion generados durante la prueba, la superficie de fractura se limpid con acido
inhibido con un tiempo de inmersion entre 10 y 15 s seguido de limpieza ultrasénica con etanol,
posteriormente se limpid con agua destilada y se secod con aire caliente de acuerdo al estandar
ASTM G1 [272]. Una vez finalizado este procedimiento, las superficies de fractura fueron
observadas por MEB. En el MEB se tomaron varios didmetros promedio para determinar el %RA
y se tomaron imagenes de la superficie de fractura para determinar el tipo de fractura y sus

caracteristicas.

Después de obtener los indices de susceptibilidad (IRA, ITF e IEP) a través de los valores
obtenidos de las ecuaciones 3.7 - 3.9 y de las propiedades mecanicas obtenidas de las pruebas
SSRT, las muestras con indices por debajo de 0.8 fueron embebidas en resina epoxica para su
preparacion metalografica. Estas fueron desbastadas hasta la mitad del didmetro de la probeta
(1.9 mm), para ello se empleo6 papel de SiC hasta la granulometria del 1000, seguido de un pulido
con un pano de algodon con pastas de diamante de 6 y 3 um, se limpiaron en etanol en una tina
ultrasonica y se secaron con aire caliente. Una vez finalizado este procedimiento, las muestras se

metalizaron y se observaron por MEB para identificar la presencia de grietas secundarias o
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evidencia de picado o disolucion de material por corrosion en la longitud calibrada. La presencia

de grietas secundarias o picaduras por corrosion indica que el acero es susceptible a SCC.

3.5 Soluciones de prueba.

Las soluciones de prueba empleadas para el analisis del fenomeno de SCC y el andlisis
electroquimico mediante curvas de polarizacion (CP) fueron la solucion NS4, la cual es empleada
para simular el electrolito atrapado entre el revestimiento y la superficie del ducto. Casi todos los
experimentos de SCC con pH neutro se realizan en varias soluciones acuosas simulando la
composicion del suelo, particularmente la solucion NS4, dicha soluciéon promueve SCC
transgranular. La solucion NS4 fue preparada con reactivos grado analitico y agua destilada, la
composicion quimica se muestra en la Tabla 3.3. La otra solucion de prueba fue el agua
congénita, la cual se obtuvo de un crudo extra pesado (petrdleo) cuyas caracteristicas son:
gravedad especifica API de 9.1, 0.1% volumen de agua, 1.42% en peso de azufre, 7.51-sal/1000
barriles de petréleo crudo, pH de 7.2, conductividad de 135 mS y 325 mg de KOHgr-1 (TAN). El
andlisis quimico del agua congénita se realizé por medio de la técnica de emision de plasma. La

composicion quimica del agua congénita se muestra en la Tabla 3.4.

Mediante un pH-metro se determinaron los pH’s de las soluciones a temperatura ambiente y a
40 °C, donde la solucion NS4 presento un pH de 7.82 a temperatura ambiente y de 7.98 a 40
°C, por otra parte, el agua congénita presento un pH de 7.14 a temperatura ambiente y de 6.85 a

40 °C.

Tabla 3.3 Composicion quimica de la solucion NS4 (g/L).

NaHCO3 CaCl2 MgSOs4 KCl
0.483 0.181 0.131 0.122
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Tabla 3.4 Composicion quimica del agua congenita (%peso).

Elemento %peso

Na 2.978
K 0.2443
Ca 0.2970
Mg 0.1589
Mn 0.000413
Sr 0.1712
Ba 0.00371
Fe 0.0000278
Cl 1.1622

SO4 0.1950

NO; 0.1211

NO:  0.000001
F 0.0189

3.6 Evaluacion electroquimica.

La evaluacion electroquimica se realizo mediante la técnica de CP. Este andlisis se realiz6 solo en
los MB y con TT, cabe sefialar que para el acero API X-60 solo se evalué en la condicion de MB
y con TT a 1200 °C con tiempo de permanencia de 30 minutos y para el acero X-70 en la
condicion de MB y con TT a 1050 °C por 15 y 30 minutos y temple en agua, igual que para la
evaluacion al fenomeno de SCC. Las pruebas electroquimicas permiten relacionar el efecto de los
TT sobre las transformaciones microestructurales con la resistencia a la corrosion en ambos

aceros.

Durante los ensayos las muestras de los MB y con TT sirvieron como electrodos de trabajo
(donde la velocidad de corrosion es medida), los cuales fueron conectadas mediante un alambre

de cobre sobre la cara posterior para poder realizar la conexion eléctrica con el potenciostato. Las
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muestras fueron encapsuladas en una resina epoxica con la finalidad de evitar un par galvanico.
Para obtener las CP se empled una celda electroquimica convencional de tres electrodos donde
las muestras de ambos aceros en sus diferentes condiciones fueron empleadas como electrodos de
trabajo, se emple6 una barra de grafito como electrodo auxiliar o contra electrodo (usualmente
hecho de materiales inertes) y un electrodo de referencia de calomel saturado (recomendado por
la ASTM G5 [126]) como se muestra en la Figura 3.12. Las pruebas fueron realizadas a
temperatura ambiente y a 40 °C en solucion NS4 y en agua congénita solo a temperatura
ambiente. Para las pruebas realizadas a 40 °C se empled una plancha calefactora como se muestra
en la Figura 3.12. El equipo empleado para las pruebas electroquimicas fue un potenciostato
SOLARTRON 1280B controlado por un software comercial llamado Corrosion Ware todo ello

acoplado a una computadora personal.

Figura 3.12 Arreglo experimental para las curvas de polarizacion en los aceros X-60 y X-70 sin TT y con

TT.

Para la evaluacion electroquimica, se prepararon muestras con un area de exposicion de 1 cm? y
fueron encapsuladas en resina epoxica para su preparacion metalografica con papel de SiC hasta
una granulometria de 1000, se limpiaron con etanol y se secaron con aire caliente.

Inmediatamente después se conectaron las terminales al potenciostato, se sumergi6 la muestra en
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la solucidn corrosiva y se inicid la prueba electroquimica.

En todas las pruebas electroquimicas realizadas se emple6 una velocidad de barrido de 1 mV/s.
Primero se determiné el Ecor, €l cual después de 900 s se estabilizo. Para la solucion NS4 se
utilizé un rango de potencial de -500 mV a +1000 mV. En el agua congénita el rango de potencial

utilizado fue de -500 mV a +600 mV, en ambos casos con respecto al Ecorr.

De la misma manera que en el andlisis de SCC, para eliminar los productos de corrosion
generados durante la prueba, la superficie de corrosion se limpid con &cido inhibido con un
tiempo de inmersion entre 10 y 15 s seguido de limpieza ultrasdnica con etanol, posteriormente
se limpid con agua destilada y se secd con aire caliente de acuerdo al estindar ASTM G1 [272].
Una vez finalizado este procedimiento, las superficies de corrosion fueron observadas en el

MEB.

Las variables electroquimicas obtenidas fueron la Ba, Bc, Icor, Ecorr, 12 Rp, y la VC. Donde las
primeras cuatro variables fueron obtenidas de manera similar a la Figura 2.3 (técnica de
extrapolacion Tafel) con ayuda del Software OriginLab 8.0. La R, fue obtenida con la ecuacion

2.16 de Stern-Geary y la VC mediante la ecuacion 2.18 del estindar ASTM G102.
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CAPITULO IV. ANALISIS Y DISCUSION DE RESULTADOS.

4.1 Analisis microestructural de los aceros API X-60 y X-70.

4.1.1 Materiales base.

Las microestructuras de los aceros (MB) sin TT se muestran en la Figura 4.1. La micrografia de
la Figura 4.1a) corresponde al acero API X-60 con una microestructura constituida por 98% de
ferrita (o) y 2% de perlita (P), con un tamafio de grano promedio de 6 um. La Figura 4.1b)
muestra la microestructura del acero API X-70 la cual esta constituida por 95% de a y 5% de P,
con un tamafo de grano promedio de 9 um. Se observa que los MB tienen una microestructura de
grano fino con un alto porcentaje de la fase a (mayor al 90%) lo que es caracteristico de esta
clase de aceros. Este tipo de microestructura les proporciona una buena combinacion de
propiedades mecdnicas y mayor resistencia a la corrosion. Es conocido que los limites de grano
de la austenita (Y) son sitios preferenciales para la nucleacion de o y P. Entonces si el tamafio de
grano de la Y es grueso, pocos sitios para la nucleacion estaran disponibles. A tamafos de grano
de Y mas finos, se obtendran tamafios de grano mas finos en los productos de transformacion. El
tamano de grano de la Y puede ser controlado por los metales de transicion como el Nb, V y Ti
que son fuertes formadores de carburos y nitruros. En los aceros HSLA se obtienen granos de a
muy fino por la combinaciéon de efectos de recristalizacion, precipitacion y deformacion

mecanica.

Figura 4.1 Microestructuras de los aceros (MB); a) API X-60 y b) API X-70.
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4.1.2 Acero API X-60 y X-70 con tratamiento térmico.
La Figura 4.2 muestra las microestructuras obtenidas después de los TT aplicados al acero API

X-60 (Figuras 4.2a-d) y X-70 (Figuras 4.2¢ y f) a temperaturas de 1050 °C y 1200 °C con tiempos

de permanencia de 15, 30 y 60 minutos seguido de un temple en agua.
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Figura 4.2 Microestructuras del acero X-60 y X-70 obtenidas con los TT con temple en agua; a)
1050 °C /30 min, b) 1050 °C /60 min, ¢) 1200 °C /30 min, d) 1200 °C /60 min, e¢) 1050 °C /15 min
y ) 1050 °C /30 min.

Las Figuras 4.2 a) - d) muestran las microestructuras obtenidas del acero API X-60 después de
haber sido TT a 1050 °C y 1200 °C por 30 y 60 minutos seguido de un temple en agua. Las
Figuras 4.2 a) — b) muestran las microestructuras resultantes del TT a 1050 °C, con 30 minutos de
permanencia se aprecia un crecimiento de grano con una microestructura constituida
principalmente de o y poca bainita (B). En la micrografia para el TT con permanencia de 60
minutos, se tiene un mayor crecimiento de grano pero la microestructura ya esta constituida por
fases aciculares y se observa poca cantidad de la fase a. El objetivo del TT es obtener una
microestructura preferentemente de ferrita acicular (FA), lo cual no se consigui6 a esta
temperatura debido al alto porcentaje de Nb en el material. De acuerdo al diagrama de las curvas
de solubilidad del Nb en la austenita (Y) [262] mostrado en la Figura 3.2, la temperatura necesaria
para el inicio de disolucion de los carbonitruros de Nb es de 1150 °C, pero se optd por emplear
una temperatura de 1200 °C para asegurar el inicio de la disolucion. Las Figuras 4.2 ¢) —d)
muestran las microestructuras resultantes del ajuste de temperatura del TT, con permanencia de
30 minutos se observa claramente el crecimiento de grano austenitico con una microestructura
constituida principalmente de FA y B. Con permanencia de 60 minutos, hay un tamafio de grano
basto y se observan Unicamente pequefias areas con estructuras aciculares. Las Figuras 4.2 e) — f)
muestran las microestructuras que se obtuvieron después del TT a 1050 °C por 15 y 30 minutos
en el acero API X-70. Para ambos tiempos de permanencia se obtuvieron microestructuras
constituidas principalmente por FA y B y es més evidente con un tiempo de permanencia de 15
minutos donde el tamafo de grano también es menor. Asi, para un TT de 1050 °C con 15 minutos
de permanencia se logrd el objetivo del tratamiento térmico no convencional (TTNC). La
importancia de la microestructura FA en aceros para ductos ya ha sido descrita [15-19] y su
importancia sobre el atrapamiento de hidrogeno [19, 24, 72, 87, 88] y en los fenomenos de
agrietamiento como el HIC, SCC y SSC [20-23]. La estructura FA tiene la caracteristica de
atrapar hidrogeno por su alta densidad de dislocaciones, donde los limites de grano y las

interfases a-carburo también actan como trampas de hidrégeno [24]. Park [15] postuld que la
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susceptibilidad al HIC y SSC de un acero con mayor fraccion de B se incrementa
significativamente. Asahi [21] encontré que los aceros con estructuras de B de grano fino o FA,
fueron mas resistentes al SCC intergranular que los aceros con microestructura de a-P en un
rango de aceros del X52-X80. Por otro lado, Liu [188] indica que una microestructura de B es
altamente susceptible a SCC de pH neutro, mientras una microestructura de o presenta baja
susceptibilidad al agrietamiento transgranular. Kushida [23] demostré una baja susceptibilidad al
SCC en pH neutro para una microestructura de o-P es comparaciéon a una microestructura
uniforme como la de un acero templado y revenido. Zhao [89] encontrd que una microestructura

constituida por FA tiene resistencia superior al H>S que una de a-P.

4.2 Evaluacion mecanica de los materiales base y con tratamiento térmico.

4.2.1 Ensayos de tension en los aceros API X-60 y X-70.

La Figura 4.3 muestra las curvas esfuerzo-deformacion (c-€) obtenidas en los MB sin TT y con

TT de los aceros API X-60 y X-70. En la Tabla 4.1 se listan las propiedades mecanicas obtenidas

de los ensayos de tension.

Figura 4.3 Curvas o-€ de los aceros sin TT y con TT; a) API X-60 y b) API X-70.
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Tabla 4.1 Resultados de las propiedades mecanicas obtenidas en los aceros API X-60 y X-70 sin

TT y con TT.
EF EUT Deformacion RA Relacion
Condicion.
(MPa) (MPa) (%) (%) EF/EUT
Acero API X-60
MB sin TT 556.62  596.88 23.95 49.53 0.93
TT/1050°C/30min  507.46  608.75 11.60 54.76 0.83
TT/1050°C/60min 595.21  681.18 12.14 47.25 0.87
TT/1200°C/30min  636.53  798.95 4.73 39.01 0.80
TT/1200°C/60min 681.37  761.58 7.82 48.55 0.89
Acero API X-70
MB sin TT 614.20 666.95 23.49 47.70 0.92
TT/1050°C/15Smin  698.08  878.17 13.93 48.02 0.79
TT/1050°C/30min 64448 812.94 17.32 45.28 0.79

Para el acero API X-60 se observa que al aplicar el TT a 1050 °C no se obtuvieron los resultados
esperados, es decir, una ganancia significativa en el esfuerzo de fluencia y esfuerzo ultimo de
tension, por el contrario se observa que el esfuerzo de fluencia del acero con un tiempo de
permanencia de 30 minutos fue menor en casi 50 MPa con respecto al MB sin TT y solo una
ganancia de casi 12 MPa en el esfuerzo tltimo de tension, estd perdida en el esfuerzo de fluencia
fue debido al crecimiento de grano de la a en la microestructura provocado por el TT como se
mostro en la Figura 4.2a). Con un tiempo de permanencia de 60 minutos se obtuvo un incremento
en el esfuerzo de fluencia de 39 MPa y de 84 MPa en el esfuerzo ultimo de tension, este

incremento fue resultado de la presencia de fases aciculares en la microestructura, principalmente
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por la formacion de la FA como se observa en la Figura 4.2b). Al comparar los resultados del TT
a 1200 °C con permanencia de 30 minutos respecto al MB sin TT, el esfuerzo de fluencia
incremento en 80 MPa y el esfuerzo ultimo de tension en mas de 200 MPa. Con permanencia de
60 minutos a 1200 °C el incremento fue de 125 MPa en el esfuerzo de fluencia y de 164 MPa en
el esfuerzo ultimo de tension, este incremento fue debido a la mayor presencia de FA y B en la
microestructura principalmente con un tiempo de permanencia de 30 minutos y por el menor
tamafo de grano observado en las Figuras 4.2¢) y d). Cabe sefalar que en la Figura 4.3a) se
muestran porcentajes de deformacion bajos en las probetas con TT a 1200 °C, esto fue debido a
que las probetas comenzaron a fracturar fuera de la posicion del extensémetro en la maquina de

ensayos, por lo cual, este porcentaje de deformacion no seria real.

Para el acero API X-70 con contenido de Nb de 0.026, no fue necesario modificar la temperatura
del TT debido a que se obtuvieron las microestructuras deseadas, una microestructura
preferentemente de FA, como se observa en las Figuras 4.2¢) y f). De las pruebas de tension se
observa que con un tiempo de permanencia de 15 minutos se obtuvieron las mejores propiedades
mecanicas, con excepcion en el porcentaje de deformacion el cual fue menor en un 9.5% con
respecto al MB sin TT. El esfuerzo de fluencia incremento en 84 MPa y el esfuerzo tltimo de
tension en 211 MPa. Con respecto al material con permanencia de 30 minutos el esfuerzo de
fluencia incremento solo en 30 MPa y en el esfuerzo ultimo de tension en 146 MPa y el
porcentaje de deformacion disminuy6 solo en un 6%. El incremento en las propiedades de
esfuerzo de fluencia y esfuerzo ultimo de tension se debe a la presencia de fases principalmente
de FA y B, y se obtuvo un mayor incremento con permanencia de 15 minutos debido a que el
tamafio de grano es menor, sin embargo, en ambos casos se sacrifico la ductilidad del acero. Esto
es debido a que el TT es para iniciar la solubilidad de los carbonitruros de niobio y obtener un
crecimiento de grano austenitico mixto. Resultados similares fueron reportados por Garcia y
Natividad [13, 14]. Cabe sefialar que ambos aceros sin TT son diferentes tanto en composicion
quimica (Tabla 3.1) y propiedades mecanicas de esfuerzo de fluencia y esfuerzo ultimo de

tension mientras su porcentaje a la deformacion y reduccion de area son similares (Tabla 4.1).

Un parametro importante a considerar en el empleo de los aceros para ductos es su relacion

esfuerzo de fluencia/ esfuerzo ultimo de tension (EF/EUT). Este parametro es una indicacion de
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la capacidad del ducto para el endurecimiento por deformacién y deberia ser menor a 0.93
para el acero X-60 y mayores, como los aceros X-65 y X-70 [7]. De acuerdo a los resultados
la relacion mas alta, EF/EUT, se encuentra en los MB sin TT, las probetas con TT tienen valores

inferiores al 0.93.

Las Figuras 4.4 y 4.5 muestran las superficies de fractura de los ensayos de tension en los aceros
API X-60 y X-70 sin TT y con TT. En todos los casos para el acero X-60 se observa una fractura
de tipo ductil (Figura 4.4.a), b), d)) con pequenias areas facetadas (Figura 4.4c) y e))
especialmente en las muestras con permanencia de 60 minutos a 1050 °C y 1200 °C. Esto no se
observd en las muestras con TT a 1050 °C en el acero X-70 (Figura 4.5b) y c)) que son las que

mayores propiedades mecéanicas presentaron.

87



Figura 4.4 Imagenes obtenidas por MEB de las superficies de fractura de las pruebas de tension
en el acero API X-60 sin TT y con TT y temple en agua; a) MB sin TT, b) MB a 1050 °C/30 min,
¢) MB a 1050 °C/60 min, d) MB a 1200 °C/30 min y ¢) MB a 1200 °C/60 min.

Figura 4.5 Imagenes obtenidas por MEB de las superficies de fractura de las pruebas de tension

88



en el acero API X-70 sin TT y con TT a 1050 °C y temple en agua; a) MB sin TT, b) MB con
TT/15 min y ¢) MB con TT/30 min

4.2.2 Ensayos de tenacidad al impacto en los aceros API X-60 y X-70.

La Figura 4.6 muestra los valores de tenacidad al impacto en los aceros API X-60 y X-70 sin TT
y con TT. El MB del acero API X-60 sin TT presenta una alta energia promedio al impacto con
267 J debido a su tamafio de grano fino. La muestra de acero X-60 con TT a 1050 °C y 30
minutos de permanencia presento la maxima tenacidad promedio con 357 J aun cuando en esta
condicion el acero presentd las menores propiedades mecanicas en las pruebas de tension, esta
alta tenacidad fue producto del crecimiento de grano de a resultado del TT, lo cual mejord esta
propiedad mecénica. Con 60 minutos de permanencia a esta misma temperatura, se presenta el
valor mas bajo de tenacidad con un valor de 28 J debido a su microestructura principalmente
constituida de FA. Con el TT a 1200 °C con 30 minutos de permanencia la tenacidad promedio es
mucho menor que con 60 minutos de permanencia, 48 J y 107.5 J respectivamente, esta
diferencia en energia al impacto es debido a que se tiene una mayor presencia de FA y B con
permanencia de 30 minutos las cuales son fases duras, con permanencia de 60 minutos también
se tiene la presencia de FA y B pero en menor proporcion y el tamafio de grano es mayor, lo cual
no afecto de manera remarcada la tenacidad del acero, como se muestra en las Figuras 4.2¢) y d).
La tenacidad en el MB sin TT del acero X-70 es mucho menor comparada con el X-60 aun
cuando la diferencia en el tamafio de grano promedio es de 3 um. También, cabe sefialar que se
tiene mayor presencia de perlita lo cual incrementa las propiedades de esfuerzo de fluencia y
esfuerzo ultimo de tension pero disminuye la tenacidad del acero. El MB sin TT presenta una
tenacidad promedio de 163 J, 104 J menor que el X-60. Las probetas con TT por 15 y 30 minutos
presentan valores de tenacidad promedio de 121 J y 108 J respectivamente, 42 J y 55 J menor con
respecto al MB sin TT, estd perdida en tenacidad no es tan pronunciada como en el acero X60
aun cuando sus microestructuras estan constituidas por fases duras como lo son la FA y B como

se mostro en la Figura 4.2¢) y f).
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Figura 4.6 Resultados de la tenacidad al impacto de los MB sin TT y con TT realizados a -10 °C;
a) API X-60 y b) API X-70.

Las Figuras 4.7 y 4.8 muestran las superficies de fractura de las pruebas de tenacidad al impacto
en los aceros API X-60 y X-70 sin TT y con TT. El MB del acero X-60 sin TT con tenacidad de
267 J presenta una fractura mixta ductil-fragil, como se observa en la Figura 4.7a). Las muestras
con TT a ambas temperaturas y tiempo de permanencia de 30 y 60 minutos (Figura 4.7b) — e)),

las fracturas son de tipo fragil, con una superficie de fractura claramente facetada.
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Figura 4.7 Imagenes obtenidas por MEB de las superficies de fractura de las pruebas de
tenacidad al impacto en el acero API X-60 sin TT y con TT y temple en agua; a) MB sin TT, b)
MB a 1050 °C/30 min, ¢) MB a 1050 °C/60 min, d) MB a 1200 °C/30 min y ¢) MB a 1200 °C/60

min.

En el MB sin TT del acero X-70 la fractura es fragil con pequefias areas del tipo ductil (Figura
4.8a). Las muestras con TT en ambos tiempos de permanencia la fractura fueron de tipo fragil.
En algunas de las superficies de fractura se observan pequeiias grietas secundarias como se

observa en las Figuras 4.7b) y d), y en las Figuras 4.8b) y c).
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Figura 4.8 Imagenes obtenidas por MEB de las superficies de fractura de las pruebas de
tenacidad al impacto en el acero API X-70 sin TT y con TT a 1050 °C y temple en agua; a) MB
sin TT, b) MB con TT a 1050 °C/15 min y ¢) MB con TT a 1050 °C/30 min.

4.2.3 Analisis de microdureza Vickers en los aceros API X-60 y X-70.

La Figura 4.9 muestra los valores de microdureza Vickers de los aceros API X-60 y X-70 sin TT
y con TT. En el acero X-60 con TT a 1200 °C por 30 minutos se obtuvo el mayor incremento en
microdureza promedio con 290 DV, 56 DV mayor que el MB sin TT, esto fue resultado del
producto de un crecimiento de grano no muy pronunciado y del tipo de microestructuras de B y
FA obtenida por el TT como se mostr6 en la Figura 4.2¢c), estas fases poseen mayor grado de
dureza que las fases de a y P. Con el mismo tiempo de permanencia pero a la temperatura de

1050 °C el incremento fue solo de 9 unidades en promedio, esto como resultado del crecimiento
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de grano de la a y la poca formacion de fases como la B (Figura 4.2a). Para los tiempos de
permanencia de 60 minutos el incremento en microdureza fue de 24 y 26 unidades para el TT a
1050 °C y 1200 °C respectivamente. Este incremento fue minimo debido a que el tamafio de
grano es basto y la presencia de fases aciculares es minimo (Figuras 4.2b) y d)). Respecto al
acero X-70 se obtuvo un incremento importante en microdureza con el TT con una microdureza
de 334 DV y 312 DV con tiempos de permanencia de 15 y 30 minutos, respectivamente, 126 DV
y 104 DV mayor que el MB sin TT. Ambas microestructuras obtenidas después de aplicar el TT
estan constituidas principalmente de FA y B, sin embargo, con un tiempo de permanencia de 15
minutos el tamafo de grano es menor lo que propicia un mayor incremento en la microdureza
respecto al TT por 30 minutos. Comparando ambos MB sin TT, el acero X-60 presenta una
microdureza mayor por 26 unidades respecto al acero X-70, esto debido a que el acero API X-60
presenta un tamafo de grano promedio menor. Chung [36] reporta para un API X-65 con temple en

agua valores superiores a los 360 DV.

Figura 4.9 Analisis de microdureza Vickers en los MB sin TT y con TT; a) API X-60 y b) API
X-70.

Cabe recordar que el proposito de los TT aplicados fue modificar la microestructura tipica de a-P
de los aceros grado API 5L a una microestructura de FA. Este cambio se obtuvo para el acero X-
60 a una temperatura de 1200 °C por 30 minutos seguido de un temple en agua, la temperatura

fue modificada debido al alto contenido de Nb en el acero. Para el acero X-70 el cambio de
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microestructura se logré a la temperatura de inicio de disolucion de los carbonitruros de Nb que
es de 1050 °C para ambos tiempos de permanencia, por lo que, con el TT es posible desarrollar
una microestructura de FA siempre y cuando el porcentaje del Nb este en el rango de 0.02 -
0.08%. De acuerdo a los resultados obtenidos de la evaluacion mecanica es posible incrementar
las propiedades mecanicas de esfuerzo de fluencia, esfuerzo ultimo de tension y microdureza, sin
embargo, se sacrifican propiedades mecanicas como la tenacidad y ductilidad para ambos aceros

APL

4.3 Analisis microestructural y evaluacion mecanica de las soldaduras del acero API X-60.

4.3.1 Caracterizacion microestructural.

La Figura 4.10 muestra las macrografias de los perfiles de soldadura producidos por el proceso
SAW y GMAW en el acero API X-60. De manera visual, se observa que los cordones de
soldadura producidos en fabrica por el proceso SAW son mas anchos y se observa claramente
una morfologia de grano columnar, mientras la ZAT no es muy ancha comparada con las de la
soldadura GMAW. Respecto a la soldadura sin campo magnético (CM), se observa que el cordon
de soldadura superior produjo una ZAT amplia, esto fue debido a que en este cordon de
soldadura se gener6 el mayor calor de aporte (2.6 kJ/mm). Las soldaduras con campo magnético
axial (CMA) y campo magnético perpendicular (CMP) muestran cordones de soldadura no
simétricos, posiblemente debido a un desvid en el arco por la interaccion electromagnética. Todas

las soldaduras muestran buena apariencia y una sobremonta no muy pronunciada.

Figura 4.10 Macrografias de los perfiles de soldadura del acero API X-60; a) de fabrica por

SAW, b) sin CM por GMAW, ¢) con CMA por GMAW y d) con CMP por GMAW.
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La Figura 4.11 muestra las microestructuras de los cordones de soldadura y la Figura 4.12
muestra las ZAT producidas por el proceso de soldadura SAW y GMAW en el acero API X-60.
Cabe recordar que la placa de acero del API X-60 presentaba el cordon de soldadura producido
durante la conformacién del ducto por el proceso SAW, lo que di6 pauta para compararla con las
realizadas por el proceso GMAW. Los calores de aporte del proceso de soldadura por GMAW
mostradas en la Tabla 3.2 son menores en comparacion a los reportados por otros investigadores

[7, 16, 52, 220, 226, 227].

95



Figura 4.11 Microestructuras de los cordones de sodadura superiores (CSS) (izquierda) e
inferiores (CSI) (derecha) en el acero API X-60, a) de fabrica por SAW, b) sin CM por GMAW,
c¢) con CMA por GMAW y d) con CMP por GMAW.

En los cordones de soldadura se observa una microestructura de solidificacion de granos
columnares (Figura 4.11a) y d)), y no se observan vestigios de haber presentado el fendmeno de
sobre-enfriamiento constitucional. Las microestructuras producto del proceso de soldadura son de
grano grueso en la zona de fusion y consisten principalmente de FA y limites de grano de o-
proeutectoide. Se observa que los cordones de soldadura producidos por el proceso SAW, Figura
4.11a), presentan los granos columnares de mayor longitud y menor amplitud, lo cual los hace
susceptibles a la propagacion de grietas debido a la poca presencia de FA cuya fase se ha
reportado que incrementa la tenacidad del cordon. De la soldadura sin CM, Figura 4.11b), el
cordon de soldadura superior muestra granos columnares gruesos debido al mayor calor de aporte
generado durante el depdsito del corddn, a pesar de ello se tiene una mayor presencia de FA. Con

el ajuste de las variables del proceso de soldadura, el cordon de soldadura inferior presenta un
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crecimiento de grano columnar totalmente diferente al desarrollado por el primer cordon de
soldadura, donde los granos columnares son de menor longtud y amplitud y algunos de ellos no
presentan la forma columnar, Figura 4.11b). Al comparar el modo de crecimiento de grano
columnar en las soldaduras con la aplicacion de un CM, se observa claramente que al aplicar el
campo magnético de manera axial este influye notablemente en la morfologia de crecimiento de
grano. Con el CMA el crecimiento de grano no parece ser estrictamente columnar, se observa el
desarrollo de granos en forma mas equiaxial y es mas evidente en el cordon de soldadura
superior, Figura 4.11c), esta forma de crecimiento de grano en la zona de fusion fue producto de
la agitacion electromagnética en la pileta liquida durante el proceso de soldadura, resultados
similares con un CMA fueron reportados en varios estudios [50, 60, 61, 251, 253]. Para la
soldadura con CMP Figura 4.11d) el crecimiento de grano es columnar, estos tienden a ser mas
anchos pero de menor longitud que los producidos por SAW. Sin embargo, se observan pequefios
granos con forma equiaxial. Es evidente que la aplicacion de un CM de manera axial modific el
crecimiento de grano columnar lo cual podréd ser benefico en las propiedades mecénicas de la

union.

Es conocido que durante un ciclo térmico de soldadura, el tamafio de grano de la fase Y crece y se
forman microestructuras como la B y FA con poca presencia de a. En la ZAT, la microestructura
del MB cambia debido al calentamiento local hasta una temperatura mayor a la de austenizacion [7,
226]. Con respecto a la ZAT, por el proceso SAW, Figura 4.12a), se observa que en esta region
hay gran presencia de o con poca cantidad de B y FA, lo cual se puede atribuir a que se aplicé un
proceso de soldadura de alto aporte térmico, y evita la transformacion de fases de baja
temperatura. Para la soldadura por el proceso GMAW sin CM (Figura 4.12b), en las ZAT
adyacente a la linea de fusion se tiene fases principalmente de o y B y poca FA, se observa un
crecimiento de grano pronunciado especialmente en la ZAT del cordon de soldadura superior con
fases principalmente aciculares, cuyo crecimiento fue debido al mayor calor de aporte generado
durante el deposito del cordon. En las ZAT de la soldadura con CMA se observa que las fases
desarrolladas adyacentes a la linea de fusion son la FA y B y se observa una mayor cantidad de o
en comparacion a la soldadura sin CM. Al aplicar un CMP se observa una mayor presencia de la
fase a y fases como la B y FA se distinguen en poca cantidad. Comparando las ZAT de las

soldaduras con la aplicacion de un CM, se deduce que la aplicacién de un CMA produjo una
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agitacion electromagnética la cual disminuyo el gradiente de temperatura en la pileta liquida lo
que influyd en la forma de crecimiento de los granos no columnares en los cordones de
soldadura, mientras en la ZAT, en la zona adyacente a la linea de fusiéon no se tuvo un
crecimiento de grano pronunciado y las principales fases desarrolladas fueron fases de baja
temperatura como la FA y B principalmente. Para la ZAT de la soldadura con CMP la fase
principal desarrollada adyacente a la linea de fusién es la a, la cual es una fase de mayor
temperatura que la FA y B, por lo que el crecimiento de grano adyacente a la linea de fusion
abarca mas distancia en comparacion a la del CMA, parece que la orientacion de este campo
magnético no propicié una agitacion electromagnética en la pileta liquida que disminuyera el
gradiente de temperatura, lo cual tambien dio lugar a la solidificacion de granos columnares
bastos en los cordones de soldadura. En todas las ZAT hay crecimiento de grano adyacente a la
linea de fusion lo cual es normal en los procesos de fusidon por arco eléctrico. Se observa que el
tamafio de grano en la ZAT va variando gradualmente con la distancia desde la linea de fusion hasta el
MB no afectado. Entonces dependiendo sobre esta distancia, se tiene un rango de microestructuras

diferentes y con propiedades mecénicas diferentes.

Hashemi [7] reporta para un X-65 microestructuras similares en la ZAT utilizando el proceso SAW
con intensidades de corriente de 700-800 A y voltajes en el rango de 31-33 V. Por otra parte,
Moeinifar [52] reporta microestructuras de a-B y B granular mediante la técnica de arco sumergido en
tandem (TSAW-Tandem Submerged Arc Welding, por sus siglas en inglés) con calores de aporte
entre 6 y 8 kJ/mm e intensidades de corriente entre 550-1050 A y voltajes entre 30-40 V, con una
preparacion de union de doble V. Bordbar [273] empleando el proceso de SAW por espiral reporta
microestructuras de FA y o-B en la ZAT. Filho [228] también reporta FA en la ZAT por medio
de la técnica de soldadura por arco de soldadura manual (MMA-Manual Metal Arc, por sus siglas

en ingles).
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Figura 4.12 Microestructuras en la ZAT, parte superior (izquierda) y parte inferior (derecha)
en el acero API X-60; a) de fabrica por SAW, b) sin CM por GMAW, ¢) con CMA por
GMAW y d) con CMP por GMAW.
4.3.2 Analisis mecanico de las soldaduras del acero API X-60.
4.3.2.1 Ensayos de tension uniaxial.
La Figura 4.13 muestra las curvas esfuerzo-deformacion (o-€) obtenidas de las soldaduras del

acero API X-60. Los resultados de las propiedades mecanicas obtenidas de los ensayos de tension

en las soldaduras en el acero API X-60 se resumen en la Tabla 4.2.

Figura 4.13 Curvas o-€ de las soldaduras del acero API X-60.
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Tabla 4.2 Resultado de las propiedades mecanicas de las soldaduras del acero API X-60.

EF EUT Deformacion RA Relacion
Condicion.
(MPa) (MPa) (%) (%) EF/EUT
Fabrica/SAW 574.39 624.42 21.15 40.28 0.92
S/ICM/GMAW 508.90 607.26 30.49 51.14 0.84
CMA/GMAW 568.71 618.79 27.83 54.70 0.92
CMP/GMAW 533.82 586.76 11.59 9.58 0.91

De acuerdo con los resultados de las pruebas de tension obtenidos en las soldaduras por el
proceso GMAW, la soldadura con CMA presenta las mejores propiedades mecéanicas en general
(esfuerzo de fluencia, esfuerzo ultimo de tension y reduccion de area), con la Uinica excepcion de
que ¢l porcentaje de deformacidon es mayor para la soldadura sin CM. Estos resultados fueron
producto del refinamiento de grano en la region del cordon de soldadura y el poco crecimiento de
grano en la ZAT adyacente a la linea de fusion. Al comparar la soldadura sin CM con la
proveniente de conformacion del ducto, se tiene que el esfuerzo de fluencia y esfuerzo tltimo de
tension son mayores para la soldadura de fabrica en 66MPa en el esfuerzo de fluencia y 17 MPa
en el esfuerzo ultimo de tension, sin embargo, el porcentaje de reduccion de area y porcentaje de
deformacion son mayores en 11% y 9% respectivamente para la soldadura sin CM. Comparando
la soldadura con CMA con la soldadura proveniente de fabrica por SAW, esta tltima presenta
porcentaje de reduccion de area y porcentaje de deformaciéon menores en 14.4% y 6.7%
respectivamente, mientras las propiedades de esfuerzo de fluencia y esfuerzo ultimo de tension
son similares (solo 6 MPa mayores para la soldadura de “fabrica”). Al comparar la soldadura sin
CM con las soldaduras con CM (CMA y CMP), se observa que aplicar un CM de manera axial
mejora las propiedades mecanicas de la union soldada, casi 60 MPa mayor en el esfuerzo de
fluencia y 11 MPa en el esfuerzo ultimo de tension y solo un 2.6% menor en la deformacion. Por
otro lado, la soldadura con CMP presenta valores de porcentaje de reduccion de area y porcentaje
de deformacion bajos, 19% menor en la deformacion y en 41% en reduccion de area, lo cual fue
debido a la falta de penetracion entre ambos cordones de soldadura y provocara falla prematura,
como se muestra en la Figura 4.14. De acuerdo a los resultados obtenidos, los ductos podrian ser
soldados por el proceso GMAW el cual es un proceso de bajo calor de aporte comparado con el

proceso SAW. Los resultados obtenidos de las pruebas de tensidn son mayores comparados a
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otros estudios de investigacion en aceros API con el proceso GMAW [47, 62, 210].

Figura 4.14 Falta de penetracion entre los cordones de soldadura en el acero API X-60 con CMP.

La Figura 4.15 muestra las macrografias de las fracturas de las probetas de tension. Se observa
que la fractura en las probetas ocurre en el MB para la soldadura sin CM y con CMA, y en la
interfase entre el MB y la ZAT de grano fino para la soldadura proveniente de fabrica y en el
cordon de soldadura para la soldadura con CMP por la falta de penetracion entre los cordones de

soldadura.

_Figura 4.15 Macrografias de las fracturas de las pruebas de tension en las soldaduras del acero
API X-60; a) de fabrica por SAW, b) sin CM por GMAW, ¢) con CMA por GMAW y d) con
CMP por GMAW.

La Figura 4.16 muestra las superficies de fractura obtenidas por MEB de las probetas de tension
en las soldaduras del acero API X-60. Las probetas muestran una fractura de tipo ductil, con
excepcion de la muestra con CMP la cual presenta una morfologia fragil, esta muestra fallo

catastroficamente en el cordon de soldadura debido a una mala penetracion o por una mala
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limpieza en las juntas.

Figura 4.16 Imagenes obtenidas por MEB de las superficies de fractura de las probetas de
tension de las soldaduras del acero API X-60; a) de fabrica por SAW, b) sin CM por GMAW, c¢)
con CMA por GMAW y d) con CMP por GMAW.

4.3.2.2 Ensayos de tenacidad al impacto.

La Figura 4.17 muestra los valores promedio de la tenacidad al impacto Charpy realizadas a -10
°C en las soldaduras del acero API X-60. Cabe recordar que las muescas en las probetas se
realizaron en el cordon de soldadura superior para todas las muestras. E1 MB sin TT presenté un
valor promedio de 267J. Respecto a las soldaduras, la soldadura por el proceso SAW muestra el
valor de energia al impacto promedio mas bajo con 39.66 J, los valores obtenidos de las
soldaduras por GMAW son de 79.33, 107.66 y 76.66 J promedio para la soldadura sin CM, con

CMA y con CMP, respectivamente. Aun con la falta de penetracion en la soldadura con CMP y
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del bajo porcentaje de deformacion y de reduccion de area, esta soldadura mostrd mejor
tenacidad al impacto que la soldadura por SAW. Las muestras de la soldadura de fabrica
presentaron baja tenacidad al impacto debido a que su microestructura en los cordones de
soldadura presenta granos columnares de gran longitud y poca amplitud, y en su interior se
observa poca FA cuya fase mejora la tenacidad del cordon de soldadura. Se tiene que los valores
obtenidos para la soldadura sin CM y con CMP presentan valores promedios de tenacidad
similares esto es debido a que las microestructuras en los cordones de soldadura son parecidas, se
tiene la formacion de granos columnares bastos con gran cantidad de FA en el interior de ellos lo
que ayudo a no deteriorar la tenacidad de las uniones. La mayor cantidad de energia absorbida se
presentd para las soldaduras con CMA producto del refinamiento de grano de la microestructura
en los cordones de soldadura y a la no formacién de granos columnares producto de la agitacion
electromagnética en la pileta liquida. De acuerdo al estandar API, la soldadura proveniente de
fabrica por SAW no cumple con el requerimiento minimo que es de 70 J, lo que confirma que los
ductos podrian ser soldados por el proceso GMAW vy en especial con la aplicacion de un CMA.
Estos valores de energia al impacto son mucho mayores a aquellos reportados en otros estudios
sobre aceros API[16, 47, 54, 62, 67, 69]. Sin embargo, estos resultados también son menores a los
obtenidos en otros trabajos, alcanzando valores hasta de 250 J a la misma temperatura de prueba [231].
Zhu [77] reporta una energia absorbida de 90 J en la ZAT de grano grueso a -20 °C, a la misma
temperatura de prueba Chaowen [274] reporta energias entre 150 — 175 J dependiendo de la
temperatura pico del segundo ciclo térmico de soldadura por la técnica SMAW, donde para el MB
reporta una energia de 252 J y en la ZAT de grano grueso de 150 J, esta disminucion en energia se
debid a la modificacion microestructural de FA-a-poligonal a una de bainita granular-bainita de liston.
Hashemi [7] reporta una energia de 160J en el cordon de soldadura y de 190J en la ZAT. Por lo que, la
energia absorbida considerablemente disminuye con la disminucion de la temperatura de prueba y
también disminuye cuando el calor de aporte es alto [16, 275]. Asi el calor de aporte es un parametro

critico para la tenacidad de las uniones soldadas de los aceros HSLA [52].
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Figura 4.17 Resultados de la tenacidad al impacto de las soldaduras del acero API X-60 en sus

diferentes condiciones.

La Figura 4.18 muestra las superficies de fractura obtenidas por MEB de los ensayos de
tenacidad al impacto en las diferentes soldaduras del acero API X-60. Se observa que en la
probeta de la soldadura proveniente de fabrica y con CMP se tiene una fractura de tipo fragil
debido a su aspecto facetado. En las probetas de las soldaduras sin CM y con CMA, la superficie
de fractura es una mezcla de zonas ductiles y fragiles prevaleciendo la fractura fragil en la

soldadura con CMA.
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Figura 4.18 Micrografias obtenidas por MEB de los ensayos de tenacidad al impacto de las
soldaduras del acero API X-60; a) de fabrica por SAW, b) sin CM por GMAW, c) con CMA por
GMAW y d) con CMP por GMAW.

4.3.2.3 Analisis de microdureza Vickers.

La Figura 4.19 muestra los perfiles de microdureza Vickers realizados sobre las soldaduras del
acero API X-60 como se mostrd en la Figura 3.9. Se observa que los valores de microdureza
disminuyen en las ZAT debido a la transformacion de fases que sufre el material por el ciclo térmico
de soldadura, asi como por el crecimiento de grano austenitico. En los cordones de soldadura la
microdureza varia debido a que las fases presentes son la FA y la a-proeutectoide y esta ltima
presenta menor microdureza. Debido a que se tienen diferentes fases, como consecuencia los valores
de microdureza variardn. Se observa que en la soldadura proveniente de fabrica los mayores
valores de microdureza se presentan en la zona de fusion para el cordon de soldadura inferior con
valores superiores a los 290 DV, mientras para el cordon de soldadura superior los valores
maximos son alrededor de los 260 DV. En la ZAT se observa una caida abrupta en la
microdureza alcanzando valores hasta los 220 DV debido a la mayor presencia de la fase a en la
ZAT adyacente a la linea de fusion. En la zona del MB los valores de microdureza oscilan entre
los 190 — 220 DV. Para la soldadura sin CM también se observa que los mayores valores de
microdureza se presentan en el cordon de soldadura inferior presentando valores hasta de 270
DV, sin embargo, se observa una disminucién de microdureza importante en la zona de fusion en
la cercania con la ZAT probablemente debido a la mayor presencia de a-proeutectoide en esta
zona, mientras los valores del cordon de soldadura superior estan en valores alrededor de 250
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DV. En la ZAT del cordén de soldadura superior del lado izquierdo se observa una caida abrupta
hasta los 220 DV, lo cual fue producto del excesivo crecimiento de grano en la ZAT adyacente a
la linea de fusion y a la presencia de la fase o en esta zona como se observa en la Figura 4.12b).
En la soldadura con CMA de igual manera los mayores valores de microdureza se presentan en el
cordon de soldadura inferior con valores aproximados de 260 DV. Respecto a las ZAT no se
observa una caida en los valores de microdureza, se registraron valores similares a los del cordon
de soldadura esto es como consecuencia de que en la ZAT adyacente a la linea de fusion se
formaron estructuras aciculares principalmente como la FA y B y el crecimiento de grano no fue
muy pronunciado. La disminucion en microdureza se observa entre la interfase ZAT-MB donde
ya hay mayor presencia de la fase o, Figura 4.12c). Para la soldadura con CMP se presentan
valores de microdureza ligeramente mayores para el cordén de soldadura superior en la zona de
fusion y los valores de microdureza en la ZAT no presentan una caida significante. Sin embargo,
para el cordon de soldadura inferior, en la ZAT del lado derecho se observa una caida dréstica en
microdureza que se extiende hasta el MB alcanzando valores por debajo de 190 DV. Este
comportamiento fue producto del crecimiento de grano excesivo en la ZAT adyacente a la linea
de fusion y la poca presencia de fases aciculares y una gran cantidad de la fase o como se observa

en la Figura 4.12d). Los valores obtenidos en el presente estudio son menores a los reportados en

[47, 53, 54, 62, 69].

Hashemi y Chung [7, 36] reportan valores de microdureza de 220 DV en el cordén de soldadura. Por
su parte Byoungchul [17] reporta valores de microdureza entre 190 y 230 DV en la ZAT de grano
grueso. Beidokhti [20] reporta valores hasta de 307 DV en el cordon de soldadura mientras en la ZAT
los valores oscilan entre 192 — 198 DV para una soldadura por SAW en un acero X-70, las mediciones
se realizaron con una carga de 10 kg. De acuerdo con las microestructuras de las ZAT (Figura 4.12),
que corresponden a la ZAT de grano grueso, y de acuerdo con los perfiles de microdureza en esta zona
los valores de microdureza tienden a disminuir por el crecimiento de grano austenitico debido al calor
de aporte del proceso de soldadura. De acuerdo a la norma API un limite de 250 DV se ha considerado
tradicionalmente en los aceros para ductos, pero este se extiende hasta 270 DV o aun hasta 290 DV

para grados de resistencia mucho mayor para el servicio de gas amargo [20, 36].
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Figura 4.19 Perfiles de microdureza Vickers en las soldaduras del acero API X-60; a) de fabrica

por SAW, b) sin CM por GMAW, c) con CMA por GMAW y d) con CMP por GMAW.

4.4 Evaluacion microestructural y mecanico de las soldaduras del acero API X-70.

4.4.1 Caracterizacion microestructural.

La Figura 4.20 muestra las macrografias de los perfiles de soldadura producidos solo por el
proceso GMAW en el acero API X-70. De las macrografias se observa que todas las soldaduras
muestran buena apariencia y una sobremonta aceptable con excepcion del cordéon de soldadura
superior para la muestra sin CM, Figura 4.20a). También se observa a diferencia de las
macrografias de las soldaduras del acero X-60, las ZAT en el X-70 son de mayor amplitud

producto de los mayores calores de aporte generados. De la soldadura con CMA se observa que
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no hubo la suficiente penetracién y que los cordones de soldadura no estdn en contacto entre

ellos.

Figura 4.20 Macrografias de los perfiles de soldadura del acero API X-70; a) sin CM, b) sin CM
y placas con TT, c¢) con CMA y d) con CMP.

Las Figuras 4.21 y 4.22 muestran las microestructuras de los cordones de soldadura y ZAT
desarrolladas por el proceso GMAW en el acero API X-70. Todas las soldaduras presentan un
crecimiento de grano columnar en la direccion del flujo de calor. Las microestructuras en la zona
de fusion son de grano grueso especialmente en los cordones de soldadura superior para las
soldaduras sin la aplicacion de un CM (Figuras 4.21a) y b)), en estas mismas imagenes se
observa que la morfologia de los granos para el cordon de soldadura inferior presenta crecimiento
de grano de poca longitud (refinamiento de grano) y tienen una forma mas equiaxial, sin
embargo, conforme incrementa la distancia de solidificacion los granos tienden a crecer de forma
columnar con granos alargados. La aplicacion de un CM tanto de manera axial como
perpendicular parece no haber tenido un efecto refinador en la region de los cordones de
soldadura, como fue observado para la soldadura con CMA en el acero X-60 (Figura 4.11c¢)). En
este caso los cordones de soldadura producidos con CM muestran microestructuras con un
crecimiento de grano mixto, se observa claramente un crecimiento de grano columnar pero
también se observa el crecimiento de granos en una manera mas equiaxial. Comparando las
microestructuras desarrolladas con CMA y CMP (Figuras 4.21¢) y d)), de manera cualitativa se
observa que los granos en la zona de fusion correspondientes a la soldadura con CMA son de
mayor longitud y menor amplitud especialmente para el corddon inferior. En este caso la
interaccion electromagnética parece no haber desarrollado el fendmeno de agitacion

electromagnética y solo disminuyo el gradiente de temperatura. Para la soldadura con CMP los
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granos columnares son mas bastos que con CMA por ende hay mayor presencia de FA (Figura
4.21d)) lo que podria incrementar la tenacidad de la unién. En todas las microestructuras

desarrolladas en los cordones de soldadura las principales fases son la FA y la a-proeutectoide.
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Figura 4.21 Microestructuras de los cordones de soldadura superiores (CSS) (izquierda) e
inferiores (CSI) (derecha) en el acero API X-70; a) sin CM, b) sin CM y placas con TT, c) con
CMA y d) con CMP.
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Figura 4.22 Microestructuras de las ZAT superiores (izquierda) e inferiores (derecha) en el acero

API X-70; a) sin CM, b) sin CM y placas con TT, ¢) con CMA y d) con CMP.

Como se mencioné anteriormente, durante un ciclo térmico de soldadura, el tamafio de grano de
la fase Y crece y se forman microestructuras como la B y FA con poca cantidad de a. En la ZAT,
la microestructura del MB se modifica debido al calentamiento local hasta una temperatura mayor a la
de austenizacion [7, 226]. De la ZAT adyacentes a la linea de fusion de la soldadura sin CM se
observa que en el cordon de soldadura superior se tienen granos mas gruesos en comparacion con
la ZAT del cordon de soldadura inferior, este crecimiento de grano pudo ser provocado por el
segundo ciclo térmico de soldadura. Para el cordon superior se observan granos gruesos de FA, B
y a. En la ZAT del cordon de soldadura inferior no se observa un crecimiento de grano
pronunciado, se observa poca o y una mayor presencia de fases aciculares como la FA y B. Cabe
recordar que para la soldadura sin CM y placas con TT, las placas ya habia sido sometidas a un
TT previo, por lo que, la ZAT no estaba constituida inicialmente de una microestructura de a-P

como se mostro en la Figura 4.1b), si no con una microestructura como se mostrd en la Figura
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4.21), en este caso se inicid de una microestructura constituida por fases de FA y B. En ambas
ZAT superior e inferior se observa crecimiento de grano en la zona adyacente a la linea de fusion
las cuales estan constituidas de las mismas fases y muy poca presencia de a. De las ZAT de las
soldaduras con CM, es evidente un mayor crecimiento de grano para la soldadura con CMA y en
estas se observa una mayor presencia de la fase a y donde las fases aciculares se formaron
adyacentes a la linea de fusion. En las ZAT correspondientes a la soldadura con CMP se observa
poca presencia de la fase o y un crecimiento de grano no muy pronunciado especialmente para el
cordon de soldadura superior. Esto pudo ser provocado por el segundo ciclo térmico de

soldadura. Microestructuras similares fueron reportadas en otros estudios [7, 52, 228, 273].

4.4.2 Analisis mecanico de las soldaduras del acero API X-70.

4.4.2.1 Ensayos de tension uniaxial.

La Figura 4.23 muestra las curvas de tension esfuerzo vs deformacion (o-€) de las soldaduras del

acero API X-70. Los resultados de las propiedades mecanicas obtenidas de los ensayos de tension

en las soldaduras en el acero API X-70 se resumen en la Tabla 4.3.

Figura 4.23 Curvas de c-€ de las soldaduras del acero API X-70.
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Tabla 4.3 Resultado de las propiedades mecéanicas obtenidas en las soldaduras del acero API

X-70.
EF EUT Deformacion RA Relacion
Condicion.
(MPa) (MPa) (%) (%) EF/EUT
Sin CM 519.19 634.87 26.34 44.56 0.82
Sin CM y
519.18 619.27 10.39 23.64 0.84
placas con TT
CMA 514.85 628.72 22.92 48.02 0.82
CMP 503.50 606.55 25.64 47.74 0.83

De las propiedades mecanicas en las soldaduras del acero API X-70 se tiene que el esfuerzo de
fluencia oscila entre 503 MPa y 519 MPa y el esfuerzo tltimo de tensioén entre 606 MPa y 635
MPa. La soldadura sin CM es la que presenta las mayores propiedades mecanicas de esfuerzo de
fluencia, esfuerzo ultimo de tension y porcentaje de deformacion con excepcion en el porcentaje
de reduccion de area el cual es menor a las soldaduras con la aplicacion de un CM. Al comparar
la soldadura sin CM con la soldadura sin CM vy placas con TT, es evidente que el TT aplicado a
las placas de soldadura fue detrimental para el porcentaje de deformacidon y porcentaje de
reduccion de érea, los cuales disminuyeron en casi un 16% y en mas del 20% respectivamente.
Esto fue debido a que el metal de aporte empleado proporciona un esfuerzo de fluencia similar al
del MB, sin embargo, estas placas tuvieron un TT previo lo cual incremento sus propiedades
mecanicas y por ende se necesitaba emplear un metal de aporte que proporcionara una mayor
resistencia mecanica, como resultado las soldaduras fallaron en la zona del cordon de soldadura
como se muestra en la Figura 4.24b). Al comparar la forma de aplicacion del CM se observa que
al aplicar el CM de manera axial, el esfuerzo de fluencia, esfuerzo ultimo de tension y porcentaje
de reduccion de area son mayores en 11 MPa, 22 MPa y 0.28%, respectivamente, con excepcion
del porcentaje de deformacion el cual fue inferior en un 2.7% respecto a la soldadura con CMP.
Es importante sefialar que las microestructuras desarrolladas en los cordones de soldadura y ZAT
son similares por ello su comportamiento esperado en las pruebas de tension. De la Figura 4.24c¢)
y d) también se observa que ambas fallaron en un area similar, entre la parte mas alejada de la
ZAT y el MB. Si se compara la soldadura sin CM (soldadura tradicional) con las soldaduras con

CM, se tiene que la soldadura sin CM present6 las mejores propiedades mecanicas en general y
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solo ¢l porcentaje de reduccion de area fue menor en un 3.4% con respecto a la soldadura con
CMA. En comparacion con las soldaduras del acero X-60, aqui la aplicacion de un CM externo
no contribuyo al mejoramiento de las propiedades mecéanicas de las uniones. Los resultados
obtenidos de las pruebas de tensién son mayores comparados a otros estudios de investigacion en

aceros API con el proceso GMAW [47, 62, 210].

La Figura 4.24 muestra las macrografias de las fracturas de las pruebas de tension de las
soldaduras del acero API X-70, en ellas se observa la deformacioén producida por la prueba con
excepcion de la soldadura sin CM y placas con TT y la cual fallo claramente entre el cordon de
soldadura y la linea de fusion, en este caso se tuvo que haber empleado un metal de aporte que
proporcionara una mayor resistencia mecéanica en el cordoén de soldadura, debido a que las placas
fueron tratadas térmicamente previo al proceso de soldadura y sus propiedades mecénicas fueron
incrementadas, por ello se obtuvo un bajo porcentaje de deformacién. En el resto de las

condiciones de soldadura la falla ocurre entre la ZAT de grano fino y el MB.

Figura 4.24 Macrografias de las fracturas de las pruebas de tension en las soldaduras del acero

API X-70; a) sin CM, b) sin CM y placas con TT, ¢) con CMA y d) con CMP.

La Figura 4.25 muestra las superficies de fractura obtenidas por MEB de las probetas de tension
en las soldaduras del acero API X-70. En todas las superficies de fractura se observa un tipo de
fractura ductil, aunque en la fractura de la soldadura sin CM y placas con TT se observa areas

facetadas, lo cual es un indicativo de su bajo porcentaje de deformacién en la prueba de tension.
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Figura 4.25 Imagenes obtenidas por MEB de las superficies de fractura de las probetas de
tension de las soldaduras del acero API X-70; a) sin CM, b) sin CM y placas con TT, c) con
CMA y d) con CMP.

4.4.2.2 Ensayos de tenacidad al impacto.

La Figura 4.26 muestra los valores de tenacidad al impacto Charpy en las soldaduras del acero
API X-70. De igual manera que en las muestras del acero X-60, las muescas fueron realizadas en
el cordon de soldadura superior para todas las probetas. El MB sin TT del acero X-70 presentd
una energia al impacto de 163 J. Con respecto a las soldaduras, los mejores resultados obtenidos
corresponden a la soldadura con CMP seguida de la soldadura sin CM con 96.66 J y 87.33 J,
respectivamente. De la Figura 4.21a) y d) se observa que los granos columnares en la zona de
fusion de la soldadura con CMP son de menor longitud y amplitud por lo que hay mayor
presencia de FA y por ello la diferencia en la energia absorbida al impacto entre estas dos

soldaduras. A pesar de que la soldadura con CMA present6 mejores propiedades mecéanicas en
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comparacion con la soldadura con CMP y sin CM vy placas con TT, su comportamiento a la
tenacidad al impacto fue la mas baja con 78.66 J, lo cual es producto de la formacion de granos
columnares de mayor longitud y menor amplitud en comparacion con el resto de las soldaduras
(Figura 4.21c¢)), por lo que es méas facil la propagacion de grieta. Todas las soldaduras cumplen
con el valor minimo requerido por el codigo API de 70 J. Estos valores de energia al impacto son
mucho mayores a aquellos reportados en otros estudios sobre aceros API [16, 47, 54, 62, 67, 69].
Sin embargo, estos resultados también son menores a los obtenidos en otros trabajos [7, 77, 231,

274].

Figura 4.26 Resultados de la tenacidad al impacto de las soldaduras del acero API X-70 en sus

diferentes condiciones.

La Figura 4.27 muestra las superficies de fractura obtenidas por MEB de los ensayos de
tenacidad al impacto en las soldaduras del acero API X-70. En la probeta sin CM (Figura 4.27a))
se observa una fractura de tipo ductil y solo se aprecian pequeias areas facetadas. Para la probeta
sin CM y placas con TT (Figura 4.27b)) se observa una superficie de fractura mixta, dactil-fragil.
Las probetas con CM (Figuras 4.27c) y d)) muestran una superficie fragil, donde el area de
fractura es completamente facetada, a pesar de ello, la soldadura con CMP presentd la mayor

tenacidad.
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Figura 4.27 Micrografias obtenidas por MEB de las superficies de fractura de los ensayos de
tenacidad al impacto de las soldaduras del acero API X-70; a) sin CM, b) sin CM y placas con
TT, ¢) con CMA y d) con CMP.

4.4.2.3 Analisis de microdureza Vickers.

La Figura 4.28 muestra los perfiles de microdureza Vickers realizados sobre las soldaduras del
acero API X-70 como se mostro en la Figura 3.9. El MB present6é un valor de microdureza
promedio de 208 DV. De los perfiles de microdureza en la soldadura sin CM se observa que los
valores de microdureza mayores se presentan en la region de los cordones de soldadura y en el
MB no afectado, en los cordones de soldadura principalmente existen dos fases, la FA de grano
fino y a-proeutectoide la cual es una fase “suave” y por ello ese comportamiento irregular en los
valores de microdureza. En la ZAT se observa como los valores de microdureza disminuyen e
incrementan esto es debido a las transformaciones de fase, en esta zona coexisten fases como FA,

B y a y al engrosamiento de grano adyacente a la linea de fusion. De la Figura 4.22a) se observa
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que para el cordon de soldadura superior se tienen granos mas gruesos esto podria ser
consecuencia del segundo ciclo térmico de soldadura. Finalmente en la zona del MB se observan
elevados valores de microdureza como en la zona del cordon de soldadura, esto fue debido al
crecimiento de grano producto del calor generado por el proceso de soldadura. En la soldadura
sin CM vy placas con TT se observa que los valores de microdureza en la zona del MB son
mayores a los encontrados en la zona de los cordones de soldadura, esto fue debido a que antes
del proceso de soldadura las placas fueron tratadas térmicamente a 1050 °C por 30 minutos y
seguidas de un temple en agua lo cual modifico la microestructura original de a-P a una de FA y
B (Figura 4.2f)), por ello se tienen valores de hasta 300 DV. Se observa que en la region de los
cordones de soldadura se presentan valores de microdureza hasta 250 DV. En la ZAT se observan
los valores mas bajos de microdureza, hasta de 220 DV por la presencia de la fase a pero también
se observa valores elevados hasta de 280 DV y es por las microestructuras aciculares de FA y B
encontradas en la ZAT adyacente a la linea de fusion como se observo en la Figura 4.22b). A
pesar de los altos valores de microdureza la soldadura fallé en la region entre el cordon de
soldadura y linea de fusién durante el ensayo de tension (Figura 4.24b)). Respecto a las
soldaduras con aplicacion de un CM, la soldadura con CMA presenta un comportamiento de
microdureza muy irregular, se observan valores de microdureza mayores en la zona de fusion,
pero también presenta altos valores de microdureza en la ZAT y MB similares o mayores a los
medidos en los cordones de soldadura. La irregularidad de los valores de microdureza en la zona
de los cordones de soldadura es producto de la presencia de dos fases FA y a-proeutectoide, cabe
sefialar que en esta soldadura los granos columnares fueron de menor amplitud y que durante el
barrido de microdureza estos valores pueden cambiar de una impronta a otra. La disminucién y
aumento en los valores de microdureza en la ZAT es producto de las diferentes microestructuras,
se observa que adyacente a la linea de fusion se desarrollaron fases de mayor dureza como lo son
la FA y B alcanzando valores hasta los 280 DV pero también existe la fase o con un tamano de
grano grueso lo que explicaria los valores de dureza del orden de los 220 DV. Conforme la
distancia incrementa desde la linea de fusion se observan tamafos de grano fino y con morfologia
acicular lo que podria explicar los valores tan altos en la zona del MB (Figura 4.22c)). El
comportamiento en los perfiles de microdureza de la soldadura con CMP es menos irregular que
la soldadura con CMA. Se observa que en la region de la zona de fusion y MB no afectado se

presentan los mayores valores de microdureza y estos tienden a disminuir en la ZAT debido al
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engrosamiento de grano adyacente a la linea de fusion. Sin embargo, este crecimiento de grano
no fue muy pronunciado y las fases aciculares encontradas no permitieron una disminucion
pronunciada en esta zona (Figura 4.22d)). En la zona del MB se observa de nuevo un incremento
en los valores de microdureza los cuales son similares a los encontrados en la zona de los
cordones de soldadura, hasta 270 DV. Los valores aqui obtenidos son menores a los reportados
en otros trabajos [7, 17, 36, 47, 53, 54, 62, 69]. De acuerdo con las microestructuras de las ZAT
(Figura 4.22)), que corresponden a la ZATGG, y de acuerdo con los perfiles de microdureza en esta
zona los valores de microdureza tienden a disminuir por el crecimiento de grano austenitico debido al

calor de aporte del proceso de soldadura.

Figura 4.28 Perfiles de microdureza Vickers en las soldaduras del acero API X-70; a) sin CM, b)
sin CM y placas con TT, ¢) con CMA y d) con CMP.
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4.5 Analisis electroquimico de los aceros API X-60 y X-70.

4.5.1 Curvas de polarizacion del acero API X-60.

Antes de iniciar las curvas de polarizacioén (CP), las muestras de los MB sin TT y con TT de los
aceros X-60 y X-70 se corroian libremente, realizandose las mediciones de potencial hasta lograr
la estabilidad en el potencial de corrosion (Ecor). Los parametros electroquimicos que se
obtuvieron de las CP fueron: el potencial de corrosion (Ecor), la densidad de corriente de
corrosion (Iecorr), la pendiente anddica de Tafel (Ba), la pendiente catdédica de Tafel (Bc), la
resistencia a la polarizacion (Rp) y la velocidad de corrosion (VC). Los valores de R, fueron
calculados usando la ecuacion de Stern-Geary [145], ecuacion 2.16, y la VC, ecuacion 2.18, fue

calculada acorde a la norma ASTM G102 [142].

Las Figuras 4.29 y 4.30 muestran el potencial a circuito abierto (PCA) y las CP obtenidas en el
acero API X-60 tal como se recibi6é sin TT y con TT. La Tabla 4.4 resume los parametros

electroquimicos obtenidos.
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Figura 4.29 Comportamiento electroquimico del acero API X-60 tal como se recibi6 sin TT y

con TT en solucion NS4 y en agua congénita, a) - b) PCA y ¢) - d) CP.

De las CP se tiene que el material con TT ensayado en solucion NS4 a temperatura ambiente
presenta una VC mas baja en comparacion con el MB sin TT, en un 43%. Lo cual también se
distingue en la R, la cual es mayor (101.275 kQ.cm?), lo cual se atribuye al cambio
microestructural producto del TT. Cuando la temperatura de ensayo se incrementa a 40 °C, el MB
sin TT presenta una VC menor que el material con TT en un 8% y los valores de R, son
similares. Comparando la VC del MB sin TT en solucién NS4 en ambas temperaturas de prueba,
se observa que la VC incrementa hasta un 63% al incrementar la temperatura a 40 °C. Un
comportamiento similar se observa para el material con TT, donde la VC incremento mas del
80% al aumentar la temperatura de prueba. Es claro que al aumentar la temperatura de prueba en
la solucion NS4, la VC se aumenta significativamente independientemente del tipo de
microestructura, por lo que, al aumentar la temperatura de prueba la microestructura parece no
tener un rol importante. Se observa que en la solucion NS4 la pasivacion no es alcanzada en el
acero, este siempre esta en un estado de disolucion activo (rama anddica), no hay reaccion de
formacion de pelicula o productos de corrosion que hayan sido observados sobre la superficie del
acero, y esto podria ser por la formacién y redisolucion de productos de corrosion que puede
ocurrir al mismo tiempo. Este comportamiento también fue observado por otros investigadores en
solucion NS4 o en electrolitos extraidos de suelos [27, 80, 106, 117, 134, 136, 182, 189]. Cheng,
Li y Fu [27, 114, 115] reportan el mismo comportamiento observado para la solucion NS4

usando la soluciéon NS4 con pHs mas bajos. Cheng y Li [27, 114] sefialan que el acero estuvo
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siempre en un estado de disolucion activo y no mostrd pasivacion en el rango de potencial
medido en la solucion de pH neutro. Fu [115] sefiala que solo bajo una capa de 60 um el acero

podria ser pasivado.

Cuando el MB sin TT y con TT se evalu6 en agua congénita, el material con TT presentd una
menor VC en un 26%, lo cual se atribuye a una microestructura de FA-B, lo cual es congruente
con lo reportado por Lucio-Garcia [80]. Con esta solucion se presenta un comportamiento
diferente en un rango de potencial de -550 a -450 mV, este comportamiento es mas claro en la
Figura 4.30f), se observa que el MB sin TT presenta una mayor disolucion del material y el acero
con TT tiende a formar una capa de oxido protectora, la cual al final es disuelta a mayores
potenciales mostrando un estado de disolucién activo. Esta pasivacion comienza cuando la
densidad de corriente de corrosion disminuye con el incremento en el potencial debido a la
formacion de o6xidos o productos de corrosion. Esta region pasiva se disuelve bajo la influencia
de ataque de iones cloruro y el picado por corrosidon ocurre como se observa por el rapido
incremento en los valores de corriente con el incremento del potencial en la rama anoddica. Este
comportamiento fue descrito por El-Sayed y Fang [98, 109], indicando que la densidad de ILcon
disminuye debido a la proteccion de los productos de corrosion e incrementa debido a su
desprendimiento. Respecto al PCA se observa que el MB sin TT en ambas soluciones y

temperaturas tiende a ser mas estable desde el inicio de la prueba como se observa en la Figura

4.30a) — c).

Comparando las VC del MB sin TT y con TT y basado sobre los resultados se puede concluir que
el TT aplicado al acero mejoro la resistencia a la corrosion en los medios de prueba. En relacion a
las probetas del MB sin TT y con TT, es posible observar que la reaccion de oxidacion en la rama
anodica corresponde a un proceso de activacion. La rama catodica revela un proceso donde la
transferencia de carga es influenciada por un proceso de difusion. Estos resultados estan en
acuerdo por lo sefialado por Benmoussa, Quej-Aké y Henriquez [110, 131, 132] que indican que
el proceso de corrosion es inicialmente controlado por transporte de masa (rama catddica) pero
llega a estar bajo control de activacion (rama anodica). Por lo tanto, la reaccion de reduccion del
hidrogeno sobre la superficie del acero esta siempre acorde con el mecanismo de activacion para
la region anddica [133]. La evolucién del hidrogeno es la reaccion catodica primaria ocurriendo

en soluciones anaerobicas tal como la solucion NS4.
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Se observa que el MB siny con TT es sensible a la corrosion por el incremento de temperatura, por lo
que la R, disminuye y la densidad de I.or incrementa, estos resultados estdn en acuerdo con lo
reportado por Benmoussa y Zenati [110, 111]. De acuerdo a las CP se observd un comportamiento de
disolucion anddica controlada por activacion sobre los electrodos lo cual ya fue reportado por Zhang

[113].

De acuerdo con Li [114] la pasividad puede ser obtenida en aceros al carbono en soluciones
concentradas carbonato/bicarbonato (alto pH = 9.6) y esto se asocia con la formacion de peliculas de
carbonato de hierro y/o 6xido de hierro. Por otro lado, Lucio-Garcia [80] encontré que la VC mas
alta se da en la fase M, seguida por una microestructura de a-B y la VC maés baja fue encontrada
en una microestructura de FA-B. Du [117] indica que en un acero con TT, las capas de corrosién
formadas sobre la superficie del acero no fueron protectoras, porque la corrosion fue afectada por
la microestructura del acero, fases tal como la B y M tienen mayor actividad a la corrosion. Fang

[179] indica que una microestructura no homogénea podria permitir corrosioén no localizada.

De acuerdo a los resultados, la corrosion del Fe esta en funcion del pH. Si el pH es neutro o acido en el
rango de 5<8.5, la corrosion del acero incrementa y la R, disminuye, y el Ecor tiende hacia valores
mas activos. Para un pH alcalino + 8.5 la corrosion del acero tiende a disminuir y la R, incrementa.
Otro pardmetro importante es la temperatura, esta puede modificar la interaccion entre la probeta y el
medio electrolitico, incrementando la VC. En un pH neutro, la reaccion de reduccion del oxigeno y la
velocidad de difusion son reacciones favorables con la temperatura y causa una reduccion en la
solubilidad. Otros factores ambientales que influencian la corrosidon son: la presion parcial del

COgo, el oxigeno disuelto y la concentracion de bicarbonato [139].

La Figura 4.30 compara el comportamiento de los PCA y CP entre el MB sin TT y el material
con TT, esta comparacion se da por tipo de solucion y temperatura de prueba. Se observa que el
ensayo a 40 °C (Figura 4.30b) y e)), las CP del MB y con TT son similares (la VC del MB fue
menor solo en 8% respecto a la muestra con TT) y los valores de PCA son los mas estables desde
el inicio de la prueba. En NS4 a temperatura ambiente, aunque el comportamiento es similar, el

material con TT tiene una VC 43% menor que el MB sin TT, lo cual se atribuye al cambio
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microestructural producto del TT. Para el ensayo en agua congenita (Figura 4.30f)), el material
con TT se pasiva en un rango de potencial de -550 a -450 mV, mientras el MB sin TT no alcanza

la pasivacion.
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Figura 4.30 Comportamiento del acero API X60 de llegada y con TT por soluciéon y temperatura

de prueba, a-c) Potencial de circuito abierto (PCA) y d-f) Curvas de polarizacion.

Tabla 4.4 Parametros electroquimicos obtenidos de las CP en el acero API X-60.

Condicidn Ecorr Be Ba Leorr Rp VC
(VvsECS) (Videc) (V/dec) (A/em?) (kQ.cm?) (mm/afio)

X60/MB/NS4 -0.7766 02312  0.1544  7.55¢% 57.573 0.0877

X60/MB/NS4-40°C -0.7910 03128  0.1908  2.02¢ 21.560 0.2348
X60/TT/NS4 -0.7566 02039  0.1230 429  101.275 0.0498

X60/TT/NS4-40°C -0.7768 03276  0.1793  2.20e® 19.784 0.2557
X60/MB/AC -0.8281 02032  0.1423  1.60e® 27.113 0.1860
X60/TT/AC -0.7020 02057  0.1166  1.18¢% 36.706 0.1371

4.5.1.1 Analisis de las superficies corroidas en el acero X-60 después de realizar las pruebas

electroquimicas por medio de MEB.

La Figura 4.31 muestra las micrografias obtenidas por MEB de las superficies de corrosion
después de concluir las pruebas electroquimicas en el acero API X-60. Se observa que las
muestras con TT tienen una mejor resistencia a la corrosién, mostrando menor dafio superficial.
En el MB sin TT en solucion NS4 a temperatura ambiente (Figura 4.31a)), muestra que el
proceso de corrosion se presenta en los limites de grano. Al observar las Figuras 4.31b) y d),
ensayadas en solucion NS4 a temperatura ambiente y 40 °C muestran gran resistencia a la
corrosion y donde el proceso de corrosion inicia entre la interfase de matriz/inclusion no
metalica. De las muestras ensayadas en agua congénita, se observa que en ambas condiciones hay
una pérdida similar de material, sin embargo, el material con TT presentd una menor VC. El tipo

de corrosion observada en el acero es corrosion localizada.
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Figura 4.31 Micrografias obtenidas por MEB de las superficies corroidas del acero API X-60 sin
TT y con TT; a) - b) en NS4, ¢) - d) en NS4 a 40 °C y e) - f) en agua congénita.

4.5.2 Curvas de polarizacion del acero API X-70.

Las Figuras 4.32 y 4.33 muestran los PCA y CP obtenidos en el acero API X-70 tal como se
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recibi6 sin TT y con TT. La Tabla 4.5 resume los parametros electroquimicos obtenidos.

De las CP, las muestras de MB sin TT, con TT-15min y con TT-30min (Figura 4.32d) — f)), en
ambas soluciones a temperatura ambiente y 40 °C, las muestras que presentaron la menor VC
fueron en agua congenita (0.1134, 0.0587 y 0.1049 mm/ano respectivamente), y con TT-15min
en solucion NS4 (0.1134 mm/afio), donde la muestra con TT-15min en agua congenita es la que

presenta la menor VC (0.0587 mm/afio) y la mayor R, (85.981 kQ.cm?).

Comparando las distintas condiciones microestructurales del material en solucion NS4 a
temperatura ambiente (Figura 4.33d)), la muestra con TT-15min es la que presenta la menor VC
(0.1134 mm/afio), 35% menor con respecto al MB sin TT y 5% respecto al material con TT-
30min. En solucion NS4 a 40 °C (Figura 4.33¢)), también la muestra con TT-15min es la que
presenta la menor VC (0.2681 mm/afio), 2% menor con respecto al MB sin TT y 27% menor
respecto a la muestra con TT-30min, en este caso el MB sin TT mostr6 mayor resistencia a la
corrosion que la muestra con TT-30min, al igual que en el acero X-60, cuando la temperatura de
prueba se incrementa, la condicion microestructural parece no jugar un rol importante.
Finalmente, en solucion de agua congénita a temperatura ambiente (Figura 4.33f)), la muestra
con TT-15min es la que presenta la menor VC (0.057 mm/afio), 48% menor que el MB sin TT y
44% menor con respecto al material con TT-30min. En resumen la muestra con TT-15min
presentd la mejor resistencia a la corrosion en los medios ensayados, siendo la mas baja en agua
congénita (0.0587 mm/ano), lo cual podria ser atribuido a que esta microestructura tiene mayor
presencia de FA. Al igual que en el acero X-60 no se observa pasivacion en el acero, este siempre
esta en un estado de disolucion activo, lo cual ya ha sido reportado en otros trabajos en solucion

NS4 o en electrolitos extraidos de suelos [10, 27, 80, 106, 114, 115, 117, 134, 136, 182].

En las CP en agua congénita (Figura 4.33f)) el acero en sus diferentes condiciones
microestructurales tiende a presentar un comportamiento corrosivo similar, en las tres curvas se
observa la formacion de una capa protectiva en un rango de potencial de -550 mV a -450 mV
seguido por un estado de disolucion continuo. Esta pasivacion comienza cuando la densidad de
corriente de corrosion disminuye con el incremento en el potencial debido a la formacion de
oxidos o productos de corrosion. Esta region pasiva se disuelve bajo la influencia de ataque de
iones cloruro y el picado por corrosion ocurre como se observa por el rdpido incremento en los
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valores de corriente con el incremento del potencial en la rama anddica, este comportamiento fue
reportado previamente en [98, 109]. De las curvas del PCA se observa una gran estabilidad en

solucion NS4 a 40 °C y en agua congénita (Figuras 4.33b) y ¢)), desde el inicio de la prueba.

Basado sobre estos resultados, puede ser concluido que el TT aplicado al acero mejor6 la
resistencia a la corrosion en los medios de prueba. En relacion a las probetas del MB sin TT y
con TT, es posible observar que la reaccion de oxidacion en la rama anodica corresponde a un
proceso de activacion. La rama catddica revela un proceso donde la transferencia de carga es
influenciada por un proceso de difusion como fue sefialado por Benmoussa, Quej-Aké y

Henriquez [110, 131, 132].

Se observa que el MB sin TT y con TT en ambos tiempos de permanencia es sensible a la corrosion
por el incremento de temperatura, por lo que la R, disminuye y la densidad de Icor incrementa, estos

resultados coinciden con lo reportado por Benmoussa y Zenati [110, 111].

La disolucién anddica de los aceros X-60 y X-70 incluye tres etapas, inicialmente el acero desnudo
exhibe una alta VC en ambas condiciones (MB sin TT y con TT), debido a la falta de productos de
corrosion, después la formacion de una pelicula sobre la superficie del acero donde la velocidad de
corrosion disminuye con el tiempo. Eventualmente la pelicula protectora se deteriora como se observo
en las muestras con TT ensayadas en agua congénita y se disuelve para pasar a un estado de disolucion
continuo. Sin embargo, estas muestras con TT siguen presentando una menor densidad de corriente de

corrosion.
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Figura 4.32 Comportamiento electroquimico del acero API X-70 tal como se recibi6 sin TT y

con TT en solucion NS4 y en agua congénita; a) - c) PCA y d) - f) CP.
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Figura 4.33 Comportamiento del acero API X-70 de llegada y con TT por solucion y
temperatura de prueba; a) - ¢) Potencial de circuito abierto (PCA) y d) - f) Curvas de

polarizacion.
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Tabla 4.5 Parametros electroquimicos obtenidos de las CP en el acero API X-70.

Condicién Ecorr Be Ba Leorr Rp VC

(Vvs ECS) (V/dec) (Videc) (A/em?) (kQ.cm?) (mm/afio)
X70/MB/NS4 -0.7582 04244  0.1825 1.51e® 28714 0.1753
X70/MB/NS4-40°C -0.8117 0.2892  0.1907 236"  18.445 0.2739
X70/TT15min/NS4 -0.7681 02528 0.1779 9.77¢%  44.488 0.1134
X70/TT15min/NS4-40°C  -0.8025 02820 0.1926 2.31e%  18.836 0.2681
X70/TT30min/NS4 -0.7926 03192 0.1758 1.03e% 42356 0.1196
X70/TT30min/NS4-40°C ~ -0.7784 03789 02131 3.16e%  13.745 0.3668
X70MB/AC -0.7047 02004 0.1022 9.77¢%  44.488 0.1134
X70/TT15min/AC -0.7249 0.1500 0.1119 506  85.981 0.0587
X70/TT30min/AC -0.7123 02106 0.1197 9.04e%  48.085 0.1049

4.5.2.1 Analisis de las superficies corroidas en el acero X-70 después de realizar las pruebas

electroquimicas por medio de MEB.

La Figura 4.34 muestra las micrografias obtenidas por MEB de las superficies de corrosion del
acero X-70 sin TT y con TT después de haber sido expuestas a solucion NS4 y en agua
congénita. En las superficies expuestas en solucion NS4 no se aprecia un dafio superficial severo,
se observa que el proceso de corrosion inicia en la interfase matriz/inclusion no metalica, y donde
el MB presenta ligeramente un mayor dafio, cabe sefialar que en esta solucion a temperatura
ambiente el MB sin TT present6 la mayor VC. De las muestras ensayadas en solucion NS4 a 40
°C, la muestra con TT-30 muestra el mayor dafio superficial y es esta la condicion que mayor VC
presentd (0.3668 mm/afio). Respecto al MB sin TT y con TT-30min se observa que la corrosion
inicia en la interfase matriz/inclusion no metalica y también sobre los limites de grano. En
solucion de agua congénita es evidente el dafio superficial generalizado al material, sin embargo,
en esta solucion se obtuvieron las menores VC. Se puede ver que algunas picaduras por corrosion
podrian ser iniciadas en las inclusiones no metalicas, donde las inclusiones fueron desprendidas

de la matriz durante el proceso de corrosion. Cabe sefialar que la mas baja VC se presento en la
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muestra con TT-15min. Al igual que en el acero X-60, se observo un tipo de corrosion localizada.

Figura 4.34 Micrografias obtenidas por MEB de las superficies corroidas del acero API X-70; a)
- ¢) en solucion NS4, d) - f) en solucion NS4 a 40 °C y g) - 1) en agua congénita.

4.6 Evaluacion del fendmeno de agrietamiento por corrosion bajo esfuerzo (SCC).
4.6.1 Acero API X-60.

4.6.1.1 Ensayos SSRT en el acero API X-60.

La Figura 4.35 muestra las curvas esfuerzo-deformacion (o-€) obtenidas de las pruebas de tension

a baja velocidad de deformacion (Slow Strain Rate Test-SSRT, por sus siglas en inglés) en aire,
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en solucion NS4 y en agua congénita a temperatura ambiente y 40 °C.

Figura 4.35 Curvas c-€ obtenidas de los ensayos SSRT en el acero X-60 expuesto a la solucion

NS4 y agua congénita a temperatura ambiente y 40 °C; a) MB sin TT y b) MB con TT/30min.

De la Figura 4.35a) se tiene que el esfuerzo de fluencia oscila entre los 409 MPa y 453 MPa, y el
esfuerzo Ultimo de tension entre 516 MPa y 547 MPa. Sin embargo, la probeta ensayada en aire
es la que muestra el menor porcentaje de deformacion (16.3%) en comparacion con las muestras
que fueron ensayadas en solucion corrosiva (mayor al 18%), esto es debido a la formacion de
capas de productos de corrosion que evitan que el electrolito ataque la superficie del acero. Javidi
[134] senala que este comportamiento es debido al efecto mutuo de esfuerzo y disolucion lo cual
permite el desplazamiento de las dislocaciones, entonces la elongacion podria ser mayor con
referencia a la muestra en aire. En la Figura 4.35b) se muestras las curvas obtenidas de las
muestras con TT, las cuales presentan propiedades mecanicas mayores (esfuerzo de fluencia y
esfuerzo ultimo de tension) respecto a las del MB. La muestra ensayada en aire es la que presenta
las propiedades mecénicas inferiores (esfuerzo de fluencia = 596 MPa y esfuerzo ultimo de
tension = 664 MPa). Se observa un incremento en las propiedades mecanicas en todas las
probetas ensayadas en ambas soluciones de prueba y especialmente cuando la temperatura de
prueba es incrementada a 40 °C, este incremento en las propiedades mecéanicas pueden ser
atribuido a la fragilizacion por la interaccion de los dtomos de hidrégeno penetrando el acero en
las dislocaciones, bloqueando su movimiento [136, 276]. Si este movimiento es muy bajo, el

hidrégeno no juega un rol importante en el proceso de corrosion y la susceptibilidad al SCC
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podria no ser tan alta [179]. Las méximas propiedades mecéanicas se observan para la muestra
ensayada en agua congénita a 40 °C presentando un esfuerzo de fluencia de 767 MPa y un
esfuerzo ultimo de tension de 838 MPa (mayor a 170 MPa en el esfuerzo de fluencia y mayor a
100 MPa en esfuerzo ultimo de tensidon con respecto a la muestra ensayada en aire). Sin embargo,
es la que presenta el menor porcentaje de deformacion (8%). La maxima diferencia en el
porcentaje de deformacién se presenta entre la probeta ensayada en solucion NS4 y en agua
congénita ambas a 40 °C (mayor al 2.6%). Es claro que con la aplicacion del TT se gand en

resistencia sacrificando la ductilidad del material.

La Tabla 4.6 muestra las propiedades mecanicas obtenidas después de los ensayos SSRT. El
incremento en las propiedades mecanicas y la perdida en la deformacion se atribuyen a la
interaccion del hidrogeno con las dislocaciones produciendo fragilizacion por hidréogeno. La
entrada de hidrogeno en el material distorsiona la microestructura y lo hace mas duro y fragil, lo
cual incrementa la resistencia y disminuye la deformacion. Quej-Aké y Cheng [131, 136]
observaron que el esfuerzo de fluencia y esfuerzo tltimo de tension fueron mayores en soluciones
que en aire, con reduccion en la elongacion y tenacidad similar a los resultados observados en el

acero con TT.

La Figura 4.36a) — e) muestra las curvas o-€ después de los ensayos SSRT. En estas curvas se
compara el comportamiento del MB sin TT con el material con TT, por solucion y temperatura
de prueba. En todos los casos es evidente que la muestra con TT presenta las propiedades
mecanicas mayores (esfuerzo de fluencia y esfuerzo ultimo de tension), asi como, los menores
porcentajes en deformacion. En la prueba en aire, la diferencia en esfuerzo de fluencia y esfuerzo
ultimo de tension es de 157 MPa y 138 MPa, respectivamente, con perdida en deformacion de
5.5% (Figura 4.36a)). De la Figura 4.36b), la diferencia en esfuerzo de fluencia y esfuerzo ultimo
de tension es de 180 MPa y 158 MPa, respectivamente, con perdida en deformacion de 9.4%. En
solucion NS4 a 40 °C, la diferencia en esfuerzo de fluencia y esfuerzo ltimo de tension es de
313 MPa y 250 MPa, respectivamente, con perdida en deformacion de 7.2%. En agua congénita a
temperatura ambiente, la diferencia es de 291 MPa y 231 MPa, respectivamente, con perdida en
deformacion de 9.1%. Finalmente en agua congénita a 40 °C la diferencia es de 357 MPa y 321

MPa, respectivamente, con perdida en deformacion de 9.8%. Donde la maxima diferencia en
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propiedades mecanicas se presenta en la prueba en agua congénita a 40 °C.

Figura 4.36 Curvas c-€ obtenidas de los ensayos SSRT en el MB sin TT y con TT en el acero X-
60; a) en aire, b) en solucion NS4, c) en solucion NS4 a 40 °C, d) en agua congénita y €) en agua
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congénita a 40 °C.

La susceptibilidad al fenomeno de SCC del acero API X-60 fue evaluado con los resultados de
las propiedades mecanicas obtenidas de las pruebas SSRT mostradas en la Tabla 4.6. El
porcentaje de reduccion de area (%RA), la elongacion pléstica (EP), el tiempo a falla (TF), la
elongacion (EL), el esfuerzo ultimo de tension (EUT), el esfuerzo de fluencia (EF), el modulo
elastico (E) y el porcentaje de deformacion (%e). La evaluacion al SCC fue evaluada tomando en
cuenta el indice de reduccion de area (IRA), el indice de elongacion pléstica (IEP) y el indice de
tiempo a falla (ITF). Los valores promedio de los indices de SCC fueron obtenidos y resumidos
en la Tabla 4.7. La disminucion en los valores de elongacion es un indicativo de ingreso de
hidrogeno en el acero, lo cual causa fragilizacion en el material y se observa claramente en el
material con TT. Por esta razon el material con TT es mas susceptible a SCC. Para confirmar esta
aseveracion, las probetas fueron observadas en el MEB para identificar la presencia de grietas
secundarias en las longitudes calibradas. La presencia de grietas secundarias es una importante

indicacion que confirma que el SCC ha ocurrido [116].

Tabla 4.6 Propiedades mecéanicas obtenidas de los ensayos SSRT en el acero API X-60.

RA EP TF EL EUT EF E €
Condicion
(%) (%) (h) (%) (MPa) (MPa) (GPa) (%)
Material base sin TT
Aire 89.74 15.38 47.77 4.15 526.01 438.65 257.41 16.35
NS4 65.40 17.55 57.08 4.95 536.38 452.99 150.22 19.50
AC 83.72 16.75 53.02 4.69 522.04 416.30 182.06 18.64

NS4/40°C  81.34 16.01  52.77 4.58 546.88 447.54 110.26 18.04
AC/40°C 75.20 15.75  52.72 4.58 516.17 409.50 101.74 18.03

Material base con TT/30min.

Aire 88.64 9.24 31.39 2.74 664.41 595.79 250.03 10.79
NS4 69.64 8.25 29.34 2.56 693.97 633.50 236.21 10.10
AC 69.12 7.43 27.49 2.40 752.85 707.16 181.48 9.47

NS4/40°C  73.64 8.38 31.53 2.75 796.40 760.35 138.77 10.84
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AC/40°C 55.99 6.10 25.74 2.25 837.63 766.63 181.18 8.18

Tabla 4.7 indices de SCC obtenidos de los ensayos SSRT en el acero API X-60.
Condicion IRA IEP ITF Iscc
Material base sin TT
NS4 073 1.14 1.19 1.02
AC 093 1.07 1.08 1.03
NS4/40°C  0.91 1.04 1.10 1.02
A.C./40C 084 1.02 1.10 0.99

Material base con TT-30min
NS4 0.79 0.89 093 0.87
AC 0.78 0.80 0.86 0.81
NS4/40C 0.83 090 1.00 091
AC/40C 063 066 082 0.70

Como se menciono anteriormente, la solucion NS4 se emplea para simular el electrolito atrapado
entre el revestimiento y la superficie del ducto, la cual nos permite evaluar la susceptibilidad
externa del ducto al SCC. Por otra parte, el agua congénita se obtiene de un crudo extra pesado,
esta solucion nos permite evaluar la susceptibilidad interna del ducto al SCC. También se
menciond que los indices que estdn en el rango entre 0.8-1.0 indican alta resistencia al SCC
mientras valores mas bajos a 0.5 y mas la presencia de grietas secundarias en la longitud
calibrada indican alta susceptibilidad al SCC. De acuerdo a los indices promedio obtenidos (Iscc),
el MB sin TT muestra alta resistencia al SCC. Por otro lado, el MB con TT muestra indices
superiores a 0.8, con excepcion de la muestra ensayada en agua congénita a 40 °C. De acuerdo a
estos indices de susceptibilidad, el agua congénita a 40 °C podria generar SCC, sin embargo, es

necesario analizar las longitudes calibradas de las probetas.
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4.6.1.2 Analisis de las superficies de fractura del acero API X-60.

El fenomeno de agrietamiento en la evaluacion al SCC es complicado por el hecho de que
intervienen diferentes factores; metalurgicos (imperfecciones como las dislocaciones, vacancias e
inclusiones no metalicas), mecanicos (estado de esfuerzos) y ambientales (quimica de la solucion,
pH, corrosividad), los cuales podrian influenciar tanto la iniciacién como propagacion de grieta.
Las Figuras 4.37 y 4.38 muestran las superficies de fractura después de los ensayos SSRT bajo
las diferentes condiciones de prueba. El area de la superficie de fractura fue determinada por
varias mediciones de los didmetros en cada probeta a través del MEB. La superficie de fractura
de las muestras ensayadas en aire exhibe un tipo de fractura ductil. La fractura ductil se
caracteriza por deformacion plastica extensiva (mayor %RA), nucleaciéon y coalescencia de
micro-hoyuelos alrededor de las inclusiones. La presencia de micro-hoyuelos es tipica de
probetas ensayadas en aire. Los micro-hoyuelos en el metal actian como concentradores de
esfuerzo. Estos micro-hoyuelos crecen hasta que se conectan con micro-hoyuelos adyacentes,
coalesciendo y formando grandes hoyos. La falla final del material ocurre cuando los hoyos
crecen mas grandes y se conectan unos con otros [173, 277]. De manera cualitativa en el MB sin
TT se observa que las muestras ensayadas en soluciéon NS4 en ambas temperaturas (Figura 4.37b)
y ¢)), presentan mayor dafio en las superficies de fractura (fragilizacion de la microestructura) en
comparacion con las muestras ensayadas en agua congénita (Figura 4.37d) y e)), donde se
observan grietas internas en el ensayo a temperatura ambiente. Para el material con TT ocurre lo
opuesto, el mayor dafio sobre la superficie de fractura (presencia de grietas internas) se observa
para las muestras ensayadas en agua congénita, especialmente a temperatura ambiente como se
observa en la Figura 4.38d). Los indices mas criticos (<0.8) fueron en agua congénita. Por tanto

es de esperarse que las fracturas en agua congénita fueran mas fragiles.
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Figura 4.37 Morfologia de las superficies de fractura obtenidas por MEB después de los ensayos
SSRT en el MB del acero API X-60 sin TT; a) en aire, b) en solucion NS4, c) en soluciéon NS4 a
40 °C, d) en agua congénita y e) en agua congénita a 40 °C.

Figura 4.38 Morfologia de las superficies de fractura obtenidas por MEB después de los ensayos
SSRT en el MB del acero API X-60 con TT; a) en aire, b) en solucion NS4, c¢) en solucion NS4 a
40 °C, d) en agua congénita y ) en agua congénita a 40 °C.

Las Figuras 4.39 y 4.40 muestran las superficies de fractura a mayores magnificaciones (500X).
Para el MB sin TT (Figura 4.39a) — d)) se observa en la superficies de fractura, que la
microestructura presenta fragilizacion (zonas facetadas), y la presencia de coalescencia de micro-
grietas internas en la microestructura. En las muestras con TT (Figura 4.40a) — d)), muestran una
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superficie de fractura ductil-fragil con grietas internas desarrolladas en todas las condiciones, y es
mas evidente para la solucion NS4 a 40 °C (Figura 4.40b)) y esto se manifiesta con la

disminucioén en el porcentaje de elongacion y deformacion.

Figura 4.39 Superficies de fractura en el MB sin TT obtenidas por MEB del acero API X-60; a)
en NS4, b) en NS4 a 40 °C, c) en agua congénita y d) en agua congénita a 40 °C.
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Figura 4.40 Superficies de fractura obtenidas por MEB del acero API X-60 con TT; a) en NS4,
b) en NS4 a 40 °C, c) en agua congénita y d) en agua congénita a 40 °C.

Para las muestra ensayadas en aire la superficie de fractura muestra micro-hoyuelos lo cuales
fueron originados en algunos casos por la presencia de inclusiones no metalicas como se muestra
en la Figura 4.41a) — e). El andlisis realizado por espectroscopia de dispersion de energia (EDS)
sobre las inclusiones revela la presencia de elementos tales como el O, Mg, Si, Fe, Al, Mn, S, Ti,
Cu y Ca. Algunos de ellos formando sulfuros de manganeso u 6xidos (Al>O3, Si0,, CaO, Fe;03)
principalmente. Siendo las inclusiones de MnS el tipo mas peligroso. Acorde a Liu [277] las
inclusiones actiian como sitios de iniciacion de grieta y es de esperarse que la resistencia al SCC
se pueda mejorar reduciendo el contenido de inclusiones en el acero. De acuerdo a la
composicion quimica del acero, el bajo contenido de S, asi como, el mayor contenido de Si y Al
es evidencia de la practica de limpieza del acero [7]. Elementos como el Ti, Al, Mg, Mo y Mn se
agregan como aleantes efectivos para formar 6xidos y a su vez poder formar una considerable

cantidad de ferrita acicular durante la transformacion de austenita a ferrita. Un alto contenido de
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Mn incrementa la tenacidad a la fractura del cuerpo del ducto [278]. Hejazi [279] reporta que las
inclusiones mas detrimentales son AlO, AICaSiO y los MnS elongados siendo este ultimo el mas
detrimental de todos. Por otra parte, también las inclusiones mas detrimentales son las inclusiones
enriquecidas con Al y Si, debido a que la primera es fragil e incoherente con la matriz y es reconocida
como la mas detrimental. Por su parte, Mohtadi [278] reporta que en aceros API X-60 y X-70 se
encontraron 0xidos como SiCaAlMgO, AlCaTiO, MgAICaO, AIMgO y MgTiO. Por lo que, las
inclusiones no metalicas afectan la resistencia de los aceros para la corrosion localizada y
general, incluyendo picado, SCC y el HIC. El SCC frecuentemente inicia en picaduras y las
picaduras nuclean en los sulfuros y su presencia afectan el proceso de SCC. Las inclusiones no
metdlicas incrementan la susceptibilidad al HIC, lo cual ocurre por la formacion de
ampollamiento por hidrogeno interno. Donde los MnS son los sitios de iniciacion dominantes
para el agrietamiento. El hidrégeno como un elemento fragilizador en aceros es todavia un
problema importante [15, 20, 24, 105, 107, 136, 160, 279, 280]. Otro fendomeno importante que
ocurre en esta clase de aceros es el HIC, el cual nuclea principalmente en inclusiones conteniendo Al y
Ca, porque el hidrogeno puede quedar atrapado en este tipo de defectos microestructurales. El
tratamiento con Ca en los procesos de aceracion es importante porque esté ayuda a controlar la forma
de las inclusiones, también controla la forma de los sulfuros lo cual mejora la resistencia a la

degradacion por gas amargo [281-284].
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Figure 4.41 Imégenes obtenidas por MEB mostrando la presencia de algunas inclusiones y su EDS
en el acero API X-60 sin'y con TT; a) MB sin TT, b) MB sin TT en NS4, ¢) con TT en NS4, d) con
TT en NS4 a40 °C y e) con TT en agua congénita

4.6.1.3 Analisis de las longitudes calibradas en el acero API X-60.

Se llevo a cabo el analisis por MEB en las longitudes calibradas en todas las muestras atin cuando
no presentaran bajos indices de SCC (Iscc) para determinar si hay la presencia de grietas
secundarias. Los indices mostrados en la Tabla 4.7 son cercanos o mayores a la unidad para el
MB sin TT. Por otro lado en el MB con TT los indices son mayores 0.8 con excepcion de la
muestra en agua congénita a 40 °C. De las imagenes obtenidas por MEB se observaron grietas
secundarias y disolucion del material principalmente en el material con TT. Las Figuras 4.42 y
4.43 muestran las imagenes de las longitudes calibradas tanto del MB sin TT como con TT,
respectivamente. El MB sin TT en agua congénita solo mostréd algunas picaduras ain cuando su
indice promedio de SCC es superior a la unidad, como se observa en la Figura 4.42. En el MB sin
TT en las demas condiciones de ensayo no se detectd disolucion de material o grietas
secundarias. El material con TT en solucion NS4 en ambas temperaturas de prueba muestra
disoluciéon de material, y se aprecia la transiciéon de picadura a inicio de grieta en la Figura
4.43a2), en solucion NS4 a 40 °C (Figura 4.43b)) se observa la presencia de picaduras cercanas a
la superficie de fractura, las cuales algunas evolucionan en grietas. Mientras en agua congénita
claramente se observa la presencia de grietas secundarias cercanas a la superficie de falla
especialmente a temperatura ambiente (Figura 4.43cl)). Cabe recordar que en esta solucion de

prueba el material con TT mostré los indices promedio de SCC maés bajos.
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Cuando un ensayo SSRT es realizado, el ambiente corrosivo podra generar picaduras, esas
picaduras observadas en el régimen de alto esfuerzo podrian generar incubacion y nucleacion de
grietas como se observa en la Figura 4.43a2). Las muestras con TT en soluciéon NS4 y agua
congénita a temperatura ambiente son susceptibles a SCC, lo que fue manifestado por disolucion
de material y la presencia de grietas secundarias encontradas aun cuando los indices promedio
son superiores a 0.8. En la Tabla 4.8 se muestran las velocidades de crecimiento de grieta

estimadas desde el inicio de la prueba y a partir del esfuerzo de fluencia en el acero API X-60.

Figura 4.42 Imégenes obtenidas por MEB de la seccion longitudinal de la probeta del MB sin TT

después de los ensayos SSRT en agua congénita a temperatura ambiente.
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Figura 4.43 Imagenes obtenidas por MEB de la seccion longitudinal de las probetas con TT del
acero API X-60 después de los ensayos SSRT; a) en NS4, b) en NS4 a 40 °C, c) en agua

congénita y d) en agua congénita a 40 °C.

La Tabla 4.8 muestra los valores de velocidad de crecimiento de grieta en el MB sin TT y con
TT, en realidad esta velocidad de agrietamiento frecuentemente es llamada como una pseudo-
velocidad de agrietamiento debido a que el tiempo en el cual las grietas en realidad inician en las
probetas durante las pruebas SSRT se desconoce. Esta suposicion es considerar que la grieta
inicia al tiempo que inicia la prueba, y probablemente un tiempo mas preciso de iniciacion podria
indicar una mayor velocidad de agrietamiento. Generalmente, las grietas inician después de que
el esfuerzo de fluencia ha sido alcanzado, especialmente en la region plastica. Fang y Beavers
[285, 286] observan que multiples grietas iniciaron sobre la superficie de la probeta, y fue
encontrado que el cambio en el tiempo de iniciacion de grieta y la distribucion de grietas depende
sobre los esfuerzos aplicados. Es evidente que el acero tratado térmicamente tiene una mayor
velocidad de agrietamiento que el MB sin TT y esto es mas evidente para cuando la velocidad de
crecimiento de grieta es tomada en el esfuerzo de fluencia, esto se relaciona con las mayores
propiedades mecanicas obtenidas y estas en turno producen fragilizacion por hidrégeno durante

las pruebas SSRT, lo cual corrobora su susceptibilidad a SCC. La mayor velocidad de
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agrietamiento se presenta para el acero con TT ensayado en agua congénita a temperatura
ambiente con una velocidad de agrietamiento de 4.95 ¢ mm/s desde el inicio de la prueba y de

8.25 e mm/s a partir del esfuerzo de fluencia.

Tabla 4.8 Velocidad de crecimiento de grieta en el acero API X-60 expuesto a solucion NS4 y

agua congénita.

Tiempo de Tiempo de Velocidad de Velocidad de
Longitud
prueba prueba en agrietamiento agrietamiento en
Condicion de grieta
total el EF total el EF
(mm)
(s) (s) (mm/s) (mm/s)
Material base
AC (Fig.
190872 157356 0.025 1.31e” 1.59¢”7
4.47a2)
Con tratamiento térmico
NS4 (Fig.
105624 75744 0.030 2.84¢” 3.96¢”
4.48a2)
AC (Fig.
98964 59364 0.490 4.95¢¢ 8.25¢°
4.48c1)
NS4/40°C
113508 66276 0.062 5.46¢” 9.35¢”
(Fig. 4.48b2)
AC/40°C
92664 52560 0.030 3.23¢” 5.70e”’

(Fig. 4.48d2)

4.6.2 Acero API X-70.

4.6.2.1 Ensayos SSRT en el acero API X-70.

La Figura 4.44 muestra las curvas o-e€ obtenidas de los ensayos SSRT para el acero X-70 de
llegada sin TT y con TT en solucion NS4 y agua congénita a temperatura ambiente y 40 °C. La

Figura 4.44a) corresponde al MB sin TT y las Figuras 4.44b) y c) corresponden a los materiales
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con TT por 15 y 30 minutos respectivamente.

Figura 4.44 Curvas c-€ obtenidas de los ensayos SSRT en solucion NS4 y agua congénita a
temperatura ambiente y 40 °C del acero X-70; a) MB sin TT, b) con TT por 15 minutos y c) con
TT por 30 minutos.

Para las muestras del MB sin TT el esfuerzo de fluencia oscila entre los 430 MPa y 482 MPa y el
esfuerzo ultimo de tension oscila entre los 528 MPa y 587 MPa, y donde las muestras ensayadas
en solucion presentan un porcentaje de deformacién mayor que la ensayada en aire, alcanzando
porcentajes de deformacion entre los 13.3% (la menor) y 18.7% (la mayor) en agua congénita a
40 °C y a temperatura ambiente respectivamente, y los valores del porcentaje de deformacion en

solucion NS4 estan dentro de este rango.
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En la Figura 4.44a) se observa que las probetas en ambas soluciones presentan un mayor
porcentaje de deformacion que el MB sin TT, comportamiento similar se observé en el acero X-
60 y fue debido a la formacion de capas de productos de corrosion compactas que evitan que el
electrolito ataque la superficie del acero. Este comportamiento se atribuye al efecto mutuo de

esfuerzo y disolucion [134].

Las muestras con TT por 15 minutos (Figura 4.44b)) mejoraron las propiedades mecanicas del
acero (esfuerzo de fluencia y esfuerzo ltimo de tensidon), mayor a 250 MPa en el esfuerzo de
fluencia y mayor a 300 MPa en el esfuerzo ultimo de tension comparado con el MB sin TT. De la
Figura 4.44b) se muestra que las propiedades mecanicas (esfuerzo de fluencia y esfuerzo ultimo
de tension) de las probetas en solucioén a temperatura ambiente son muy similares a la ensayada
en aire, sin embargo, el porcentaje de deformacion fue mas bajo (alrededor del 3%) en ambas
soluciones. Sin embargo, cuando la temperatura de ensayo se incrementa a 40 °C, las propiedades
mecanicas (esfuerzo de fluencia y esfuerzo ultimo de tension) disminuyen y el porcentaje de
deformacion de la muestra en solucion NS4 a 40 °C es el mas bajo (4% menor) respecto a la

muestra ensayada en aire.

Las muestras con TT por 30 minutos (Figura 4.44c)) incrementaron las propiedades mecanicas
del acero (esfuerzo de fluencia y esfuerzo ultimo de tension), pero en menor magnitud que con el
TT por 15 minutos. Se observa que las propiedades mecanicas (esfuerzo de fluencia y esfuerzo
ultimo de tension) para las muestras ensayadas en ambas soluciones y en ambas temperaturas de
prueba fueron mayores que en aire. Esto es més evidente para la muestra en agua congénita a 40
°C donde hay un incremento mayor a 200 MPa en el esfuerzo de fluencia y casi de 100 MPa en el
esfuerzo ultimo de tension en comparacion con la muestra ensayada en aire. A pesar de ello, el
porcentaje de deformacion disminuyd solo un 0.54%. Donde hubo mayor pérdida de porcentaje
de deformacion fue en solucion NS4 a 40 °C y en agua congénita a temperatura ambiente,
alrededor del 3%. Fang [179] sefiala que si el movimiento de las dislocaciones es muy bajo, el
hidrégeno no juega un rol importante en el proceso de corrosion y la susceptibilidad al SCC
podria no ser tan alta. Quej-Aké y Cheng [131, 136] explican porque el esfuerzo de fluencia y

esfuerzo ultimo de tension fueron mayores en soluciones que en aire.
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La Figura 4.45a) — e) muestra las curvas o-€ obtenidas de los ensayos SSRT para el acero X-70
mostrando el efecto del TT en las pruebas realizadas en aire (Figura 4.45a)), en solucion NS4
(Figura 4.45b)), en solucion NS4 a 40 °C (Figura 4.45c¢)), en agua congénita (Figura 4.45d)) y en
agua congénita a 40 °C (Figura 4.45¢)). La Figura 4.45a) corresponde a las probetas ensayadas en
aire, donde se observa un claro incremento en las propiedades mecénicas de los aceros con TT en
especial a 15 minutos con respecto al MB sin TT. Cuando las muestras son ensayadas en solucion
NS4 atn la muestra con TT por 15 minutos presenta las mayores propiedades mecanicas, sin
embargo, el porcentaje de deformacion disminuye en un 7%. Cuando la temperatura de ensayo se
incrementa a 40 °C en la solucion NS4, la muestra con TT por 30 minutos presenta las mayores
propiedades mecanicas, sin embargo, la muestra con mayor pérdida en porcentaje de deformacion
es la muestra con TT por 15 minutos, mayor al 6%. En solucion de agua congénita a temperatura
ambiente, la muestra con TT por 15 minutos presenta propiedades mecanicas superiores a la
muestra con TT por 30 minutos, en ambas condiciones de TT, las muestras presentan un
porcentaje de deformacion similar y el cual es hasta 9% menor con respecto al MB sin TT.
Finalmente, en agua congénita a 40 °C, la muestra con TT por 15 minutos es la que presenta
mayor perdida en porcentaje de deformacion casi 4%, por otra parte, la muestra con TT por 30

minutos solo presenta una perdida en porcentaje de deformacion del 1% con respecto al MB sin

TT.
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Figura 4.45 Curvas c-€ obtenidas de los ensayos SSRT en MB sin TT y con TT; a) en aire, b) en

solucion NS4, c) en solucion NS4 a 40 °C, d) en agua congénita y €) en agua congénita a 40 °C.

La susceptibilidad al SCC del acero API X-70 fue evaluado con los resultados de las propiedades
mecanicas obtenidas de los ensayos SSRT al igual como en el acero X-60, como se muestran en
la Tabla 4.9. La evaluacion al SCC fue evaluada tomando en cuenta el indice de reduccion de
area (IRA), indice de elongacion plastica (IEP) y el indice de tiempo a falla (ITF). Los valores
promedio de los indices de SCC fueron obtenidos y resumidos en la Tabla 4.10. La disminucion
en los valores de elongacion es una indicacion de entrada de hidrogeno al acero generando
fragilizacion por hidrogeno. Acorde con los resultados de la Tabla 4.10 se observa que el MB con
TT por 15 y 30 minutos en ambas soluciones y temperaturas tiende a ser susceptibles a SCC
especialmente en agua congénita a temperatura ambiente. Para confirmar esta aseveracion, las

probetas fueron observadas en el MEB para identificar la presencia de grietas secundarias en las
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longitudes calibradas.

Tabla 4.9 Propiedades mecéanicas obtenidas de los ensayos SSRT en el acero API X-70.

RA EP TF EL EUT EF E €

Condicion
(%) (o) (h) (o) (MPa) (MPa)  (GPa) (%)
Material base sin TT
Aire 7177 11964 38.698  3.371 528.664 446.163  281.510 13.273
NS4 7126  14.013 47.021 4.089 542.026 435338 187.293  16.099
AC 58.15 15440 54.800 4.756 587.936 482759  108.080  18.727

NS4/40°C  44.68 9.89 41.78 3.63 571.83 464.98 95.33 1431
AC/40°C 70.74 11.39  38.88 3.39 539.19 430.65 183.35 13.33

Material base con TT/15min

Aire 78.11  10.086 35.112  3.063 854.060 7237721  267.341  12.061
NS4 58.31 6.275 26385 2311 853.274 703.704  281.988  9.102
AC 32.36 5935 267786  2.345 856.477 740.250  192.516  9.232

NS4/40°C  52.85 5.08 23.59 2.07 755.56 687.23 165.01 8.14
AC/40°C 46.74 5.66 27.12 237 788.70 702.88 171.8 9.35

Material base con TT/30min

Aire 82.83 10914 37.134  3.236 718.981 608.122  216.699  12.740
NS4 76.89 10423 36451 3.177 756.366 611.856  235.569 12.510
AC 37.22 6.008  27.171  2.380 772.645 688.624  181.302  9.370

NS4/40°C  49.42 5.03 28.43 2.49 831.74 733.41 144.43 9.79
AC/40°C 65.86 8.90 35.55 3.10 818.76 737.50 156.80 12.20

Tabla 4.10 indices de SCC obtenidos de los ensayos SSRT en el acero API X-70.

Condicion IRA IEP ITF Iscc

Material base sin TT
NS4 091 1.17 1.21 1.10
AC 0.74 1.29 1.41 1.15
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NS4/40°C 0.57 0.83 1.08 0.83
AC/40°C 0.91 0.95 1.00 0.95

Material base con TT-15min

NS4 0.74 0.62 0.75 0.70
AC 0.41 0.58 0.76 0.58
NS4/40°C 0.68 0.50 0.67 0.62
AC/40°C 0.60 0.56 0.77 0.64

Material base con TT-30min

NS4 0.92 0.95 0.98 0.95
AC 0.44 0.55 0.73 0.57
NS4/40°C 0.60 0.46 0.77 0.61
AC/40°C 0.79 0.82 0.96 0.86

Como se menciond anteriormente, la solucion NS4 es empleada para simular el electrolito
atrapado entre el revestimiento y la superficie del ducto, la cual permite evaluar la susceptibilidad
externa del ducto al SCC. Por otra parte, el agua congénita, la cual es obtenida de un crudo extra
pesado, permite evaluar la susceptibilidad interna del ducto al SCC. También se menciond que
los indices que estan en el rango entre 0.8-1.0 indican alta resistencia al SCC mientras valores
mas bajos a 0.5 y mas la presencia de grietas secundarias en la longitud calibrada indican alta
susceptibilidad al SCC. De acuerdo a los indices promedio obtenidos (Iscc), el MB sin TT
muestra alta resistencia al SCC. Por otro lado, el MB con TT/15min muestra una susceptibilidad
similar en ambas soluciones de prueba a 40 °C, mientras en agua congénita a temperatura
ambiente muestra el indice de susceptibilidad mas bajo. Para las muestras con TT/30min se
observa un comportamiento similar en agua congénita a temperatura ambiente donde se tiene el
indice mas bajo, sin embargo, a diferencia de las muestras con TT/15min a la temperatura de 40
°C se tiene un indice superior a 0.8 para la muestra en agua congénita, y una alta resistencia al
SCC en NS4 a temperatura ambiente. De acuerdo a estos indices el acero X70 con TT-15min es
susceptible en todas las soluciones y temperaturas. Mientras con TT-30min el material es

suseceptible en agua congenita a temperatura ambiente y en NS4 a 40 °C
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4.6.2.2 Analisis de las superficies de fractura del acero API X-70.

Las Figuras 4.46 a 4.48 muestran las superficies de fractura después de los ensayos SSRT. Las
superficies de fractura de las muestras ensayadas en aire (Figura 4.46a), 4.47a), 4.48a)) exhiben
una fractura de tipo ductil y por ende son las que exhiben un mayor porcentaje de reduccion de
area lo cual ya fue sefalado por Contreras y Liu [173, 277]. Estas muestras presentan una mayor

deformacion pléstica y se observa la formacion de cuello.

Figura 4.46 Morfologia de las superficies de fractura obtenidas por MEB después de los ensayos

SSRT en el MB del acero API X-70 sin TT; a) en aire, b) en NS4, c) en NS4 a 40 °C, d) en agua

congénita y €) en agua congénita a 40 °C.

Si se comparan las superficies de fractura de todas las muestras sin TT (Figura 4.46) con las
muestras con TT-15 y TT-30min (Figuras 4.47 y 4.48) se puede observar claramente el cambio
de tipo de fractura ductil (sin TT) a un tipo fragil (con TT). Esto se observa claramente en la poca

o nula formacion de cuello en las muestras con TT.
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Figura 4.47 Morfologia de las superficies de fractura obtenidas por MEB después de los ensayos
SSRT en el acero API X-70 con TT por 15 minutos; a) en aire, b) en NS4, c) en NS4 a 40 °C, d)

en agua congénita y €) en agua congénita a 40 °C.

Figura 4.48 Morfologia de las superficies de fractura obtenidas por MEB después de los ensayos

SSRT en el acero API X-70 con TT por 30 minutos; a) en aire, b) en NS4, c) en NS4 a 40 °C, d)
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en agua congénita y €) en agua congénita a 40 °C.

El MB sin TT, ensayado en agua congénita (Figura 4.46d)) muestra en las superficies de fractura
grietas internas, mientras en solucion NS4 se observa fragilizacion en la superficie de falla. Para
las muestras con TT por 15 minutos no se aprecia grietas internas en la superficie de fractura en
ambas soluciones y temperaturas de prueba, se observan zonas facetadas. Sin embargo, para la
muestra con TT por 30 minutos (Figura 4.48b)) en soluciéon NS4 a temperatura ambiente se
observan grietas internas, en las demds condiciones de prueba se observa zonas ductiles y
fragiles, prevaleciendo una fractura fragil para la muestra en agua congénita a temperatura
ambiente (Figura 4.48d)). En las muestras de la Figura 4.47c) y e), y Figura 4.48d) se observa
una fractura con una inclinaciéon similar a la reportada por Pan [172] que al emplear una
velocidad de deformaciéon menor o igual a 3.5x1077 s presentd una fractura plana con una

inclinacion de 45°.

Como se menciond anteriormente, las muestras del MB sin TT y con TT ensayados en ambas
soluciones y en ambas temperaturas de prueba muestran indices bajos de SCC (Tabla 4.10), es
decir, menores a 0.8, lo cual es indicativo de que el SCC podria estar presente. Las Figuras 4.49 a
4.51 muestran las superficies de fractura a mayores magnificaciones (500X). En las muestras del
MB sin TT (Figura 4.49a) — d)), se observa en general un tipo de fractura ductil, y en las muestras
ensayadas a 40 °C se observan algunas zonas fragiles y la coalescencia de micro-grietas. En las
superficies de factura del acero con TT por 15 minutos (Figura 4.50a) — d)) se aprecia una
fractura fragil con apariencia transgranular y la presencia de micro grietas internas lo cual fue
corroborado en las imagenes a mayores magnificaciones. Para las muestras del acero con TT por
30 minutos (Figura 4.51a) — d)), al igual que para las muestras con TT-15min se observan
superficies de fractura fragil con apariencia transgranular. Es evidente que en la soluciéon NS4 a
temperatura ambiente y en agua congénita a 40 °C se aprecian grietas internas en las superficie

del material (Figura 4.51a) y d)), lo cual fue corroborado a mayores magnificaciones.
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Figura 4.49 Superficies de fractura en el MB del acero API X-70; a) en NS4, b) en NS4 a 40 °C,

¢) en agua congénita y d) en agua congénita a 40 °C.
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Figura 4.50 Superficies de fractura en el acero API X-70 con TT por 15 minutos; a) en NS4, b)
en NS4 a 40 °C, c) en agua congénita y d) en agua congénita a 40 °C.

Figura 4.51 Superficies de fractura en el acero API X-70 con TT por 30 minutos; a) en NS4, b)
en NS4 a 40 °C, c¢) en agua congénita y d) en agua congénita a 40 °C.
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En las muestras ensayadas en aire, las superficies de fractura muestran micro-hoyuelos los cuales
fueron originados en algunos casos por la presencia de inclusiones no metalicas como se muestra
en las Figuras 4.52a) — ¢) (MB sin TT, con TT por 15 y 30 minutos, respectivamente). El
microanalisis realizado por EDS sobre estas inclusiones revelan la presencia de elementos tales
como el O, Mg, Zr, Si, C, Fe, Al, Mn, S y Ca principalmente. Algunos de ellos formando 6xidos
de aluminio (Al203), sulfuros de manganeso (MnS), 6xidos de calcio (CaO) principalmente. Las
inclusiones no metalicas pueden actian como sitios de iniciacion de grieta [277]. La composicion
quimica del acero muestra evidencia de la practica de limpieza del acero [7]. Los MnS son los
mas peligrosos de todos o las inclusiones enriquecidas con Al y Si [278, 279]. Donde las
inclusiones no metalicas afectan la resistencia de los aceros para la corrosion localizada y

general, el picado, SCC y el HIC [15, 20, 24, 105, 107, 136, 160, 279-284].
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Figure 4.52 Imagenes obtenidas por MEB mostrando la presencia de algunas inclusiones y su EDS
en el acero API X-70 ensayado en aire; a) MB sin TT, b) con TT por 15 minutos y ¢) con TT por 30

minutos

Algunas grietas pueden ser asociadas con picaduras por corrosion y estas usualmente inician
alrededor o en la base de una picadura, también las grietas son asociadas con las inclusiones no
metdlicas. La Figura 4.53a) — c¢) presenta imagenes por MEB de un ataque por corrosion que
ocurre entre los limites de la matriz y la inclusion. En estas imagenes se observa claramente la
disolucion del material alrededor de la inclusion y generalmente la inclusion puede ser
desprendida de la matriz dejando micro-hoyuelos como se observo en las Figuras 4.34d) y g).
Aqui una corrosion local fue generada alrededor de la inclusion no metalica y la matriz actua
como la fase anddica y por esta razon esta tiende a disolver primero. Acorde a Fang [179], si la
concentracion de esfuerzos es suficientemente alta durante la disolucion, una grieta podra ser
iniciada alrededor de una inclusidon no metélica, por el contrario una picadura podra ser generada
después de que la inclusion no metélica desaparece. Las grietas secundarias son asociadas con la
recombinacion de atomos de hidrégeno a hidrégeno molecular y esta recombinacion muchas

veces ocurre en inclusiones no metalicas.
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Figure 4.53 Disolucion de material entre la matriz e inclusiones no metélicas; a) MB sin TT/NS4,

b) con TT-15 minutos/NS4 y ¢) con TT-30 minutos/AC.
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4.6.2.3 Analisis de las longitudes calibradas en el acero API X-70.

De acuerdo a los indices de SCC mostrados en la Tabla 4.10, el Iscc promedio para el MB sin TT
para todas las condiciones son mayores a 0.8. En el caso del MB con TT-15min el L. promedio
para todas las condiciones son igual o menor a 0.7. E1 MB con TT-30min solo presentd Iscc
promedio menor a 0.8 en agua congénita a temperatura ambiente (0.57) y en NS4 a 40 °C (0.61).
Cabe recordar que entre mas bajo sea e indice mayor es la probabilidad de que ocurra SCC en el

material.

Por lo tanto, las observaciones por MEB fueron realizadas en las longitudes calibradas de estas
muestras para determinar si hay grietas secundarias. La presencia de grietas secundarias cerca de
la superficie de falla es muy importante en determinar si el SCC ha ocurrido. Las Figuras 4.54-
4.56 muestran las imagenes de las secciones longitudinales del MB sin TT (Figura 4.54), con TT

por 15 minutos (Figura 4.55) y con TT por 30 minutos (Figura 4.56).

Analizando las imégenes de la Figura 4.54, se aprecia la presencia de grietas secundarias
cercanas a la superficie de falla (grieta primaria). Sin embargo, la Ginica muestra que presenta un
patron de grietas definido como SCC es la muestra ensayada en solucion NS4 a 40 °C (IRA =
0.57). Y ademas, presenta una superficie de fractura fragil, con minima reduccion de area y casi
nula formacién de cuello. El MB sin TT en agua congénita a temperatura ambiente y a 40 °C
generalmente presento disolucion de material y picaduras por corrosion, donde los Isec promedio

son mayores a 0.8.

El material con TT por 15 minutos no presenté agrietamiento secundario en solucion NS4 a
temperatura ambiente y a 40 °C apenas se logra observar el inicio de ellas, por lo que el material
en esta condicion microestructural en solucion NS4 es resistente al SCC. Sin embargo, cuando es
ensayado en agua congénita claramente se observan grietas en la longitud calibrada
especialmente a temperatura ambiente, Figura 4.55bl) y b2). Las muestras con TT por 30
minutos, en solucion NS4 se observan la formacion de pequefias grietas y disolucién de material
(Figura 4.56a) y b)). En agua congénita las grietas son de mayor magnitud especialmente a

temperatura ambiente (Figura 4.56c1) y c2)). Las grietas secundarias en la seccion calibrada de
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las probetas son generalmente asociadas con condiciones que promueven el SCC en el material.
El acero en sus distintas condiciones microestructurales es susceptible al SCC especialmente en

agua congénita.

Figura 4.54 Imégenes obtenidas por MEB de la seccion longitudinal de las probetas del MB sin
TT después de los ensayos SSRT; a) en solucion NS4, b) en solucion NS4 a 40 °C, c) en agua
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congénita y d) en agua congénita a 40 °C.

Figura 4.55 Imagenes obtenidas por MEB de la seccion longitudinal de las probetas con TT por
15 minutos después de los ensayos SSRT; a) en solucion NS4 a 40 °C, b) en agua congénita y c)

en agua congeénita a 40 °C.

Analizando las imagenes de la Figura 4.55 y considerando que todos los Iscc calculados estan por
debajo de 0.7, se puede decir que el acero X-70 en solucion NS4 a 40 °C con un Is=0.62, se
atribuye a las picaduras y no a la presencia de SCC. Ademas, esta muestra presenta una reduccion
de area considerable y la formacion de cuello como se aprecia en la Figura 4.55a). Mientras que
las muestras ensayadas en agua congénita a temperatura ambiente y 40 °C presentaron algunas
micro-grietas cercanas a la superficie de fractura. Sin embargo, no existe un patréon definido de
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grietas, por lo cual se puede concluir que el acero X-70 en agua congénita a temperatura ambiente

y 40 °C es ligeramente susceptible de sufrir SCC.

Figura 4.56 Imagenes obtenidas por MEB de la seccion longitudinal de las probetas con TT por
30 minutos después de los ensayos SSRT; a) en solucion NS4, b) en solucion NS4 a 40 °C, c) en
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agua congénita y d) en agua congénita a 40 °C.

Analizando las iméagenes de la Figura 4.56 y considerando que los Is calculados que estan por
debajo de 0.61 para agua congénita (Iscc = 0.57) y solucion NS4 a 40 °C (Isec = 0.61), se puede
decir que el acero X-70 expuesto a agua congénita y solucion NS4 a 40 °C son susceptibles de
sufrir SCC. Esto se correlaciona con el tipo de fractura fragil observada en la Figura 4.56b) y ¢),
donde existe muy poca reduccion de area y casi nula formacién de cuello. Mientras que en
solucion NS4 a temperatura ambiente (Figura 4.56al) y a2)) solo se aprecia disolucion del
material y algunas picaduras. De las cuales por la morfologia (Fig. 4.56al)) que presentan
algunas pudieran evolucionar en grietas si el tiempo de prueba hubiera sido mayor. En resumen
se puede establecer que el acero X-70 con TT-30min es mas susceptible de sufrir SCC cuando se
expone a agua congénita a temperatura ambiente, lo cual se corrobora por el patrén de grietas

observado, el tipo de fractura fragil, y el Iscc= 0.57.

La Tabla 4.11 muestra los valores de velocidad de crecimiento de grieta desde el inicio de la
prueba y a partir del esfuerzo de fluencia tanto en el MB sin TT y con TT del acero X-70. En el
MB sin TT la velocidad de agrietamiento mas alta se presento para la muestra ensayada en agua
congénita a 40 °C para el tiempo total de la prueba y para la muestra en solucion NS4 a 40 °C a
partir del esfuerzo de fluencia. Para el material con TT por 15 y 30 minutos la mayor velocidad
de agrietamiento se da en agua congénita a temperatura ambiente tanto para el tiempo de prueba
total como a partir del esfuerzo de fluencia, lo cual se relaciona con la susceptibilidad presentada
por el acero en esta condicion y se atribuye a las mayores propiedades mecanicas obtenidas y

estas en turno producen fragilizacion por hidrogeno durante las pruebas SSRT.

Tabla 4.11 Velocidad de crecimiento de grieta en el acero API X-70 expuesto a solucion NS4 y

agua congénita.

Condicion Tiempo Tiempo de Longitud de Velocidad de Velocidad de
de prueba en grieta agrietamiento agrietamiento

prueba el EF (mm) total enel EF

total (s) (mm/s) (mm/s)
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(s)

Material base sin TT

NS4 (Fig. 4.58a2) 169276 145119 0.137 8.09¢” 9.44¢”7
AC (Fig. 4.58¢2) 197280 155592 0.081 5.38¢” 5.20¢e”
NS4/40°C (Fig. 150408 105948 0.195 9.88¢” 1.84¢°¢
4.58b2)
AC/40°C (Fig. 139968 116928 0.175 1.25¢° 1.49¢°
4.58d2)
Material base con TT-15min
NS4/40°C (Fig. 84924 42768 0.012 1.41e” 2.80¢”’
4.59a2)
AC (Fig. 4.59b1) 96430 57621 0.135 1.40e¢ 2.34¢¢
AC/40°C (Fig. 97632 55764 0.050 5.12¢”7 8.96¢”
4.59¢2)
Material base con TT-30min
NS4 (Fig. 4.60a2) 131224 103972 0.007 5.33¢3 6.73¢
AC (Fig. 4.60cl) 97816 59800 0.140 1.43¢ 2.34¢
NS4/40°C (Fig. 102348 53028 0.020 1.95¢”7 3.77¢”7
4.60b2)
AC/40°C (Fig. 127980 79812 0.015 1.17¢7 1.88¢”’
4.60d1)
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CAPITULO V. CONCLUSIONES.

Del presente trabajo de investigacion se presentan las siguientes conclusiones de acuerdo a los

resultados obtenidos de la aplicacion de tratamientos térmicos no convencionales sobre las

propiedades mecénicas, de resistencia a la corrosiéon y al fendmeno de agrietamiento por

corrosion bajo esfuerzo y del proceso de soldadura GMAW con interaccion electromagnética de

baja intensidad sobre dos aceros API X-60 y X-70, se puede concluir lo siguiente:

Aplicacion de los tratamientos térmicos a los materiales base de los aceros X-60 y X-70.

1.

Con la aplicacion del tratamiento térmico a la temperatura de 1050 °C, la cual es la
temperatura de inicio de disolucion de los carbonitruros de Nb es posible desarrollar una
microestructura de ferrita acicular, la cual depende fuertemente del contenido de Nb en el

acero, asi como, de la temperatura del tratamiento térmico.

Con el TT a 1200 °C (temperatura empleada por su alto contenido de Nb) con tiempos de
permanencia de 30 y 60 minutos las propiedades mecanicas del acero X-60 se
incrementaron 80 MPa y 125 MPa en el esfuerzo de fluencia y en 200 MPa y 164 MPa en
esfuerzo ultimo de tension, respectivamente. El acero X-70 se tratd térmicamente a 1050
°C (por su porcentaje de Nb, el cual es considerado como acero microaleado) por 15 y 30
minutos, y se obtuvo el mayor incremento en propiedades mecéanicas con un tiempo de
permanencia de 15 minutos, con un aumento en el esfuerzo de fluencia y esfuerzo tltimo
de tension de 84 MPa y 211 MPa, respectivamente. En ambos tratamientos térmicos se
disminuy6 la ductilidad y tenacidad para los dos aceros. Se tuvo un incremento promedio
de 56 DV y 26 DV en el acero X-60 a 1200 °C por 30 y 60 minutos, respectivamente.
Para el acero X-70 se obtuvieron los mayores valores de microdureza con un incremento
promedio de 126 DV y 104 DV con tiempos de permanencia por 15 y 30 minutos,
respectivamente. Las propiedades mecéanicas obtenidas son superiores a la de los aceros

X-80 y X-100.
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Efecto de la aplicacion de un campo magnético externo durante la soldadura de los aceros

X-60 y X-70.

3. Con la aplicacion de un campo magnético axial (CMA) durante el proceso de soldadura
del acero X-60, se logré modificar la microestructura en el cordoén de soldadura, donde el
crecimiento de grano no fue columnar. En la ZAT adyacente a la linea de fusion se
desarrollaron microestructuras aciculares y se obtuvo un tamafio de grano mas fino en
comparacion con la soldadura con campo magnético perpendicular (CMP) esto debido a
una disminucion de temperatura en la pileta liquida producida por la agitacion
electromagnética. Con el CMA se mejoraron las propiedades de tensidon e impacto en la
soldadura y los valores de microdureza tienden a disminuir en la interfase ZAT de grano
fino y el material base, y no en la ZAT de grano grueso la cual suele ser el drea mas

critica en las soldaduras por arco sumergido (SAW).

4. En el acero X-70, la aplicacion de un CMA y CMP no modifico el crecimiento de grano
columnar tipico de los procesos de soldadura, los granos columnares producidos fueron
mas angostos y de mayor longitud en comparacion con las soldaduras sin aplicacion de un
campo magnético externo. En las ZAT adyacente a la linea de fusion se promovid el
desarrollo de fases de tipo bainitica y ferrita acicular principalmente debido a la
interaccion electromagnética aplicada durante la soldadura y la vibracion de la red
cristalina en la ZAT. Las propiedades mecénicas de tension en las soldaduras no fueron
mejoradas con la aplicacion de los CMA y CMP. Sin embargo, con el CMP se mejoro la
tenacidad al impacto solo en 9 J en promedio con respecto a la soldadura sin aplicacion de
un campo magnético. De acuerdo al analisis de microdureza, la soldadura con CMP
muestra un comportamiento similar en las tres zonas caracteristicas de la soldadura, lo

cual no fue observado en las demas condiciones.

Comportamiento electroquimico de los MB sin y con TT de los aceros X60 y X70.

5. De la evaluacién electroquimica en el acero X-60, el TT aplicado mejoro la resistencia a

la corrosion en todos los medios de prueba. Sin embargo, para la solucion NS4, la
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resistencia a la corrosion se ve disminuida cuando la temperatura de prueba es
incrementada a 40 °C tanto para el MB sin TT como con TT presentando velocidades de
corrosion de 0.2348 y 0.2557mm/afio respectivamente. Comparando ambas soluciones a
temperatura ambiente se tiene que el agua congénita es mas agresiva para el acero en
ambas condiciones microestructurales presentando velocidades de corrosion de 0.1860 y

0.1371 mm/afio para el MB sin TT y MB con TT, respectivamente.

De la evaluacion electroquimica en el acero X-70, el acero en sus tres diferentes
condiciones microestructurales (sin TT, con TT-15min y con TT-30min) present6 las
menores velocidades de corrosion en agua congénita, 0.1134, 0.0587 y 0.1049 mm/afo,
respectivamente. La muestra con TT-15min presenta la mayor resistencia a la corrosion
en ambas soluciones de prueba, especialmente en agua congénita presentando la mayor
resistencia a la corrosion con una velocidad de corrosion de 0.0587 mm/ano, siendo esta
la mas baja obtenida en todos los ensayos. La menor resistencia a la corrosion se presenta
en la muestra con TT-30min en solucion NS4 a 40°C con una velocidad de corrosion de
0.3668 mm/afio siendo esta la mas alta obtenida durante el analisis electroquimico. En
general el TT aplicado al acero X-70 mejoré la resistencia a la corrosion en los medios de

prueba.

Ambos aceros de llegada sin TT y con sus respectivos tratamientos térmicos son
sensitivos a la corrosion localizada por el incremento en la temperatura de prueba. De las
curvas de polarizacion en ambos aceros es posible observar que la reaccion de oxidacion
en la rama anddica corresponde a un proceso de activacion. La rama catodica revela un
proceso donde la transferencia de carga es influenciada por un proceso de difusion. En

ambos casos la corrosion fue localizada (picaduras).
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Evaluacion al fenomeno de agrietamiento por corrosion bajo esfuerzo (SCC) en los MB sin

y con TT de los aceros X-60 y X-70.

8. De acuerdo a los Iscc el acero X-60 sin TT no es susceptible al SCC. Lo cual se confirmd
por medio de MEB, donde solo se observaron algunas picaduras en la seccidon
longitudinal de las probetas. De acuerdo a los Iscc el acero X-60 con TT-30min puede ser
susceptible al SCC cuando se expone a agua congénita, y mas si se incrementa la
temperatura a 40 °C. Lo cual fue confirmado por MEB donde se observaron algunas
micro-grietas en la seccion longitudinal de las probetas. En el caso de la solucion NS4

tanto a temperatura ambiente como a 40 °C solo se observaron algunas picaduras.

9. De acuerdo a los Iscc el acero X-70 sin TT puede ser susceptible al SCC en agua
congénita a temperatura ambiente y en solucion NS4 a 40 °C. Pero una vez que se
confirm6 por medio de MEB, se observd que solamente el acero X-70 expuesto a
solucion NS4 a 40 °C es susceptible de SCC, donde se observd un patrén de grietas
caracteristico de este fenomeno. Adicionalmente, presenta una fractura primaria tipo
fragil, con muy poca deformacion, cuyo mecanismo de SCC se atribuye a fragilizacion
por hidrogeno. De acuerdo a los Iscc el acero X-70 con TT-15min puede ser susceptible al
SCC en todas las soluciones estudiadas. Sin embargo, las observaciones por medio de
MEB revelan que solo es susceptible en agua congénita a temperatura ambiente y a 40 °C.
Lo cual se confirmo por medio de MEB, donde solo se observaron algunas picaduras en la
seccion longitudinal de las probetas. En el caso de la solucion NS4 a temperatura
ambiente solo se observaron algunas picaduras. De acuerdo a los Iscc el acero X-70 con
TT-30min se puede concluir que el acero X-70 expuesto a agua congénita y solucion NS4
a 40 °C son susceptibles de sufrir SCC. Lo cual se correlaciona con el tipo de fractura
fragil observada, donde existe muy poca reduccion de area y casi nula formacion de
cuello. Mientras que en solucion NS4 a temperatura ambiente solo se aprecia disolucién
del material y algunas picaduras. De las cuales por la morfologia que presentan algunas
pudieran evolucionar en grietas si el tiempo de prueba hubiera sido mayor. En resumen se

concluye que el acero X-70 con TT-30min es mas susceptible de sufrir SCC cuando se
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10.

11

12.

expone a agua congénita a temperatura ambiente, lo cual se corrobora por el patron de

grietas observado, el tipo de fractura fragil, y el Iscc=0.57.

El mecanismo de SCC fue influenciado por la entrada de hidrogeno en el acero causando
fragilizacion de la microestructura. Los resultados sugieren que el proceso de
agrietamiento del acero con tratamiento térmico en agua congénita es atribuido a los iones
cloruro produciendo picaduras las cuales evoluciona en grietas perpendiculares al eje de

tension.

. De las velocidades de crecimiento de grieta en el acero X-60 con TT se tiene que las

mayores velocidades se presentaron en la muestra ensayada en agua congénita a
temperatura ambiente con valores de 4.96e® y 8.25¢® mm/s para un tiempo de prueba
total (desde el inicio de la prueba) y para un tiempo a partir de haber alcanzado el
esfuerzo de fluencia, respectivamente. esto es sustentado mediante las grietas secundarias

encontradas en la longitud calibrada de la muestra, asi como, su bajo indice Iscc.

Para el acero X-70, la mayor velocidad de crecimiento de grieta para el MB sin TT se
presenta para la muestra en agua congénita a 40 °C para el tiempo de prueba total y para
la muestra en solucion NS4 a 40 °C para cuando el tiempo de prueba es a partir del
esfuerzo de fluencia. Para el MB con TT-15 y TT-30 minutos, las mayores velocidades de
crecimiento de grieta se presenta en las muestras ensayadas en agua congénita a
temperatura ambiente tomando en cuenta ambos tiempos de prueba. Por lo que, el MB
con TT por 15 y 30 minutos puede ser susceptible a SCC cuando es ensayado en agua
congénita especialmente a temperatura ambiente, mostrando bajos Iscc de 0.58 y 0.57,
respectivamente, lo cual fue confirmado mediante imégenes de MEB en las longitudes

calibradas.
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CAPITULO VI. RECOMENDACIONES

Las recomendaciones que pueden sugerirse a partir de los resultados obtenidos en este trabajo de
investigacion son que se aplique el tratamiento térmico no convencional sobre aceros que
contengan Nb en el rango de 0.02-0.08% para ver si es reproducible y emplear tiempos de
permanencia de 10, 20, 40 y 50 minutos para encontrar el tiempo Optimo para obtener una
microestructura de ferrita acicular con un crecimiento de grano austenitico mixto y evaluar en
cual condicion no se ve afectada la ductilidad y tenacidad del material. Asi mismo, evaluar su
resistencia a la corrosion en distintas soluciones que se asemejen a las condiciones reales en las
que opera un ducto y emplear una temperatura hasta de 100 °C similar al proceso de extraccion
primaria del crudo. Para la evaluacion al fendmeno de agrietamiento por corrosion bajo esfuerzo
seria interesante realizar ensayos a una velocidad de deformaciéon de 0.5x10° s y 2x10° ™!
simultdneamente con la técnica de ruido electroquimico. Respecto al proceso de soldadura seria
interesante evaluar el proceso con la aplicacion de intensidades de 3, 6, 9 y 12 mT para cada
acero de manera axial, ya que se ha reportado que mediante esta orientacion se han obtenido

resultados importantes especialmente en aceros inoxidables.
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