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ABREVIACIONES

ACOM Sistema automatico de medida de la orientacion cristalografica
BSE Electrones retrodispersados

DSS Acero inoxidable duplex

Ecorr Potencial de corrosion

EBSD Difraccion de electrones por retrodispersion

ECAP Presado angular por canales iguales

EDS Espectroscopia de energia dispersiva

FE-SEM Microscopia electrénica de barrido por emisién de campo
HAGB Limite de grano de angulo grande

HR-TEM Microscopia electronica de transmision de alta resolucion

HPT Torsion a alta presion

icorr Intensidad de corrosion

IPF Figura de polo inversa

jeorr Densidad de corrosién

LAGB Limite de grano de angulo pequefio
NBD Difraccion de nanohaz

NS Nanoestructura

OPC Potencial de circuito abierto

PED Difraccion de electrones por precesion
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ABSTRACT

Duplex stainless steels (DSS) are characterized by their attractive properties of
mechanical strength and corrosion resistance, due to the balanced microstructure of
ferrite (8) and austenite (y). However, they are susceptible to secondary phase
precipitation during uncontrolled manufacturing processes or heat treatments. The
formation of these phases, particularly sigma (o) phase, enriched in Cr and Mo, and
intermetallic nitrides/carbides (Cr2N, M23Cs), occurs in the range of 600°C and 900°C
during different time. They are particularly investigated since they can decrease the
mechanical properties and corrosion resistance of the material, depending on their

amount in the microstructure.

Unlike the conventional processes that are carried out to obtain these steels,
severe plastic deformation process (SPD) by high-pressure torsion (HPT) provides
extraordinary mechanical properties to the material due the obtained nanostructure,
maintaining to a certain point its initial dimensions. Obtaining an ultra-fine grain
microstructure or nanostructure entails internal changes from the thermodynamic point
of view, an increase in internal energy due to the increments of grain boundaries.

Consequently, the precipitation of the secondary phases would be altered.

On the other hand, the introduction of interstitial elements from the surface to
the inner part of the material by diffusion, mainly by thermochemical methods, such as
nitriding or carburizing, can influence the formation of the undesirable phases.
Consequently, the precipitation in the microstructure is affected and it is opportune to

determine the influences of these modifications.

The current thesis proposes the study and microstructural analysis of duplex
stainless steel UNS S32205 and superduplex stainless steel UNS S32750 after being
deformed by high-pressure torsion. A comparison between the annealed materials and
the deformed materials is carried out to see the influence of the mechanical process

on the evolution of secondary phase precipitation.
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The characterization of the different phases has been realized by using
Scanning Electron Microscope - SEM, as well as the Electron Basckscatter Diffraction
— EBSD technique to determine the distribution of the phases and their crystalline
orientation. In addition, Transmission Electron Microscope - TEM and the Precession
Electron Diffraction - PED technique as a high-resolution techniques have been used
for a better interpretation of the secondary phases. The use of the Automatic Crystal
Orientation Measurements — ACOM method has been required after observing the
limitation of EBSD for the distribution and crystalline orientation determination of the
nanostructured samples, being deformed by HPT. The improvement in mechanical
properties has been determined by microhardness tests and the influence of the
secondary phases has been analysed on the general corrosion behaviour of the

materials.

The results showes that the precipitation in both duplex and superduplex
stainless steel is basically of sigma phase (o) and of chromium nitrides (Cr2N),
observed after an isothermal treatment after the severe plastic deformation. The
increase in shear deformation causes a nanostructure and after an isothermal
treatment, the secondary phases increase considerably in quantity, especially in the
superduplex stainless steel. This contributes to the increase in the hardness of the
material due to the phenomenon of aging by deformation, compared to the same
material without having been deformed by HPT. In both cases, precipitation is
considered as an invariant transformation, where sigma phase is a product of a solid-
state initial phase with different crystalline structure. The general corrosion behaviour
of both stainless steels is not deteriorated and it shows stable passivation due to the

nanostructuring of the materials.

Nitriding and carburizing as thermochemical processes considerably influence
the increase in sigma phase precipitation, without significantly altering the corrosion

behaviour.
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RESUM

Els diferents graus d'acers inoxidables duplex (DSS) es caracteritzen per les
seves atractives propietats de resisténcia mecanica i resisténcia a la corrosio, degut
a la seva microestructura equilibrada de ferrita (&) i austenita (y). No obstant aix0, sén
susceptibles a la precipitacié de fases secundaries quan no es controlen els
processos de fabricacio o de processament en el moment de la seva instal-lacié. La
formacio d'aquestes fases, particularment fase sigma (o) enriquida en Cr i Mo i
nitrurs/carburs metal-lics (CraN, M23Ce), es produeix en el rang de temperatures
d'entre 600°C i 900°C al llarg d'un periode de temps. S6n particularment investigades
ja que poden perjudicar les propietats mecaniques i la resisténcia a la corrosié del

material, depenent de la seva quantitat en la microestructura.

A diferéncia dels processos convencionals que es duen a terme per a l'obtencio
d'aquests acers, el procés de deformacio plastica severa (SPD) - torsi6 a alta pressio
(HPT) ofereix la possibilitat d'aportar propietats mecaniques extraordinaries al
material, a consequéncia de la nanoestructuracion obtinguda, mantenint fins a cert
punt les seves dimensions inicials. L’'obtencié d’'una microestructura de gra ultrafi o
nanoestructura comporta a canvis interns des del punt de vista termodinamic, un
augment de I'energia interna degut a un increment de limits de gra. Per conseguent,

la precipitacié de les fases secundaries es veuria afectada en cert mode.

D'altra banda, I'aportacié d'elements intersticials des de la superficie cap a
l'interior del material, pel procés de difusio, mitjangant métodes termoquimics, com la
nitruracié o carburacio, es realitza generalment per millorar les propietats teriologiques
dels materials sota estudi. No obstant, des del punt termodinamic, la introduccié dels
elements C i/o N per difusid6 pot tenir influéncia sobre la formacié de fases
secundaries. Aquests elements son els principals per a la formacié de fases
intermetaliques com ara els carburants /o nitrurs metal-lics. Per consegulent, la
precipitacio en general en la microestructura resulta ser afectada i és convenient

determinar les consequéncies d’aquestes modificacions.

En la present tesi es proposa l'estudi i I'analisi microestructural de I'acer
inoxidable duplex UNS S32205 i superduplex UNS S32750 després de ser deformats
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per torsio a alta pressid. Es realitza una comparativa entre el material recuit i el
material deformat per veure la influéncia del procés mecanic sobre I'evolucio de la
precipitacio de fases. A més, s’analitza la microestructura tractada termoquimicament

mitjangant el procés de nitruracio i el de carburaciéo amb el mateix objectiu.

La caracteritzacio de les diferents fases es realitza mitjancant la utilitzacio del
microscopi electronic de rastreig (Scanning Electron Microscope - SEM), aixi com la
tecnica de dispersio d'electrons retrodispersats (Electron Basckscatter Diffraction -
EBSD) per determinar la distribuci6 de les fases i la seva orientacio cristal-lina. A més,
mitjangant la microscopia electronica de transmissio (Transmission Electron
Microscope - TEM) i la técnica de difraccidé d'electrons per precessio (Precession
Electron Diffraction - PED) es realitza una millor interpretacié de les fases secundaries
degut a la major resolucio i informacio cristal-lina obtinguda pel equips. S'utilitza el
sistema automatic de mesura de I'orientacio cristal-lina (Automatic Crystal Orientation
Measurements - ACOM) després d'observar la limitacié de la técnica EBSD per a la
determinaci6 de la distribucid i orientacio cristal:lina de les mostres
nanoestructurades, sent deformades per HPT. La millora de les propietats
mecaniques es determina mitjangant assajos de microduresa i la influéncia de la

precipitacio s’analitza en el comportament general a la corrosio.

Els resultats mostren que la precipitacio de les fases secundaries, tant en I'acer
inoxidable duplex com en el superduplex és basicament de fase sigma (o) i de nitrurs
de crom (Crz2N), que s’observa després d’un tractament isotérmic posterior a la
deformacio plastica severa. L'augment de la deformacié per cisallament provoca una
nanoestructura i després del tractament isotérmic, les fases secundaries augmenten
considerablement la seva quantitat, sobretot en I'acer inoxidable superduplex. Aixo
contribueix al increment de duresa del material degut al fenomen d'envelliment per
deformacio, en comparacio al mateix material sense haver estat deformat per HPT.
En ambdds casos es considera que la precipitacié €s una transformacio invariable, on
la fase sigma és un producte d’una fase inicial en estat solid amb distinta estructura

cristal-lina.

El comportament a la corrosio general de I'acer inoxidable duplex i superduplex
no es afectat excessivament, i mostra una passivacio estable degut a la

nanoestructuracio dels materials.
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La nitruracié i carburaci6 com a processos termoquimics influeixen
considerablement en l'augment de la precipitacido de fase sigma, sense alterar

significativament el comportament a la corrosio.
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RESUMEN

Los diferentes grados de aceros inoxidables duplex (DSS) se caracterizan por
sus atractivas propiedades de resistencia mecanica y resistencia a la corrosion,
debido a su microestructura equilibrada de ferrita (&) y austenita (y). Sin embargo,
son susceptibles a la precipitacion de fases secundarias cuando no se controlan los
procesos de fabricacion y/o de procesado durante su instalacion. La formacion de
estas fases, particularmente fase sigma (o) enriquecida en Cry Mo y nitruros/carburos
metalicos (Cr2N, M23Cs), se produce en el rango de temperaturas de entre 600°C y
900°C a lo largo de un periodo de tiempo. Son particularmente investigadas ya que
pueden perjudicar las propiedades mecanicas y la resistencia a la corrosion del
material, dependiendo de su cantidad en la microestructura del material.

A diferencia de los procesos convencionales que se llevan acabo para la
obtencion de estos aceros, el proceso de deformacion plastica severa (SPD) - torsion
a alta presion (HPT) ofrece la posibilidad de aportar propiedades mecanicas
extraordinarias al material a consecuencia de la nanoestructuracion obtenida,
manteniendo hasta cierto modo sus dimensiones iniciales. La obtencién de una
microestructura de grano ultrafino o nanoestructura conlleva cambios internos desde
el punto de vista termodinamico, un aumento de la energia interna debido al
incremento de limites de grano. Por consiguiente, la precipitacion de las fases

secundarias se veria afectado en cierto modo.

Por otro lado, la aportacién de elementos intersticiales desde la superficie hacia
el interior del material, por el proceso de difusion, mediante métodos termoquimicos
como la nitruracibn o cementacion, se aplican generalmente para mejorar las
propiedades tribologias de los materiales bajo estudio. Sin embargo, desde el punto
de vista termodinamico, la introduccion de los elementos de C y/o N por difusion,
puede tener influencia sobre la formacién de las fases secundarias. Estos elementos
son los principales para la formacién de fases intermetalicas como carburos y/o
nitruros metalicos. Por consiguiente, la precipitacion en general en la microestructura
resulta ser afectada y es oportuno determinar las consecuencias de estas

modificaciones.
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En la presente tesis se propone el estudio y analisis microestructural del acero
inoxidable duplex UNS S32205 y superduplex UNS S32750 después de ser
deformados por torsién a alta presion. Se realiza una comparativa entre el material
recocido y el material deformado para ver la influencia del proceso mecanico sobre la
evolucion de la precipitacion de fases. Ademas, se analiza la microestructura tratada
termoquimicamente mediante el proceso de nitruracién y el de carburacion con el fin

mismo objetivo.

La caracterizacion de las distintas fases se realiza mediante la utilizacion del
microscopio electronico de barrido (Scanning Electron Microscope — SEM), asi como
la disfraccion de electrones retrodispersados (Electron Basckscatter Diffraction —
EBSD) para determinar la distribucion de las fases y su orientacion cristalina. Ademas,
mediante la microscopia electronica de transmision (Transmission Electron
Microscope — TEM) y la técnica de difraccion de electrones por precesion (Precession
Electron Diffraction — PED) se realiza una mejor interpretacién de las fases
secundarias debido a la mayor resolucidn e informacion cristalografica obtenida por
los equipos. Se utiliza el sistema automatico de medida de la orientacion cristalina
(Automatic Crystal Orientation Measurements — ACOM) tras observar la limitacion de
la técnica EBSD para la determinacion de la distribucion y orientacion cristalina de
fases en las muestras nanoestructuradas, siendo deformadas por HPT. La mejora de
las propiedades mecanicas se determina mediante ensayos de microdureza y la

influencia de la precipitacion se analiza en el comportamiento general a la corrosion.

Los resultados muestran que la precipitacion de las fases secundarias tanto en
el acero inoxidable duplex como en el superduplex es basicamente de la fase sigma
(0) y de nitruros de cromo (Cr2N), observada tras un tratamiento isotérmico posterior
a la deformacion plastica severa. El aumento de la deformacion por cizallamiento
provoca una nanoestructura y tras el tratamiento isotérmico, las fases secundarias
aumentan considerablemente su cantidad, sobretodo en el acero inoxidable
superduplex. Esto contribuye al aumento en la dureza del material debido al fenémeno
de envejecimiento por deformacion, en comparacion al mismo material sin haber sido
deformado por HPT. En ambos casos se considera que la precipitacion es una
transformacion invariante, donde la fase sigma es un producto de una fase inicial en

estado solido con distinta estructura cristalina.
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El comportamiento a la corrosion general del acero inoxidable duplex y
superduplex no empeora excesivamente, y muestra una pasivacion estable debido a

la nanoestructuracion de los materiales.

La nitruracion y cementacibn como procesos termoquimicos influyen
considerablemente en el aumento de la precipitacion de fase sigma, sin alterar

significativamente el comportamiento a la corrosion.

23





Alisiya Tahchieva


SECCION 1. INTRODUCCION
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Los aceros inoxidables duplex (DSS, por sus siglas en inglés - Duplex Stainless
Steel) son ampliamente reconocidos por sus excelentes propiedades mecanicas y
quimicas. La tenacidad, la resistencia mecanica y la resistencia a la corrosion son las

propiedades que los convierten considerablemente atractivos.

Principalmente, los aceros inoxidables duplex se diferencian del resto de
aceros inoxidables por su composicion y microestructura. Como bien indica su
nombre, se trata de una microestructura doble que contiene una matriz de ferrita delta
(®) en la que se distribuye la fase austenita (y). Por lo tanto, la combinacién de la
resistencia mecanica y tenacidad de la ferrita y de la resistencia a la corrosion y
ductilidad de la austenita conlleva a unas excelentes propiedades requeridas en

muchos ambitos industriales.

Desde el punto de vista de la economia industrial, los aceros inoxidables
duplex han sido continuamente desarrollados debido a la relacién de propiedades y
bajo coste en comparacion a los aceros inoxidables austeniticos. Asi se reduce el
contenido en niquel, aunque se incrementa la cantidad de magnesio y nitrégeno para
mantener las propiedades mecanicas. El alto precio del niquel es una de las razones
por las que se han ido substituyendo los aceros inoxidables austeniticos con los
aceros inoxidables duplex. Ademas, se han ido investigando y desarrollando
diferentes grados de aceros inoxidables duplex, entre los que se encuentra el acero
inoxidable duplex esbelto o también llamado ajustado (Lean Duplex Stainless Steel),

diferenciandose de los demas por el ajustado contenido en Niy Mn.

Debido al gran desarrollo y la amplia gama de aplicaciones, los aceros
inoxidables duplex se consideran unos de los mas demandados por encima de los
aceros inoxidables ferriticos y austeniticos. Son aprobados como una nueva solucion
para ambientes corrosivos en muchos ambitos. Tanques de almacenamiento en la
industria del papel y la alimentaria, tuberias y tanques quimicos, intercambiadores de
calor en la industria del petréleo y el gas, diferentes infraestructuras y componentes
en la industria marina son s6lo algunos de los ejemplos en los que el acero inoxidable
duplex es eficazmente utilizado. Ademas, su soldabilidad, su excelente resistencia a
ambientes agresivos y plasticidad ha permitido que este sea un buen candidato para
novedosas aplicaciones, en las que la fabricacion de piezas se lleva a cabo mediante

la tecnologia de manufactura aditiva.
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Sin embargo, existen algunos inconvenientes y problemas técnicos que surgen
en su fabricacién y procesado, debidos a caracteristicas metalurgicas del acero
inoxidable duplex que requieren ser considerados en determinadas circunstancias.
Los elementos de aleacién en el acero inoxidable duplex conllevan a la formacion de
diversas fases intermetalicas, carburos y nitruros metalicos que se pueden formar
durante las etapas de fabricacion, por ejemplo, en la fundicidn, trabajos en caliente o
tratamientos térmicos posteriores del acero. Estas fases secundarias en muchas
ocasiones son indeseables, ya que pueden perjudicar seriamente el funcionamiento
del acero inoxidable duplex. Por ejemplo, se pueden deteriorar las propiedades
mecanicas y la resistencia a la corrosion. Para prevenir accidentes indeseables, es
necesaria la investigacion sobre su formacion y evolucién y sobretodo controlar su

formacion durante los procesos industriales de fabricacion y tratamientos posteriores.

El principal problema es el rango de temperatura en el que el acero inoxidables
duplex puede mantener su microestructura de aproximadamente 50%-50% ferrita-
austenita y, por consiguiente, sus propiedades previstas. En el rango de temperaturas
de entre 600°C y 900°C se producen transformaciones en la microestructura

favoreciendo la formacioén de las fases secundarias.

Con el fin de controlar la formacion de las fases indeseables, es muy
importante considerar la temperatura y tiempo de los tratamientos térmicos, por
ejemplo, el recocido; la temperatura de trabajo de los procesos posteriores que se
realicen, por ejemplo, los procesos de soldadura; y la temperatura a la que estara en
funcionamiento el acero inoxidable duplex. Sin embargo, en muchas ocasiones es
inevitable la precipitacion de fases secundarias. Asimismo, el control de la cantidad
de fases formadas puede ser poco practico desde el punto de vista industrial.

En resumen, los aceros inoxidables duplex son buenos candidatos para
muchas aplicaciones y sustitutos de los aceros inoxidables austeniticos en muchas
ocasiones, debido a la relacidn de propiedades mecanicas y corrosivas-coste,

siempre y cuando se controle la precipitacion de fases secundarias perjudiciales.

28



SECCION 2. MOTIVACION Y OBJETIVOS
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2.1. FALTA DE CONOCIMIENTO

La demanda mundial de aceros inoxidables de alto rendimiento, como lo son
los aceros inoxidables duplex, seguira aumentando a lo largo de los proximos afos,
ya que tienen un impacto medioambiental y econdmico significativo. Por ejemplo, a
pesar del auge de las energias renovables y otras fuentes de energia que estan
siendo implementadas continuamente, las industrias del petroleo y el gas todavia
tendran que buscar materiales para los reservorios con complejidades tanto
geoldgicamente desafiantes como operativas. Asi mismo, en plantas nucleares, el
disefio de reactores se encuentra actualmente bajo investigacion con el objetivo de
explorar, entre otras soluciones, el control de la evolucién de la microestructura del
acero, principalmente el control de formacion de nuevas fases de crucial importancia
[1], [2]. Para satisfacer estas demandas y muchas otras en la ingenieria quimica,
estructuras y plantas en medio del mar, se seguiran utilizando aceros inoxidables
duplex ya que proporcionan la mejor relacion de propiedades - coste. La combinacion
de la fase de ferrita y austenita en igual proporcion satisface el aumento de la
resistencia mecanica y la resistencia a la corrosiéon que no se puede encontrar solo
en aceros inoxidables ferriticos o austeniticos. Por otro lado, en vista a las exigentes
aplicaciones de materiales avanzados con ciertas propiedades, por ejemplo, en areas
como la industria médica, la de transporte, aeroespacial y energética, existe una gran
necesidad de disefar y mejorar, fundamentalmente, las propiedades de resistencia y

ductilidad de los aceros inoxidables duplex.

Asi, en los ultimos afios ha surgido el interés y la necesidad de comprender la
relacion de la microestructura con los tratamientos de precipitacién de los DSS. La
mayoria de los estudios consideran la microestructura del acero después de procesos
de deformacidon convencionales, después de etapas de procesos industriales y
tratamientos térmicos sin considerar otro tipo de procesado no convencional. Sin
embargo, debido al gran interés en modificar las propiedades mecanicas del material,
se han aplicado varios métodos para obtener materiales nanoestructurados, de grano
ultrafino (UFG) y nanocristalinos (NC), como es el caso de la aplicacion de
deformacion plastica severa (SPD). La torsion a alta presién (HPT) es uno de los
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procesos mas comunes de las tecnologias SPD para obtener propiedades mecanicas
drasticamente mejoradas. A pesar de la deformacion extrema inducida al material (en
el orden de gigapascales), sus dimensiones permanecen practicamente iguales.
Debido a los resultados satisfactorios obtenidos, cada vez mas se aplican procesos
mecanicos de deformacién plastica severa sobre aceros inoxidables. Se ha publicado
una cantidad significativa de investigacion sobre el efecto de la HPT en materiales
puros o de baja aleacion, en metales no férricos, como en aleaciones de aluminio, en
aleaciones de magnesio y especialmente en aleaciones de cobre [3]-[8]. También se
ha estudiado el efecto de la deformacion sobre la microestructura del acero inoxidable
duplex [9]-[13]. Sin embargo, no se ha correlacionado esta deformacion severa con
la influencia sobre la precipitacion de fases secundarias. Por ejemplo, la fase sigma,
que presenta efectos perjudiciales significativos sobre la resistencia a la corrosion, la
resistencia a la fractura y la ductilidad del acero se ha investigado ampliamente. Su
nucleacion y crecimiento dentro de la microestructura del acero inoxidable duplex, asi
como su efecto sobre la evolucién y propiedades microestructurales, han sido objeto
de estudio durante bastantes afios [14]—-[18]. Por eso, es de gran interés investigar
coémo la deformacion plastica severa mediante HPT, que da lugar a microestructuras
de UFG y nanoestructuras por la creacion de dislocaciones, maclas y bandas de
deformacion, influye en la precipitacién de estas fases secundarias.

Aunque es bien conocido que un incremento de limites de grano se produce
con la disminucion del tamafio de grano y con este hecho, aumentan los lugares mas
favorecidos termodinamicamente para la precipitacién de fases, un estudio mas
detallado de SPD en aceros inoxidables duplex implicara conocer con profundidad la
localizacion de las diferentes fases. Los limites de fase también pueden verse como
lugar de almacenamiento de las dislocaciones y por tanto como la barrera al
movimiento de los defectos. Todavia, no se ha correlacionado la composicion, la
microestructura y las propiedades del material con el mecanismo de deformacion y
precipitacion de fases secundarias, lo cual es esencial para optimizar el disefio de
estos aceros inoxidables duplex.

Tampoco se ha encontrado ningun estudio sobre la influencia de un proceso
superficial termoquimico, el cual promueve el aumento de propiedades superficiales
mediante difusién de elementos (favorables para la formacion de algunas fases
secundarias) como nitrégeno o carbono, sobre la precipitacion de estas fases. Con
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todas estas premisas, se podria obtener una imagen comparativa respecto al impacto
mecanico de métodos SPD con el mismo propdsito.

2.2. OBJETIVOS

Entre los objetivos de este trabajo de tesis, el principal seria el estudio en
profundidad de los efectos que provocan algunos procesos de deformacién plastica
severa, especialmente el proceso de torsidn a alta presion, HPT, sobre la precipitacidon
de fases secundarias en aceros inoxidables duplex, mediante microscopia electrénica
de alta resolucion. Es un gran reto controlar la formacion de fases secundarias que
deterioran las propiedades mecanicas y quimicas del material, asi como minimizar las
transformaciones que puede haber durante y posteriormente a la deformacion plastica

severa.

Por otro lado, también es uno de los objetivos analizar la influencia de algunos
tratamientos superficiales termoquimicos sobre la precipitacion de las fases
secundarias y su efecto sobre las propiedades de resistencia a la corrosion de los

aceros duplex y superduplex.

2.2.1. Objetivos especificos

2.2.1.1 Método de deformacion plastica severa

- Estudio de la microestructura del acero inoxidable duplex y superduplex
mediante microscopia Optica y microscopia electronica de barrido después de
la deformacidn plastica severa.

- Precipitacion de fases secundarias en los DSS y SDSS a una temperatura y
tiempo determinados después del proceso de HPT.

- Analisis microestructural de las fases de precipitacion en los DSS y SDSS por
EBSD.

- ldentificacion de fases y orientaciones cristalograficas comparando los
patrones de difraccion de electrones experimentales con simulados, mediante
la difraccion de electrones por precesion (PED).

- Correlacion de las propiedades mecanicas antes y después de la precipitacion
de fases mediante ensayos de microdureza y analisis del comportamiento a la

corrosion general después de la deformacion por HPT.
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2.2.1.2. Método de difusion superficial termoquimico:

Nitruracion y Carburacion de los DSS y SDSS.

Estudio de la microestructura del acero inoxidable duplex y superduplex
mediante microscopia Optica y microscopia electronica de barrido después de
los tratamientos.

Precipitacion de fases secundarias en los DSS y SDSS a una temperatura y
tiempo determinados después de los tratamientos.

Analisis de las propiedades de corrosion de los materiales tratados mediante

ensayos potenciodinamicos.
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3.1. INTRODUCCION

En este capitulo, se presentara el estado del arte sobre el DSS, en qué consiste
la microestructura de los aceros inoxidables duplex y como se clasifican segun las
posibles variaciones en la composicién quimica. Ademas, se intentaran exponer,
desde el punto de vista metalurgico y termodinamico, las transformaciones de fase
que puedan ocurrir en la microestructura del acero inoxidable duplex, la brecha de
conocimiento con respecto a la deformacion mecanica y transformacién termoquimica
del material y sus efectos e influencia sobre las fases de precipitacion en la

microestructura.

3.1.1. Historia del Acero Inoxidable Duplex

Los aceros inoxidables duplex fueron reconocidos como tal en los anos 30,
cuando fueron fabricados por primera vez en Reino Unido y Alemania. Se definen
como aceros inoxidables los que contienen la estructura de dos fases,
mayoritariamente en cantidades equivalentes. Asi se trata, basicamente, de la
aleacion ferritica/austenitica determinada en los diagramas ternarios Fe-Cr-Ni y
posteriormente cuaternarios Fe-Cr-Ni-Mo que fueron mencionados en el afio 1927. El
primer producto comercializado con composicién aproximada de 25% Cr — 5% Ni
(grado 4538S) fue en los siguientes afos, 1932-1933, para aplicaciones que incluyeron
autoclaves para la producciéon de polvora y valvulas para la produccidon de pulpa de
sulfito, como piezas de fundicién [1].

Posteriormente, estas aleaciones fueron sometidas en medios agresivos para
ver su comportamiento frente a la corrosion. Se hicieron diferentes modificaciones,
por ejemplo, se observo que mediante la adicion de elementos como el cobre y con
una cantidad proporcional de las dos fases (ferritica y austenitica) resultaba una mejor
resistencia a la corrosion bajo tension. A partir de ahi se hicieron muchas patentes y

se llevo a cabo la comercializacion del acero inoxidable duplex.

En los afos 70, con el problema de escasez del niquel, el coste del acero
inoxidable austenitico se incremento drasticamente. La elevada demanda de aceros
inoxidables resistentes a ambientes altamente corrosivos, como por ejemplo en
industrias petroquimicas e instalaciones en medio del mar, en aquel momento, hizo

que se acelerara la produccion del duplex. Se mejoraron los procesos de conformado
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en caliente, especialmente la laminacion del material, dando lugar a la produccion de

gran cantidad de este acero en forma de bobinas y planchas.

Sin embargo, se empezaron a observar algunos problemas relacionados con la
precipitacion de carburos en los limites de grano y a la vez la sensibilizacion a la
corrosion intergranular. En primer lugar, se observo que después de soldar el material,
la zona afectada por el calor era casi completamente ferritica. Teniendo en cuenta la
baja solubilidad del carbono y nitrégeno en la ferrita, la precipitacién de carburos y
nitruros se produce en los limites de grano, causando asi la sensibilizacion de la ferrita
por el agotamiento local del cromo. Esto fue investigado posteriormente y se creia que
era debido a la alta relacién Cr/Ni equivalente en la microestructura. Para enfrentar
esta situacion, se empezaron a afadir mas cantidades de Niy N, como estabilizantes
de la austenita, y asi conseguir un equilibrio de la relacion Cr/Ni. Posteriormente se
observaron mejoras significativas en cuanto a la corrosion intergranular. Con los afnos,
también mejoraron las técnicas del proceso de produccion, con la introduccién del
vacio y ademas con los métodos de descarburacion se dio lugar a un mayor control
de la composicion del acero. De esta manera se observd que mejoraba la
estabilizacion de la ferrita y de la austenita con la adicion del nitrogeno, asi como
mediante los tratamientos térmicos posteriores al temple, se proporcionaban mejor
resistencia a la corrosion, mayor ductilidad y tenacidad, y mejor estabilidad de la
estructura a altas temperaturas (como, por ejemplo, la zona afectada por el calor
durante procesos de soldadura (ZAC)).

3.1.2. Produccion del acero inoxidable duplex

Actualmente, el proceso habitual de produccién de acero inoxidable duplex se
efectua en varias etapas. En primer lugar, se realiza la fundicion en hornos de arco
eléctrico seguido del ajuste de los elementos y la composicion quimica del acero.
Después se lleva a cabo la colada del material en lingotes siendo estos los primeros
productos de la fundicién. Para la obtencion de propiedades mecanicas mejoradas se
realizan posteriormente diferentes trabajos en caliente como laminacion, forjado o
trabajos en frio con subsecuentes tratamientos térmicos. Finalmente, los productos
obtenidos deberian de cumplir con las propiedades mecanicas, de resistencia a la
corrosién, maquinabilidad y soldabilidad que estan relacionadas con la
microestructura y composicion quimica del material. Para productos y piezas

requeridas segun qué aplicacion seguirian los procesos de rectificacion y soldadura y

46



uniones que acaban dando la forma requerida del material, asi como, variacion de las

propiedades segun los procesos de deformacion y tratamientos térmicos posteriores.

3.1.2.1. Tratamiento de solubilizacion

Después del proceso de fundicion, como ya se mencionado, la ratio de ferrita-
austenita del material obtenido, generalmente, depende de la composicion quimica y
el tratamiento térmico realizado durante la etapa da fabricacién. Sin embargo, pueden
suceder transformaciones como la precipitaciéon de fases secundarias que suelen
aparecer en la fase de ferrita, provocando deterioros en el material. Estas podrian ser
debidas a las velocidades de enfriamiento no controladas, por ejemplo. El tratamiento
de solubilizacion también llamado recocido, posterior a los procesos de fabricacion,
es util para disolver estas fases secundarias que se podrian haber formado, aunque
sean en poca cantidad. Por consiguiente, es importante la seleccion de la temperatura
de recocido adecuada para eliminarlas y el posterior enfriamiento rapido, con tal de
evitar la reprecipitacion. Asi, con el tratamiento de solubilizacion se obtiene una
microestructura homogénea de fases 50%austenita-50%ferrita, aproximadamente y
propiedades de resistencia mecanica y de corrosidn segun la composicion del

material, siempre y cuando se realiza controladamente [2].

La temperatura para el proceso de solubilizacion se selecciona segun la
composicién del acero inoxidable, pues los elementos que estabilizan la formacién de
las fases secundarias también influyen en la seleccion de la temperatura para el
recocido. La normativa ASTM A995/995M [3] especifica la temperatura de tratamiento
segun el grado del acero inoxidable duplex de fundicion. La Tabla 3. 1 muestra la

traduccion de las especificaciones.

Tabla 3. 1. Especificaciones para los tratamientos térmicos segun el grado del acero
inoxidable duplex de fundicién, segun la normativa ASTM A995/995M.

Grado Tratamiento térmico

Calentar a 1900°F [1040°C] como minimo, mantener el tiempo suficiente
1B para calentar la fundicion uniformemente a la temperatura, templar en

agua o enfriar rapidamente por otros medios.

Calentar a 2050°F [1120°C] como minimo, mantener el tiempo suficiente
2A para calentar la fundicion uniformemente a la temperatura, templar en

agua o enfriar rapidamente por otros medios.
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Calentar a 1950°F [1070°C] como minimo, mantener el tiempo suficiente
3A para calentar la fundicion uniformemente a la temperatura, templar en

agua o enfriar rapidamente por otros medios.

Calentar a 2050°F [1120°C] como minimo, mantener el tiempo suficiente

para calentar la fundicion uniformemente a la temperatura, y templar en

A agua o la fundicion puede enfriarse en horno hasta 1850°F [1010°C] como
minimo, mantener durante 15 min como minimo y templar en agua.
Calentar a 2050°F [1120°C] como minimo, mantener el tiempo suficiente

EA para calentar la fundicion uniformemente a la temperatura, enfriar en

horno hasta 1910°F [1045°C] como minimo, templar en agua enfriar

rapidamente por otros medios.

Calentar a 2010°F [1100°C] como minimo, mantener el tiempo suficiente
6A para calentar la fundicion uniformemente a la temperatura, templar en

agua o enfriar rapidamente por otros medios.

Calentar a 2065°F [1130°C] como minimo, mantener el tiempo suficiente
A para calentar la fundicion uniformemente a la temperatura, enfriar en
horno hasta 1940°F [1060°C] como minimo, templar en agua o enfriar

rapidamente por otros medios.

3.2. METALURGIA DE LOS ACEROS INOXIDABLES DUPLEX

3.2.1. Composicién y clasificacion

Los DSS fueron evolucionando con los afios, de manera que se han ido
reconociendo gran variedad de composiciones, clasificandolos en distintos grados
segun su composicidn quimica. Los elementos de aleacion adicionales, al fin'y al cabo,
son para mejorar las propiedades del acero duplex, generalmente para aumentar su
resistencia mecanica y la resistencia a la corrosion. Evidentemente, tales adiciones
de elementos de aleacion conllevan a algunas inevitables desventajas relacionadas
mayoritariamente con la transformacion de fases y, por lo tanto, a la inestabilidad de
la microestructura. En estos casos, cuando la formacién de estas nuevas fases es
indeseable, minimizar o evitar su aparicion antes y durante el procesado del material
es crucial para segun qué aplicaciones. Existen varios sistemas de denominacion de
los grados, pero el mas practico y conocido viene dado por la UNS (Unified Numbering
System) de los Estados Unidos. Este sistema de clasificacion da informacion sobre la
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composicion de la aleacién. Asi, por ejemplo, el duplex de 22% Cr, es conocido como
el grado estandar de duplex, es mas comun y se denomina como UNS32205. En la
denominacion europea, se llama DIN 1.14462.

Los aceros inoxidables duplex son muy ampliamente usados en ambientes
corrosivos, como cerca de aguas de mares, en plantas petroquimicas, sumergidos en
aguas salinas, ambientes con cloruros, etc. Por consiguiente, son altamente
susceptibles a la corrosién por picadura. Este hecho ha provocado la necesidad de
buscar alternativas, una de las cuales ha sido la adicion de mayor contenido de
nitrogeno en la aleacion del duplex. Algunos aceros duplex altos en nitrégeno llegan
a tener hasta 0,32% en peso de este elemento, dando lugar asi a propiedades
superiores en comparacion a los aceros inoxidables austeniticos. El incremento en
molibdeno también ha sido considerado como una opcién de mejora en la resistencia
a la corrosion. Por ejemplo, algunas aleaciones pueden contener hasta 5% en peso,
y se clasifican como superduplex [2], siendo el mas conocido de este grado el UNS
S32750. También existen grados de aleacion ajustada con menor porcentaje de Niy
mas Mn como, por ejemplo, los aceros inoxidables duplex ajustados, conocidos mas
ampliamente como lean duplex stainless steel, con un menor contenido en Mo, lo que
conlleva a un menor coste de produccién. Sin embargo, posee una menor resistencia
a la corrosion por picadura y es equiparable a la resistencia de algunos grados de
aceros inoxidable austeniticos como por ejemplo 316L, pero con mayor resistencia
mecanica. En la Tabla 3. 2 se muestran los tipos de acero inoxidable duplex mas
comunes en el mercado, asi como su denominacion segun su composicion (grado)

por el sistema europeo y UNS.

Tabla 3. 2. Denominacion y composicion de algunos aceros inoxidables duplex

comunes [2].

Composicion quimica (%peso)

EN/UNS No. Cr Mo Mn Ni N
Grado inicial
23,0-28,0 1,0-2,0 <1,0 2,5-5,0 -
1.4460/S32900
Duplex Ajustado

19,5-22,0 0,1-0,8 4,060 1,0-30 0,15-0,25
1.4162/S32101

Duplex Estandar
1.4462/S31803

21,0-23,0 2,5-3,5 2,0 4,5-6,5 0,08-0,20
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Duplex 25% Cr

24,0-27,0 2,0-4,0 2,0 4,5-6,5 0,10-0,25
1.4507/S32550

Super duplex
24,0-26,0 3,0-5,0 <1,2 6,0-8,0  0,24-0,32
1.4410/S32750
Hiper duplex
27 4.8 <1,5 6,5 0,4
SAF 2507/S32750*

*: composicion quimica segun los proveedores de Sanavik [4].

En definitiva, los distintos grados de acero inoxidable duplex se pueden
clasificar en base al contenido de los elementos de aleacion de cromo (Cr), molibdeno
(Mo), niquel (Ni) y nitrégeno (N). Estos elementos son los principales para mejorar la
resistencia de corrosion y/o resistencia mecanica. Por eso, se pueden encontrar una
serie de ecuaciones que tienen en cuenta el porcentaje de éstos, conocidas también
como el numero equivalente de resistencia a la picadura (PREN — pitting resistance
equivalent number), siendo la mas utilizada es la que muestra la

Ecuacion 3. 1, [2], [5]-[7].

PREN = %Cr + 3.3 (%Mo) + 16 (%N) Ecuacion 3. 1

Esta ecuacion permite a los ingenieros y cientificos tener una prediccién util
para la resistencia a la corrosion por picadura de los aceros inoxidables en su disefio
y aplicacion. Por lo tanto, otra clasificacion de los aceros inoxidables duplex seria por
su PREN, para poder distinguir facilmente los cinco grados que existen de acero
inoxidable duplex y que actualmente se comercializan. En la Tabla 3. 3 se resume
esta clasificacion.

Tabla 3. 3. Clasificacion de los grados de acero inoxidable duplex segun su PREN.

Denominacion PREN (%)
Acero inoxidable duplex ajustado (Lean o4
duplex stainless Steel)
Acero inoxidable duplex estandar 3236
(Standard duplex stainless steel)
Acero inoxidable duplex de alta <40
aleacion (Highly-alloyed grades)
Acero inoxidable Super duplex (Super- 4045

duplex stainless steel)
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Acero inoxidable Hiper duplex (Hyper- >45

duplex stainless steel)

3.2.2. Metalurgia fisica y transformacion de fases

La microestructura de los aceros inoxidables duplex, como bien indica su
nombre, consiste en dos fases principales, ferrita delta y austenita. Es decir, en el caso
ideal, se trata de la combinacion de las caracteristicas de ambos aceros inoxidables
ferritico y austenitico en una unica microestructura dual. La fase austenitica es mas
rica en los elementos austenitico-estabilizantes, Ni, N, Mn, Cu, C, mientras que la fase
ferritica contiene mayoritariamente los elementos ferritico-estabilizantes, Cr, Mo, Si,
Nb. La formacion de la estructura deseada, ferrita y austenita en una proporcion
equilibrada, se consigue mediante un enfriamiento subsecuente por debajo de la
temperatura solvus de ferrita delta (8), alrededor de 1300-1200°C. La formacion de
austenita es inversamente dependiente de la velocidad de enfriamiento, por tanto, se
controla en el intervalo de entre 1200° y 800°C, cuando la cinética de la transformacién
es baja y la ratio de austenita-ferrita no cambia significativamente. Uno de los factores
que puede influenciar esta ratio de austenita-ferrita es el parametro de composicion
de Cr y Ni (Creq. /Nigq). Se han estudiado variaciones de este parametro de
composicién recogidas en diversos trabajos [8]-[12]. Una de las relaciones mas
utilizada es la propuesta por Siewert y Kotecki [11] en la que figuran los porcentajes
en peso de los elementos de aleacion:

Nieq = %Ni + 35%C + 20%N + 0.25%Cu
Creq = %Cr + %Mo + 1.5%Si + 0.7%Nb

Mediante esta relacion de Creq/Nieq, cOMo se indica en el diagrama de la Figura
3. 1, se puede seguir la microestructura obtenida del acero inoxidable duplex. En la
Figura 3. 2Figura 3. 2, se puede observar la distribucion de la austenita con morfologia

longitudinal en la matriz de la fase ferritica.

Fue en el afo 1927 cuando Bain y Griffith [13] revelaron sus resultados vy
mencionaron por primera vez la aleacion de dos fases, conteniendo austenita y ferrita
simultaneamente. Es en el diagrama de fases en equilibrio termodinamico del sistema
ternario Fe-Cr-Ni donde se puede predecir la microestructura resultante tras la
solidificacion y el porcentaje marcado de los elementos de aleacion presentes en el

51



material. En la Figura 3. 3 se presenta el diagrama de fases Fe-Cr-Ni, con 70 % peso
en Fe. En él se puede apreciar la transformacion de fases y la formacién del acero
inoxidable duplex a medida que solidifica la ferrita delta (8) y precipita la austenita en
la microestructura ferritica (Figura 3. 2). Esta microestructura final, idealmente 50%
ferrita - 50% austenita se consigue gracias al temple después del procesado del

material, de modo que se evita la precipitacion de fases secundarias no deseables.
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Figura 3. 1. Diagrama de evolucion de la microestructura durante el enfriamiento de

aceros duplex segun el organismo britanico de soldadura, Welding Reasearch Council
(WRC) [5].

Figura 3. 2. Microestructura ferritico-austenitica del acero inoxidable duplex procesado

por laminacién en caliente, después de una homogenizacién a la temperatura de
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1080°C durante 30 minutos y posterior temple (microscopia de luz visible, ataque
metalografico Marble [14]). La microestructura consta de una matriz de ferrita delta

(fase clara) y austenita (fase oscura).
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Figura 3. 3. Diagrama de fases en equilibrio termodinamico del sistema ternario Fe-
Cr-Ni. Corte a 70% en peso de Fe [15].

Para una mejor prediccion de la microestructura del acero inoxidable duplex,
ampliamente sometido a procesos de soldadura, se desarrollaron otros diagramas
mas practicos entre los cuales el mas famoso es el conocido diagrama de Schaeffler
[12], [16], [17]. Aunque no se considera la influencia de la velocidad de solidificacion
y los tratamientos térmicos, es una herramienta util para evaluar la microestructura
resultante en funcioén a la composicion del acero (Figura 3. 4). Son diagramas usados

preferentemente para estimar y seleccionar el metal de soldadura.
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Figura 3. 4. Diagrama de Schaeffer para aceros inoxidables [18].

Los diagramas de fases son una buena herramienta para predecir la
microestructura resultante, pero hay que tener en cuenta que en la mayoria de los
casos son diagramas ternarios o cuaternarios que no consideran todos los elementos
de aleacion presentes ni los efectos termodinamicos que puede ocurrir durante el
proceso de solidificacion. Por lo tanto, siempre hay que tener presentes estas

limitaciones de dichos diagramas de fases.

3.2.2.1. Fases secundarias

La formacion de las posibles fases secundarias ocurre en el rango de
temperatura de entre 1000 y 450°C cuando la solidificacion se produce lentamente o
cuando se provoca accidental o intencionadamente un tratamiento térmico en este
rango de temperaturas. La composicion y estructura cristalina de las fases que puede
haber en el acero inoxidable duplex, asi como sus caracteristicas se resumen en la
Tabla 3. 4 y se pueden determinar mediante diagramas de no equilibrio de
temperatura, tiempo y transformacion (diagramas TTT) para aceros inoxidables como
el que se muestra en la Figura 3. 5. En este diagrama se puede apreciar la
precipitacion de las fases mas comunes en los aceros inoxidables, en un rango de
temperaturas de entre 300 y 1000°C. Los elementos como Cr, Mo y W son los que
normalmente conllevan a la precipitacion de fases secundarias y esos mismos
elementos son los responsables de mejorar la resistencia de corrosion por picadura,
por esta razén es importante el control de la precipitacion de fases secundarias. Estas

y otras fases se explican con mas detalle a continuacion.
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Tabla 3. 4. Fases principales y secundarias mas comunes que precipitan en aceros
inoxidables duplex con sus caracteristicas cristalograficas [2], [19].

Grupo Parametro de Rango de
Fases Tipo de red
espacial red (A) formacion (°C)
N Ferrita 8 BCC Im3m a=2,85-2,89 -
S
§ Austenita y FCC Fm3m a=3,58-3,62 <1250
CrzN a=4,75-4,80
g Hexagonal P31m 700-900
g 0o (Cr, Fe)N c=4,44-4,47
=]
£ E M23C6
S 2 FCC Fm3m a=10,57--10,68 550-650
(Cl', Fe, MO)23C(;
c a=8,70-9,20
. Tetragonal P42/mnm 600-975
8 Fe-Cr-Mo c=4,55-4,80
(3] —
S 6 %
® - BCC 143m a=8,81-8,95 700-900
£ g Fe36Cri2Mo1o
g2 R ] a=10,80-11,0
= Romboédrica R3 550-800
Fez2Mo013Cr13 ¢=19,30-19,40
1000 —T —
900 t ’
460 (I CuN, Chi Sigma
\\ M23C| \
2 600 — —
@ N e
% 500 rf""—'——"—-—_—'
g N 475 °C Embrittlement
= e
300

2min 6 min 20 min lh 3h 10h 30h

Time
Figura 3. 5. Diagrama de fases TTT para aceros duplex [20].
3.2.2.1.1. Fase Sigma

La fase sigma (0) es una fase intermetalica que contiene entre un 30-50% en
peso de cromo. Es de las fases de precipitacion mas estudiadas desde que fue
reconocida en el sistema de Fe-Cr-Ni y definida como una fase dura y fragil. Sigma
tiene una estructura tetragonal con 30 atomos por celda. La precipitacién de sigma,
que se puede encontrar en los aceros inoxidables austeniticos, ferriticos y duplex,

puede provocar grandes pérdidas de tenacidad y resistencia a la corrosién del
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material. La precipitacion de sigma en el acero inoxidable duplex ocurre en el rango
de temperatura de entre 600°C y 1000°C, dependiendo de la composicion del acero
inoxidable duplex [21]. Generalmente, empieza en el limite de fase de ferrita delta y
austenita y sigue su crecimiento en la fase ferritica, ya que su composicion es rica en
elementos ferritizantes (Cr, Mo, Si). Algunos autores, también han observado su
formacion en puntos triples de ferrita delta unicamente [22]. Este proceso de
precipitacion, de menos de 30 segundos puede durar hasta unas horas y llegar a
consumir toda la fase ferritica [23], [24]. Segun algunos autores, la reaccion es del tipo
eutectoide: 8— VY’ + 0, donde la ferrita da lugar a una fase austenita transformada (y’),
también llamada austenita secundaria (y2) con menos molibdeno y cromo que la
austenita y fase sigma. Sin embargo, la definicion de reaccion eutectoide no se cumple
para esta transformacion ya que no se ha demostrado una composicion eutectoide, ni
una temperatura eutectoide asociadas, ni tampoco una completa transformacion de la
ferrita en todos los casos y grados de los inoxidables. Aqui surge mucha discusion
sobre la transformacion eutectoide en los aceros inoxidables duplex. Son muchas las
publicaciones que sugieren la transformacién de ferrita delta a fase sigma y austenita
secundaria como transformacion eutectoide [25]-[27]. Sin embargo, segun la
definicion de la transformacién eutectoide, se trata de una reaccion de tres fases
durante un enfriamiento, en la que una fase sdlida transforma en otras dos sodlidas al
mismo tiempo. Esta transformacion puede suceder durante un enfriamiento lento. Por
otro lado, muchos autores reportan que la transformacién eutectoide del acero
inoxidable duplex que ocurre también durante el calentamiento desde el estado
metaestable de fundicién del material y/o durante tratamientos térmicos a levadas
temperaturas. Por consiguiente, no se puede asignar una temperatura eutectoide a
esta reaccion. Normalmente, la formaciéon de la fase sigma es debida a una
transformacién in situ por control de difusion y la microestructura no puede cambiar
con tan solo subir la temperatura por encima de la temperatura de transformacién.
Actualmente, existen calculos con la ultima base de datos MatCalc para aceros
inoxidables hiperduplex que sugieren una transformacion no eutectoide. Diversos
estudios termodinamicos y cinéticos sobre este tema en particular se estan llevando

a cabo, entre los que cabe destacar los de Calliari et al. [28].

3.2.2.1.2. Fase Chi
La fase chi (y) es una fase intermetalica de estructura cubica, rica en molibdeno

que puede contener hasta un 22% de este elemento en peso. Se estudia su formacion
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mediante el diagrama de fases del sistema ternario de Fe-Cr-Mo y en los cuaternarios
de Fe-Cr-Ni-Mo [29] y Fe-Cr-Ni-Ti [30]. Su precipitacion se puede apreciar en el rango
de temperatura de 700 a 900°C en menos cantidades en comparacion a la fase sigma,
pero muy considerada en cuanto a las propiedades de resistencia a la corrosion y
tenacidad. Normalmente, precipita en la interfase de ferrita/austenita, pero también se
puede encontrar en ferrita/ferrita. Debido a su estructura cubica, la nucleacion de la
fase chi es rapida, pero la velocidad de crecimiento es mucho mas lenta. Ademas, la

fase chi acaba transformando en fase sigma [21], [22], [31].

3.2.2.1.3. Nitruros de cromo

El contenido de nitrégeno, elemento estabilizante de la fase austenitica, en los
aceros inoxidables duplex puede llegar a ser de hasta un 0.35% en peso. Los nitruros
de cromo, CrN - cubico o Cr2N — hexagonal, pueden precipitar mediante dos diferentes
mecanismos. Por un lado, esta el mecanismo de equilibrio, durante el recocido
isotérmico, precipitando en los limites de fase entre ferrita y austenita (8/y) o ferrita y
ferrita (8/8) o en el interior de la austenita. Por otro lado, los nitruros de cromo que
precipitan por el mecanismo de no equilibrio son debido a un tratamiento térmico a
alta temperatura seguido de un enfriamiento rapido, por ejemplo, en procesos de
soldadura, donde su precipitacion ocurre debido a la sobresaturacién de nitrégeno en
la fase de ferrita [21]. El rango de temperatura a la que suelen precipitar es entre 700°C
y 1000°C, segun han reportado varios autores [28], [32]-[34].

3.2.2.1.4. Carburos de cromo

Los carburos de cromo (M23Cs) pueden llegar a precipitar hasta un 0.5% en
volumen de entre todos los carburos precipitados, consecuencia del bajo contenido
en carbono en el acero inoxidable duplex (menos de 0.03% en peso). El rango de
temperatura en el que precipitan los carburos de cromo se situa entre 550°C y 900°C.
La precipitacion de los carburos de cromo, mayoritariamente, ocurre entre las
interfases de austenita y ferrita causando una migracion de esta interfase a la fase de
ferrita (lo mismo se ha observado con los nitruros de cromo en trabajos anteriores
[22]). Su crecimiento ocurre en la fase ferritica, por consiguiente, las zonas de menor
contenido en cromo en la interfase ferrita/austenita resultan ser consideradas como
una nueva fase de menor contenido de cromo llamada austenita secundaria tal y como
se ha comentado anteriormente. El proceso de precipitacion se muestra en la Figura
3. 6.
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Figura 3. 6. Esquema representativo de la evolucion de carburos (M23Cs) precipitados
en la interfase de ferrita/austenita [35].

3.2.2.1.5. Descomposicion de la ferrita delta

La descomposicion de la ferrita en fases intermetalicas como la sigma y la chi,
asi como en nitruros de cromo conlleva la aparicion de zonas con menor contenido en
cromo, y tal y como se ha mencionado ya, se trata, segun varios autores de una nueva
fase austenitica. La formacion de esta austenita secundaria (y2) ha sido incluida en

muchos estudios durante los ultimos anos [25], [35]-[39].

La fragilizacion de la fase ferritica tanto en los aceros inoxidables ferriticos
como en los aceros inoxidables duplex se produce alrededor de los 475°C. Se trata
de la descomposicion de la ferrita delta en alfa prima (a'), es una transformacion
espinoidal que da lugar a una fase cubica centrada en el cuerpo (bcc) coherente con
la ferrita delta, mas rica en cromo. En su estadio inicial y cuando alcanza alrededor de

los 10 nm da lugar como es de esperar a un incremento en la dureza del material [2].

3.2.2.1.6. Fase R

La fase R es un compuesto intermetalico de estructura trigonal que tiende a
precipitar en el rango de temperaturas de 550-700°C. Su composicidén es basicamente
Fe, Moy Cr. Precipita principalmente en la interfase de las fases ferrita-austenita y en
el interior de la ferrita en los estadios iniciales del tratamiento de maduracion,
transformandose en fase sigma si aumenta el tiempo de maduracién [40]. La fase R
representa un contenido en Ni inferior y un contenido de Mo superior a la matriz y
también un contenido superior de Mo y de Cr que los de la fase considerada como

austenita secundaria [40].

3.2.2.1.7. Otras
Otras fases de precipitacion como 71, M, G se encuentran en rangos de

temperatura por debajo de los 500°C y durante mayores tiempos de exposicion.
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También dependen de la composicion del acero. Por ejemplo, la fase G es mas comun
en aceros inoxidables con contenido en silicio y niobio. Asimismo, el contenido de Cu
en algunos aceros inoxidables duplex conlleva a la precipitacion de fases ricas en Cu
que refinan la microestructura de la austenita [41], [42].

3.3. PROPIEDADES MECANICAS DEL ACERO INOXIDABLE
DUPLEX

Las propiedades mecanicas del acero inoxidable duplex, en condiciones de
recocido y sin efectos de endurecimiento, se basan en la combinacion de las
propiedades que aportan ambas fases y que dan lugar a los correspondientes aceros
inoxidables ferriticos y austeniticos. Por un lado, la resistencia mecanica que aporta
la fase ferritica y, por otro lado, la tenacidad proporcionada por la fase austenitica hace
que el acero inoxidable duplex sea apto para un gran rango de aplicaciones. Sin
embargo, la excelente proporcidn de propiedades se mantiene hasta alrededor de los
300°C [43]. Por encima de esta temperatura, como ya se ha comentado anteriormente,
se produce la descomposicion de la ferrita, asi como la precipitacion de fases
secundarias, en un rango de temperaturas determinadas, generalmente por encima
de los 600°C lo cual reduce la tenacidad del material y limita sus aplicaciones. En la
Tabla 3. 5 se resumen las propiedades de resistencia mecanica y elongacion, asi
como el modulo de Young a temperatura ambiente, de algunos aceros inoxidables
duplex, demostrando valores superiores a algunos aceros inoxidables austeniticos y

ferriticos, todos ellos forjados y recocidos [44].

Tabla 3. 5. Propiedades mecanicas para algunos aceros inoxidables duplex en
comparacion con aceros inoxidables austeniticos y ferriticos, listados en la norma
ASTM A240 [45].

Grado EN/UNS Rpo.2 (MPa) Rm (MPa) As (%)
1.4507/S32550 550 760 15
Duplex 1.4410/S32750 550 795 15
1.4501/S832760 550 750 25
1.4404/S31603 300 600 55
Austenitico
1.4547/S31254 310 655 35
1.4512/S40900 205 550 20
Ferritico
S44700 415 380 20
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Se puede observar que las propiedades de resistencia del duplex superan a las
de los aceros austeniticos y ferriticos, permitiendo asi el uso del acero inoxidable
duplex con menores secciones, lo cual da lugar a un importante ahorro econémico.
Aun asi, se ha de considerar la aplicacion por la que se selecciona el material, pues
la diferencia entre la resistencia elastica y plastica no es tan grande para los aceros
inoxidables duplex a diferencia de los aceros inoxidables austeniticos o ferriticos.

La influencia del conformado y los diferentes trabajos, en frio o en caliente, que
se hayan realizado sobre el material también influyen en su endurecimiento. Las
propiedades mecanicas también dependen del tamafio de grano y de la composicion
y asi como de la segregacion de elementos. Pero el enfoque en la reduccion del
tamafno de grano mediante deformacion microestructural con el fin de mejorar la
tenacidad y resistencia mecanica es una forma mucho mas efectiva sin la necesidad
de afadir elementos quimicos adicionales en la microestructura. Dado que la relacion
de Hall-Petch indica que la resistencia y la tenacidad a la fractura del material aumenta
con la disminucién del tamafo de grano, los cientificos e ingenieros se han interesado
cada vez mas en obtener materiales de tamano de grano ultrafino [46]-[49]. Dadas
las excepcionales propiedades de los materiales nanoestructurados que los distinguen
de los materiales convencionales, se han desarrollado varias técnicas para obtener
granos ultrafinos (UFG — ultra fine grains, tamafos de grano inferiores a 1000 nm) y
materiales nanoestructurados (NS - nanostructured, con caracteristicas estructurales
inferiores a 100 nm) para lograr propiedades superiores. Una representacion
esquematica de estos granulados en estructuras de un metal se muestra en la Figura
3.7.

Coarse-grained
Grain size > 10 um

Nanograined
100 nm > Grain size

Fine-grained
1 um < Grain size < 10 um

Ultrafine-grained
um > Grain size > 100 nm

Figura 3. 7. Representacion esquematica de las diferentes estructuras de un metal
segun el tamano de grano [50].
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3.3.1. Deformacion plastica severa (SPD)

El procesamiento del acero para obtener una microestructura con un tamano
de grano de pocos micrometros o incluso nandémetros, conduce a un mayor limite
elastico que implica también una mejora en la tenacidad [51]-[53]. Las propiedades
excepcionales de los materiales nanoestructurados por delante de las de los
materiales de granos convencionales han dado lugar al desarrollo de diversas técnicas
y procesos de deformacion no convencionales para obtener materiales en gran
volumen con caracteristicas destacables. Algunos de estos procedimientos de
reduccion de grano incluyen los métodos de deformacion plastica severa (SPD — por
su nombre en inglés de Severe Plastic Deformation), considerados mas efectivos que
los métodos convencionales de deformacion plastica, como por ejemplo el laminado,
el forjado o la extrusion [54], [55]. Existen distintos procesos de SPD que se utilizan
para producir piezas metalicas generalmente en forma de plancha o de barra. Estas
técnicas corresponden a la estrategia de nanoestructuracion top-down (“de arriba a
abajo”) que consiste en la aplicacion de una gran presion hidrostatica, permitiendo
obtener materiales con granos ultrafinos a partir de microestructuras con grano grueso
sin practicamente cambios significativos en las dimensiones de las muestras

procesadas.

Estos métodos de SPD han sido referenciales durante los ultimos afios como
métodos no convencionales para obtener gran volumen de materiales
nanoestructurados con el fin de mejorar drasticamente sus propiedades mecanicas.
Los mas comunes son el prensado angular por canales iguales (ECAP - Equal
Channel Angular Pressing), torsion a alta presién (HPT — High - Pressure Torsion), la
union por laminacion acumulada (ARB - Accumulative Roll Bonding), la compresion y
extrusion ciclica (CEC — Cyclic Extrusion and Compresion) y la extrusion hidrostéatica
(HE — Hydrostatic Extrusion) [55]-[58]. Todos ellos dan excelentes resultados en
cuanto a la reduccion del grano y la mejora de la resistencia mecanica del material
obtenido. Sin embargo, los dos métodos mas comunmente utilizados y mas eficientes
a nivel de deformacion y produccion de materiales metalicos nanoestructurados o con
grano ultrafino sin introducir impurezas y basicamente ningun cambio de dimension
del material, son los procesos ECAP y HPT. Estos también han sido ampliamente
estudiados en las ultimas décadas.
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3.3.1.1. Torsion a alta presion (HPT)

El concepto de la deformacién plastica severa fue conocido por primera vez
por el profesor Bridgman en el afio 1935 [59] quien desarrollé experimentos aplicando
altas presiones sobre materiales sélidos. Este concepto de aplicar altas presiones
sobre materiales fue mas adelante desarrollado por la Unidon Soviética, donde
cientificos dieron a conocer el proceso de torsion a alta presion [60]. El trabajo pionero
fue realizado por Valiev y su equipo en la Universidad de Ufa en 1988 [61]. El proceso
no implica grandes cambios dimensionales en el material procesado. Mediante este
método se obtienen materiales nanoestructurados que presentan un aumento
significativo en las propiedades mecanicas y, lo mas importante, en la superplasticidad
sin la adicidon de ningun otro elemento de aleacion [62] gracias a los cambios en la red
cristalina y la generacion de alta densidad de defectos, principalmente dislocaciones
[59], [63], [64]. El principio del proceso se ilustra en la Figura 3. 8, consistiendo en la
aplicacidon de una carga de varios GPa a temperatura ambiente sobre una muestra
cilindrica colocada entre dos yunques. Una vez aplicada la presién, uno de los
yunques gira sobre su eje produciendo una deformacion de cizalla.

Presion

6 GPa
m
x_:_//

I
X Muestra /\<
I

k_'___/_/

\ Torsion

Figura 3. 8. Esquema representativo del proceso de HPT.

Esta deformacion de cizalla inicialmente [65] se definié mediante la Ecuacion 3. 2.

__2nNr

o Ecuacion 3. 2

donde los valores N, r y h corresponden al numero de revoluciones, la distancia desde
el centro de la muestra o eje de rotacion y el espesor de la muestra, respectivamente.
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La deformacién equivalente a von Mises [66] por otro lado seria segun la Ecuacion 3.

3.

e=vy/V3 Ecuacién 3. 3
Estas ecuaciones son validas cuando la deformacién de cizalla es pequeia.

Cuando la deformacion es mayor, y>0.8, la ecuacién que se utiliza para calcular la

deformacion equivalente viene dada por la Ecuacion 3. 4, teniendo en cuenta algunas

simplificaciones [67], [68]:

€=1In (Zm:1+l‘°) Ecuacion 3. 4

Asi, la estimacién de la deformacion inducida sobre el disco depende de la
ubicacion de la presion aplicada en el disco. Por consiguiente, es de esperar que la
deformacion en el centro (cuando r=0) es nula y a medida que aumenta la distancia
desde el centro, la deformacién inducida aumenta, siendo ésta maxima en el borde
del disco. Ademas, el proceso se puede realizar en tres condiciones, dando lugar a
tres tipos de procesos: restringido, no restringido y semi-restringido, los cuales se

ilustran en la Figura 3. 9.

Figura 3. 9. llustracion esquematica del proceso HPT, a) no restringido, b) restringido
y ¢) semi-restringido [69].

En el proceso restringido, la muestra esta colocada en una cavidad del yunque
inferior de modo que no permite a la muestra tener cualquier flujo cuando se aplica la
presion y posterior torsion. En este caso, el proceso se lleva a cabo bajo compresion
hidrostatica efectiva, a diferencia del modo no restringido, donde los bordes de la
muestra no estan restringidos y puede haber flujo debido a la presion aplicada. Sin
embargo, es casi imposible conseguir condiciones restringidas perfectamente, por eso

los experimentos se llevan a cabo bajo condiciones semi-restringidas. Asi, existe
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alguna reduccion del espesor de la muestra, suficientemente baja como para

considerarse despreciable.

En resumen, el proceso HPT permite obtener deformaciones extremas de
forma simple y rapida, sin cambios significativos en las dimensiones de la muestra.
Las propiedades mecanicas que se consiguen no son homogéneas debido a la
dependencia de la presion respecto el radio de la muestra, aunque a un numero alto

de revoluciones, se consigue llegar a una estabilidad.
3.3.1.2. Prensado angular por canales iguales (ECAP)

El siguiente gran logro fue el descubrimiento de uno de los procesos mas
utilizados e importantes para la deformacién plastica severa — presion en canal
angular constante (ECAP - equal channel angular pressing) que fue desarrollado en
Minsk, también en la antigua Union Soviética por Segal y sus colaboradores [70].
Empezé a atraer atencién cuando mas tarde se iniciaron estudios sobre las excelentes
propiedades que se observaron de los materiales nanoestructurados y con grano
ultrafino que se obtenian. El proceso consiste en una matriz con dos canales de igual
tamano entre los cuales hay un angulo (j) entre 60° o 120° aunque la mayoria de las
veces es de 90°. La muestra es presionada por el canal mediante un punzén. La Figura
3. 10. muestra una representacion esquematica del proceso. La seccidn transversal
de la muestra no cambia una vez haya salido del canal. La deformacion equivalente

después de N pasadas se estima mediante la Ecuacion 3. 5.
=2 ot 2 Ecuacion 3. 5
e =cot(¢/2) :

Asi, el proceso de pasar la muestra por el canal puede repetirse varias veces,
consiguiendo una deformacion acumulativa. El mecanismo de deformacion principal
durante el proceso es por cizalla simple y tal como se puede ver en la ilustracion de la
Figura 3. 10, la cizalla se produce entre la interseccion de los dos canales.
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Figura 3. 10. llustracién esquematica del proceso de ECAP con canal de 90° de angulo
y el mecanismo de deformacion por cizalla en el plano de cizalla [71].

Ademas, hay diferentes rutas por las que se puede pasar la muestra por el
canal entre las diferentes pasadas, tal y como se ilustra en la Figura 3. 11. Con la ruta
R, la muestra se vuelve a introducir en el canal en la misma direccion. En las rutas Ba
y Bc, la muestra se gira 90° en el eje longitudinal alternando entre las direcciones o en
la misma direccion, respectivamente, después de cada pasada. En la ruta C, en
cambio, la muestra se gira 180° entre cada ciclo consecutivo. Asi, mediante cada ruta
se consiguen diferentes planos de cizalla y junto con el numero de pasadas, las
deformaciones que se consiguen y las propiedades mecanicas que se obtienen son

muy influenciadas.
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Route Ba

Figura 3. 11. llustracién esquematica de las diferentes rutas (A, BA, BC y C) que
pueden hacerse durante el proceso de ECAP.

3.3.2. Mecanismos de deformacion en nanoestructuras

La deformacion plastica severa conduce a un refinamiento estructural del
material que se origina a partir de diferentes mecanismos de deformacion. Los dos
mecanismos de deformacion principales que se producen en los materiales durante el
proceso de refinamiento de la microestructura son el deslizamiento de dislocaciones
y la deformacion por maclas. Estos mecanismos dependen de factores externos como
la deformacion aplicada, temperatura y velocidad de deformacidn, pero también
dependen de las caracteristicas intrinsecas del material: de su estructura cristalina y
sobre todo de la energia de fallas de apilamiento (SFE, stacking fault energy) [72]—
[77].

3.3.2.1. Mecanismo de deslizamiento de dislocaciones

El mecanismo de deformacion por el deslizamiento de dislocaciones
generalmente da lugar a un tamafio de grano por debajo de 1 ym. Este mecanismo
de deformacion ha sido observado mayoritariamente en materiales con medio o alta
energia de fallas de apilamiento [78]. En materiales con alta SFE como Ni o Al [79],
siendo estos de estructura cristalina cubica centrada en las caras (fcc), el mecanismo
de deformacion predominante a temperatura de ambiente es por deslizamiento de
dislocaciones. Principalmente, la deformacién se produce en cinco etapas segun se
ha reportado en varios estudios [80]-[83]. En la primera etapa es donde los granos
individuales se subdividen rapidamente en subelementos delineados por barreras de
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dislocaciones, que son llamados bloques de celda. Las dislocaciones de los bloques
de celda vecinos se encuentras en los limites de celda que pueden interaccionar y
reorganizarse. Debido a los diferentes sistemas de deslizamiento de las dislocaciones
en cada bloque, estos rotan en diferentes direcciones, dando lugar a un incremento

de la desorientacién a lo largo de los limites de celda.

Durante la segunda etapa, cuando la deformacion inducida incrementa, gran
numero de dislocaciones se acumula en las barreras de celda transformando las
barreras de dislocaciones en barreras mas densas. Algunas de las barreras densas
de dislocaciones pueden separarse en nuevas barreras de dislocaciones que acaban
siendo aproximadamente paralelas. Estas nuevas barreras paralelas son las llamadas
microbandas. El alto numero de bloques de celda y microbandas pueden interaccionar
con bandas de deslizamiento, provocada por deformacién localizada, por ejemplo de
cizalla debida al HPT, dando lugar una banas de deslizamiento en forma de S [84].

En las siguientes dos etapas se producen los subgranos en forma de lamelas,
debido a la reduccién continua de los bloques de celda y la gran desorientacidn entre
las densas barreras de dislocaciones. Estos subgranos de lamela interconectan otros
limites y dislocaciones individuales. Consecuentemente, lo limites se vuelven mas
agudos debido a la disminucién de la densidad de dislocaciones. Posteriormente, las
estructuras de lamela se vuelven mas finas y empiezan a formarse granos equiaxiales.
Finalmente, en la ultima etapa, el proceso de refinamiento llega a un estado estable,
donde la mayoria de los granos son equaixiales. Las etapas descritas se ilustran en
la Figura 3. 12.
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Initial structure

Figura 3. 12. Esquema ilustrativo de las cinco etapas de refinamiento de grano que
se producen secuencialmente a lo largo de la evolucién microestructural de materiales
con alta SFE. “T” denota dislocaciones. Las barreras de dislocaciones y los limites de
grano se denotan con lineas continuas. “Etapa 1: Formacién de bloques de celdas de
gran tamafo que contienen dislocaciones y estructuras de celdas de dislocaciones.
Etapa 2: Formacion de microbandas y transformacion de algunas celdas de
dislocaciones en bloques de celda. Etapa 3: Formacion de subgranos lamelares que
contienen grandes cantidades de dislocaciones. Etapa 4: Formacioén de subgranos
lamelares bien desarrollados y algunos subgranos equiaxiales. Etapa 5: Distribucion

homogénea de granos o nanogranos equiaxiales ultrafinos” [84].

Los materiales con estructura cristalina cubica centrada en el cuerpo (bcc) son
menos estudiados en cuanto a los mecanismos de deformacién en comparacion a los
ampliamente investigados materiales fcc. Particularmente es debido a la gran
variacion de plasticidad entre los materiales bcc. Los mas comunes son, por ejemplo,
el cromo, el hierro, el molibdeno, el tungsteno. La deformacion plastica en estos
materiales es también dominada, generalmente, por el deslizamiento de dislocaciones
[85]-[89].

3.3.2.2. Mecanismo de deformacion por maclas

La deformacion por maclas es el mecanismo predominante en materiales con

bajas energias de fallas de apilamiento bajo grandes deformaciones. Por ejemplo, los
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materiales con estructuras cristalinas fcc, como es el caso del cobre y sus aleaciones
(Cu-Zn) [90]. Mediante este mecanismo se pueden conseguir estructuras en las que
el tamafio de grano puede llegar a escala nanométrrica. Principalmente, el mecanismo
es liderado por la interaccion de dislocaciones y maclas, llamado también mecanismo
de fragmentacion [91]. El proceso de refinamiento también ha sido descrito en cinco
etapas. Durante los primeros pasos, los granos equiaxiales ultrafinos se dividen en
lamelas. Cuando se incrementa la deformacion, las dislocaciones, las lamelas y las
fallas de apilamiento incrementan también. Los limites de macla sirven de fronteras
para las dislocaciones, donde estas acaban apilandose. Consecuentemente, en el
segundo paso, las dislocaciones apiladas acaban doblando las maclas principales
coherentes, transformandolas en semi-coherentes. Seguidamente, en el tercero paso,
la coherencia de las maclas es totalmente perdida y estas transforman en limites grano
alto angulo (HAGB, high-angle grain boundaries). Como resultado, se forman granos
lamerales y nuevas fuentes de dislocaciones en los limites de grano. De asi también
se emiten dislocaciones parciales para formar fallas de apilamiento (SFE) y maclas de
deformacion secundarias (secondary deformation twins). En los ultimos pasos, las
maclas de deformacion secundaria y las fallas de apilamiento subdividen los granos
lamerales en limites de grano de alto angulo y granos nanomeétricos equiaxiales. Un

esquema ilustrativo del proceso en cinco pasos se muestra en la Figura 3. 13.

N A S |
U
Step 3

Figura 3. 13. llustracion esquematica de la evolucion microestructural durante el
refinamiento de grano mediante el mecanismo de deformaciéon por maclas.
Transformacion de limites de macla en limites de grano convencionales en materiales

con baja energia de falla de apilamiento [90].
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3.4. TRATAMIENTO SUPERFICIAL TERMOQUIMICO

Ademas de las propiedades mencionadas anteriormente, la aplicaciéon o la
funcion a la que estara sometido el acero inoxidable duplex va a condicionar que éste
deba poseer también resistencia al desgaste. Debido a la demanda de la mejora en
las propiedades superficiales de estos aceros en conjunto con la mejora de las
propiedades mecanicas, distintos tratamientos térmicos superficiales han sido
desarrollados en las ultimas décadas. Por ejemplo, los tratamientos de nitruracion,
carburacion o la combinacidn de ambos, denominados nitrocarburacion o
carbonitruracion dependiendo de la composicion del gas en la atmosfera del horno de
tratamiento, son procesos termoquimicos que consisten en la disolucion del nitrégeno,
carbono o los dos y su difusion de unos micrometros por debajo de la superficie del
material de estudio. La profundidad de la difusién o lo que seria la capa de
nitruracion/carburacion o nitrocarburacion (carbonitruraciéon) es un parametro
dependiente de las condiciones de trabajo. Es decir, depende del tipo de proceso, de
la temperatura, de la concentracion del gas, del tiempo del ciclo y del material bajo
estudio. Ademas, existe la nitruracion/carburacion de gas o por plasma, es decir la
nitruracion/carburacion iénica. Estos procesos son altamente influenciados por la
temperatura a la que se realiza el proceso. Dependiendo de la temperatura, se
consiguen capas nitruradas/carburadas mas gruesas o mas finas con propiedades de
dureza muy elevadas, resistencia al desgaste y resistencia a la corrosion, sin afectar

las propiedades del nucleo del material [92]-[94].

3.4.1. Nitruracion

El proceso de nitruracion consiste en la difusion de nitrégeno en el interior del
material con el fin de mejorar sus propiedades superficiales. La solubilidad del
nitrégeno en la solucion solida de la ferrita (a-Fe) es de 0,11%. Debido al alto
contenido de cromo en los aceros inoxidables, en especial en los aceros inoxidables
duplex, y la fuerte energia de enlace entre el cromo y el nitrdgeno, se produce la
precipitacion de nitruros de cromo. Dependiendo de la temperatura de tratamiento y
la cantidad de nitrogeno en el proceso, se forman diferentes fases de nitruros, algunas
de las cuales son fragiles y perjudiciales para las propiedades de resistencia a la
corrosion del material. Por lo tanto, el desarrollo de un recubrimiento para mejorar la
dureza del material sin degradar la resistencia a la corrosion depende del proceso que

se lleve a cabo. Las técnicas de nitruracion pueden diferir entre otros en los medios
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de nitruracion y los parametros del proceso, como la temperatura, el tiempo, la
composicion y presion de la atmosfera de nitruracidon [95]-[97]. Los tratamientos de
nitruracion industrial generalmente se llevan a cabo a temperaturas de entre 450°C y
550°C, consiguiendo capas de recubrimientos de unos pocos micrometros, hasta unos
500 um, con durezas de hasta 1500HV sin la necesidad de templar el material después

del proceso.

En los aceros inoxidables duplex que contienen tanto la fase austenitica como
la ferritica, se espera la aparicion de austenita sobresaturada en nitrégeno, conocida
como austenita expandida (yn 0y’) o fase S [98], [99] en los granos de austenita y
precipitados de nitruro de cromo en los limites de grano de ferrita. Sin embargo, no es
una regla general, ya que depende de las condiciones del proceso, asi como de las
distintas composiciones en las diferentes aleaciones [100], [101]. Se han realizado
varios estudios cientificos en los ultimos afos tratando de comprender la morfologia,
estructura, composicion y propiedades mecanicas y de respuesta a la corrosion de los
aceros inoxidables duplex después de nitrurar la superficie mediante diferentes
procesos de nitruracion. La nitruracién por plasma es una de las alternativas para la
obtencion de recubrimientos efectivos sin la perdida de resistencia a la corrosién.
Paijan et al., Alphonsa et al. y Maleque et al. [102]-[104]. demostraron la formacion
de austenita expandida mediante el proceso de nitruracion a baja temperatura,
asegurando una buena resistencia a la corrosion y una mejora en la dureza por el
hecho de que se evita la formacién de los nitruros de cromo a temperaturas mas bajas
Por encima de los 500°C se observo la formacion de precipitados de nitruro de cromo
en la capa enriquecida con nitrégeno que reducen significativamente la resistencia a
la corrosion. Es por eso, que la investigacion de estos procesos de nitruracion

despierta interés cuando se trata de los aceros inoxidables nitrurados.

3.4.1.1. Nitruracion gaseosa

La nitruracion en hornos gaseosos se lleva a cabo mediante la introduccion del

gas de amoniaco (NH3), posteriormente disociado para dar lugar al nitrégeno atémico:
2 NH; —» 2N + 3 H,
2N +xFe — Fe,N

El nitrogeno no absorbido forma N2 y por este motivo se introduce mezcla de nitrégeno
e hidrogeno, para mantener una disociacion adecuadamente. La presion y la

temperatura también son de gran importancia para obtener una nitruracion adecuada
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y de caracteristicas concretas. Dependiendo de la temperatura a la que se realice el
tratamiento — temperatura baja 495-525°C, o temperatura alta, 550-565°C - |la dureza

es mayor o menor Yy la profundidad de la capa es menor o mayor, respectivamente.

3.4.1.2. Nitruracién por plasma

El proceso de nitruracion por plasma consiste en la generacion de plasma
mediante la tecnologia de descarga luminiscente (glow-discharge) para introducir un
bombardeo de iones de nitrégeno en el material desde su superficie. Mediante la
aplicacion de temperatura se favorece su difusion hacia el interior y asi se consiguen
mejoras de las propiedades superficiales, con un aumento significativo en la dureza
superficial. Normalmente se utiliza un gas o una mezcla de gases de baja presioén que
posteriormente son ionizados. La generacion del plasma en la region de la descarga
luminiscente se realiza basicamente generando una diferencia de potencial entre la
muestra a tratar (catodo) y la camara (anodo) debida a la diferencia de velocidad entre
los iones y los electrones en la camara. La polarizacion del material a tratar es la
responsable de atraer los iones positivos de nitrégeno que aceleran hacia la superficie

y que finalmente producen la nitruracién.

3.4.2. Carburacion

El proceso de carburacion o también conocido como cementacion, es otra
alternativa para aumentar la dureza superficial del acero (case-hardening).
Basicamente, se trata de un proceso que enriquece la superficie de un acero con
carbono y posteriormente templarlo para que se produzca el endurecimiento.
Generalmente, el tratamiento se lleva a cabo a temperaturas altas, entre 850°C y
950°C [105]. Esto da lugar a la precipitacion de carburos (M23Ce, M7C3) y, en
consecuencia, la mejora de la dureza superficial suele ir acompafiada de una pérdida
de resistencia a la corrosion. Para afrontar este problema, los tratamientos a base de
plasma se consideraron ventajosos sobre los gaseosos. El proceso termoquimico
consiste en la difusién de carbono a una temperatura suficiente a través de la capa
superficial de aceros habitualmente bajos en carbono y aceros altos en cromo, entre
otros. Las capas carburadas se fijan entre 0,8 y 1,0% en peso de carbono. A alta
temperatura, el carbono muestra su maxima solubilidad en la fase de equilibrio
estable, en la austenita. El endurecimiento de los componentes se logra mediante un
enfriamiento rapido y un revenido o un enfriamiento lento y un posterior

recalentamiento a la temperatura de austenizacion para mantener la superficie muy
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dura. El gradiente de contenido en carbono debajo de la superficie determina la dureza

de la capa superficial, que generalmente es resistente al desgaste.

3.4.2.1. Carburacion gaseosa

Los procesos de carburacion gaseosa se basan en el enriquecimiento de la
superficie de un acero con carbono mediante difusidon en un horno con atmosfera
especifica. Normalmente, consiste en una mezcla de mondxido de carbono (CO),
hidrogeno (H2) y dioxido de carbono (COz) una pequefia cantidad de metano residual
(CHa4) y oxigeno (O2), de los cuales el CO y el Hz son los responsables del efecto de
cementacion. Una ilustraciéon esquematica de las reacciones que se llevan a cabo en
el horno gaseoso se muestra en la Figura 3. 14 [106]. En primer lugar, se adsorbe el
monodxido de carbono en la superficie del metal (COaq). Seguidamente, se produce la
disociacion de este COaqen Caq y Oag. Para mas adsorcion de carbono en la superficie
del metal, se requiere la retirada del oxigeno adsorbido. Por esta razon, es introducido
el hidrégeno, el cual reacciona con el oxigeno, dando lugar a vapor de agua en horno.
Ademas, el monoxido de carbono también reacciona con el oxigeno, dando lugar a la
presencia de dioxido de carbono (CO.). La atmésfera en el horno del proceso se
controla por la medicién del contenido en CO y COa. El control del gas es necesario
para mantener un potencial de carbono constante, mediante el suministro del gas

enriquecedor, el CH4 [107].
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Figura 3. 14. llustracion esquematica de las reacciones entre el gas y el material

durante4 carburacion gaseosa en atmosfera de CO/Hz [106].
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3.4.2.2. Carburacion por plasma

La carburacion con iones de plasma se considera un procedimiento alternativo
ventajoso también debido a la operacion en atmosfera libre de oxigeno. Basicamente
es un proceso de vacio que utiliza tecnologia de descarga luminiscente, como en el
caso de la nitruracion por plasma, para introducir carbono activo en la superficie del
acero para su posterior difusion, produciendo una mayor profundidad de capa
carburizada que la carburizacién con gas. El principal suministro de carbono viene
dado por el gas de metano o propano. Este método ha aumentado su interés en
muchas aplicaciones, en parte debido a un proceso de carburacion mas rapido,
asociado a la velocidad mas rapida de saturacion de carbono, y a los pasos
efectivamente evitados en el proceso de disociacion que producen carbono soluble
activo. El carbono activo se puede formar directamente por efecto ionizante del
plasma. Por lo tanto, la saturacion de carbono y su difusién pueden controlarse mas
facilmente para conseguir una capa carburada mas uniforme. Ademas, se evitan los
oxidos en los limites de grano, por lo que se mejoran las propiedades de fatiga de los
componentes a través de este proceso. Generalmente es un proceso de difusidon
dependiente del tiempo y la temperatura que sigue la raiz cuadrada de la relacién del
tiempo [105], [108].

3.4.3. Nitrocarburacion

El proceso de nitrocarburacién es una alternativa para aumentar la dureza del
acero de baja aleacion si no se ha conseguido mediante la cementacioén. Se trata de
incorporar tanto el carbono como el nitrdgeno mediante la difusion de éstos. La
formacién de un compuesto de aspecto blanco y de poco espesor (menos de 25 pym)
es el que provoca el aumento de la resistencia al desgaste y la zona de difusion por
debajo de éste, donde se disuelve el nitrogeno, hace que el material presente una
mayor resistencia de fatiga. El nitrdgeno atomico que difunde en la superficie del acero
se crea a partir de la disociacion térmica del amoniaco, el cual también se disocia en
la atmésfera y no contribuye a la difusidén del nitrégeno. Por esta razon, se utiliza una
mayor cantidad de gas de amoniaco para poder alcanzar el mismo efecto de
nitruraciéon a temperaturas mas altas. El contenido en mondxido de carbono y en
hidrogeno también estan influenciados por la presencia del amoniaco, lo cual se ha
de tener en cuenta respecto al potencial de carbono.

La nitrocarburacion por plasma influye en el comportamiento de corrosién de

forma similar a la nitruracién por plasma. La formacion de una mayor cantidad de
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nitruro de cromo en la aleacion conduce a una peor resistencia a la corrosion a
temperaturas de 450°C y 500°C.

3.5. Propiedades quimicas: Resistencia a la corrosion de

los aceros inoxidables duplex

3.5.1. Corrosion general

La reaccion quimica o electroquimica entre un material y un ambiente
determinado, resultando en la degradacion de las propiedades del material, se conoce
como corrosion. La resistencia a la corrosion de los aceros inoxidables duplex (de los
aceros inoxidables en general), se debe en la autopasivacion del material durante su
servicio en ambientes corrosivos, es decir, a la formacion de una capa de 6xido que
protege el material. AUn asi, la diferencia de elementos relevantes en cuanto a la
resistencia a la corrosion general en las aleaciones de los aceros inoxidables marca
una significativa variacion de propiedades corrosivos. Por otro lado, cuando se
produce el fendbmeno de la corrosion local se habla de la disolucion anddica en una
zona del material, dejando el resto protegido por la capa pasiva protectora. Es decir,
la corrosién localizada produce una ruptura local de la capa pasivante, llegando a
perforar el material. Se produce una disolucidn anddica en la que parte del material
sélido se transforma en iones. Simultaneamente, mediante una reaccidén catodica

sobre la superficie del metal se consumen los electrones (Figura 3. 15).
Fe” OH

A X

(0] H,O

N

Figura 3. 15. llustracion esquematica simple de las reacciones anddica y catddica

debido a una picadura.
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Hay dos mecanismos por los que se produce la corrosion localizada: corrosion
por aireacion diferencial (conocida también como resquicios) (crevice corrosion,

Figura 3. 16) y corrosion por picadura (pitting corrosion, Figura 3. 17).

3.5.1.1. Corrosion por aireacion diferencial

En el caso de la corrosion por aireacion diferencial o por resquicios, debido a
un espacio o hueco en zonas de salpicaduras de soldadura, juntas, bajo depdsitos,
etc., se produce un agrietamiento por la entrada de pequefias cantidades de
electrolito. Como consecuencia, se produce la reaccion anddica en la zona del

resquicio y la reaccion catodica sobre la superficie metalica.

Shielded

ANODE CATHODE

M — Mn+ + ne- Neutral

Low 02 = passivitydefect 0,+2H,0 +4e- -4 OH-

Mo+ + nH,0 — M(OH)++ nB+ Mn. + OH-— Mn(OH)
nH++nCl- —, nHCI pH increasing .

pH decreasing passivation
activation .~ GALVANIC COUPLING
' }
CREVICE CORROSION CORROSION PRODUCT DEPOSIT

Figura 3. 16. Mecanismo y reacciones de la corrosion por aireacion diferencial (crevice

corrosion) [2].

3.5.1.2. Corrosion por picadura

Por otro lado, la corrosién por picadura se produce en medios conteniendo
cloruros, y presencia de inclusiones externos en el material, es decir, cuando la capa
de oxido sobre el material se rompe localmente, permitiendo la penetracion de iones

y el comienzo de la disolucién anddica.

76



Inclusion dissolution
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Microcrevice geometry \E 0,

| ANODE CATHODE
M — Mn* + ne Neutral
M + nH,0 —-M(OH)"* + nH* 0,+2H,0 +4e- —~ 4 OH
nH"+nCl- — n}ICI Acidic
pH decreasing 0, +4H" +4¢ — Zﬂ
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Activation ;1 vANIC COUPLING Passivation
LOCAL DISSOLUTION : PITTING l CORROSION PRODUCT DEPOSIT

Figura 3. 17. Mecanismo y reacciones de la corrosién por picadura (pitting corrosion)

[2].

Estos mecanismos dependen del ambiente corrosivo, mayoritariamente de la
diferencia del potencial entre la solucion y el material, la temperatura, el pH, la
concentracion local de protones, y las propiedades del material, por ejemplo, su
composicidn quimica y las fases de precipitacion presentes, asi como su capacidad
de autopasivarse. Este fendmeno de pasivacion se puede predecir
termodinamicamente a partir de los diagramas de Pourbaix (diagramas de potencial
vs. pH). Sin embargo, la capacidad de proteccion depende de factores estructurales y
cinéticos que no son previsibles mediante estos diagramas.

3.5.2. Meétodos para predecir el comportamiento del material

Como ya se ha mencionado anteriormente, se utiliza el valor PREN para
predecir el comportamiento a la corrosion por picadura de los aceros inoxidables,
principalmente austeniticos y duplex. Los elementos mas relevantes para una mejor
resistencia a la corrosion por picadura en este valor predictivo son Cr, Mo, N o W. Por
eso, algunos de los aceros inoxidables duplex, que contienen mas cantidad de Mo y
Cr, son mas beneficiosos en comparacion a los aceros inoxidables austeniticos. Se
considera que un contenido minimo de 11,5% en peso en cromo, caracteriza al acero
como resistente a la corrosion ya que tiene la capacidad de generar una capa fina (de
unos pocos micrometros) de pasivacion en condiciones oxidantes. Asi, el incremento
en el contenido de Cr aumenta la eficacia de la capa protectora, por consiguiente, la

resistencia a la corrosion. Los aceros inoxidables duplex contienen un minimo de 20%
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de Cr, lo cual es un porcentaje mucho mas alto en comparacién a los aceros
inoxidables ferriticos y austeniticos. Ademas, el contenido en molibdeno (desde 0.3%
hasta ~5% en peso de Mo), aumenta el potencial de picadura, evitando asi riesgos de
ataques de potenciales altos; el contenido en tungsteno o cobre, benefician la
resistencia a la corrosidn en ambientes con soluciones de acidos sulfuricos y
ambientes abrasivos. El contenido en nitrégeno en los aceros duplex también
diferencia sus propiedades del resta de aceros inoxidables por aportar resistencia a la
corrosion por picadura. Sin embargo, muchas veces el valor del PREN no es suficiente
para predecir la resistencia del material frente a la corrosion, ya que puede haber
alteraciones microestructurales en el material como lo son la precipitaciéon de fases
secundarias, intermetalicas que generalmente perjudican las propiedades de

resistencia a la corrosion del acero.

3.5.2.1. Polarizaciéon potenciodinamica

Uno de los métodos mas ampliamente usados, para predecir el comportamiento
del material en un ambiente concreto, es mediante la determinacion de las curvas de
polarizacion, un método electroquimico que se describe por la norma ASTM G61
[109]. Basicamente, se trata de obtener una polarizacion ciclica, mediante un barrido
de potencial, a partir de la cual se obtienen los valores de intensidad de corriente (l) y
de potencial (E) aplicado bajo los cuales se producen las reacciones de oxidacion
(disolucion del metal) y de reduccion. Un ejemplo se muestra en la Figura 3. 18,
conocido como diagrama de Evans [110]. Como se puede observar, en el punto de
corte de la curva anddica (la) y de la catédica (l), donde éstas se cruzan y por lo tanto
estan en estado estable, se obtienen el potencial de corrosiéon (Ecor, E = Ecor) Y la
corriente de corrosion (lcorr). Estas serian las condiciones de ataque de corrosion
general, es decir se trata de la zona activa como se sefiala en la Figura 3. 19. Por otro
lado, en un medio mucho mas agresivo, se provocaria el aumento de la densidad de
corriente, provocando la corrosién de picadura junto con el aumento de la velocidad
de corrosion generalizada. El potencial de picadura (Ep), por lo tanto, se proclama a
una densidad de corriente (i) mucho mas alta que la densidad de corriente de
pasivacion (ip). Por debajo de este potencial Ep, la picadura no tiene lugar. Asi, se
habla de la zona de seguridad, entre el potencial de picadura y el potencial de
pasivacion, tal y como se muestra en la Figura 3. 20.
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Figura 3. 18. Curvas anddicas (la) y catddicas (lk) de corriente vs. potencial de un

material dado en una solucion dada.
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Figura 3. 19. Diagrama de Evans tipico sefialando la region activa, en la que se obtiene
el potencial de corrosion (Ecorr) y su correspondiente densidad de corriente (icorr), la
region pasiva que se produce por encima del potencial prepasivacion (Epp) y densidad
de corriente critica (ic), la regidon transpasiva por debajo de la cual se puede determinar
el potencial de picadura (Ejp).
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Figura 3. 20. Zona de Seguridad sefalada entre el potencial de pasivacion y el

potencial de picadura para un material metalico en presencia de aniones agresivos
[111].

3.5.2.2. Temperatura critica por picadura (CPT)

Otro método que se emplea frecuentemente para predecir el comportamiento
del material se basa en determinar la temperatura critica por picadura (CPT, Critical
Pitting Temperature). Se trata de determinar la temperatura por debajo de la cual no
se produciran picaduras en el material. Existen normativas ASTM que indican como
realizar el ensayo, el cual basicamente consiste en la immersion del material en la
solucién en la que se quiere estudiar su comportamiento, variando la temperatura
hasta la observacion de picaduras. También existe una ecuacién para la estimacion
de la temperatura tedrica [112]:

T = (2.5x%Cr) + (7.6x%Mo) + (31.9x%N) — 41
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4.1. INTRODUCCION

Esta seccion comienza con la caracterizacion de los materiales utilizados y los
tratamientos y procesos llevados a cabo para poder alcanzar el principal objetivo de
la tesis. Se explican también las técnicas de caracterizacion utilizadas y los
parametros adecuados para la observacidon, asi como los ensayos realizados al

material de estudio.

4.2. MATERIALES EMPLEADOS

Los materiales que se han empleado para desarrollar los experimentos
correspondientes han sido una chapa de acero inoxidable duplex, DSS (UNS S32205)
de 2 mm de grosor y una tuberia de acero inoxidable superduplex, SDSS (UNS
S32750) de 10 mm de grosor. Los dos materiales fueron conformados por laminacion
en caliente. La composicion de los dos aceros inoxidables se muestra en la Tabla 4.
1.

Tabla 4. 1. Composicidon quimica %en peso, equilibrada en Fe de los materiales
empleados, UNS S32205 y UNS S32750.

UNS

C Si Mn P S Cr Ni Mo N Cu
$32205 0,015 040 1,5 0,018 0,001 2249 5,77 3,21 0,18 0,18
S$32750 0,018 0,26 0,84 0,019 0,001 2508 6,88 3,82 029 0,17

Las muestras que se cortaron de los materiales recibidos fueron todas
recocidas isotérmicamente a 1080°C durante 30 minutos para obtener una
microestructura bifasica homogénea, donde la fase austenitica (y-fcc) se distribuye en
la matriz de la fase ferrita delta (6-bcc). A este recocido le sucedié un enfriamiento
rapido en agua con el fin de prevenir la precipitacion de cualquier fase secundaria. La
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microestructura obtenida de los dos materiales después del recocido, transversal y
longitudinalmente, se puede observar en la Figura 4. 1.

|
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Figura 4. 1. Micrografias de microscopia 6ptica de los dos materiales después del
recocido a 1080°C durante 30 min y posterior temple. DSS en (a) y (b)
longitudinalmente, respectivamente. Se muestra una microestructura homogénea con
una distribucion relativamente igual de las fases austenita y ferrita, reveladas por el
ataque quimico con Gliceregia (170 ml HNO3s, 10ml acido acético, 15 ml HCI, 2 gotas
de glicerina) en la micrografia (a) y por el ataque quimico Marble (4 g CuSO4, 20 ml
HCI, 20 ml H20) en la micrografia (b). SDSS en (c) y (d) longitudinalmente y
transversalmente, respectivamente, revelando la microestructura por Gliceregia y
Murakami (10 g KsFe(CN)s, 10 g NaOH, 100 ml H>0) en la micrografia (c) y (d),

respectivamente.

En la Figura 4. 1 se puede observar la diferencia de microestructura entre DSS
y SDSS, ambas presentan una relacion similar de austenita y ferrita, pero en el primer

material la microestructura es mas fina y uniforme.

El porcentaje medio de cada una de las fases, relativamente equilibrado entre

las dos, tanto en el DSS como en el SDSS, se ha obtenido mediante el programa
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Imaged. El procedimiento consiste en transformar las imagenes de los mismos
aumentos obtenidas por el microscopio 6ptico a 8 bits, para poder observar las fases
en escala de grises. Seguidamente se realiza el segmento de grises y se identifica
cada segmento segun la fase de la microestructura. En la Tabla 4. 2 se muestra el
porcentaje de las dos fases en el DSS y SDSS, después de un promedio de 10
micrografias de igual magnificacion. Un ejemplo de la cuantificacion de la fase ferritica

en color rojo para el SDSS se muestra en la Figura 4. 2.

Tabla 4. 2.% de las dos fases en el material DSS y SDSS en estado de recocido.

UNS Ferrita (%) Austenita (%)
$32205 48,89 + 0,92 51,11 £ 0,92
$32750 50,56 + 1,50 49,44 + 1,50

B ol clol |« |ala|ol0]) ol s s]
image) 1.53a / java 1.8.0_172 (64-bit)

1983x1914 pixels; 8-bit: 3.6MB

3]
et [ R

— Dark background || Stack histogram

— Don't reset range

Auto Apply Reset Set

Figura 4. 2. Cuantificacion de la fase ferritica en una muestra de SDSS mediante el

programa ImageJ.
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4.3. PROCEDIMIENTO DE DEFORMACION PLASTICA SEVERA

4.3.1. Deformacion por torsion a alta presion (HPT)

El proceso de deformacién por torsion a alta presion se realizé en las
instalaciones de Magnitogorsk State Technical University, Laboratory of Mechanics of
Gradient Nanomaterials (Rusia) bajo la supervision del Prof. Alexander P. Zhilyaev
Las muestras para la deformacién plastica severa por HPT fueron mecanizadas en
forma de discos de 10 mm de diametro y 1 mm de espesor. Cada disco se coloco
entre dos yunques, superior e inferior, aplicando una presion de 6.0 GPa, seguido de
un movimiento de torsion del yunque inferior, haciendo asi numeros de revoluciones
completas o vueltas HPT (N). Se hicieron diferentes muestras variando el numero de
vueltas: 1, 5, 10y 12. El proceso de SPD se llevo a cabo bajo la condicion de HPT no
restringido y a temperatura ambiente, aunque las muestras se calentaron ligeramente
después de aplicar una presidén y torsion tan altas. Sin embargo, es un efecto
irrelevante para las muestras. En la Figura 4. 3 se muestra un esquema representativo

del proceso y el aspecto de una muestra antes y después de 10 vueltas enteras

(N=10).
Presion
6 GPa

i
| 2
i
I
X Muestra X
I
|

<\ Torsion

Figura 4. 3. Esquema del proceso HPT (izquierda) y aspecto macroscépico de una

muestra antes y después de 10 vueltas HPT (derecha).
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4.4. TRATAMIENTO ISOTERMICO

Tras observar que después del proceso de deformacidn no se ha detectado
ninguna precipitacion de fases, las muestras deformadas por HPT fueron
posteriormente sometidas a un tratamiento térmico. El tratamiento térmico se hizo a
una temperatura de 830°C durante 3 minutos en un horno eléctrico (horno de camara
Carbolite®), seguido de un temple en agua fria. Este tratamiento ha sido analizado
previamente como la temperatura y el tiempo a partir de los cuales se observo la

precipitacion inicial de fases secundarias en un estudio sobre los mismos materiales

[1].

En la Tabla 4. 3 se resume la identificacion de las muestras deformadas por
HPT con el numero de vueltas que se hizo para cada muestra y el tratamiento térmico

para cada una.

Tabla 4. 3. ldentificacion de las muestras tras las revoluciones de HPT vy el

tratamiento térmico que se aplicaron a los dos materiales.

UNS S32205 UNS S32750

Revoluciones de HPT (N)

N=0 MO MSO
N=1 M1 MS1
N=5 M5 MS5
N=10 M10 MS10
N=12 M12 -

Tratamiento isotérmico (T)

MTO MST1

MT1 MST1

MT5 MST5
830°C, 3 min

MT10 MST10

MT12 -
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4.5. CARACTERIZACION DE LA MICROESTRUCTURA

La caracterizacion microestructural de las muestras después del proceso de
deformacion plastica severa por HPT, se ha llevado a cabo en los CCiT-UB,
principalmente, mediante la microscopia electronica de barrido (SEM — Scanning
Electron Microscopy, por sus siglas en inglés). Tras la deformacion inducida, asi como
la precipitacion de las fases secundarias, la microestructura se ha analizado también
mediante la técnica de difraccion de electrones retrodispersados (EBSD — Electron
Backscattered Diffraction, por sus siglas en inglés) y la microscopia electronica de
transmision (TEM — Transmission Electron Microscopy, por sus siglas en inglés),
utilizando el modo de barrido por precesion de electrones difractados (SPED —
Scanning Precession Electron Diffraction, por sus siglas en inglés). En la Figura 4. 4
se muestra el resumen de la caracterizacibn en un esquema representativo de la

muestra.

|
TEM /T\ R Y(DN)
|

Microdureza

|
| X (DL)
i z (D7)
3 mm | \
e e P S i — =
ol manaashl
\ i 200 pm / Antes de HPT
| |
! < 0Bmm] > SEWEBSD
! Después de HPT
\__L__,_,/
@ 10 mm

Figura 4. 4. Esquema representativo de la caracterizacion de las muestras tras el HPT.
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4.5.1. Microscopia electronica de barrido (SEM) y Difraccion

de electrones retrodispersados (EBSD)

4.5.1.1. Microscopia electronica de barrido (SEM)

Mediante la microscopia electronica de barrido, Figura 4. 5, se observan los
materiales deformados y previamente a la deformacion después del tratamiento
térmico, con el objetivo de distinguir las diferentes fases en la microestructura. Esta
observacion es posible gracias al uso de un detector de electrones restrodispersados
(BSD — Backscattered Electron Detector, por sus siglas en inglés) sensible en la

variacion del numero atdomico de los elementos presentes en cada fase.

El microscopio electrénico de barrido de emision de campo (FESEM - Field
emission Scanning Elelctron Microscopy, por sus siglas en inglés), ha sido un JEOL
J-7100F (JEOL Ltd., Tokio Japdn) instalado en los Centres Cientifics i -tecnnlogics de
la Universitat de Barcelona, equipado con detector de electrones secundarios (SED —
Secondary Electron Detector) para la observacion de la superficie, detector acoplado
de electrones retrodispersados Robinson (BSD) para revelar la microestructura, y
detector de energias dispersivas de rayos X (EDS - Electron Disperssive

Spectroscopy, por sus siglas en inglés) para obtener por espectroscopia el

microanalisis semicuantitativo de la composicidon quimica de las fases detectadas.

Figura 4. 5. Microscopio electronico de barrido de emisién por efecto de campo (Field
Emission —Scanning Electron Microscope, FE-SEM) JEOL J-7100F (JEOL Ltd, Tokio,
Japén) con un detector Robinson BSE acoplado y espectroscopia de rayos X de

dispersion de energia (EDS).
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4.5.1.2. Difraccion de electrones retrodispersados (EBSD)

Ademas, se ha utilizado también la técnica de difraccion de electrones
retrodispersados, EBSD. Esta técnica se basa en la recogida de informacion
cristalografica de muestras policristalinas. L os materiales policristalinos son solidos
compuestos de regiones cristalinas individuales, normalmente orientadas al azar si no
hay textura presente en el material, lamadas granos cristalinos que a su vez se hallan
separados por zonas de fronteras de los diferentes granos, llamadas zonas de limite
de grano o limites de grano. La presencia de diferentes fases, ademas, daria lugar a
los limites de fase. Por otro lado, los diferentes granos pueden tener diferentes
orientaciones que pueden ser aleatorias, y el material se definiria como material
atexturado, o si, por el contrario, presenta orientaciones cristalinas determinadas, el
material se consideraria como policristalino con textura cristalografica. En este caso,
estas orientaciones preferenciales determinarian las propiedades especificas del
material. Es de gran importancia estudiar la microestructura de los materiales
policristalinos, analizar la distribucion de los granos y sus limites, las orientaciones
cristalograficas, la posible textura y la distribucién del tamafo a lo largo de la
microestructura, ya que estas caracteristicas son fundamentales para determinar
muchas de las propiedades fisicas, mecanicas y quimicas del material. Por ejemplo,
el tamafo de grano tiene una gran influencia sobre las propiedades mecanicas como
resistenica mecanica o la distribucion de los limites de grano que también puede
relacionarse con el tipo de fractura del material. Los limites de grano pueden ser muy
importantes para determinar el comportamiento del material en general, debido a que
algunos son mas propensos que otros a fendmenos como el deslizamiento entre
granos o la corrosion en los limites de grano. Ya que la estructura atomica en la zona
cercana del limite es diferente de la del grano mismo, cuando la orientacion de los
cristales cambia, la estructura de la frontera también se ve afectada. Por lo tanto, una
buena informacion estadistica sobre los granos, orientaciones cristalograficas y limites
de grano puede ser determinante para conocer el comportamiento del material. La
técnica de EBSD, por lo tanto, es una buena técnica para recoger estos datos y

obtener mapas de diferentes representaciones de los patrones de difraccién.

En EBSD, un haz de electrones se dirige hacia la muestra cristalina que esta
posicionada a un angulo de inclinacion determinado (normalmente a 70°) en el
microscopio electrénico de barrido. Los electrones interactuan con los atomos de la

red cristalina, varios de los cuales emergen desde la muestra y forman los patrones
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de difraccion correspondientes, que también se conocen como lineas de Kikuchi, en
una pantalla fluorescente, colocada cerca de la muestra. Los patrones son
caracteristicos de la estructura y orientacion cristalograficas del material que pueden
ser de una resolucion de sub-micrometros. Mediante los patrones formados se
obtienen mapas de orientacion cristalografica en los cuales los puntos con similar
orientacion se presentan en colores similares. En la Figura 4. 6 se explica

graficamente el proceso de la formacion de los patrones.

a S

EBSD detector

7 Electron beam
/¥ specimen
= 70° tilt

Forescatter detector

b —

EBSD \¥ |
—— Tilted
__] Specimen

Forescatter
| Beamcontrol | ampiifier Chameser
~"SEM & Stage | [ _ -
EBSD PC control b SEM ‘

Figura 4. 6. Esquema del equipo y la deteccion de las bandas de Kikuchi [2] .

El mecanismo por el que se forman los patrones de difraccion consiste en una
dispersion de electrones divergentes a partir de los atomos del material algunos de
los cuales inciden en angulos de planos atémicos que satisfacen la ley de Bragg
(Ecuacion 4.1).

n-A=2-d-sin 6 Ecuacién 4.1,

siendo n un numero entero, A la longitud de onda de los electrones, d la distancia
interplanar de la familia de planos difractados y 0 el angulo de incidencia de los
electrones en el plano difractado. Cuando los electrones difractan forman conos con
una amplitud correspondiente a la distancia interplanar de cada plano difractado. Las

bandas de Kikuchi formadas en la pantalla fluorescente se caracterizan pues por la
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intensidad de electrones mas alta en las diferentes zonas del material. Estas
intercepciones de las bandas de Kikuchi corresponden a la denominada zona de ejes
de zona en el cristal. Es decir, cada punto de encuentro de varias bandas en la pantalla
fluorescente corresponderia a un eje de zona. Como es de suponer, al cambiar la
orientacion del cristal, el patron de difraccion también cambia. Asi, cada banda de
Kikuchi, siendo esta correspondiente a un plano difractado, puede ser indexada por
los indices de Miller del plano de cristal difractado y deducir la orientacion del cristal
difractado. La indexacion de las bandas de Kikuchi es otro de los procesos complejos
que, gracias a la tecnologia avanzada y los softwares disefiados para esto, se puede
realizar en cuestion de segundos. El procesamiento computacional que se sigue para
la indexacion de los patrones de difraccion que han sido previamente digitalizados por
una camara CCD, se basa basicamente en encontrar las posiciones de las bandas de
Kikuchi mediante la transformada de Hough (Figura 4. 7). Es decir, usando las
coordenadas (X, y) de los patrones de difraccién y las coordenadas del espacio de

Hough (o, 6) que estan relacionadas por la Ecuacion 4. 2.

®=XCcos 0 +ysin6 Ecuacion 4. 2

Figura 4. 7. La transformada de Hough convierte lineas en puntos en el espacio de
Hough [3].

En la Figura 4. 7 se muestra esquematicamente la transformacion de lineas en
puntos mediante la transformada de Hough en el espacio de Hough. Es decir, cada
linea recta se caracteriza por o, siendo la distancia perpendicular desde el origen y el

angulo 6 formado con el eje x. Cada banda de Kikuchi pasa a ser una zona en el
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espacio Hough facilmente detectable para calcular la posicion original utilizando un
sistema de calibracion. Debido a los angulos entre los planos difractados, se
identifican las bandas que posteriormente se compararan con una lista de angulos
interlineares correspondiente a la estructura cristalina que se esté analizando y se
asignan los indices de Miller a cada plano. La orientacion de cada cristal se realiza en
correspondencia a las coordenadas fijadas en la muestra mediante el software, en

este caso el Channel 5 (Figura 4. 8).

Figura 4. 8. Indexacion de patrones de difraccion con una cruz en azul indicando la

posicion del patron central [4].

Las imagenes que se obtienen durante el proceso de analisis se generan punto
por punto a partir de las orientaciones de los cristales sobre la superficie de la muestra
tal y como se puede ver en la Figura 4. 9. El resultado final representa la cristalografia
detectada por cada punto de la zona analizada.
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Figura 4. 9. Obtencion de un mapa por EBSD. Barrido durante y después de una zona

seleccionada de la muestra, respectivamente.

4.5.1.2.1. Preparacion de las muestras

Las muestras que se analizaron mediante EBSD fueron del material DSS
UNS32205 después de ser deformadas por HPT y posteriormente tratadas
isotérmicamente, en concreto las muestras MT1, MT5, MT10 y MT12.A continuacion,
se han cortado en el plano transversal y se han seguido los pasos estandarizados de
la preparacion metalografica. Es decir, empezando con un pulido mecanico con papel
abrasivo de SiC P240, P600, P800 y P1200. Posteriormente, se pulieron con
suspension de diamante de 6 y 1 um de tamafo de particula. Finalmente, se pulieron
automaticamente en suspension de silice coloidal de 0,04 ym. Las muestras se
limpiaron siempre con agua y etanol para eliminar las particulas restantes, secandolas
con aire forzado y conservandolas en un desecador para evitar burbujas de aire antes

de ser sometidas al microscopio electronico de barrido.

4.5.1.2.2. Parametros de trabajo en el EBSD

Los resultados de los analisis por EBSD fueron obtenidos por el microscopio
electronico de barrido de la marca JEOL JSM-7001F, instalado en los Servicios
Cientifico-técnicos de la UPC, funcionando a un voltaje de 20 kV y corriente de 30 um
con el angulo de inclinacion de 70°. Se ha empleado el software Oxford Instruments
HKL Channel 5 el cual permite la construccion de mapas y analisis de diferentes
parametros. Se seleccionaron diferentes areas de la zona seleccionada, segun la
muestra fue muy deformada (N=1, N=5, N=10, N=12) o sin deformacion (N=0), ya que
el tamafo de grano de la muestra sin deformacion era relativamente mas grande que

el tamafio de grano de las muestras deformadas. Por esta misma razon, el paso de
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escaneo fue diferente. Estos valores, introducidos al programa para la adquisicion de
las micrografias, se resumen en la Tabla 4. 4.

Tabla 4. 4. Parametros de los resultados de las muestras.

UNS S32205
Area seleccionada [um?]  Magnificacién Paso (Step size) [um]
MTO 212x908 100x 0,1
MT1 808x605 5000X 0,03
MT5 808x605 5000X 0,03
MT10 808x605 5000X 0,03
MT12 808x605 5000X 0,03
4.5.1.2.3. Analisis de datos

Los resultados fueron analizados usando el programa asociado TANGO del
paquete Channel 5 HKL de Oxford Instruments. Para empezar, se ha realizado una
limpieza del mapa obtenido de cada muestra, para asi eliminar los puntos no
indexados usando valores que son a criterio de cada usuario, teniendo en cuenta que
los pixeles no indexados son reemplazados por copias de puntos vecinos. En este
caso, los puntos no indexados se iteraron teniendo en cuenta hasta 4 pares vecinos
adyacentes, obteniendo finalmente un valor muy bajo de puntos no indexados

(~0,16%). Los parametros que se usaron para este paso se muestran en la Tabla 4. 5

Tabla 4. 5. Parametros empleados para la limpieza de cada mapa obtenido.

Parametro de limpieza Valor

Reduccion de sonido 4 granos vecinos
Filtro de Kuwahara 5°

Angulo de Artefacto 1°

Después de tener los mapas corregidos, se representaron mapas con fraccion de cada
fase presente, mapas de los limites de grano de angulo grande (HAGB) y pequefio
(LAGB) (2°<6<15°) asi como mapas de las orientaciones cristalografica de cada fase

presente representados por figuras de inversion polar (IPF).
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4.5.2. Microscopia electronica de transmision (TEM) vy

Difraccion de electrones por precesion (SPED)

La caracterizacion de las muestras deformadas a mayor resolucion se ha
llevado a cabo mediante el microscopio electrénico de transmision (Figura 4. 10). El
microscopio electrénico de transmision utilizado para la caracterizacién convencional
ha sido el JEOL JEM 2100 (JEOL Ltd., Tokyo, Japan) instalado en los CCiT-UB,
operando a un voltaje de aceleracion de 200 kV. El microscopio esta equipado con la
unidad STEM (Scanning Transmission Electron Microscopy) y detector EDS dotado
para realizar analisis elemental puntual, de areas (mapas), detectores de imagen de
campo claro y campo oscuro de alto angulo (HAADF — High Angle Anular Dark Field)

para observar el contraste de fases con distinto numero atémico.

Figura 4. 10. Microscopio electronico de transmision, (J-2100 JEOL, Ltd. Tokio,
Japén).

4.5.2.1. Difraccion de electrones por precesion (PED)

Los cristales individuales de un material policristalino requieren un estudio que
se basa en la recogida de medidas de las intensidades de difraccion y analisis
matematicos mediante diferentes métodos para asignar su estructura cristalina. Las
intensidades de difraccion son intensidades cinematicas que dan informacion sobre el
factor de estructura del material (Fnk) y las intensidades de reflexion (hkl). Estas
intensidades se pueden obtener mediante las técnicas de difraccion de rayos X (XRD
— X-Ray Diffraction) o Sincrotron (para cristales individuales) y la microscopia
electronica de transmisién. Mediante la técnica de difraccion de rayos X, el haz
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interactua con la materia cinematicamente con lo cual los factores estructurales
pueden ser identificados directamente de las intensidades obtenidas. Sin embargo, la
limitacion de esta técnica viene cuando se requiere el estudio de nanocristales en un
material policristalino, pues el tamafio del cristal se restringe a 5 micrometros. Por otro
lado, aunque el TEM puede proporcionar imagenes de alta resolucion espacial y
permite estudiar estructuras cristalinas de nanocristales individuales, la interaccion de
los electrones con la materia es mucho mas intensa, elastica e inelasticamente, en
comparacion con la de los rayos X. Debido a esto, se produce una distorsion dinamica
que puede alterar las intensidades difractadas y dificultar el refinamiento de los
resultados. Ademas, la caracterizacion cristalografica que propone la técnica de
EBSD, puede llegar hasta una resolucion espacial de 50 nm ya que se basa en una
medida muy precisa de los patrones de Kikuchi, la calidad de los cuales depende muy
particularmente de la rugosidad de la superficie de la muestra. Asi, con la deformacion
y el aumento de la tension en el material, las lineas de Kikuchi presentan una mayor
sensibilidad a la orientacion del cristal y son dificiles de obtener, incluso tienden a
desaparecer [5]. Vincenty Midgley [6] encontraron una solucion para obtener mejores
resultados, ésta fue la difraccion de electrones por precesion (DEP) o como sus siglas
en inglés indican - precession electron diffraction (PED).

En esta técnica, simultaneamente el haz de electrones incidente de tamano
nanométrico (NBD — Nanobeam Diffraction) con angulo convergente rastrea
“desrastrea” con la ayuda de una sefial alterna de un generador externo, inclinandolo
con dos bobinas de deflexion del haz en la columna del TEM. Por el hecho de rastrear
la muestra, el método también se conoce como SPED (Scanning Precession Electron
Diffraction). La frecuencia de exploracion del haz varia entre 1 y 100 Hz. Con la
inclinacidn del haz de electrones, se reducen los efectos de difraccion dinamica que
ocurren en el TEM por el efecto de la dispersion multiple. Las intensidades de las
reflexiones obtenidas son proximas a la difraccidn cinematica. Con el incremento del
angulo de precesion (normalmente entre 0,2 y 2°), se cubre un area mayor del espacio
reciproco de la esfera de Ewald y, por lo tanto, se pueden detectar mas reflexiones.
Aun asi, el aumento del angulo de precesion esta inversamente relacionado con la
intensidad de las difracciones. Por eso, se ha de determinar un angulo y una
frecuencia de exploracion optimos para obtener un resultado satisfactorio. Asi, la
resolucidn espacial de la difraccion viene determinada por el tamafo del haz de
electrones (NBD) (~1-30 nm) y el tamano del paso del haz que puede ser tan pequefio
como de 1 nm [6]-[8].
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Las principales razones para emplear esta técnica se basan en los resultados
gue se obtienen para muestras extremadamente tensionadas. Cada punto especifico
que se rastrea en el area determinada de la muestra tiene un numero limitado de
planos cristalinos que satisfacen la ley de Bragg con difraccion exacta. Por lo tanto,
con la adicion de tiempo y numero de vueltas que puede dar el haz de electrones
sobre cada punto, el patrén de difraccion que se obtiene y la ausencia de las
reflexiones no permitidas reducen el error de la indexacion de estos. Por ejemplo, a
una frecuencia de 100 Hz y un tiempo de exposicion del haz de electrones de 10
milisegundos da lugar a 100 patrones de difraccion por segundo (100 fps).

El sistema comercial que se emplea SPED en el TEM para obtener informacion
sobre orientacion cristalografica mediante un método automatico de medida de
orientacion cristalina (ACOM — Automatic Crystal Orientation Measurements, por sus
siglas en inglés) es el sistema ASTAR™ de NanoMEGAS (DigiStar NanoMEGAS, CA,
Bélgica). La instrumentacién controla el sistema de iluminacién y deflexion del TEM
para inclinar el haz de electrones hasta dos grados al mismo tiempo que lo hace rotar
sobre un punto de la muestra. ASTAR esta formado por un dispositivo - CCD (Charge-
coupled Device) que adquiere los patrones de difraccion generados bajo el haz de
electrones del TEM en modo precesion y por el software necesario para tratar la
informacion estructural y compararla con todos los posibles patrones de la muestra.
La orientacion cristalografica y la identificacion de fases del material se obtienen
mediante un ajuste algoritmico de patrones tedricos para comparar los patrones de
difraccion experimentales con los patrones tedricos previamente generados o
extraidos de la base de datos cristalograficos, sabiendo los parametros estructurales
de la fase a determinar [9]. Las orientaciones cristalograficas asignadas en cada punto
de la imagen se representan en un set de tres angulos Euler (en la notacion de Bunge)

en el marco de referencia definido.

4.5.2.1.1. Preparacion de las muestras

Las muestras que se analizaron mediante SPED fueron del material SDSS UNS
S32750 después de ser deformadas por HPT y tratadas isotérmicamente, en concreto
fueron las muestras MST1, MST5 y MST10.

Primero se recortaron muestras mas pequefas de los discos deformados
previamente por HPT. Después, las muestras fueron pegadas en un soporte en su
direccion normal (ND) y se procedieron a pulir. Se ha realizado la reduccién del

espesor hasta ~200 ym de la muestra inicialmente de 800 um mediante el uso de
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papel de desbaste. Posteriormente, la muestra se ha pulido por las dos caras con
papel de pulido - Lapping films PACE Technologies® (empezando con 30 um hasta 1
um de tamafo de particula por pulgada) hasta llegar a un espesor de alrededor de 30
pMm. Finalmente, la zona adecuada para su observacion en el microscopio se obtiene
mediante la etapa de adelgazamiento ionico (Figura 4. 11). Este proceso permite
arrancar capas de material de la muestra con mucha precision y paulatinamente,
mediante el bombardeo de iones de argon formados dentro de un plasma que inciden
sobre la superficie de la muestra en un angulo determinado. El proceso en este caso
se realizd con un voltaje de aceleracion del haz de iones de 4kV, aplicando un angulo
inicial de 10° y de 5° en la etapa final, teniendo en cuenta que el proceso puede durar
hasta 12 horas para obtener la muestra electronicamente transparente con zonas

caracteristicas llamadas “playas” hasta un espesor de cientos de nanémetros.

Figura 4. 11. Equipo para el adelgazamiento de bajo Angulo y Pulido (Low angle lon-
Milling and Polishing System) para la prepracion final de las muestras para TEM.

4.5.2.1.2. Parametros de trabajo en el SPED
El analisis de las muestras por SPED se ha llevado a cabo en dos microscopios

electronicos de transmision.

Por un lado, en el JEOL JEM 2100 (JEOL Ltd., Tokyo, Japdn) equipado con
STEM, EDS y sistema ASTAR en los CCiT-UB, se han analizado las muestras MST1
y MST5 empleando los siguientes parametros de trabajo, mostrados en la tabla Tabla
4.6
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Tabla 4. 6. Parametros de Trabajo para la obtencion de los patrones de difraccion en
el TEM JEOL JEM 2100.

Parametro de trabajo Valor
Voltaje 200 kV
Paso del haz (step size) 4 nm
Angulo de precesion 0,7 ym
Frecuencia de eje 100 Hz
Tiempo de adquisicion 10 ms

Las muestras fueron inicialmente observadas en el TEM convencional para
poder encontrar las zonas mas adecuadas para su inspeccion por la técnica de SPED.
Las zonas donde se detectan las diferentes morfologias de granos, como fases
candidatas en la microestructura, fueron las que se analizaron por EDS y el modo de
microscopia electronica de transmision de barrido, STEM, con tal de detectar zonas
con mayor intensidad en elementos formando parte de la composicion de las fases
secundarias. Por ejemplo, las zonas que indicaron mayor contenido en N junto con Cr
fueron las zonas de correlacionadas a los precipitados de nitruro de cromo. Las fases
con mayor contenido en Cr y Mo, ademas de la morfologia de los precipitados, se

correlacionaron a las fases sigma y chi.

Por otro lado, se ha empleado el microscopio electrénico de transmision JEOL
JEM 2010 con filamento de LaBs equipado con STEM, EDS y sistema ASTAR del
Centro de Microscopia de Transmision, TEM Gemini de la UTNU (Universidad de
Noruega de Ciencia y Tecnologia) gracias al programa de investigacion e innovacion
Horizonte 2020 de la Unién Europea en virtud del acuerdo de subvencion n® 823717
— ESTEEMS.

En este equipo en concreto, se analizaron las muestras MST5 y MST10. Los
parametros de trabajo que se emplearon para llevar a cabo el proceso de SPED se
resumen en la Tabla 4. 7.
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Tabla 4. 7. Parametros de Trabajo para la obtencion de los patrones de difraccion en
el TEM JEOL JEM 2010.

Parametro de trabajo Valor

Voltaje 200 kV

Paso del haz (step size) 2nm

Angulo de precesion 0,7°

Frecuencia de eje 100 Hz

Tiempo de adquisicion 20 ms
4.5.2.1.3. Analisis de datos

Una vez obtenidos los resultados de los experimentos por SPED, se ha
procedido a su tratamiento mediante los programas de software facilitados por
NanoMEGAS. /ndex software es uno de ellos, el cual esta disefiado para poder
encontrar las orientaciones o las fases correspondientes de una serie de patrones de
difraccion. Este procedimiento se realiza mediante la comparacioén de cada uno de los
patrones experimentales con unos patrones simulados o patrones tedricos que hayan
sido creados (archivo del patron simulado que se cree que corresponde al
experimental). Por lo tanto, el programa requiere de dos entradas (input): el grupo de
patrones de difraccion experimental y la base de datos de los patrones de difraccion
tedricos que pueden ser generados si se conocen los datos de las posibles fases
(plantillas). Tras los analisis STEM y una comparacién de los patrones de difraccion
experimentales con los patrones de difraccion tedricos de las posibles fases, se ha
determinado que las fases secundarias encontradas en las zonas seleccionadas se
corresponden con la fase austenita de estructura cristalina cubica centrada en las
caras fcc (simetria de Laues Class m-3m), la fase sigma con estructura cristalina
tetragonal (simetria de Laues Class 4/mmm) y la fase nitruro de cromo Cr2N con
estructura cristalina trigonal (simetria de Laues Class -3m). En la Tabla 4. 8 se
muestran las caracteristicas de las estructuras cristalograficas empleadas como base
de datos para las tres fases detectadas en las muestras analizadas.
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Tabla 4. 8. Caracteristicas cristalograficas de las bases de datos utilizados para el

proceso de emparejamiento de datos experimentales/teéricos de las tres fases

detectadas.
E Estructura Simbolo grupo | Simetria (Laue | Cédigo de color en
ase
cristalina espacial Class) ASTAR
Austenita (y) Cubica (fcc) | Fm3m LC m-3m
fF colouring
Sigma (o) Tetragonal P42/mnm LC 4/mmm
001 130
0330 . Cr2N
Nitruro de
Trigonal P31m LC -3m 7

Cromo (Crz2N)

IPF colouring
z

0003

Basicamente, se trata de una relacion automatica de cada patrén de difraccidon
experimental que se visualiza en la imagen de campo claro (cada pixel de la imagen
corresponde a una posicion concreta del haz de electrones) con el patrén de difraccion
tedrico correspondiente a cada fase en la muestra. Antes de empezar la indexacién
automatica de los patrones de difraccion, es necesario ajustar o mejorar varios
parametros para asegurar que la correlacion de los patrones experimentales y tedricos

sea lo maximo posible fiable.

En primer lugar, se pueden ajustar los valores relacionados con la imagen de
los patrones de difraccion, por ejemplo, el tamafio de los puntos de difraccion y su
expansion respecto a los patrones tedricos mientras se pueden ver sobrepuestos unos
con otros para seguir el ajuste en cada posicion, el radio de los patrones dado en
pixeles, el ruido de fondo en la imagen, etc. Estos parametros son cruciales para

conseguir una buena indexacion. Asi, sera necesario centralizar la posicion del haz
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de electrones, ya que es posible que esté desviado ligeramente en algunas posiciones
y eso dificulte el ajuste. La distorsion de los patrones de difraccion para cada posicion,

también se puede modificar, aunque no siempre es necesario.

Por ultimo, se ha de verificar que la longitud de camara sea la misma que se ha
utilizado mientras se adquirian los patrones de difraccion en el proceso experimental.
El software computa el indice de todos los valores sucesivos respecto de la longitud
de camara. Cerca de la longitud de camara nominal que se ha usado durante la
adquisicion de los patrones de difraccion se puede encontrar un valor ajustado

(parecido al valor nominal).

Una vez ajustados los parametros se procede a la indexacion automatica de
los patrones de difraccion. Se ha seleccionado la opcion de emparejamiento completo,
pixel por pixel, que, debido a las areas seleccionadas, ha conllevado tiempos de
indexacién superiores a 24 horas.

La calidad de la indexacion de la fase indicada se cuantifica mediante el indice
de correlacion de imagen Q(i ), Ecuacion 4. 3, que es una estimacion cuantitativa de

si coinciden los datos experimentales con los tedricos.

Xj2, (P (el )Tixiy )
JERAP? Gdyy) (BT Cecly))

Ecuacion 4. 3

QM) =

donde P (x, y) es la funcién de intensidad del patron y T (x, y) es la funcién de la
plantilla. Cuanto mayor sea el valor de Q, mas se acerca a la solucion. La fiabilidad de

orientacion de la solucion se puede cuantificar mediante la relacidon de los indices de

correlacion de imagen Q1y Q2, Ecuacion 4. 4.0R = 100 (1 - %)

1

OR = 100( - %) Ecuacién 4. 4

1

donde Q1 y Q2 se refieren a dos posibles orientaciones de la fase seleccionada. Para
que los resultados sean aceptables, el indice de la fase indicada, Q(i) ha de ser <500
y la fiabilidad < 25%.

Finalmente, con el programa Map Viewer se visualizan los resultados de la
indexacidon. Se dispone de distintas representaciones de resultados dependiendo de
los criterios del usuario segun los analisis que se hayan realizado. Los resultados

representados en esta tesis corresponden a las imagenes de indexacion, los mapas
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de fases y mapas de orientaciones para todas las fases en el eje Z. La Figura 4. 12
muestra un ejemplo de una zona de la muestra MST5, mostrando: a) los patrones
experimentales de dos cristales (imagenes de difraccién de electrones por precesion
con 0,7° que corresponden a nitruro de cromo y austenita, arriba y abajo,
respectivamente). También se muestra en b) el emparejamiento de los patrones
tedricos con los experimentales del cristal marcado en a). Las fases indexadas en la
zona y las orientaciones cristalograficas en el eje de Z con las respectivas figuras de

polo inverso para nitruro de cromo y austenita se muestran en c) y d), respectivamente.

100 nm i

Austenite y B - B /
" Chromium Nitride Cr,N g

Figura 4. 12. Ejemplo de una zona estudiada rastreada de la muestra MSTS por

SPED. a) Imagen indexada, mostrando las imagenes de difraccion de electrones por
precesion de dos cristales, correspondiéndose a una fase de nitruro de cromo (arriba)
y fase de austenita (abajo); b) representacion del emparejamiento de los patrones
tedricos (puntos rojos) sobre los experimentales (blancos) del cristal marcado en a)
con una estrella; ¢) muestra las dos fases y d) representacion de la orientacion
cristalografica de las dos fases en el eje de Z y las figuras de polo inverso de las dos
fases.

4.5.3. Difraccion de rayos X

La técnica de difraccion de rayos X (XRD — X-Ray Diffraction, por sus siglas en
inglés) ha sido utilizada para el analisis de las posibles fases tras la deformacion
plastica severa antes y después del tratamiento térmico. Este analisis se ha llevado a
cabo mediante el equipo PANalytical X’Pert PRO MPD, instalado en los CCiT-UB con
difraccion en polvo y en geometria Bragg-Brentano 6/6 de 240 mm de radio e
irradiacion de Cu Ka (A = 1,5406 A). La potencia de trabajo empleada fue de 45 kV -
40 mA.

116



4.6. PROCEDIMIENTO DE TRATAMIENTOS SUPERFICIALES

Todos los tratamientos termoquimicos de modificacién superficial se han
realizado en las instalaciones de la empresa de S.A Metalografica (Cerdanyola del
Vallés) con el fin de analizar la precipitacion de fases tras la introduccion de carbono
(carburacién) y nitrogeno (nitruracion), ademas de observar su efecto en las
propiedades de corrosion y el aumento de la dureza superficial. La nomenclatura de
las muestras después de cada proceso se muestra en la Tabla 4. 9

Tabla 4. 9. Nomenclatura de las probetas procesadas termoquimicamente.

UNS S32205 UNS S32750

Nitruracion MDN MSN

Cementacion MDC MSC

Nitruracion + TT MDNT MSNT

Cementacion + TT MDCT MSCT
46.1. Carburacion

El tratamiento termoquimico de superficies, en este caso, de carburacion o
también llamado cementacion, se ha llevado a cabo mediante el proceso de
carburacion con plasma en atmdésfera de carbono (1,2%en peso) a 925° C durante
10h, seguido de un enfriamiento hasta 820°C y ambiente de 0,8% de carbono y
finalmente un temple en aceite a 80°C. El esquema del proceso se muestra en la

Figura 4. 13. Posteriormente se realiza un tratamiento de recocido.
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Figura 4. 13. Grafica del procedimiento de carburacion (cementacion) a 925°C durante
10h en atmdsfera de carbono en plasma.

4.6.2. Nitruracion

El tratamiento termoquimico de nitruracion se ha llevado a cabo en un ambiente
de atmdsfera de gases de amoniaco, dioxido de carbono y nitrégeno, durante 10 horas
a una temperatura de 520°C, seguido de un temple. En la Figura 4. 14 se muestra
graficamente el proceso.
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Figura 4. 14. Grafica del procedimiento de nitruracion a 520°C durante 10 horas en un
ambiente gaseoso de NHs, N2y COs..
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4.7. ENSAYOS DE CORROSION

El ensayo de corrosion que se ha llevado a cabo en esta tesis, ha sido mediante
las curvas de polarizacion potenciodinamicas segun la norma ASTM G5-14 [10]. Las
medidas se hicieron en un medio salino de 3,5% en peso de NaCl a temperatura
ambiente bajo un potencial fijado, con un electrodo de referencia (Ag/AgCl 3M) y un
electrodo auxiliar de platino. La muestra de 1 cm? de diametro fue el electrodo de
trabajo. La

Figura 4. 15 muestra el sistema montado. El potencial se controla por un
software (AUTOLAB), teniendo en cuenta que antes de fijar el potencial de
estabilizacién (Ess) este se determina mediante la inmersion de la muestra en el medio
salino por un circuito abierto (OCP, Open Circuit Potential) realizando un barrido de
potenciales a una velocidad de 0,16 mV/s durante tres horas, aproximadamente. Una
vez se obtiene el Ess, la muestra se somete al ensayo en si para obtener las curvas

de corrosion, haciendo un barrido de potenciales a temperatura ambiente.

Las curvas de polarizacion que se obtienen son los llamados diagramas de
Evans a partir de los cuales se extraen los valores del potencial de corrosion (Ecorr) ¥
el potencial de picadura (Epic), el potencial de repasivacion, si estos tienen lugar (Erep)
y las intensidades correspondientes, intensidad de corrosion (icorr), de picadura (ipic) y
de repasivacion (irep), respectivamente que se detallan en Seccion 3. Las densidades
de corriente se obtienen mediante los calculos correspondientes teniendo en cuenta
las superficies de cada muestra. Las curvas del diagrama se ajustaron mediante la

ecuacion lineal de Tafel para asi obtener los valores mencionados mas arriba.

Figura 4. 15. Montaje de la celda electroquimica con respectivos electrodos y detalle

del electrodo de trabajo (muestra expuesta al ensayo de 1 cm de diametro).
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4.8. ENSAYOS DE MICRODUREZA

Los ensayos de dureza o microdureza se consideran como no destructivos, con
el fin de dar informacion sobre el comportamiento mecanico del material bajo estudio.
Los ensayos realizados en este trabajo se hicieron mediante el equipo de microdureza
Galileo mostrado en la Figura 4. 16, con una carga de 0,9807 N durante 15 s (HVO0,1).
Se realizaron 50 microindentaciones, en cinco diagonales, de norte a sur (N-S) y de
este a oeste (E-W), con una separacion de 200 pm, tal y como se indica
esquematicamente en la Figura 4. 16 a la derecha. Los resultados finales sobre la

dureza son una media de las cinco diagonales trazadas a lo largo de la muestra.

Las muestras tratadas superficialmente también se ensayaron con una carga
de 2.942 N durante 15 s (HV0,3).

@ 10 mm
S

Figura 4. 16. Microdurémetro Galileo (izquierda) y esquema representativo de las
huellas tomadas a lo largo del diametro de las muestras.

El resultado de dureza determinado puede relacionarse con una de las propiedades
mecanicas del material, por ejemplo, el limite elastico esperado del material, el cual
da informacion suficiente sobre la resistencia mecanica del material. Dicha relacion se

determina mediante la expresion mostrada en la Ecuacion 4. 5.
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MPa Ecuacion 4. 5

HV( Kp ) 5 2BO66SN _

mm?2 1Kp

Para una correcta interpretacion de los resultados, las muestras fueron previamente
preparadas metalograficamente, desbastadas con papel de SiC de 400 a 1200
particulas por area y posteriormente pulidas con suspension de diamante de 6y 1 ym

de tamano de particula.
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SECCION 5. INFLUENCIA DE LA TORSION POR ALTA
PRESION SOBRE LA PRECIPITACION DE FASES EN EL ACERO
INOXIDABLE DUPLEX
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5.1. INTRODUCCION

El procesamiento de deformacién plastica severa por torsion a alta presién
(HPT) ha sido ampliamente estudiado como método eficaz para la obtencion de
microestructuras de grano ultrafino (UFG) y nanoestructuras (NS) con excelentes
propiedades mecanicas de tenacidad, dureza y resistencia a la fatiga en diversos
materiales, tal y como se conoce desde su primera mencion por Bridgman [1], y su
posterior estudio por varios autores en las ultimas décadas (Valiev et. al. [2] y Edalati
y Horita [3]-[6]). En particular, la deformacion por HPT en aleaciones de cobre [7], [8],
de niquel [9], [10], de aluminio [11] y de aceros inoxidables austeniticos [12]-[20],
todos ellos materiales con estructuras cristalinas fcc, bcc o hcp, ha estado
intensamente investigada en las ultimas décadas. Es bien sabido que las diferentes
estructuras cristalinas se comportan de distinta manera bajo deformacion, tal es asi
que las aleaciones que contienen dos estructuras diferentes, como es el caso del
acero inoxidable duplex, han despertado gran interés en observar su evolucion
después de la aplicacion de HPT [21]-[23]. Aun asi, las investigaciones para el acero
inoxidable duplex han sido enfocadas generalmente hacia la caracterizacion de la
microestructura tras las diferentes etapas de deformacidén, los mecanismos de
deformacion de las dos fases principales y, sobre todo, su influencia en las
propiedades mecanicas del material, tal y como reportaron Y. Cao et. al. [24], [25]. A
medida que sucede el procedimiento mecanico de refinamiento de la microestructura,
ocurren diversos efectos con diferentes caracteristicas provocados por la deformacion
plastica severa, como son el movimiento de las dislocaciones, de las bandas de
deformacion y de los limites de grano. Todos ellos influyen en la microestructura y es
interesante observar la precipitacion de las fases secundarias en la microestructura
tras dicha deformacion. En esta seccion se analizara la microestructura del acero
inoxidable duplex UNS S32205 tras la deformacion plastica severa, es decir, tras el
proceso mecanico de HPT. Se caracteriza tanto el material en estado de recocido (MO0)
y después de tratamiento térmico (MTO) como el material deformado por diferente
namero de giros de HPT (M1, M5, M10 y M12) y tras un tratamiento isotérmico
posterior a la deformacién (MT1, MT5, MT10 y MT12). Esta caracterizacion se llevara
a cabo mediante las técnicas de microscopia electronica de barrido (SEM) en modo
de electrones secundarios (SE) y electrones retrodispersados (BSE) y analisis

cuantitativo microestructural por difraccion de electrones retrodispersados (EBSD).
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Asimismo, se presentan propiedades de resistencia mecanica tras la realizacién de
ensayos de microdureza y se discute la influencia del método de deformacion sobre

la precipitacion de las fases secundarias y su impacto en las propiedades mecanicas.

5.2. RESULTADOS

5.2.1. Material previo a la deformacion por HPT

5.2.1.1. Caracterizacion de la microestructura y calculos termodinamicos

El acero inoxidable duplex UNS S32205, considerado también como duplex
estandar, fue sometido a un tratamiento de recocido a una temperatura de 1080°C
durante un tiempo de 30 minutos. El objetivo del tratamiento térmico fue el de
homogeneizar la microestructura, disolver cualquier fase secundaria que se pudiera
haber generado durante el procesado previo del material y obtener una
microestructura con la proporcién de austenita-ferrita marcada por la composicién, que
para esta aleacion es equifasica. Esta situacion se asegura mediante el temple en
agua posterior al recocido. En la Figura 5. 1 se observa la microestructura del material,
en la que el ancho aproximadamente de las dos fases es entre 5 y 18 uym, siendo la
austenita — y la fase clara en la micrografia y la ferrita — & la fase oscura en la
micrografia, en proporcion 1:1 y ademas no se observa la presencia de ninguna fase
secundaria, a lo largo de los limites de grano de la fase austenita o en la fase ferrita

de la microestructura.
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Figura 5. 1. Micrografia de MO mostrando la microestructura de la muestra laminada
inicial (M0), tras el recocido y temple en agua en la que se ve revelada la fase
austenitica y (clara) en la matriz de ferrita-  (oscura) mediante el ataque quimico del
reactivo de Murakami (710 g KsFe(CN)es, 10 g NaOH, 100 ml H>0).

En base a la bibliografia y previa caracterizacion del material, se ha podido
simular un diagrama de fases de equilibrio usando calculos termodinamicos mediante
el programa Thermo-Calc Software (Estocolmo, Suecia). Se han introducido las
posibles fases secundarias que pueden precipitar en el acero duplex en un rango de
temperaturas y la composicion del material para calcular las fases de equilibrio a partir
de la base de datos TCFES8. Los resultados de las predicciones de presencia de fases
de equilibrio con respecto a la temperatura se muestran en la Figura 5. 2, donde esta
representada la fraccion en moles de las fases que se formarian en el rango de
temperaturas 600-1200°C.

En primer lugar, por encima de la temperatura de 1050°C y hasta los 1200°C
se asegura una microestructura de ferrita y austenita sin la presencia de fases
secundarias. Por lo tanto, el tratamiento de recocido de 1080°C realizado a las
muestras del UNS32205 asegura la homogeneizacion de la microestructura de las
muestras. Segun el diagrama, no se observa presencia de fases secundarias como o,
M23Cs 0 CroN. La maxima temperatura a la que la fase o esta presente en el diagrama
de equilibrio termodinamico de fases es alrededor de 930°C. También se observa que
la formacién de fase o ocurre con la total transformacién de ferrita a partir de 670°C.
Por otro lado, se muestra la presencia de Cr2N hasta una temperatura maxima de
930°C. La fraccion en moles del nitruro de cromo se situa por debajo del 5%. La
formacion de los carburos de cromo (M23Cs) es practicamente despreciable, debido al
poco contenido en carbono en la composicion del material, pero se puede ver una
minima cantidad de precipitacion que puede ocurrir alrededor de 800°C. Es de
destacar que la formacion de la fase chi (x) en estos calculos no aparece a pesar de
haberse introducido para los calculos.
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Figura 5. 2. Diagrama de equilibrio de fases para el DSS UNS S32205 (Fraccion de
moles vs. Temperatura) obtenido mediante el programa de Thermo-Calc.

La Figura 5. 3 muestra la microestructura duplex de austenita y ferrita del
UNS 32205 observada con microscopio electrénico de barrido.
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x330 20.0kV BED-C
Figura 5. 3. Micrografia de BSE por FE-SEM de la microestructura de la muestra

inicial (MO), mostrando austenita - y (fase clara) en matriz de ferrita — d (fase oscura).

5.2.1.2. Tratamiento isotérmico posterior

A partir de estudios previos y del diagrama de equilibrio termodinamico de
fases, se ha seleccionado la temperatura de 830°C como la temperatura principal en
este estudio para tratar isotérmicamente las muestras durante un tiempo corto de 3
minutos seguido de temple en agua con el fin de provocar la precipitaciéon de fases
secundarias. Se ha considerado como tal por ser a partir de esta temperatura y tiempo

cuando se observaron suficientes precipitados.

La caracterizacion de la microestructura de las muestras mediante la
microscopia electrénica de barrido ha permitido diferenciar las fases gracias a la
variacion de contraste en el modo de imagen por electrones retrodispersados (BSE),
debido a la diferencia de peso atomico promedio entre los elementos de cada fase
[26]. A diferencia de la ferrita, la austenita presenta un mayor contenido en elementos
como Ni y N, mas conocidos como “elementos gammagenos”. Por otro lado, la ferrita
se caracteriza por su mayor contenido en Cr y Mo, los cuales también son elementos

estabilizantes para las fases intermetalicas o y ¥, esta ultima con mayor contenido en

Mo, dando lugar a una tonalidad mas clara en modo de observacion BSE. La
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composicién de las fases se ha confirmado mediante la espectroscopia de rayos X de
energia dispersiva (EDS).

En la Figura 5. 4 se pueden apreciar las micrografias obtenidas por FE-SEM
mediante BSE y los espectros EDS tras el tratamiento isotérmico de la muestra inicial
(MTO). Se observan las morfologias de las diferentes fases presentes en la
microestructura, asi como la composicion quimica de las fases sefialadas en la Figura
5.4 (a), (c), (e) y (g).- Se puede ver una pequena porcion de precipitacion de la fase
o en los limites de fase de ferrita/austenita en la Figura 5. 4 (a). Se identifican algunos
granos de tonalidad mucho mas clara como la fase chi, que precipitan en lugares
preferidos como son las pequefias particulas identificadas como nitruros de cromo,
Figura 5. 4 (c). Asimismo, algunos nitruros de cromo precipitan en la fase ferrita,
conectandose a la fase austenitica, tal y como se muestra en la Figura 5. 4 (e) y con
mas resolucion en la Figura 5. 4 (g). También se identifican nitruros de cromo en forma
discontinua, entre el limite de fase de austenita y ferrita dejando entremedio una zona
(marcada como 1 en laFigura 5. 4 (g)) que se muestra empobrecida en Ni y
enriquecida en Cr en comparacién con la austenita (marcada como 2 en la Figura 5.
4 (g)), segun los EDS de la Figura 5. 4 (i) y (j). Estas zonas se corresponden
precisamente con la precipitacion de los nitruros de cromo, como consecuencia de la
difusion de los elementos desde el interior de la fase austenitica. En general, la
precipitacion de las fases secundarias es muy heterogénea y representa menos del
2% de las fases presentes. Por ejemplo, en la Figura 5. 4 (h) se observa una zona en
la que se aprecian precipitados oscuros, identificados como nitruros de cromo, pero
no se detectan fases sigma ni chi.
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Figura 5. 4. Micrografias de BSE por FE-SEM de la muestra MTO. (a) Sefalizacion de
fase sigma y (b) EDS de la fase marcada en (a); (c) ldentificacion de fase chi
enanchada a un nitruro de cromo y (d) EDS de la fase marcada en (c); (e) Identificacion
de nitruros de cromo en forma lineal, precipitando en ferrita entre dos granos de
austenita y (f) EDS de la fase marcada en (e); (g) Senalizacién de dos zonas (1y 2)
mostrando menor contenido en Ni (i) y mayor (j), respectivamente para 1y 2; (h) Zona
libre de sigma y chi, mostrando la fase ferritica, austenitica y nitruros de cromo.

5.2.2. Deformacion plastica severa por HPT

5.2.2.1. Caracterizacion de la microestructura

La microestructura del material deformado plasticamente por HPT tras el primer
giro (N=1) se observa en la Figura 5. 5. Las micrografias de electrones
retrodispersados por FE-SEM son representativas desde el centro hacia el borde del
disco, (a)-(f), consecutivamente. Generalmente se observa un cambio en las fases
con el desplazamiento hacia el borde de la muestra, donde la deformacion inducida
es mucho mayor. La heterogeneidad a lo largo de la muestra es evidente y se puede
apreciar cerca del centro de la muestra M1, en la Figura 5. 5 (a) y (b), donde no se
llegan a deformar del todo los granos austeniticos (fase clara). Hacia al borde del
disco, se observa mayor deformacién e incluso un cambio drastico de la fase
austenitica, mas fina y alargada, asi como paralela a la direccion torsional, Figura 5.
5 (c) y (d). En estas zonas se pueden observar caracteristicas de la deformacion de
cizalla y torsion que han sido aplicadas, Figura 5. 5 (c) y (d). Por ejemplo, los remolinos
y turbulencias de la Figura 5. 5 (e) y (f), tipicas tras el cizallamiento en la
microestructura al aplicar un giro completo a lo largo de toda la superficie excepto en

el centro, donde idealmente la deformacion es nula.
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Figura 5. 5. Micrografias de BSE por FE-SEM en seccion longitudinal de las muestras

correspondientes a 1 giro, M1: (a)-(f) M1 des del centro hacia el borde,

consecutivamente (fase clara — austenita, en matriz oscura - ferrita).
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En la micrografia tomada cerca del centro de la muestra sometida a 5 giros,
M5, Figura 5. 6 (a), se ve mayor deformacion que en M1. Se observa la fase de
austenita en forma de linea ondulada cerca del centro que se va ondulando al
aproximarse al borde. Ahi, se observa una fase austenitica muy deformada y alineada
a la torsion aplicada, Figura 5. 6 (b).

Con el aumento del numero de giros HPT (10 y 12 giros), se consigue una
mayor homogeneidad. Las micrografias de la Figura 5. 6 (c)-(f) muestran el area de
las muestras después de 10 giros, M10 (c) y (d), y después de 12 giros, M12 (e) y (f),
siendo (c) y (d) representativas de zonas cercanas al centro y (e) y (f) del borde de las
muestras. Se observa una morfologia similar a la de la microestructura en el borde
de los discos de las muestras M1 y M5. La diferencia mas evidente esta en el tamafio
de la fase de austenita que es mucho mas fina después de una mayor deformacion
por cizallamiento, tal y como se puede apreciar en las micrografias de la Figura 5. 6
(e) y (f). Se observa una ligera curvatura de las fases, formando vértices locales tras
los 10 giros HPT, Figura 5. 6 (d) como consecuencia de la deformacion de cizalla.
Para una torsion ideal de cuerpo rigido, el centro del disco no debe someterse a ningun
esfuerzo cortante y, por lo tanto, la morfologia de la fase de austenita y ferrita debe
permanecer sin cambios. Sin embargo, los granos de austenita ligeramente
distorsionados indican la desviacion del modelo del cuerpo rigido ideal lo que implica
que el disco se ha deformado de alguna manera en el centro para las muestras M5,
M10 y M12 segun las micrografias de Figura 5. 6 (a), (c) y (e), respectivamente.
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Figura 5. 6. Micrografias de BSE por FE-SEM en seccion longitudinal de las muestras
(a)-(b) M5 del centro y el borde, (c)-(d) M10 y (e)-(f) M12 del centro y el borde,

respectivamente.

Durante la deformacion inducida mediante la HPT, no se ha observado ninguna
transformacion de fase, ni se han detectado fases secundarias mediante la
microscopia electronica de barrido y espectroscopia de rayos X por energia
dispersiva. Para acabar de confirmar que el proceso de HPT a temperatura ambiente
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no produce precipitacion de fases secundarias e intermetalicas en la microestructura

del acero inoxidable duplex, se han realizado analisis por difraccion de rayos X.

5.2.2.2. Analisis de fases por difraccion de rayos X

Los difractogramas de difraccidn de rayos X para las muestras MO, M1, M5,
M10 y M12 se muestran en la Figura 5. 7 (a). También se agregan patrones ampliados
junto con los difractogramas principales para la apreciacion de los picos mas intensos
entre 40 y 50° (20), para las muestras M5y M10, Figura 5. 7 (b) y (c), respectivamente.
Se identifican los picos mas intensos a las estructuras fcc (y-austenita) y bce (d-ferrita)
sin la observacion de ningun desplazamiento. Después de la deformacion por solo 1
giro HPT, el pico de la ferrita & (110) ha experimentado una expansién y el pico de
austenita y (111) también parece ser mas ancho. Después de 5y 10 giros HPT, los
difractogramas de las muestras M5 y M10 tienen casi el mismo aspecto. El picoy (111)
baja de intensidad y el pico de la ferrita & (110) se ensancha. Para identificar las
posibles fases presentes, se ha llevado a cabo una deconvolucién de estos picos
mediante un ajuste acumulativo. Se observa que los picos correspondientes a los de
austenita y ferrita se ensanchan, y este ensanchamiento esta relacionado con la
disminucién del tamafio de cristal coherente y la acumulacion de la tension aplicada.
En el difractograma de la muestra M12 se observa aun mayor ensanchamiento del

pico de la ferrita & (110), siendo éste el de mayor intensidad.
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Figura 5. 7. Espectro de difraccion de rayos X para las muestras DSS antes de la
deformacion (MO) y después de 1, 5, 10 y 12 giros HPT (M1, M5, M10 y M12),
respectivamente. Ampliacion de los picos mas intensos de M5 y M10.

Para poder evaluar la influencia del proceso de deformacion HPT sobre la
precipitacion de fases secundarias en la microestructura del acero inoxidable duplex,
se ha provocado esta precipitacion sometiendo el material a un tratamiento isotérmico
idéntico al seleccionado para el material previo a la deformacién (material recocido,

analizado previamente, Figura 5. 4).

5.2.3. Tratamiento isotérmico del material procesado por la HPT

5.2.3.1. Caracterizacion de la microestructura por FE-SEM, EDS.

La Figura 5. 8 muestra la microestructura de MT1, (1 giro HPT y tratamiento
isotérmico). Las imagenes se presentan desde el centro hasta el borde de la muestra
de la seccion transversal, sucesivamente de (a) a (d). Las micrografias (b) y (c) son
presentadas en los mismos aumentos (x4000), siendo representativas de zona
cercana al centro y zona cercana del borde, respectivamente. Claramente, el aumento
de precipitados se ve influenciado a medida que aumenta la deformacion hacia el
extremo de la muestra. Se observa, asimismo, la formacién de fase sigma en los
limites de grano de austenita y ferrita, asi como en el interior de la fase ferritica (Figura
5.8 (a) y (b)). Esta fase de tonalidad mas clara que las fases ferrita y austenita ha sido
comprobada por EDS, sefalando un alto contenido en Cr y Mo, Figura 5. 8 (g).
Ademas, en el centro de la muestra, Figura 5. 8 (a), donde todavia no se ha expandido
el crecimiento de la fase sigma, se observa una precipitacion de una fase mas brillante,

asociada a la fase chi. Debido a la poca o ninguna deformacién, por consiguiente,
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menor cantidad de subestructuras en el centro de la muestra, la precipitacién de las
fases secundarias ocurre en menor cantidad. Las fases mas oscuras se identifican
como nitruros de cromo resultantes del alto contenido en N y Cr, segun el EDS en la
Figura 5. 8 (h), favoreciendo su formacion en los limites de fase de austenita/ferrita y
en el interior de la fase austenitica, tal y como se puede observar en todas las
micrografias de la Figura 5. 8 (a)-(d).

Con el aumento de la deformacién y tras el tratamiento isotérmico, la muestra
MTS5 presenta un menor tamafo de grano y una deformacion considerable en el centro
de la muestra, tal y como se ha podido comprobar anteriormente en la Figura 5. 6 (a).
Se puede observar en la Figura 5. 9 (a) un aumento de precipitados en la zona central
en comparacion a la muestra MT1, considerando que las dos micrografias (Figura 5.
9 (a) y Figura 5. 8 (a)) estan a la misma ampliacién (x2500). Hacia el extremo de la
muestra, se ve un aumento significativo en precipitados de sigma e incluso, la
desaparicion de la fase ferrita (Figura 5. 9 (d)). Los puntos mas brillantes también se
identifican como fase chi, segun el EDS de la Figura 5. 9 (f), observandose en los
limites de fase de austenita/ferrita, los cuales acaban desapareciendo a medida que
aumenta la precipitacion de la fase sigma, tal y como se puede ver en la Figura 5. 9
(c) y (d) a mayores aumentos. Para la muestra MT10, en la Figura 5. 10, se aprecia
una tendencia similar de precipitados que en la muestra MT5, donde la mayoria de la
fase ferrita ha sido consumida por la fase secundaria sigma al extremo de la muestra
Figura 5. 10 (c) y (d). Finalmente, en la Figura 5. 11, se muestran las micrografias de
la muestra después de 12 giros y posterior tratamiento isotérmico, MT12. La
deformacion a lo largo del diametro de la muestra es muy homogénea y se observa
mas precipitacion de fases secundarias, algunas de las cuales son dificiles de
distinguir. Aun asi, se encuentran muy pocos precipitados de fase chi ya que la
precipitacion de sigma se ve avanzada e incluso la fase ferrita no se identifica en el
extremo de la muestra, Figura 5. 11 (d) a altos aumentos. La precipitacién de los
nitruros de cromo también se observa en aumento y heterogéneamente, segun la
Figura 5. 11 (d).

140



Figura 5. 8. (a) — (d) Micrografias de BSE por FE-SEM de la muestra MT1, en seccion
transversal, desde el centro hacia el borde, consecutivamente; (e)-(h) EDS de las

fases 9, y, 0 y Cr2N, marcadas en (a), (b) y (d), respectivamente.
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Figura 5. 9. (a) — (d) Micrografias de BSE por FE-SEM de la muestra MT5, en seccion
transversal, desde el centro hacia el borde, consecutivamente; (e) y (f) EDS de las

fases o y X, marcadas en (b).
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Figura 5. 10. (a) — (d) Micrografias de BSE por FE-SEM de la muestra MT10, en
seccion transversal, desde el centro hacia el borde, consecutivamente; (e) y (f) EDS

de las fases 0 y X, marcadas en (b).
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Figura 5. 11. (a) — (d) Micrografias de BSE por FE-SEM de la muestra MT12, en
seccion transversal, desde el centro hacia el borde, consecutivamente; (e) y (f) EDS

de las fases o y CroN, marcadas en (d).

Comparando las micrografias del centro de las muestras (micrografias (a) de la
Figura 5. 8, Figura 5. 9, Figura 5. 10 y Figura 5. 11), se aprecia el aumento de la
precipitacion de las fases secundarias, sobre todo de la fase sigma con el aumento en
la deformacion. Con el aumento de giros HPT, se induce una pequefa deformacion al
centro de los discos de las muestras, tal y como se ha observado previamente,

mostrando una desviacion de la situacién ideal (deformacidn nula al centro del disco).
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Enla Tabla 5. 1 se muestra el tanto porciento de las dos fases detectadas como sigma
(o) y chi (x) en las micrografias de FE-SEM, particularmente de las mas
representativas, cercanas al extremo de las muestras (todas ellas tomadas a los
mismos aumentos, x4000). Se observa el ligero incremento en % de las fases con el

incremento de los giros HPT.

Tabla 5. 1. % de las fases secundarias (sigma y chi) encontradas en las muestras
MTO, MT1, MT5, MT10 y MT12 a partir de las micrografias de FE-SEM.

MTO MT1 MT5 MT10 MT12

o,X(%)|152+058 2124+19 23,88+1,4 30,09+1,7 32,59 0,58

5.2.3.2. Analisis de fases por difraccion de rayos X

Para seguir el estudio de la presencia de las fases precipitadas en las muestras
tratadas térmicamente se ha realizado también un analisis por difraccion de rayos X.
Los difractogramas obtenidos para las muestras MTO, MT1, MT5, MT10 y MT12 se
pueden observar en la Figura 5. 12 (a). Se presentan los picos de mayor intensidad
correspondientes a las fases austenita y ferrita & junto con picos menos intensos
representativos de la fase sigma y CroN. Como consecuencia de la precipitacion de la
fase sigma, con el aumento de giros HPT, el pico de la ferrita va disminuyendo su
intensidad para las muestras MT1, MT5, MT10 y MT12. La cantidad de la fase chi se
encuentra en porcentajes demasiado bajos para ser detectados mediante esta técnica
(limite de deteccion del equipo de DRX es 1% en peso). Para la muestra MTO, los
picos mas intensos estan enmarcados en cuadros y ampliados en la parte inferior de
la Figura 5. 12 (b)-(e), indicando un desdoblamiento del primer pico correspondiente
a ferrita en 26° 44,5 (Figura 5. 12 (b)) y el pico en 26° 64,5 (Figura 5. 12 (c)), como

sefal de la precipitacion de la fase sigma.
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Figura 5. 12. (a) Difractogramas de difraccion de rayos X para las muestras MTO, MT1,
MTS5, MT10 y MT12. (b)-(e) Ampliacion de los picos mas intensos de la muestra MTO
relacionados con la precipitacion de fase sigma.

5.2.3.3. Analisis microestructural por EBSD

La precipitacion de fases secundarias se ha podido comprobar en la
microestructura del material por FE-SEM y DRX. Aun asi, debido a la gran
deformacion inducida en la microestructura, la disminucion de grano y la presencia de
mas de una fase, algunas en menor porcion y tamafo, hace que el analisis de estas
no sea tarea facil. Los resultados de los espectros EDS han permitido obtener algunas
sefiales que ayudan a distinguir la presencia de fases secundarias (sigma, chi, nitruros
de cromo) de las dos fases principales (austenita y ferrita), sabiendo los elementos
quimicos en mas abundancia en cada fase. Para obtener mas informacion sobre las
fases presentes en la microestructura deformada tras el tratamiento térmico, se ha

realizado un estudio por EBSD.

La Figura 5. 13 muestra micrografias de las zonas escaneadas por EBSD
obtenidas de la parte extrema de los discos en seccion transversal y un esquema
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representativo de las direcciones que se han tenido en consideracion en estos
analisis. Los mapas representan los limites de grano de bajo angulo en color rojo
(LAGB — low angle grain boundary) y los limites de grano de alto angulo en color negro
(HAGB - high angle grain boundary) que mayoritariamente marcan los limites de
maclas en los granos para las cinco muestras que se han analizado, antes de la
deformacion (MTO) - Figura 5. 13 (a), y después de aplicar HPT (MT1, MT5, MT10 y
MT12) - Figura 5. 13 (b)-(e), respectivamente. Los limites marcados en gris también
son considerados de HAGB y ademas son limites de fase. En primer lugar, se observa
claramente la disminucién del tamafio de grano tras la primera vuelta HPT y una menor
diferencia entre los tamafios de grano producidos por 5, 10 y 12 giros HPT. Se puede
ver en la Figura 5. 13 (a) una distribucion de granos con un tamafio de alrededor de
los 15 ym, unos granos de mayor tamano, alrededor de los 50 uym y otros con maclas
caracteristicas de recocido y de deformacion, representativos para los granos
austeniticos de alrededor de los 30 um. En esta misma muestra inicial, se presentan
pocos limites de sub-grano <2° debido al proceso de recocido y tampoco se observa
una desorientacion significativa. Se aprecian cambios importantes en la
desorientacion de los limites de grano después del proceso de deformacion. Por
ejemplo, después de una vuelta de HPT (MT1) se observa una gran cantidad de limites
de subgrano (2-15°) en la Figura 5. 13 (b) asi como después de 5, 10y 12 giros HPT,
Figura 5. 13 (c), (d) y (e), respectivamente para las muestras MT5, MT10 y MT12 con
casi la misma tendencia. Se concluye que a medida que aumentan los giros de HPT,
las desorientaciones de los limites del grano también aumentan como consecuencia
de los limites del subgrano y la microestructura de gran ultrafino alcanzada. En las
cuatro muestras deformadas, se aprecian granos con un tamafio mayor respecto a los
demas, como indicacion de un crecimiento en la precipitacion después del tratamiento

isotérmico.
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Figura 5. 13. Micrografias del EBSD y esquema representativo de las direcciones en
consideracion de las muestras (a) MTO, (b) MT, (c) MT5, (d) MT10 y (e) MT12,
representando los LAGB (rojo) y HAGB (negro).

Debido a la disminucién del tamafio de grano y, en consecuencia, el aumento
de los limites de grano, el proceso de precipitacion durante el envejecimiento se ve
influenciado. En la Figura 5. 14 se aprecian los mapas de fases obtenidos antes y
después de la deformacion, asi como los mapas IPF de todas las fases en la direccion
de Z. De los mapas de fases, en la muestra no deformada (MTO) se puede observar
la presencia de las dos fases, austenita y ferrita, y un comienzo de precipitacion de la
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fase sigma en la fase ferrita, asi como de carburos y nitruros de cromo Cr23Cs, Cr3Cy
y Cr2N en la fase austenita y ferrita segun los colores correspondientes indicados. Aun
asi, la precipitacion de estas fases parece sefalar un proceso no acabado, es decir,
el hecho de observar una heterogeneidad en las fases podria ser debido a la difusion
constante de elementos que sucede durante el proceso de precipitacién. En el mapa
IPF de esta muestra, se observa que los granos austeniticos estan orientados

aleatoriamente.

En las primeras etapas de deformacion (N=1), se observa en la muestra MT1
una gran disminucion del tamafio de grano como ya se habia observado previamente,
por lo tanto, un aumento en la precipitacion. Se aprecia una pequefia cantidad de la
fase ferrita, la precipitacion de la fase sigma ha llegado a consumir casi toda la fase
ferrita tal y como se observa en la Figura 5. 14 (c) y se habia visto anteriormente por
FE-SEM en las zonas extremas de la muestra. La presencia de la fase chi,
homogéneamente repartida por la microestructura también es como se habia
detectado en la Figura 5. 8. Cabe destacar que la orientacion de la fase austenitica
parece tener una preferencia de orientacién en la muestra MT1, viendo en el mapa
IPF (Figura 5. 14 (d)) la abundancia del color verde, correspondiente al plano (100)

segun la coloracion de IPF.

La evolucién de la microestructura con los giros de HPT, es considerablemente
equiparable para las muestras MT5, MT10y MT12. En los mapas de fases se observa
la misma tendencia de precipitacion, donde sigma precipita en la fase ferrita hasta ser
totalmente consumida y los carburos de cromo sefalan estar precipitando en los
granos austeniticos. Asimismo, para las muestras MT10 y MT12 - Figura 5. 14 (g) i (i),
respectivamente, disminuye la distribucion de la fase chi, pero si que se observa la
presencia de mayor contenido en carburos de cromo, a diferencia de los nitruros
identificados anteriormente. Con los giros de HPT, la fase austenitica, se ha ido
orientando aleatoriamente, asi como el resto de las fases presentes en las cuatro

muestras, segun los mapas de orientaciones incluidos en la Figura 5. 14 (f), (h), (j).
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Figura 5. 14. Mapas de fases (izquierda) y orientacion cristalografica (OIM) (derecha)
de las muestras (a) MTO, (b) MT1, (c) MT5, (d) MT10y (e) MT12.

5.2.4. Ensayos de microdureza

Las propiedades mecanicas de las muestras severamente deformadas se
analizaron mediante ensayos de microdureza. Se ha estudiado la evolucion de la
dureza de las muestras procesadas con HPT y no procesadas, antes y después del
tratamiento isotérmico enfatizando principalmente el aumento de los valores después
de un aumento significativo de la precipitacion de sigma. En la Figura 5. 15 se muestra
la representacién grafica de los valores de dureza obtenidos a lo largo del diametro
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de las muestras deformadas sin ser tratadas isotérmicamente, por lo tanto, sin
precipitados como se ha verificado ya anteriormente. El gran aumento de dureza se
produce al principio, como sucede también con otros procesos de SPD, aumentado
en un 40% de la muestra sin deformacion aplicada (MO - 293 + 13 HV0,1 de media) a
la deformada después del primer giro HPT (M1 - 492 + 25 HV0,1). La dureza en el
centro (r = 0) de las muestras deformadas disminuye ligeramente, lo que indica que
alli se induce una menor deformacion, como predice la ecuacion de deformacion (y =
21rN/h). Sin embargo, se observa una menor diferencia a lo largo del diametro cuando
se incrementan los giros de HPT. Hay casi un 3,5% de diferencia entre 5y 10 giros
HPT, de 608 + 51 HVO0,1 a 628 + 26 HVO0,1 para las muestras M5 y M10,
respectivamente. Ademas, se ha observado alrededor del 60% de aumento de dureza
desde la muestra no procesada hasta la muestra procesada con el maximo de giros
HPT. Las muestras después de 10 y 12 giros HPT muestran el valor promedio maximo
de 628 + 26 HVO0,1 y 653 + 21 HVO0,1, respectivamente, con una diferencia casi

negligible del 4% entre las dos muestras.

En la Figura 5. 16 se observa la distribucion de dureza de las muestras
deformadas después del tratamiento isotérmico. La muestra sin deformacién (MT0)
presenta valores similares a la muestra sin tratamiento isotérmico (MO0), lo que indica
que ha precipitado una pequeia cantidad de fase sigma. Sin embargo, la dureza
aumenta para las muestras posteriormente al tratamiento isotérmico, en comparaciéon
a las no tratadas isotérmicamente. Ademas, se consiguen valores muy similares entre
estos: 631 + 17 HVO0,1; 676 + 39 HVO0,1; 724 + 34 HV0.1 y 741 £ 27 HV0,1 para MT1,
MT5, MT10 y MT12, respectivamente. Se considera que debido a la formacion de fase
sigma distribuida homogéneamente en las muestras deformadas, la resistencia

mecanica del material aumenta en comparacion con las muestras sin precipitados.
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Figura 5. 15. Representacién grafica de la dureza obtenida a lo largo del diametro de
las muestras antes de la deformacion (MO) y después, M1, M5, M10 y M12.
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Figura 5. 16. Representacion grafica de la dureza obtenida a lo largo del diametro de

las muestras tratadas isotérmicamente, antes de la deformacion (MTO) y después,
MT1, MT5, MT10 y MT12.
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5.3. DISCUSION

La microestructura obtenida tras un proceso de deformacion plastica severa y
su influencia en el comportamiento de precipitacién han sido analizadas para el acero
inoxidable duplex UNS S32205. El objetivo principal ha sido emplear el proceso de
HPT mediante la aplicacidn de una presion constante seguida de diferente numero de
giros sobre las muestras cilindricas a temperatura ambiente y condiciones no
restringidas. Mediante este proceso, generalmente, se consigue una mejora en las
propiedades mecanicas del material a través de la reduccion del tamafno de grano, es
decir, la obtencion de una microestructura con grano ultrafino, e incluso una
nanoestructura cristalina. Como consecuencia de ello, aumenta el numero de limites
de grano, siendo estos de alto o bajo angulo. Es de esperar que, debido a las grandes
tensiones inducidas durante el proceso de deformacion, tanto el movimiento de
defectos en los granos como su acumulacion en los limites de granos se vean
influenciados. Esta ha sido una de las razones para estudiar la precipitacion de fases
en una microestructura distorsionada. Por consiguiente, se ha basado en comparar la
microestructura del material deformado por HPT con el material previamente a la

deformacion.

5.3.1. Precipitacion en el acero inoxidable duplex sin

deformacion por HPT

La precipitacion de fases secundarias en el acero inoxidable duplex no ha sido lo
abundante que se esperaba, pues el corto tiempo de precipitacion no ha dado lugar a
una total descomposicion de la fase ferrita segun lo indicado por el diagrama de
equilibrio termodinamico de fases. Segun los calculos del programa Thermo-Calc, a
partir del diagrama de equilibrio de fases de la Figura 5. 2 la precipitacion de la fase
sigma puede ocurrir hasta una temperatura de alrededor de 980°C. Por lo tanto, a
830°C (la temperatura seleccionada para los experimentos de esta seccidn) se espera
una fraccion molar de precipitacion de fase sigma de algo mas del 33% en peso.
Observando las micrografias del tratamiento experimental (Figura 5. 4) se detecta una
precipitacion heterogénea de esta fase, distribuida dispersamente a lo largo de la zona
analizada. Se detecta la presencia de ferrita, a diferencia de la prevision por el
diagrama de equilibrio de fases. Asi, la precipitacion de sigma en los limites de grano

de & /y y y/y aun no es suficientemente avanzada como para inducir su crecimiento en
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el interior de la ferrita y acabar siendo consumida. Por esta razén también se ha podido
observar mediante los analisis por FE-SEM la precipitacion de la fase intermetalica chi
X, considerandose como una precipitacion previa a la de la fase sigma, [26], también
argumentado por otros autores [27]-[29] que acaba siendo consumida por sigma. Esto
no ha correspondido al diagrama de equilibrio. El tratamiento experimental realizado
a las muestras ha sido a una temperatura isotérmica durante un tiempo relativamente
corto a diferencia de las fases presentadas en el diagrama de equilibrio, que
corresponderian a un tratamiento de enfriamiento continuo y a mayor tiempo de

tratamiento.

5.3.1.1. Precipitacion y transformacion de fases

Respecto a la precipitacion de la fase sigma, su morfologia en la bibliografia se
describe en cuatro tipos [30]-[32]. Por ejemplo, se encuentra principalmente en los
limites de grano y/d y yl/y, puntos triples, sitios de esquina y también precipitando
dentro de los granos de ferrita con morfologia de precipitacion celular. Los limites de
granos son sitios preferibles para la precipitacion debido a la alta energia de la
interfase, en estos puntos se observa principalmente una morfologia de sigma en
bloques. Este mismo aspecto se ha visto en los experimentos en esta seccion (Figura
5. 4). Con el avance de la precipitacion, la fase chi acaba siendo sustituida por la fase
sigma, siendo esta ultima la mas perjudicial por el equiparablemente mayor volumen
entre las fases secundarias y por el hecho de que la fase ferrita se acaba
descomponiendo por su expansion. Debido a este proceso de difusion continuo, se
generan zonas que difieren de las fases principales ferrita y austenita. Zonas que
muchos autores han asignado a una nueva fase, llamandola austenita secundaria, por
estar enriquecida en Ni y empobrecida en Cr. La austenita secundaria, por lo tanto, se
describe por algunos autores como resultado de la transformacion de d-ferritaen oy
y2. Estos mismos autores, la describen como una reaccién tipo eutectoide (6— o + y2)
[33]-[37]. Para tener en cuenta esta consideracion, es muy importante, primero,
recordar el concepto de transformacion eutectoide. La reaccion consiste en la
transformacién de una fase sélida estable en dos fases sdlidas estables a temperatura
y composicion constantes, punto invariante termodinamico, como se describe en los
textos y enciclopedias clasicos de metalurgia fisica de los diagramas Fe-FesC [38]. En
el caso de la precipitacidon en fase sigma, en primer lugar, su morfologia cambia segun
el sitio en el que precipita en la misma muestra y bajo el mismo tratamiento, a

diferencia de la morfologia laminar de la perlita en la reaccidon eutectoide clasica.
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Ademas, la precipitacion ocurre en un rango de temperaturas y dependiendo también
de esto, la morfologia de la fase es diferente [31]. Asi, su aspecto puede ser similar a
la morfologia de bloque, como en el caso de los experimentos actuales, cuando las
temperaturas de envejecimiento no son demasiado altas y la precipitacion ocurre en
los limites de grano. Puede ocurrir como una precipitacion celular a temperaturas mas
bajas y un tiempo de precipitacidon mas prolongado. Ademas, la fraccion molar de la
fase varia segun la temperatura y el tiempo de envejecimiento. Sin embargo, la
reaccion eutectoide se produce a una temperatura constante. Segun el handbook
ASM para microestructuras y microanalisis de metales [39], la reaccidn eutectoide es
una reaccion invariante en estado solido que se produce mediante un transporte de
masa de largo alcance. Es una transformacion heterogénea discontinua y activada
térmicamente, que implica el movimiento de limites y separacion de fases. Las
reacciones de precipitacion se diferencian de las transformaciones invariantes en el
hecho de que las primeras implican la formacion de una nueva segunda fase dentro
de una matriz que tiene la misma estructura cristalina que la fase principal. Por el
contrario, todos los precipitados de la reaccion de transformaciones invariantes tienen
una estructura cristalina diferente a la de la fase principal. Ademas, la precipitacion de
sigma en las esquinas de ferrita tiende a consumir por completo cuando se deja
durante un tiempo de envejecimiento suficientemente largo. En los experimentos
llevados a cabo, el tratamiento isotérmico a 830°C durante un tiempo relativamente
corto, ha sido suficiente para la nucleacion de sigma, pero no ha sido suficiente para
su expansion y crecimiento tal que consuma por completo la fase ferrita. Estas razones
son los motivos por los que no se deberia de considerar la precipitacién de la fase
sigma y la aparicion de las zonas empobrecidas en Cr como resultado de una reaccion

eutectoide.

5.3.2. La deformacion inducida tras el HPT

La deformacion plastica severa aplicada al material después del recocido ha
dado lugar a un material nanoestructurado, gracias a la presién aplicada sobre
muestras de forma cilindrica y una fuerza de torsion que ademas ha sido revelada a
lo largo de la superficie de las muestras. Por ejemplo, se han podido observar algunos
patrones caracteristicos de la deformacién de cizalla tras la aplicacion de un giro HPT,
como son la curvatura de la fase austenitica, hasta la formacion de remolinos en zonas
cercanas al centro y borde de la muestra (Figura 5. 5 (c)-(e)). Algunos vértices locales
de cizallamiento debidos a una mayor deformacién inducida se han observado tras los
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10 giros (Figura 5. 6 (d)), similar a los que se han visto en otros estudios para el mismo
material tras el mismo proceso y condiciones de HPT [25].

Los principales factores que influyen en la homogeneidad de la deformacion de
las dos fases, en la distribucion del tamafio de grano en la microestructura, y en las
diferencias que se ven en cuanto a la dureza del material a lo largo de su diametro,
son la presion aplicada y el numero de revoluciones realizados, correlacionados
directamente a la deformacién inducida. La deformacion inducida aumenta con la
distancia desde el centro del disco, e idealmente en el centro de la muestra la
deformacion deberia de ser nula Segun Cao et al. [22], la deformacion por
cizallamiento impuesta por HPT se aproxima gradualmente a la situacién ideal del
cuerpo rigido con el aumento de los giros HPT. Pues la microestructura es mas
homogénea, las desviaciones locales de la deformacion de cizalla y algunas
inestabilidades que puede provocar esta durante los primeros pasos de HPT
(generalmente debidos a variaciones locales de rugosidad y/o espesor de la muestra
de un punto a otro a lo largo del diametro, o deslizamiento entre la muestra y el yunque
del HPT) tienden a desaparecer.

Segun Cao et al., la deformacién es heterogénea a lo largo del diametro de la
muestra cuando se realzan entre 1 y 3 giros HPT, es decir, en la primera etapa de
deformacion por HPT. En el extremo de las muestras, la deformacion inducida es
mucho mayor, de acuerdo con la Ecuacion 5. 1 que define la deformacion por HPT en

caso del cuerpo rigido:

y = 2nrN/h Ecuacion 5. 1

donde N es el numero de giros, h el espesor de la muestra y r el radio del disco. Asi,
en el centro de la muestra (r=0) en el caso ideal, no habria deformacion. La
deformacion equivalente propuesta por Von-Mises, seria la indicada en la Ecuacion 5.
2.

e=y/V3 Ecuacion 5. 2

Sin embargo, esta ecuacion es util para las deformaciones pequenas, es decir, cuando
y =£0,8. En los casos donde y = 0,8, se ha de tener en cuenta el espesor de la muestra.
Por eso, la deformacién equivalente propuesta por Palowski y posteriormente
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utilizada en diferentes estudios por Valiev et al. [40], [41] es la descrita en la Ecuacién
5.3.

2nNTh .,
o) Ecuacién 5. 3
h2

€=1In (

Sin embargo, con el aumento en giros HPT (N), la deformacién tiende a ser similar
para un numero alto de giros y muy homogénea a lo largo del diametro de la una
muestra, tal y como se muestra graficamente en la Figura 5. 17. Esta representada la
deformacion calculada por la Ecuaciéon 5. 3

Ecuacion 5. 3 a lo largo de la superficie de muestras de 5 mm de radio (a los
0,5 mm respecto el centro, a los 1,5 mm, a los 2,5 mm, a los 3,5 mm y al borde de la
muestra, 5 mm) para 1, 5, 10 y 12 giros HPT. Con el aumento de los giros HPT, la
deformacion equivalente en la muestra es muy similar y a lo largo del diametro esta

tiende a tener diferencias despreciables.

Deformacion

0 2 4 6 8 10 12
Giros HPT (N)

Figura 5. 17. Representacion grafica de la deformacion equivalente tras diferente
numero de giros HPT en diferentes puntos del diametro de la muestra respecto el

centro.

La deformacion calculada en las muestras de esta seccion mediante las dos
Ecuaciones (5.1 y 5.2) evidentemente es diferente, como se muestra en la Tabla 5. 2
y se tiene que considerar la misma deformacion equivalente calculada en caso de

querer compararla entre distintos parametros de trabajo o materiales.
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Por eso, en la mayoria de las ocasiones, hacer referencia al numero de giros
HPT es mas apropiado para evitar confusion en cuanto a la deformacion inducida
calculada por diferentes ecuaciones. En general, la deformacion inducida en el
material se considera muy alta, teniendo en cuenta los maximos giros de HPT
aplicados a la muestra (N=12) y los maximos aplicados al mismo material en otros
estudios donde Cao et. al. [24] reportan deformaciones equivalentes de hasta e~18 y

mas altas, aplicando 6 GPa y hasta 5 giros HPT, calculadas mediante la ecuacion 5.2.

Tabla 5. 2. Deformacidén equivalente para cada muestra calculada mediante las

Ecuaciones 5.1 y 5.2, considerando r = 3,5 mm.

Muestra e= y/3 e=In (Zn::ho)
MO e=0 £=0
M1 e=15 £=3.5
M5 £=80 £=5.0
M10 £=160 £=5.8
M12 €=190 £=6.0

5.3.3. Relacion de la deformacion con la precipitacion de fases

secundarias

Una vez se ha deformado el material en estado de recocido, no se ha observado
ningun tipo de cambio de fases debida a la deformacién inducida, en acuerdo con [22].
La precipitacion de las fases secundarias en la microestructura del material deformado
ha sido observada tras el tratamiento isotérmico realizado. Esta precipitacion de fases
es mucho mayor que en la microestructura no deformada, tal y como se ha podido ver
en las micrografias por FE-SEM (Figura 5. 8, Figura 5. 9, Figura 5. 10 y Figura 5. 11).
Tal es asi, que con el mayor numero de giros aplicados por HPT, se ha dado lugar a
una microestructura transformada, en la que la precipitacion de la fase secundaria
sigma ha consumido casi por completo a la fase ferritica. Por el hecho de contener
elementos gammagenos en su estructura, como lo son Cry Mo, la ferrita acaba siendo

sustituida por la fase sigma. Ademas, se considera que la velocidad de difusion de
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estos elementos es mucho mayor desde la estructura cristalina bec (ferrita) que desde
fcc (austenita).

Es bien sabido que SPD promueve la precipitacion después de un tratamiento
térmico posterior [42], [43]. En la microestructura deformada en la que se incrementa
la densidad de dislocaciones y maclas de deformacion, también se genera una alta
concentracion de vacantes. Por lo tanto, cuando se aplica temperatura, la
microestructura tiende a reorganizarse atomicamente. La tendencia a aumentar la
precipitacion con la deformacién se ha podido observar también en los mapas
obtenidos por EBSD. Aunque, la Figura 5. 13, representa la microestructura tras la
precipitacion de las fases secundarias, con el aumento del numero de granos
ultrafinos, se ha dado lugar al aumento de los limites de grano de alto angulo (HABG
>15°). Segun Estrin et. al [44], la microestructura del material durante las primeras
etapas de deformacion plastica severa tiende a formar células de granos subdivididos
en los granos mas grandes, que con mayor deformacion tienden a convertirse en
limites de grano de alto angulo. La generacion de limites de grano de alto angulo,
acaban siendo los sitios de nucleacion mas favorables. Estos se consideran mas
energéticamente activos y, eventualmente la precipitacion aumenta en estas zonas.
Por lo tanto, las vacantes generadas durante la deformacion plastica severa y la
abundancia de limites de grano de alto angulo que aumentan con las vueltas de HPT,
promueven una difusion mas rapida. La interaccion dislocacion-precipitado, la
interaccidn entre el limite de grano y el precipitado, el deslizamiento por dislocaciones
y la difusién atdmica son las posibles interacciones que pueden ocurrir después de
inducir la precipitacion en la microestructura tras SPD [45]. Debido a la presencia de
multiples defectos, la difusion rapida de los atomos en la matriz tiene lugar cuando por
el camino se encuentra una acumulacion de dislocaciones como sugirieron Kuzmina
et al. [46]. Por tanto, una difusién rapida ayuda al crecimiento de precipitados

intermetalicos.

Una representacion grafica de los porcentajes de cada fase después del
tratamiento isotérmico para cada muestra, obtenidos del analisis de EBSD, se muestra
en la Figura 5. 18, indicando visualmente el aumento de la precipitacion de sigma con
el aumento de la deformacién. De un porcentaje inferior a 5% en la muestra MTO,
sigma llega a precipitar hasta poco mas de 25% en la muestra MT12. Estos
porcentajes son muy similares a los que se han obtenido después de analizar las fases
secundarias (sigma y chi) de micrografias de FE-SEM (1,51% y 32,59% para MTO y
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MT12, respectivamente, tal y como se ha visto en la Tabla 5. 1, anteriormente). Las
fases secundarias precipitadas en menor cantidad (carburos/nitruros de cromo y fase
chi) ubicadas en los limites de grano en el material deformado analizadas por EBSD,
difieren ligeramente, respecto las fases analizadas por FE-SEM y EDS. Ademas, se
han cuantificado en mayor porcentaje el carburo de cromo Cr7Cs que el Cr23Ce.

Las fases que precipitan se han visto generalmente en los limites de fase de
ferrita/austenita y dentro de la fase ferritica. El hecho de observar algunos granos
indexados como carburos de cromo a diferencia de los nitruros de cromo analizados
por EDS, se debe, basicamente, a las limitaciones de las dos técnicas de
caracterizacion. Debido al tamafio de grano muy fino de las muestras deformadas y la
gran deformacién inducida en la microestructura, las lineas de Kikuchi, a través de las
que se asigna la fase en cada grano, se ven afectadas. La densidad de dislocaciones
introducida durante la deformacion y una microestructura altamente distorsionada

dificultan el proceso de indexacion.

Aun asi, es conveniente mencionar aqui que mediante la técnica de EDS, la
deteccion de fases con tamafio nanométrico es limitada y en muchas ocasiones el
analisis puede ser orientativo. Para analizar con mayor profundidad las fases
intermetalicas minoritarias y con menor tamafo es recomendable acudir a una técnica

de caracterizacion con mayor resolucion.
60
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Figura 5. 18. Representacion del % de fases en cada muestra tres el tratamiento
térmico y diferentes giros de HPT.
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5.3.4. Influencia de la deformacion y precipitacion en las

propiedades mecanicas

Mediante los analisis de EBSD se ha podido comprobar que la disminucién del
tamafo de grano tras el primer giro HPT ha sido mucho mas remarcado en
comparacion a la muestra inicial que observando el refino de la microestructura entre
1y 10 giros HPT. Este hecho, indica que la microestructura tiende a una estabilizacidon
del refinamiento. Segun Langdon y Valiev [47], la gran cantidad de defectos, sobre
todo dislocaciones introducidos en la microestructura tras los primeros giros de
deformacion, pueden interactuar entre ellos debido al espacio libre que hay en los
granos. Con la diminucion del tamafo de grano, se reduce el espacio y, por lo tanto,
las dislocaciones tienen menor posibilidad de movimiento, llegando a una saturacion,
traduciéndose en el aumento de la resistencia mecanica, tal y como se ha visto en los

valores obtenidos de la microdureza.

Es bien sabido que el comportamiento mecanico de los materiales cristalinos a
temperaturas por debajo de ~0,5Tf es dependiente de la relacion Hall-Petch, donde el

limite elastico esta dado por la Ecuacion 5. 4.

oys = 0g + kyd /2 Ecuacion 5. 4

siendo g, el esfuerzo de friccion para el movimiento de una dislocacién a lo largo de
un plano de deslizamiento, que se incrementa en funcion de la constante k, y d el
diametro medio del grano [48]. Asimismo, de esta ecuacion se puede intuir que el
limite elastico de los materiales procesados por HPT seria muy alto, debido al tamafio
de grano ultrafino. Por esta razén, en la practica la relacion de Hall-Petch se puede

expresar en términos de microdureza mediante la Ecuacion 5. 5 [49]:
Hy = Hy + kyd™%/2 Ecuacion 5. 5

Esta misma relacion se representa en la Figura 5. 19 para las muestras MO, M1, M5,
M10, M12, teniendo en cuenta el tamafo promedio del diametro de grano en las

microestructuras y la dureza promedia en las mismas.
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Figura 5. 19. Relacion de Hall-Petch para las muestras MO, M1, M5, M10 y M12.

Esta representacion permite verificar indirectamente la relacion de Hall-Petch.
Una tendencia que se puede encontrar en varios estudios para diferentes materiales,
como por ejemplo Cu y Ni, procesados por HPT [49], [50] o Cu y Cu-Zn [51], Ti [52] o

aceros sub-micrométricos [50].

Por otro lado, se considera que el aumento de la dureza con el incremento en
precipitados se atribuye al fenomeno relacionado con el envejecimiento por
deformacion, segun reportan Karahan et. al. [53]. La interaccion de los precipitados
con las dislocaciones dificulta el movimiento de la dislocacion y la distribucion
homogénea de sigma en la microestructura probablemente conduzca al aumento de
la dureza del material. Esto también fue reportado por Maj et al [42] tras una

deformacion inducida mucho menor en el mismo acero inoxidable duplex.
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5.4.

CONCLUSIONES

En esta seccion se ha analizado la deformacion por HPT en discos de
aceros inoxidables duplex tras 1, 5, 10 y 12 giros completos mediante la presion
de 6 GPa a temperatura ambiente.

Se ha observado una alta deformacién y distorsidon de las fases en la
microestructura, llegando a obtenerse microdureza de hasta ~650 HVO0.1. sin la
observacién de transformacién de fases por deformacion.

El aumento de la deformacion por cizallamiento provoca una microestructura
de UFG homogénea y tras el tratamiento isotérmico, incluso siendo de corta
duracion, las fases secundarias aumentan considerablemente su cantidad,
contribuyendo a un aumento en la dureza del material debido al fenémeno de
maduracién por deformacion.

Se concluye que la precipitacion tras el tratamiento térmico no puede
considerarse una transformacion eutectoide, donde la fase sigma es un
producto de una fase inicial en estado sélido con distinta estructura cristalina.
El analisis mediante EBSD ha sido llevado a cabo con tal de identificar las
diferentes fases precipitadas minoritarias y observar la distribucion de limites
de grano.

Se ha visto la limitaciéon de la resolucién espacial del EBSD en sistemas
altamente deformados y tensionados.

El hecho de introducir varias fases candidatas como inputs durante el proceso
de identificacion de fases en una microestructura nanoestructurada también
contribuye a limitacion de correlacionar las fases.

Se concluye que para analizar con mas precision y estudiar la relacidon

cristalografica de las fases es necesario el uso de equipos con mas resolucion.
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SECCION 6. ANALISIS DE FASES TRAS DEFORMACION POR
TORSION A ALTA PRESION EN EL ACERO INOXIDABLE
SUPERDUPLEX
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6.1. INTRODUCCION

Tras los resultados de las muestras del acero inoxidable duplex UNS S32205
obtenidos por EBSD, se ha considerado que la deteccion y caracterizacion de las fases
secundarias en una microestructura altamente deformada por HPT es limitada. El tamafo
de grano nanomeétrico y el aumento de la deformacion inducida se reflejan en la sensibilidad
del equipo y la técnica de obtencion de las lineas de Kikuchi, lo cual resulta en unos analisis
insuficientes para alcanzar el objetivo de estudiar la precipitacion de fases. Utilizando una
técnica con mas resolucion espacial, como es el caso de la precesion por difraccion de
electrones, la intensidad de las reflexiones en un patrén de difraccidn se aproxima a la
cinematica y el patron de difraccion resultante contendra mas puntos, debido a la precesion
del haz, lo cual facilitara la correcta correlacion de cada fase. Por esta razon, se ha llevado
acabo el estudio de la microestructura deformada por microscopia electronica de
transmision y la técnica de barrido por precesion de difraccion de electrones.

La deformacion plastica severa se ha llevado a cabo aplicando 6 GPa, realizando 1,
5y 10 giros completos a temperatura ambiente y velocidad de 1 rpm en condiciones no
restringidas. Las muestras son del acero inoxidable superduplex UNS S32750 en forma
tubular tras una conformacion de laminado en caliente (siendo la nomenclatura de las
muestras MS1, MS5, MS10). Se ha realizado el mismo tratamiento térmico que en la
Seccion 5, siendo la nomenclatura de las muestras MST1, MST5, MST10, respectivamente.
Las dimensiones de las muestras son de 1 mm y 0.8 mm de espesor antes y después de la
deformacion, respectivamente. Un esquema de la caracterizacion de las muestras se

muestra en la Figura 6. 1.

S / TEM

Z10 mm < Gemn > SEM

Figura 6. 1. Esquema representativo de la caracterizacion del material.
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6.2. RESULTADOS

6.2.1. Caracterizaciéon de microestructura tras la deformacién por
HPT

6.2.1.1. Caracterizacion de la microestructura por TEM convencional

Después de observar la deformacion plastica severa en la microestrcutura del
material por FE-SEM en la Seccion 5, se ha llevado a cabo un analisis de los granos y su
morfologia a través de la microscopia electronica de transmision (TEM) en las muestras de
un acero inoxidable superduplex UNS S32750. Se ha tratado de observar caracteristicas
de la deformacion en las fases, sobre todo la morfologia y tamafio de cristal antes y después
del tratamiento térmico.

Se han obtenido imagenes de campo claro (BF) y patrones de difraccién de areas
seleccionadas (SAED) de las tres muestras tras la deformacién por 1, 5y 10 giros HPT. En
la Figura 6. 2 se pueden observar las imagenes BF de MS1, MS5 y MS10, respectivamente.
Tal y como se muestra en la imagen BF de la Figura 6. 2 (a), se ve la division de las dos
fases, en la zona remarcada con linea amarilla discontinua, donde se sefala la fase cc-
ferritica con menor presencia de defectos. A diferencia de ccc-austenita con significada
deformacion y dislocaciones acumuladas. A partir del patron de difraccion de la zona
seleccionada (marcada en Figura 6. 2 (a) con circulo blanco) en forma de anillo, obtenido
se puede apreciar la cristalinidad de la muestra y su orientacion aleatoria.

El aspecto difuso de los limites de grano es caracteristico de los granos ultrafinos
(UFG) de no equilibrio. Estos, obtenidos tras la deformacioén plastica severa, contienen alta
densidad de dislocaciones extrinsecas e intrinsecas, asi como capas elasticamente
distorsionadas a lo largo de los limites de grano que conllevan a unas imagenes difusas
[11, [2]. Un ejemplo de este aspecto se puede observar en la Figura 6. 2 (b) de la muestra
MST5. Ademas, se observa la acumulacion de dislocaciones formando paredes. A partir de
los anillos de los patrones de difraccion se remarca la policristalizacion y la zona
seleccionada correspondiente a la fase cc-ferrita.

Al aumentar la deformacion se ve una mayor homogeneizacion que se refleja en la
nanoestructura, donde después de 12 vueltas, hay una distribucion de granos equiaxiales
y menos diferenciacion entre fases, asi como su correspondiente difraccion de electrones
en forma de anillos difusos, indicando una mayor policristalizacion, tal y como se puede
observar en la imagen de los patrones de difraccion de la Figura 6. 2 (c), remarcando la
zona seleccionada correspondiente a la fase fcc-austenita.
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Figura 6. 2. Micrografias de TEM de campo claro (BF) de (a) MS1, (b) MS5y (d) MS10 junto
con los patrones de difraccidn de la zona seleccionada de cada una, después de 1, 5y 10

vueltas, respectivamente.
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La muestra con mayor disminucion de grano, por tanto, la que ha sido sometida a
mayor deformacion, se ha analizado en el microscopio electronico de transmision de alta
resolucion JEOL JEM 2010 (HR-TEM). La microestructura revela un tamano de grano
medio de 50 nm tal y como se puede apreciar en las micrografias de la Figura 6. 3 (a) y (b).
Ademas, se observa la tipica microestructura de granos con alta densidad de defectos en
su interior. Por ejemplo, en la Figura 6. 3 (b) se sefiala con un circulo uno de los granos
que, observado a mas aumentos, en la Figura 6. 3 (c) se puede apreciar la presencia de
limites de nanomaclas (conocidas como nanotwin boundaries). Una zona encuadrada en la
misma micrografia se aprecia bajo resolucién atémica en la Figura 6. 3 (d) donde se
destacan mejor los multiples fallos de apilamiento (conocidos como stacking faults) y limites
de nanomaclas. Con el aumento de la deformacion, también aumenta la aparicion de los
limites de maclas en la microestructura, ademas de las dislocaciones acumuladas, y es
comun observar nanomaclas en granos cuyo tamafo es <20nm. En la Figura 6. 3 (e) y (f)
se pueden observar en otras zonas mas nanomaclas en menor y mas alta resolucion,
respectivamente.

Asi pues, el maclado (twinning) es el principal mecanismo de deformaciéon en la

muestra deformada por el mayor numero de giros HPT aplicados.
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Figura 6. 3. Imagenes de HRTEM revelando la nanoestructura de la muestra MTS10. (a)
Nanoestructuraciéon de granos alrededor de los 50nm, (b)-(c) nanomaclas en granos
austeniticos, (d) limites de macla y fallos de apilamiento de la zona encuadrada en (b), (e)-

(f) nanomaclas en granos austeniticos a menor y mayor resolucion, respectivamente.
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6.2.2. Precipitacion de fases tras la deformacion por HPT y el
tratamiento isotérmico

6.2.2.1. Caracterizacion de precipitados por FE-SEM

La Figura 6. 4 (a) - (h) muestra la microestructura de las muestras de SDSS tras la
precipitacion de fases (a) y (b) MSTO, (c) y (d) MST1, (e) y (f) MST5 y (g) y (h) MST10,
respectivamente llevada a cabo mediante el tratamiento isotérmico descrito anteriormente.
Se muestran imagenes a menores aumentos — imagenes (a), (c), (e) y (g) y a mayores
aumentos — (b), (d), (f) y (h) — para ver la diferencia en su microestructura y observar mejor
la morfologia y localizacion de las fases precipitadas. Se observa que la precipitacion de
las fases secundarias aumenta en comparacion con la muestra no deformada tras la
precipitacion, Figura 6. 4 (a)-(b). Tal y como se ve en las muestras tras la deformacion,
Figura 6. 4 (c) - (h), al igual que se ha reportado en la bibliografia [3]-[6], la fase
intermetalica secundaria sigma ha precipitado preferentemente en la intercara
austenita/ferrita y ha crecido hacia la ferrita hasta acabar consumiéndola. Se han analizado
las fases marcadas en la Figura 6. 4 (a) y diferentes puntos marcados en la Figura 6. 4 (f)
los analisis EDS de los cuales muestran la composicién quimica en la Tabla 6. 1. Las fases
marcadas, se diferencian basicamente por los elementos gammagenos, donde sigma
presenta mayor contenido en Cr y Mo. Asimismo, austenita y nitruros de cromo han sido
diferenciados por el contenido en Ni y N, Cr, respectivamente. En los puntos marcados en
la Figura 6. 4 (f), se analiza una zona empobrecida en Cr y enriquecida en Ni entre las
fases sigma (Punto 2) y austenita (Punto 3), que estd marcado como Punto 4. Esta zona se
discutira mas adelante.

Como se ha mencionado anteriormente, las micrografias se toman del borde del
disco donde tedricamente se logra la mayor deformacién. Por lo tanto, aparecen granos
mas pequefios y, por tanto, con mayor densidad de limites de grano en la zona. En estas
condiciones, la mayor cantidad de precipitados se observa en la muestra con 10 giros HPT.
En las tres muestras deformadas (MST1, MST5, MST10), la fase sigma precipita con
morfologia celular.
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Figura 6. 4. Micrografias de BSE FE-SEM de las muestras (a)-(b) MSTO, (c)-(d) MSTH1, (e)-
(f) MST5, (g)-(h) MST10. En la micrografia (c) se identifican cuatro puntos marcados,

demostrando la presencia de los: (1) nitruros de cromo, (2) la fase sigma, (3) la fase
austenitica y (4) una fase mas clara con menor contenido en niquel debido a la precipitacién

de fase sigma sucedida en la zona, respectivamente.

Tabla 6. 1. Cuantificacion de los elementos mas significativos de las fases sefialadas en la
Figura6. 4 (a)y (f).

MSTO MSTS

o) Y o] Cr2N Punto 1 Punto 2 Punto 3 Punto 4

Fe | 60,8+0,1 62,7+01 583+01 497+0,1| 558+02 597+01 620+0,1 616+0,1

Cr| 285+01 248+01 299+01 383%x0,1| 31,1+01 289+0,1 263+0,1 27,1%0,1

N - - - 3.0zx01 59+0,1 - - -

Mo| 46+01 28=%0,1 59+01 44x01 3,8+0,1 57+0,1 3,5+0,1 3,8+0,1

Ni| 5401 9,001 52+01 4.0x0,1 59+0,1 56+0,1 74+01 6,9+0,1

Los microanalisis obtenidos para las diferentes fases observadas después del
tratamiento isotérmico de precipitacion a la muestra no deformada y deformadas, permiten
identificar adecuadamente las fases austenita, ferrita-0, fase sigma y nitruros de cromo

presentes en la microestructura.
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6.2.2.2. Analisis de la microestructura TEM convencional

La microscopia electrénica por transmision ha sido necesaria para la determinacion
del tamafio de precipitados y su morfologia, asi como para el estudio de la deformacién en
los granos tras el tratamiento isotérmico y los puntos de nucleacion de los precipitados.

Con la deformacion por HPT, el tamafio de grano ha disminuido considerablemente,
de modo que, con tan solo una vuelta, se ha podido ver una microestructura muy fina y
tensionada. Con el tratamiento térmico realizado posteriormente, la precipitacion de fases
secundarias se ha podido distinguir facilmente en los granos tensionados por la
deformacion tal como se puede apreciar en la Figura 6. 5 en la que se muestran las
imagenes de campo claro de las muestras MST1 (a)-(b), MST5 (c)-(d) y MST10 (e)-(f). El
tamafo de grano en las diferentes microestructuras es relativamente equiparable, granos
de entre 50 y 100 nm correlacionados a los precipitados y granos mas grandes ~500 nm
para los granos de la austenita. Se distinguen granos austeniticos por la presencia de
maclas que no son debidas a la deformacion mecanica sino al tratamiento de recocido
llevado previamente, ya que estan perfectamente alineadas y con mayor tamafio de
amplitud (marcados con flechas blancas en la Figura 6. 5 (a), (c) y (f)). Por otro lado, siguen
observandose granos tensionados en los que se destaca la acumulacion de dislocaciones
(marcados con flechas amarillas en la Figura 6. 5 (b), (d) y (e)). Ademas, se pueden
detectar en algunos granos las maclas debidas a la deformaciéon mecanica (marcadas con
flechas rojas en la Figura 6. 5 (a), (b), (c), (d) y (f)), caracterizadas por una minima
distorsion, a veces dificil de observar, lo cual puede confundirlas con las maclas de origen
térmico, pero su menor tamafo, alrededor de los 100 nm o menor, asi como su forma
lenticular, son algunas de las indicaciones para distinguirlas de éstas. Asimismo, algunos
granos mas pequefos, de alrededor de los 100 nm, se asocian a los precipitados de nitruros

y carburos de cromo que se confirmaran posteriormente.

Al
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térmico de las muestras (a)-(b) MST1, (c)-(d) MST5, (e)-(f) MST10. Las flechas blancas

marcan las maclas de recocido, las flechas rojas marcan las maclas de deformacién y las

flechas amarillas marcan acumulacion de dislocaciones.

6.2.2.3. Identificacion de fases secundarias a travées de STEM y SPED

El modo SPED en el microscopio electrénico de transmisién se ha llevado a cabo
para indexar un area, pixel por pixel, previamente analizada mediante STEM-EDS con el
fin de localizar las distintas zonas segun su composicién. Con los mapas de orientacion
obtenidos y las areas escaneadas, se ha hecho una correlacion entre los analisis para la
estimacion de las fases y el analisis de sus relaciones de orientacion. Ademas, los sitios de
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nucleacion de los precipitados, los limites del grano y las subestructuras podrian localizarse

a partir de dichas imagenes indexadas.

6.2.2.3.1. Anélisis por STEM-EDS

En primer lugar, se ha utilizado el modo de barrido en el microscopio electronico de
transmision (STEM) para detectar las zonas con mayor concentraciéon de algunos
elementos como Cr, Mo y N, correlacionandolas con las fases secundarias en la
microestructura. Se ha obtenido una imagen de campo claro, con area de interés para cada
muestra, con diferentes morfologias de grano, y se ha observado una mayor concentracion
en Cr, Mo en algunas zonas que se han correlacionado con la fase sigma. Asimismo, los
granos pequefios con mayor intensidad en Cr y N sugieren la presencia de nitruros de
cromo.

La Figura 6. 6 muestra la imagen de campo claro (a) junto con un cuadrado rojo
sefialando el area escaneada de la muestra y (b)-(f) el mapa de distribuciéon STEM-EDS de
los elementos principales (Cr, Mo, N, Ni, Mn) en la muestra MTS1. En el area seleccionada
se observa la distribucion de distintas morfologias y tamafios de grano: desde granos muy
finos en el rango de 80 a 100 nm, hasta granos mas grandes de unos 500 nm de forma
irregular. La Figura 6. 7 y Figura 6. 8 muestran las micrografias de campo claro y areas
escaneadas mas grandes, Figura 6. 7 (a) y Figura 6. 8 (a), junto con los mapas de
distribucion de elementos de STEM-EDS, Figura 6. 7 (b)-(f) y Figura 6. 8 (b)-(f), para las
muestras MTS5 y MTS10, respectivamente. Los tres mapas de distribucion de las tres
muestras sugieren claramente que los granos pequefios enriquecidos en N y Cr se
corresponden a nitruros de cromo y los granos de forma irregular, mas grandes y
heterogéneamente repartidos, enriquecidos en Cr y Mo se correlacionarian con la fase
sigma. Los granos que se ven con maclas en su interior se correlacionan con los granos
austeniticos de la muestra. Conociendo las limitaciones del EDS como herramienta de
analisis composicional, se debe indicar sin embargo que estos analisis han servido como
resultados complementarios en el proceso de la indexacion de las fases tras el analisis por

SPED, ya que han ayudado a correlacionar las posibles fases presentes en las muestras.
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Figura 6. 6. (a) Imagen BF-TEM de MTS1 con un encuadro rojo, marcando la zona
analizada por SPED. (b) - (f) Mapa de distribuciéon de elementos por STEM-EDS del area
seleccionada en (a) y (g) imagen HAADF STEM.

Figura 6. 7. (a) Imagen BF-TEM de MTS5 con un encuadro rojo, marcando la zona
analizada por SPED. (b) - (f) Mapa de distribuciéon de elementos por STEM-EDS del area
seleccionada en (a) y (g) imagen HAADF-STEM.

Figura 6. 8. (a) Imagen HAADF de MTS10 con un encuadro rojo, marcando la zona
analizada por SPED. (b) - (f) Mapa de distribuciéon de elementos por STEM-EDS del area
seleccionada en (a) y (g) imagen HAADF-STEM.
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6.2.2.3.2. Analisis por SPED

Una vez que los mapas de STEM han sugerido que principalmente hay tres fases en
la microestructura en las tres muestras analizadas, en las zonas seleccionadas, se ha
utilizado el modo SPED en TEM, indexando pixel a pixel el area localizada previamente
para poder correlacionar y confirmar las fases presentes en las diferentes muestras. Es
decir, se utiliza un sistema automatico de medida de la orientacion cristalina (ACOM,
Automatic Crystal Orientation Measurements) para obtener informacién sobre la orientacién
cristalina de las fases y precipitados formados en la microestructura deformada, con la
ayuda del sistema de procesado ASTAR-NanoMegas. Para esto, se han utilizado patrones
de difraccion de electrones ya registrados en bases de datos, los que se denominan
patrones tedricos para la construccion de los mapas de fase y mapas de orientacidon
cristalogréfica a partir de la imagen virtual de campo claro (VBF, Virtual Bright Field) de la
region seleccionada. Por tanto, el tamafio del grano y los sitios de nucleacion de los
precipitados, los limites del grano y las subestructuras se han podido verificar a partir de las

imagenes indexadas.

6.2.2.3.2.1. Analisis de fases por SPED en MTS1

La Figura 6.9 (a) y (b) muestra la imagen virtual de campo claro y la imagen indexada
obtenidas por ACOM de la muestra MST1, respectivamente. Se identifican tres fases en el
area estudiada, presentada en el mapa de fases (Figura 6. 9 (c), donde el color cian
corresponde a la fase austenita, el purpura a los nitruros de cromo y el verde a la fase
sigma). Los patrones de difraccion experimentales de los granos mas grandes, con maclas
de recocido caracteristicas en su interior, coinciden perfectamente con los patrones de
difraccion tedricos de la plantilla ccc-austenita (macla brillante en uno de los granos de
austenita, marcada como 1 en la Figura 6. 9 (c) confirma la alta fiabilidad de la indexacion).
El mapa de orientaciones en la direccidn de Z para las tres fases se muestra en la Figura
6. 9 (d). En esta imagen se puede ver la tipica orientacion de la macla (marcada como 1 en
la Figura 6. 9 (c)) corresponde a [110], como se muestra en el color de la figura de polo
inverso (IPF) (fcc) al final de la Figura 6. 9. El resto de los granos se orientan aleatoriamente.
La fase observada en los limites de grano austenita/austenita y puntos triples, con forma
irregular y sin ningun tipo de patron o morfologia particular, enriquecida en Cr, como se ha
visto previamente por el mapeado de STEM-EDS (Figura 6. 6) se correlaciona a la
estructura cristalografica tetragonal de la fase sigma. Sin embargo, los resultados de
indexacion, particularmente de esta supuesta fase sigma (granos marcados como 2, 3,4y
5 en la Figura 6. 9 (c)) presentan una baja confianza de orientacion. Esto podria deberse
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tanto a la diferente orientacion de los cristales como al proceso de indexacion de multiples

fases. Mas adelante se presenta una discusion adicional sobre este tema.
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Figura 6. 9. (a) Imagen de campo claro virtual, (b) imagen indexada, (c) mapa de fases de

las tres fases (austenita, y — cian, sigma, o - verde y nitruros de cromo, Cr2N - purpura) y

(d) mapa de orientaciones de las tres fases en la direccion Z de la muestra MST1 tras
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ACOM. Las direcciones consideradas para las muestras y la coloracion IPF para cada fase

se muestran en la parte inferior.

6.2.2.3.2.2. Analisis de fases por SPED en MST5

Figura 6. 10 muestra los resultados de la indexacion de la probeta MST5, la cual
ofrece buena calidad de indexacion (cuanto mas blancos sean los granos, mejor indexacion
se ha realizado, segun la imagen indexada en la Figura 6. 10 (b)), excepto la baja confianza
en los limites de grano en puntos triples. Es de esperar que esos limites de grano se
superpongan y, por lo tanto, se genere una baja confianza y cierta confusién al indexar. Por
otro lado, la fase sigma indica una alta confianza en el area indexada (Figura 6. 7 (b) y (c)).
En vista del aspecto de esta fase intermetalica en la zona seleccionada de esta muestra,
se puede decir que la fase se ha expandido mas que en la muestra MST1 y aparentemente
ha nucleado en los limites de grano de austenita/austenita y austenita/austenita/nitruro de
cromo orientados aleatoriamente. Cabe destacar que los nitruros de cromo también tienen
aproximadamente el tamafo de los nitruros de cromo observados anteriormente en MTS1,
entre 50 y 100 nm. Estos se observaron no solo en los limites del grano de
austenita/austenita, sino también pegados a la fase sigma, como se observa en el mapa de
fases en la Figura 6. 10 (c), indicando ser zonas de nucleacion preferente para la fase
sigma. Casi todos los nitruros de cromo observados presentan aparentemente la misma
orientacién, paralela a [3 0-3 0], segun el mapa de orientaciones en la Figura 6. 10 (d) y
segun la indicacion de la coloracién IPF de los nitruros de cromo en la parte inferior de la
Figura 6. 10.

189



Sigma

Iren FCC |PF colouring
z

100

r &

Y(ND)

X (RD)

0003

Figura 6. 10. (a) Imagen de campo claro virtual, (b) imagen indexada, (c) mapa de fases de

las tres fases (austenita, y — cian, sigma, o - verde y nitruros de cromo, Cr2N - purpura) y

(d) mapa de orientaciones de las tres fases en la direccion Z de la muestra MST5 tras

ACOM. Las direcciones consideradas para las muestras y la coloracion IPF para cada fase

se muestran en la parte inferior de la figura.
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Por otro lado, escaneando otra area mas pequefia de la misma muestra, se han
podido observar los puntos triples de precipitacion de los perfectamente indexados
precipitados como nitruros de cromo. La Figura 6. 11 muestra la imagen virtual de campo
claro, la indexacién de la zona, el mapa de fases y el mapa de orientaciones para las dos

fases inidentificadas (austenita y nitruros de cromo).

Y(ND)

Y Z(TD
. 100 101 0003 SE (TD)

Figura 6. 11. (a) Imagen virtual de campo clara, (b) imagen indexada, (c) mapa de fases las

X (RD)

tres fases (austenita, y — cian y nitruros de cromo, CraN — purpura) y (d) mapa de
orientaciones de las tres fases en la direccién Z de la muestra MST1 tras ACOM. La
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representacion de direcciones, asi como las figuras de polo inverso (IPF) para cada fase se

muestran en la parte inferior.

Los nitruros de cromo, Cr2N, muestran una alta confiabilidad debido a su aspecto
brillante y una orientacion definida para cada grano, es decir orientacion cristalografica
aleatoria. Segun los patrones de difraccion de los granos de nitruro de cromo
experimentales, y los teoricos a los que coinciden perfectamente, se ha conocido el eje de
zona al que pertenecen. La Figura 6. 12 y Figura 6. 13 sefalan el patrén de difraccion
seleccionado de los dos nitruros de cromo (marcados en las imagenes virtuales de campo
claro con una cruz roja) y el patron tedrico superpuesto con el experimental, sugiriendo que
corresponden al eje de zona de <6 5 8>y <-8 -6 -3>, respectivamente. Estos ejes resultan
ser muy proximos a la orientacion <0 0 0 1> y <1 0 -1 0>, respectivamente, segun la
orientacion de estos en el mapa de orientaciones en la Figura 6. 17 (d) y la coloracién IPF
correspondiente debajo de la Figura 6. 771. Por otro lado, observando el patron de difraccion
del grano de austenita justo al lado de uno de los nitruros de cromo, (marcado con un circulo
rojo en la imagen virtual de campo claro de la Figura 6. 14) y el patrén tedrico al que
corresponde, se puede decir que ese grano se encuentra en el eje de zona <-1 -1 -2>. Este
eje resulta ser muy cercano a <1 1 1> segun la Figura 6. 71. Por consiguiente, a partir de
las orientaciones indexadas de los nitruros de cromo y el grano de austenita, se puede decir
que la matriz cubica de austenita corresponde al eje de zona <1 1 1>y el precipitado de
nitruro de cromo a <0 0 0 1>. Siendo asi, la relacion cristalografica seria: <1 1 1>y//<0 0 0

1>cron.
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Figura 6. 12. Imagen virtual de camp claro y el patrén de difraccién del grano marcado con
una cruz roja, superpuesto con el patron tedrico, mostrando el eje de zona en el que se

encuentra, <6 5 8>.
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Figura 6. 13. Imagen virtual de campo claro y el patrén de difraccion del grano de nitruro de
cromo marcado con una cruz roja, superpuesto con el patron tedrico, mostrando el eje de

zona en el que se encuentra, <-8 -6 -3>.
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Figura 6. 14. Imagen virtual de campo claro y el patrén de difraccion del grano de austenita
marcado con un circulo rojo, superpuesto con el patrén tedrico, mostrando el eje de zona

en el que se encuentra, <-1 -1 -2>.

6.2.2.3.2.3. Analisis de fases por SPED en MST10

La Figura 6. 15 (a) y (b) muestra las imagenes de campo claro virtual y la imagen
indexada tras el proceso de ACOM de la muestra MST10, respectivamente. A diferencia de
las areas escaneadas mas grandes de las muestras anteriores (MST1 y MST5), la zona
seleccionada de la muestra MTS10 es mas pequefia pero aun asi se aprecia un tamano de
grano similar de las fases precipitadas con respecto a las dos muestras anteriores: nitruros
de cromo (alrededor de 50 nm) y sigma (con un tamano variable alrededor de los 500 nm).
Ademas, se puede observar que la fase indexada como fase sigma en la imagen indexada
(Figura 6. 15 (b)), indica una alta confianza del proceso de indexacion, asi como una
orientacién aleatoria observada en el mapa de orientaciones (Figura 6. 15 (d)). La mayoria
de los granos de austenita poseen una orientacion preferente, paralela a [111], como se
muestra en la coloracion IPF para ccc-austenita en la parte inferior de la Figura 6. 15.
Debido al area mas pequefia escaneada, se encuentran menos nitruros de cromo, pero
algunos de ellos no solo han precipitado en los limites de grano de austenita/austenita sino
también en la macla dentro del grano de austenita. En particular, uno de ellos, marcado
como 1 en la Figura 6. 15 (c) se encuentra en el limite de macla siendo esta una macla de
recocido formada tras el tratamiento isotérmico del material, tipicamente de los materiales
fcc, dentro del grano de austenita. Tal sitio de nucleacion es favorable debido a la mayor
energia interna. Ademas de las maclas de recocido, en esta zona también se observan
maclas originadas por la deformacion (caracterizadas con forma lenticular, por una pequefia

ondulacion en comparacion a las maclas de origen térmico, perfectamente alineadas [7]).
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Figura 6. 15. (a) Imagen virtual de campo claro, (b) imagen indexada, (c) mapa de fases de
las tres fases (austenita, y — cian, sigma, o - verde y nitruros de cromo, Cr2N - purpura) y
(d) mapa de orientaciones de las tres fases en la direccion Z de la muestra MST10 tras
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ACOM. Las direcciones consideradas para las muestras y la coloracion IPF para cada fase

se muestran en la parte inferior.

Realizando el mismo método como en el caso de la muestra MST5, para el analisis
de las orientaciones cristalograficas, se ha podido determinar que el eje de zona de la fase
sigma es <0 0 1>y el de la matriz de austenita corresponde a <1 1 1>. La sefalizacion de
los patrones de difraccion tedricos en concordancia con los experimentales, y el eje de zona
a los que se encuentra cada fase, se muestran en la Figura 6. 16 y Figura 6. 17, para sigma
y austenita, respectivamente. Asi pues, se detecta una relacion de orientacion:

<11 1>y//<0 0 1>0.
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Figura 6. 16. Imagen virtual de campo claro y el patron de difraccién del grano de sigma
marcado con un circulo rojo, superpuesto con el patrén tedrico, mostrando el eje de zona

en el que se encuentra, <3 2 7>.
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Figura 6. 17. Imagen virtual de campo claro y el patrén de difraccion del grano de austenita
marcado con un circulo rojo, superpuesto con el patrén tedrico, mostrando el eje de zona

en el que se encuentra, <-3 -1 -8>.

6.2.3. Resistencia a la corrosion

El objetivo de este apartado es el estudio del comportamiento general frente a la
corrosion de los aceros sometidos a los distintos procesados mecanicos y térmicos. La
resistencia a la corrosion se determinara mediante el método electroquimico de potencial a

circuito abierto y por la polarizacion potenciodinamica

6.2.3.1. Método electroquimico

Este método permite evaluar el potencial de la corrosion y la susceptibilidad para

desarrollar una corrosion localizada.

6.2.3.1.1. Potencial a circuito abierto

Los ensayos de corrosion general llevados a cabo en esta seccidon se basan en la
norma ASTM G5-14 [8], la cual describe un método electroquimico mediante polarizacion
potenciodinamica. En este ensayo se ha considerado la misma superficie de contacto para
todas las muestras, tal y como se ha descrito en la Seccion 4, todas las muestras han sido
expuestas 1 cm de diametro en una solucion NaCl al 3.5% en peso, realizando tres réplicas
para cada muestra. En primer lugar, se han obtenido los potenciales de estabilizacion (Ess)
a circuito abierto (Open circuit potention, OCP) durante un tiempo total de 3h. Los valores
promedios del potencial a circuito abierto para cada una de las muestras se muestran en la
Tabla 6. 2. Estos han sido el promedio de las medidas durante la ultima media hora, siendo
de entre -0.3 y -0.2 V indicando un similar comportamiento a la corrosion, teniendo en
cuenta que cuanto mas alto es el valor de Ess, mas resistente es el material a la corrosion.

Por el contrario, a menores valores, mas posibilidad de sufrir disolucién activa el material.
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Tabla 6. 2. Valores promedios del potencial a corto circuito para las muestras bajo estudio

en solucion de 3.5% NaCl a temperatura ambiente.

Muestra OCP (V)
MSTO -0,195 + 2,00-102
MST1 -0,219 + 3,00-102
MST5 -0,316 + 1,00-102
MST10 -0,353 + 3,00-102

6.2.3.2. Polarizacion Potenciodinamica
Las curvas potenciodinamicas que se han obtenido en el ensayo se muestran en la
Figura 6. 18, representados en una grafica potencial E [V] versus el logaritmo de densidad

de corriente log j [MA-cm™] para las muestras tratadas térmicamente antes (MSTO) y

después de la deformacién (MST1, MST5, MST10).

1

-0,8 -0,6 1,2

log j [mA-cm?

—MST1
MST5
8 —MST10

EV]
Figura 6. 18. Curvas potenciodinamicas de las muestras bajo estudio en solucion 3.5%
NacCl.

Se pueden observar las tres zonas de las curvas potenciodinamicas, siendo la
primera la region catodica, indicando una reduccion de la densidad de corriente debido a la

reduccion del agua y el oxigeno en el electrolito. Seguidamente, esta la zona de transicion
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catodica-anoddica, donde se determina el potencial de corrosion y la densidad de corriente
cambia de direccion. Después se encuentra el dominio pasivo debido a la formacién de una
capa pasiva en la superficie de la muestra bajo estudio, manteniendo la densidad de
corriente constante en un rango de potenciales. En algunos casos, como en la muestra
MSTO se observan pequefios saltos en la densidad de corriente, caracterizados como
pequefias picaduras debidas a la rotura de la capa y su posterior repasivacion en ese rango
de potenciales.

Para la muestra inicial sin deformacion, pero con precipitacion de fases (MSTO) se
obtiene la menor densidad de corrosion, jeorr de 1,69:10° A-cm2, y un mayor potencial de
corrosion, Ecor de -0,196 V, indicando su mejor comportamiento a la corrosion en
comparaciéon a la muestra mas deformada (MST10) con una densidad de corrosion de
7,15:-10% A-cm™ y un potencial de corrosion menor, -0,356 V. Los valores para todas las
muestras se han obtenido a partir de las curvas potenciodinamicas mediante los calculos

correspondientes usando la ecuacién de Tafel. Estos valores se muestran en la Tabla 6. 3.

Tabla 6. 3. Valores promedios del potencial de corrosion (Ecorr) ¥ densidad de corrosién
(jeorr) Obtenido a partir de las curvas potenciodinamicas, ajustadas por la ecuacién de Tafel

para las muestras del material superduplex UNS S32750 bajo estudio.

Muestra Ecorr (V) icorr (A) jcorr (A'Cm-z)

MSTO -0,196 £+ 6,13-10*  1,13-10°+2,77-107 1,69-10°+ 3,53-107

MST1 -0,253 + 4,22-10* 1,73-10%+ 1,43-107 2,19-10+ 2,98-10”7

MSTS -0,284 +£9,53-10°  4,96-10°+2,46-10° 6,32:10°+ 2,46-10°

MST10 -0,367 + 1,68-102  6,08-10°+6,53-107 7,74-10°+8,31-107

En general, los valores de Ecorr ¥ jeorr SON similares para todas las muestras, pero es
destacable que la diferencia entre los valores es justamente debida al aumento de la
deformacion inducida en la muestra y, eventualmente la mayor precipitacion de fases
secundarias. En el rango de potenciales estudiado no se llega al potencial de picadura y

tampoco se distingue ninguna regién de transpasivacion.
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6.3. DISCUSION

En esta seccion se revela el impacto del proceso de torsion por alta presion, HPT,
sobre la evolucion de fases en el acero inoxidable superduplex UNS S32750, después de
un tratamiento isotérmico de corta duracidn. Se ha analizado la precipitaciéon de fases
intermetalicas antes y después de la deformacion plastica severa. En particular, se ha
estudiado la precipitacion de fases secundarias mediante la caracterizacion con TEM y se
han identificado las fases secundarias presentes mediante la técnica de ACOM,
escaneando areas mucho mas pequenas, conteniendo las fases de interés mediante SPED.

Se ha visto que la deformacién inducida por HPT se transfiere casi por igual desde
ambas fases al menos cuando se aplican mas de 5 vueltas HPT, tal y como se ha podido
observar en las micrografias de FE-SEM para las tres muestras (Figura 6. 4). Por eso
mismo, tras el tratamiento térmico, no se han encontrado diferencias significativas con

respecto al tamafo y morfologia de grano de los precipitados.

6.3.1. Caracterizacion microestructural por SPED

Los patrones de difraccion local fueron utiles como informacion complementaria para
observar la interaccion del precipitado con la matriz deformada en la nanoescala. Estos
contienen informacion cristalografica y de orientacién sobre la estructura y se obtienen con
frecuencia a través de EBSD en un SEM, basado en los patrones de Kikuchi. Sin embargo,
cuando hay una pequefia distorsion en la microestructura, se vuelven mas sensibles y con
frecuencia son dificiles de obtener [9], tal y como se ha podido verificar en la Seccion 5. Por
esta razon, la microscopia electronica de transmision (TEM) junto con la precesiéon (SPED)
han sido necesarias en el presente estudio para realizar una caracterizacion exhaustiva y
precisa de la microestructura. Utilizando la informacion del analisis STEM-EDS, las zonas
escaneadas mediante SPED y a través del modo de escaneo automatizado, se ha llevado
a cabo la identificacion de fases y la caracterizacion de la orientacion de estas. El hecho de
escanear mas pixeles en cada grano ha facilitado el analisis en comparacién al escaneo
por EBSD. Algunas limitaciones de esta técnica estan relacionadas con su menor confianza
cuando se proporcionan mas de tres fases candidatas. Por lo tanto, junto con la indexacion,
se considera la intervencion manual para asegurar la identificacion de la fase y verificar la
coincidencia de los patrones teoricos de la fase con los del patrén obtenido. En la presente
investigacion, se ha observado una baja confianza de indexacion para las fases en la

muestra MST1, particularmente la asignada a sigma. Esto también podria estar relacionado
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con el proceso de precipitacion de la fase intermetalica en la fase de ferrita. En esa zona
en particular, la fase sigma no se ha expandido del todo, y debido a la difusién de elementos
en la zona cercana se obtiene una baja confianza de indexacion. En comparacion con las
muestras MST5 y MST10, la fase sigma esta mucho mas expandida, encontrandose en los
puntos triples de austenita/austenita/austenita. Ademas, se ha observado que los nitruros
son un sitio preferente de nucleacién de sigma, especialmente en MST5. Este mismo hecho
también se observaba en las muestras no deformadas. Asimismo, las maclas en los granos
austeniticos parecen ser sitios preferentes de nucleacion para los nitruros de cromo en la
muestra MST10, debido a evidentes razones termodinamicas de acuerdo con Maetz et al.
[10].

6.3.1.1. Precipitacion de la fase sigma y nitruros de cromo

Tal y como se ha observado en los resultados, asi como se ha analizado también en
la Seccidn 5, la precipitacion de la fase sigma ocurre en los limites de grano de d/y y 6/6 la
cual posteriormente va creciendo hacia el interior de la fase ferritica, pudiendo llegar hasta
su total consumicién, ya que la velocidad de difusién de los elementos (Cr, Mo) desde la
fase ferrita hacia sigma es mucho mayor que en la fase austenita. Esto se ha podido
comprobar en las micrografias de las muestras tratadas isotérmicamente antes y después
de la deformacion, siendo la precipitacidn mucho mayor en las muestras procesadas por
HPT, donde la fase ferritica no se ha detectado. Por otro lado, la precipitacidn de los nitruros
de cromo Cr2N ha sido observada en los limites de grano de &/y [11] en la muestra sin
deformacion, considerandose asi como intergranular, pero también en los granos
austeniticos y en los limites de grano y/y en las muestras deformadas por HPT, también
reportado por Zhaou et al. [12]. Como consecuencia del alto contenido en N, aumenta el
grado de sobreenfriamiento, se reduce la energia libre y acelera la precipitacion de Cr2N
[13], [14]. La gran deformacion plastica, junto con la temperatura aplicada a posteriori,
proporcionan las condiciones favorables para la rapida movilidad de los atomos de N con
un alto coeficiente de difusion.

La precipitacidon de la fase sigma sucede posteriormente a la nucleacién de la fase
chi, ya que la temperatura de precipitacion de esta ultima es menor que la de la fase sigma,
fendbmeno observado en muchos estudios por varios autores [15]—[18]. Posteriormente la
fase chi acaba siendo consumida por la fase sigma hasta su total desaparicion. Tan es asi
que en este estudio la precipitacion de la fase chi no se ha podido observar en la
microestructura severamente deformada tras el proceso HPT. La precipitacion de fases

secundarias ha sido mucho mayor comparativamente en las microestructuras deformadas
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y la evolucion de la fase sigma ha sido considerable hasta el punto de consumir por
completo la fase ferrita. Debido a la constante difusién de elementos durante el proceso de
precipitacion, empezando con la difusion de N hacia los limites de grano, donde se
empiezan a formar las primeras fases intermetalicas y los nitruros de cromo se van
configurando zonas en las que disminuyen algunos elementos y otras en las que hay en
exceso. Este hecho se ilustra graficamente en la Figura 6. 19 (a)-(d), donde se muestra la
formacioén de los CroN (Figura 6. 19 (a)), o Figura 6. 19 (b)) y las zonas empobrecidas en
Cry Mo (Figura 6. 19 (c)). Concretamente, después de la nucleacion de la fase sigma, la
difusién de elementos de Fe, Cr, Mo desde la ferrita hacia aquella, provoca la generacion
de esas zonas empobrecidas en Cr y Mo (Figura 6. 19 (c)). Ademas, la difusion de los
elementos de la fase austenita como Ni, también dejan esa zona enriquecida en Ni. Con el
avance del crecimiento de la fase sigma y la generacion de estas zonas, se ha observado
tras el HPT y el tratamiento térmico que las fases en la microestructura acaban teniendo un
aspecto similar al mostrado en la Figura 6. 19 (d). Es decir, la fase sigma creciendo en
forma celular alrededor de las nuevas zonas formadas con diferencias en su composicion
quimica y abundante precipitacion de nitruros de cromo también observado en otros
estudios [15], [6]. En la bibliografia son muchos los autores que consideran, precisamente
a esta zona generada tras el proceso de difusion de elementos debido a la precipitacion de
las fases secundarias, como una nueva fase y le dan el nombre de una nueva austenita o
austenita secundaria, y2 [19]-[23]. Ya se ha argumentado en la Seccidn 5, que la
consideracion de la precipitacién de fase sigma junto con la “austenita secundaria” como
una reaccion eutectoide no es adecuada, argumentado también por [6]. Por tanto, la l6gica
sigue también para la precipitacion en el acero inoxidable superduplex, considerandose una

transformacion invariante.

a b C d
—— Interfase original _Fe, Cr, Mo Zona;rrg:oar:uda . Crecimiento
y/8 ( : e . ~ celularde o
& enriquecidaen Ni )
/ s 4
Fe, Cr, Mo ¥
[ (@ €
| Ll ®
™ Fe, Cr, Mo . ™
“ Zona empobrecida en
~Cr,N - Fe, Cr, Mo Cr, Mo
enriquecidaen Ni

Figura 6. 19. Esquema ilustrativo de las etapas de precipitacion en las muestras deformadas
por HPT tras el tratamiento térmico. (a) Nucleacion de las primeras fases secundarias

(Cr2N), (b) precipitacion de la fase sigma debido a la difusion de los elementos Fe, Cr, Mo
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desde la fase ferrita, (c) crecimiento de sigma y aparicién de una zona empobrecida en Cr,
Mo entre la sigma y austenita debido a la difusion de elementos, (d) aspecto final, tras el
crecimiento celular de sigma después de la desaparicion de ferrita y expansion de los

nitruros de cromo.

6.3.1.2. Orientacion cristalografica

A partir de los mapas de orientacién de las fases obtenidos por SPED, se ha
observado que sigma y los nitruros de cromo se muestran en diferentes orientaciones y
estan distribuidos aleatoriamente. Se ha encontrado que la relacion cristalografica entre
austenita y los nitruros de cromo, al menos en la muestra MST5, coincide con lo que han
reportado Ramirez et. al [24] y [25], teniendo en cuenta que el material bajo estudio ha sido
sometido a laminacién en frio y posteriormente al tratamiento isotérmico, y corresponde a
la relacion cristalografica:

(1-11)y//(000 1)cran, [0 1 1]y//[-1 1 0 Olcran

Por otro lado, no se ha correlacionado ninguna orientacion cristalografica entre sigma
y austenita en los aceros inoxidables duplex, segun algunos autores [25]. En el acero
inoxidable superaustenitico, Nenno et al. [26] han dado la orientacién cristalografica entre
la matriz de austenita y sigma. Posteriormente también Lee et al. [27] hallaron la misma:

(11 1)//(00 1), [-1 0 1]y//[1 1 0]o
En los mapas de orientaciones cristalograficas obtenidos por SPED en este estudio, se ha
podido comprobar la relacion de orientaciones entre sigma y austenita en la muestra MST10
y se ha comprobado que ademas de la orientacion aleatoria de los distintos granos, también
existe la orientacion cristalografica: (1 1 1),//(0 0 1)e.

6.3.2. Influencia de la precipitacidn en el comportamiento de corrosidn

En esta investigacion se ha analizado la resistencia a la corrosion general del acero
inoxidable superduplex en una disolucion de NaCl al 3,5% en peso a temperatura ambiente,
observando basicamente el potencial de corrosidon de las distintas muestras con
precipitacion de sigma y nitruros de cromo. Varios estudios han analizado el Ecorr Y lcorr para
este material con diferente contenido en precipitados de fase sigma. Por ejemplo, Pezzato
y colaboradores [28] presentaron resultados de diferentes grados del acero inoxidable
duplex, entre los cuales el 2507 reportando valores de Ecorr = -0,16 V Y jeorr = 1,5-107 A/cm?.
Y Ecor =-0,18 V ¥ jeorr = 2,7-1077 Alcm?, respectivamente para 1% y 10% de precipitacion de
(o+x). Es decir, también consideraron un tratamiento isotérmico muy similar al realizado en
este estudio, concretamente 850°C durante 5 min (1% o+X) y 30 min (10% o+x) en las
mismas condiciones de trabajo. Ademas, reportaron valores para el grado 2304 con menos
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del 1% en precipitacion de Cr2N, siendo estos de -0,57 V'y 7.74-10° A/lcm?, respectivamente
para el potencial de corrosion y la densidad de corrosion.

En otro estudio, donde realizaron diferentes tratamientos isotérmicos, a 750°C i
850°C durante distintos tiempos, Yang et al. [29] obtuvieron valores de Ecorr con ligera
variacion entre las muestras, alrededor de -0,30 V.. Los valores obtenidos en el presente
estudio son muy comparables a los obtenidos por aquellos autores, con Ecorr de entre -0,196
Vy 0,367 V, Y jeorr de entre 1,69-10% A-cm?y 7,74-10® A-cmpara las muestras MSTO y
MST10.

Cabe destacar que las muestras analizadas en los estudios de la bibliografia sobre
el UNS S32705 tras una precipitacion de fases secundarias, mencionadas mas arriba, han
sido extraidas de un material conformado convencionalmente, tras un proceso de laminado
en frio. Es decir, no son materiales nanoestructurados como en el caso de la presente
investigacion. Por esta razon, es de destacar la influencia de los procesos SPD sobre la
resistencia a la corrosion. Existen razones para que algunos materiales con microestructura
UFG o nanoestructurados presenten mejor resistencia a la corrosion en comparacién a los
materiales convencionalmente conformados, lo cual tiene que ver con el tamafio de grano
y la tension interna. Desde el punto de vista termodinamico, los materiales de grano ultrafino
contienen mayor numero de limites de grano y presentan mayor energia interna por lo que
tienden a disolverse en medio agresivos mas que los materiales de grano grueso. Sin
embargo, la cinética de la corrosion esta relacionada también con el tipo de corrosion. Los
procesos SPD reducen el tamafio de grano y tienden a homogeneizar la microestructura a
través de la deformacion plastica severa, provocando asi que la corrosion cambie de
corrosion localizada a corrosion uniforme [30]. Por ejemplo, de corrosién por picadura a
corrosion general o de picaduras severas a menores picaduras provocadas. En definitiva,
se ha visto que la capa pasiva desarrollada sobre el acero inoxidable nanoestructurado en
diferentes electrolitos es mas estable, mas compacta y con menor densidad de defectos.

Por otro lado, los micromecanismos de la reaccion electroquimica estan relacionados
con la microestructura del material, como por ejemplo la heterogeneidad de impurezas y las
fases precipitadas. Por esta razon, los resultados obtenidos en los analisis de la presente
investigacion han sido similares entre si, presentado menor resistencia a la corrosion
general en las muestreas deformadas por HPT, pues la precipitacion en éstas ha sido
mucho mayor y similar entre las tres muestras nanoestructuradas que la muestra sin
deformacion HPT.

En la bibliografia se ha encontrado el analisis del comportamiento a la corrosion de

diferentes materiales tras ser procesados por distintas técnicas de SPD. Muchas aleaciones
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de aluminio [30], [31] mayoritariamente procesadas por ECAP, algunas por HPT [31],
aleaciones de cobre [32], [33] procesadas por ECAP, aleaciones de titanio [34]-[36]
procesadas por ECAP, HPT y ARB, todas ellas mostrando mejor comportamiento a la
corrosion respecto de las mismas aleaciones con grano grueso en medios salinos de NaCl
y en algunos casos de H2SOa.

En cuanto a los aceros inoxidables, se han investigado aleaciones de Fe-20%Cr
procesadas por ECAP [37], [38], por molino de bolas de alta energia [39] o por laminacion
severa en frio sobre aceros inoxidables austeniticos [40], [41], y todos ellos han mostrado
mejor pasivacion tras obtener la microestructura de UFG. La alta estabilidad en pasivacion
de los aceros inoxidables ultrafinos y nanoestructurados se atribuye a la alta concentracion
de Cr en la superficie de la estructura nanocristalina lo cual, segun Pan et al. [41], [42] esta
relacionado con el aumento de limites de grano de no equilibrio, que promueven la mejor
difusién de los atomos de Cr. Por otro lado, segun Gupta et al. [39], la abundancia en Cry
por lo tanto la pasivacién, esta relacionada con la disolucién selectiva de Fe.

Es conocido que la obtencion de materiales nanoestructurados puede realizarse por
varias vias y esto también influye en los resultados de la corrosién. En muchos de los casos,
se consiguen mejoras significativas en comparacion a los materiales de grano grueso [43].
En otros casos, segun se revisa por Gupta et al. [43], durante el tratamiento de atricion
mecanica superficial (SMAT — Surface mechanical attrition treatment), se suelen introducir
microgrietas e impurezas resultando en una inferior resistencia a la picadura. Sin embargo,
escogiendo los parametros apropiados y mediante procesos de recocido posteriores se
puede mejorar la resistencia a la corrosion.

Con estas argumentaciones y tras los valores obtenidos en la presente investigacion
sobre el comportamiento general a la corrosion, se puede asegurar que los valores
obtenidos para la muestra con grano grueso son comparables a los que se encuentran en
la bibliografia. Por otro lado, la precipitacion de fases secundarias en las muestras
deformadas por HPT ha variado ligeramente la respuesta de las muestras en el medio
salino empleado en el estudio en comparacion al material sin deformacion HPT. Asi el alto
contenido en sigma y nitruros de cromo influyen en el empeoramiento de la resistencia a la
corrosion, pero gracias a la nanoestructuracion, la estabilidad en pasiviacion se ve menos
influenciada y esto se ha revelado en los valores obtenidos de los potenciales, relativamente
altos, y las densidades de corrosidn relativamente bajas. Estas demuestran ser incluso
mejores que los aportados en algunos estudios sobre el mismo material en el mismo medio

con estructura de grano grueso [29].
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6.4.

CONCLUSIONES

El acero inoxidable superduplex UNS S32750 severamente deformado por HPT con
un tratamiento isotérmico posterior ha mostrado una incrementada precipitacién de
las fases secundarias intermetalicas y nitruros de cromo en comparacion con la
microestructura de las muestras sin procesar (sin deformar).

La fase Sigma y los CroN son los principales precipitados encontrados en la
microestructura después de 1, 5, 10 giros de HPT, presentando similar tendencia y
distribucion homogénea, asi como tamano y morfologia en las tres muestras.

Se ha utilizado la técnica de difracciéon de electrones de precesion de barrido (SPED)
para confirmar y finalmente determinar la distribucién de orientacion aleatoria de los
precipitados.

La fase sigma ha precipitado principalmente, pero no exclusivamente, en el punto
triple de austenita/nitruro de cromo/austenita y austenita/austenita/austenita.

Los resultados confirmaron que los nitruros de cromo parecen ser los sitios de
nucleacion preferentes para la fase sigma en las muestras con mayor deformacion.
Se ha encontrado que la relacion cristalografica entre austenita y los nitruros de
cromo, al menos en la muestra MST5 corresponde con <1 1 1>y//<0 0 0 1>con. ¥ la
relacion de sigma con austenita en la muestra MST10 corresponde con <1 1 1>,//<0
0 1>6.

Se ha determinado que el comportamiento a la corrosién general no empeora
excesivamente, mostrando una pasivacion estable debido a la nanoestructuracion

del material.
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SECCION 7. INFLUENCIA DE LOS PROCESOS
TERMOQUIMICOS SOBRE LA PRECIPITACION DE FASES EN
EL ACERO INOXIDABLE DUPLEX Y SUPERDUPLEX
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7.1. INTRODUCCION

Los aceros inoxidables duplex se caracterizan por su alta resistencia mecanica
combinada con una buena tenacidad y elevada resistencia a la corrosion, lo que es
una de las principales razones para ser utilizados en muchos ambientes industriales
y aplicaciones diversas [1]-[3]. Aun asi, algunas aplicaciones especificas requieren

resistencias mecanicas mucho mas altas junto con una resistencia a la abrasion.

Tradicionalmente estos tratamientos termoquimicos realizados en aceros
inoxidables suponian una pérdida de resistencia a la corrosion ya que tanto el
nitrdogeno como el carbono reaccionan con el cromo para formar nitruros y carburos,
respectivamente, inutilizando el cromo de la solucion sélida, lo que se conoce como
sensibilizacion para la formacion de carburos, llegandose a considerar una practica
inadecuada o un compromiso entre las propiedades de resistencia a la corrosion y su
efecto sobre las propiedades tribolégicas. Sin embargo, los procesos desarrollados
recientemente no contribuyen a la pérdida de resistencia a la corrosion de los aceros
inoxidables ya que se realizan a temperatura inferior permitiendo una difusion
intersticial del carbono a través de la red metalica [4]. En este sentido, debido a la
demanda de la mejora de las propiedades tribolégicas de estos aceros junto con la
mejora de las propiedades mecanicas, se han desarrollado distintos tratamientos
térmicos superficiales con este doble objetivo. Los tratamientos de nitruracion,
carburacion (conocido como cementacién) o la combinacién de estos dos,
denominados nitrocarburacion o carbonitruracion dependiendo del contenido de gas
en la atmosfera son algunos ejemplos de este tipo de tratamientos.

La nitruracion y la carburacidén son procesos termoquimicos que consisten en
la disolucion del gas de nitrogeno, carbono o los dos, respectivamente, y su difusion
a través de la superficie hacia el interior del material de estudio hasta una cierta
profundidad determinada por las condiciones del proceso, pero nunca con el objetivo
de alcanzar al nucleo del material. La profundidad de la difusion o lo que seria la capa
de nitruraciéon/carburacion o nitrocarburacién (carbonitruracion) es un parametro
dependiente de las condiciones de trabajo. Es decir, depende del tipo de proceso, ya
que este puede ser por gases o bajo plasma, por consiguiente, depende de la
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temperatura del proceso, de la concentracion del gas, del tiempo del ciclo y del
material bajo estudio.

Ademas del propio efecto sobre la resistencia superficial del material con estos
tratamientos, en esta investigacion se pretende estudiar el aspecto relacionado con
la presencia de nitrogeno o carbono en el material de estudio. En esta seccidn pues
se presentan resultados tras la aplicacion de un proceso de nitruracion y otro de
carburacion con el fin de observar la influencia de estos procesos termoquimicos
sobre la evolucion de la microestructura, concretamente sobre la precipitacion de las

fases secundarias.

7.2. RESULTADOS

7.2.1. Proceso de Nitruracion

El proceso de nitruracion llevado a cabo en este apartado ha sido realizado
en atmosfera gaseosa durante 10 horas a una temperatura de 520°C seguido de un
temple, tal y como se ha explicado mas detalladamente en la Seccion 4.

El objetivo principal de este tratamiento termoquimico superficial es modificar
las propiedades superficiales del material mediante la difusion de atomos de nitrégeno
en la superficie y hasta una profundidad determinada sin cambiar las propiedades del
nucleo del material. Se trata de la formacion de nitruros metalicos, generalmente
nitruros de cromo que proporcionan la dureza y resistencia a la abrasion de la
superficie tratada. En muchas ocasiones también mejoran las propiedades de
resistencia a la corrosion del material, segun las condiciones y parametros de trabajo
durante el proceso. Son numerosos los estudios que se han publicado durante las
ultimas décadas en las que se reportan resultados sobre diferentes procesos de
nitruracion, por ejemplo gaseosos y de plasma a diferentes temperaturas [5]-[9] y las
mejoras en las propiedades tribolégicas que han conllevado [10]-[12].

Para realizar este estudio sobre el proceso de nitruracion aplicado a los aceros
inoxidables duplex, se ha querido observar la influencia de este tratamiento sobre la
precipitacion de fases secundarias. Asi la difusion de nitrdgeno hacia la
microestructura del material y la formacion de los nitruros de cromo superficialmente,

puede influenciar la formacion de las fases sigma y chi en el acero. En este apartado
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se analizara la microestructura del acero inoxidable duplex, UNS S32250 y
superduplex UNS S32750 tras una nitruracion gaseosa (siendo la nomenclatura de
las muestras MDN y MSN, respectivamente), mediante la microscopia electrénica de
barrido (SEM). Ademas, se analizaran las mismas muestras, aplicando el tratamiento
isotérmico posteriormente a la nitruracién, (siendo la nomenclatura de las muestras
MDNT y MSNT, respectivamente).

7.2.1.1. Caracterizacion de la microestructura por FE-SEM

En la Figura 7. 1 (a)-(h) se muestra la microestructura del acero inoxidable
duplex después de la nitruracion (MDN) mediante el detector de electrones
retrodispersados del microscopio electronico de barrido. Se puede apreciar
claramente la capa superficial nitrurada con un espesor medio de ~20um (Figura 7. 1
(a)), con un aspecto mas oscuro respecto al material base debido a la capa nitrurada
conseguida. La micrografia a mayores aumentos de la capa nitrurada en la Figura 7.
1 (b) muestra la presencia de una fase mas brillante en los limites de fase de austenita
y ferrita (marcada con una flecha blanca). Esta fase estd asociada a la fase
intermetalica chi debido al aumento en Mo como se puede observar en los
correspondientes espectros EDS. Asimismo, se pueden apreciar unos puntos negros
asociados a nitruro de cromo, Cr2N, que aparentemente estan distribuidos en la fase
de la austenita nitrurada (también llamada austenita expandida). Observando la
microestructura mas alla de la superficie, en el nucleo no se detecta la presencia de
fases intermetalicas, excepto los nitruros de cromo homogéneamente repartidos o
concentrados entre los limites de grano austenita/ferrita formando lineas de conexion
entre los granos austeniticos (sefialado con flecha negra en la Figura 7. 1 (b) y en
Figura 7. 1 (c) como Cr2N). En la zona entre la capa y el nucleo en la Figura 7. 1 (d)
se puede ver una disminucion progresiva de la concentracion del nitrogeno a medida
que se profundiza hacia el interior de la microestructura (zonas marcadas como punto
1y 2, respectivamente, los EDS de los cuales se observan en la Figura 7. 1 (e) y (f)).
Se destaca la apariencia de los granos austeniticos en la zona cercana del nucleo de
la microestructura, pues se observan zonas en los limites de grano de menor
concentracion en Ni (marcadas como punto 4 a diferencia del punto 3), segun se
indica en el EDS (Figura 7. 1 (h)), debido a la difusién de elementos en esta zona.
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Figura 7. 1. Micrografias de microscopia electrénica de electrones retrodispersados
(BSE) y espectros EDS de la muestra MDN. (a) Capa nitrurada en seccion transversal;
(b) zona de la capa de mayores aumentos marcando la presencia de fase chi entre
los limites de fase y concentracion de nitruros de cromo; (c) zona del nucleo marcando
la presencia de nitruros de cromo heterogéneamente repartidos y concentrandose en
linea de conexidn entre granos austeniticos y (d) zona de difusién entre la capa y el
interior de la microestructura indicando diferentes puntos, los cuales se analizan en:
(e) Punto 1 correspondiente a yn, (f) Punto 2 correspondiente a zona de difusién, (g)

Punto 3 correspondiente a y y (h) Punto 4, zona de menor concentracion en Ni.

Para poder apreciar mejor la distribucion de los elementos en la capa
superficial, en la zona intermedia entre la capa de difusién y el nacleo de la muestra
nitrurada, se han realizado analisis de distribucion de elementos mediante EDS, en
los que se puede observar mejor la variacion de concentracion de los principales

elementos quimicos de la composicion a lo largo de la superficie y profundidad.

] P

Sum
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Figura 7. 2. Analisis EDS de la muestra MDN; (a) Mapa de la distribucion de elementos
conjunto de la zona escaneada y distribucion de los elementos de (b) Fe, (c) Cr, (d)

Mn, (e) Mo, (f) Niy (g) N a lo largo de la zona escaneada.

En la Figura 7. 2 (a) se observa el mapa general de la zona escaneada y en
(b)-(g) los elementos quimicos principales de la composicién — (b) hierro (Fe), (c)
cromo (Cr), (d) manganeso (Mn), (e) nitrégeno (N), (f) molibdeno (Mo) y (g) niquel
(Ni). Se puede observar parte de la zona de difusion y la microestructura del material
base. Asimismo, se aprecia la concentracion del nitrégeno en la capa nitrurada y una
zona de difusion en la que se observa menor concentracion disminuyendo con la
profundidad de la microestructura. En cuanto al cromo, éste se observa a lo largo de
toda el area escaneada, apreciando una mayor concentracion en la capa nitrurada.
Mediante la diferencia de concentracion entre Mo y Ni se pueden distinguir las fases
austenita y ferrita.

Por otro lado, la microestructura de la muestra del acero inoxidable
superduplex (MSN) presenta un aspecto muy similar a la del acero inoxidable duplex
(MDN). En el primer caso, la capa nitrurada obtenida presenta una profundidad
menor, siendo esta de ~11um, observandose en la Figura 7. 3 (a). La presencia de
nitruros de cromo se puede observar en la capa y en el interior del material, siendo
estos distribuidos en abundancia en la fase austenitica y en los limites de fase
austenita/ferrita (Figura 7. 3 (c) y (d)). Ademas, se puede apreciar la precipitacion de
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fase mas brillante en menor abundancia en medio de la fase ferritica, correspondiente
a la fase intermetalica chi, Figura 7. 3 (b) y (c). En los espectros de EDS en la Figura
7. 3 (e)-(h) se puede apreciar la diferencia entre las fases de ferrita y austenita

nitruradas (6w, yn) y las mismas del material base (8, y) sehaladas en Figura 7. 3 (b),

mediante los analisis quimicos realizados.
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Figura 7. 3. Micrografias de microscopia electronica de electrones retrodispersados
(BSE) y espectros EDS de la muestra MSN. (a) Capa nitrurada en seccion transversal;
(b) zona intermedia entre la capa y el material base indicando las fases austenita (y)
y ferrita (8); (c) y (d) zonas de mayores aumentos del nucleo de la microestructura
donde se aprecia la concentracion de nitruros de cromo en grano austenitico y entre
limites de fase; (e)-(g) espectros EDS de las fases on, 8, yn Y Y, respectivamente,
marcadas en (b).

Un analisis de la distribucibn composicional realizado sobre un area
seleccionada de la MSN mediante EDS se muestra en la Figura 7. 4. Se aprecia la
concentracion del nitrégeno en la capa superficial hasta una cierta profundidad, asi
como la mayor concentracion de hierro y cromo en el material base. Se distinguen
perfectamente la zona de profundidad y la parte del material base sin la presencia de
la interfase de difusién entre las dos partes como se habia podido observar
anteriormente en la muestra MDN de la Figura 7. 3.
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Figura 7. 4. Analisis EDS de la muestra MSN; (a) Mapa de distribucion de elementos

conjunto de la zona escaneada y distribucion de los elementos en (b) Fe, (c) Cr, (d)
Mn, (e) Mo, (f) Niy (g) N a lo largo de la zona escaneada.

El tratamiento de nitruracion gaseosa llevado a cabo al acero inoxidable duplex
y superduplex ha mostrado la formacion de nitruros de cromo distribuidos
heterogéneamente en la fase de ferrita en la superficie y en el material base y muy
homogéneamente repartidos en la fase austenitica del acero inoxidable superduplex.
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7.2.1.1.1. Tratamiento isotérmico

Después del proceso termoquimico de nitruracién, las muestras se han tratado
isotérmicamente durante tres minutos a 830°C para ver el efecto del mismo
tratamiento térmico aplicado a las muestras en las secciones anteriores. Las
micrografias de la microestructura de la muestra MDNT se muestran en la Figura 7.
5 (a)-(d). En la micrografia de la Figura 7. 5 (a) se puede observar que en la
microestructura no ha habido grandes cambios respecto a la de la micrografia (a) de
la Figura 7. 2, se puede vislumbrar la presencia de una fase con aspecto mas brillante,
lo que se puede interpretar como la precipitacion de fase secundaria en los limites de
grano dentro de la capa nitrurada. Observando una zona en la superficie a mas
aumentos, la Figura 7. 5 (b), se puede ver que, efectivamente, entre los limites de
grano de austenita/austenita y austenita/ferrita ha precipitado la fase chi en mayor
cantidad que la muestra nitrurada de la Figura 7. 2. La precipitacion de nitruros
metalicos entre los limites de grano de ferrita/ferrita, heterogéneamente, también ha
aumentado. En cuanto a la microestructura por debajo de capa superficial, se aprecia
también la misma tendencia, con la precipitacion de fase intermetalica chi (la Figura
7. 5 (c)). En la zona entre la capa y el material interior se observa una morfologia
similar de los granos y la zona de difusion a la de las micrografias anteriores de la

misma muestra previa al tratamiento isotérmico aplicado, Figura 7. 2 (d).
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Figura 7. 5. Micrografias de microscopia electrénica de electrones retrodispersados

(BSE) de la muestra MDNT (a)-(b) Superficie nitrurada a menor y mayores aumentos;
(c) zona de difusion y (d) zona del interior de la muestra en la que se observa una

zona con aspecto irregular dentro de la marca discontinua.

En todo proceso de nitruracion, especialmente en los de baja temperatura, la
incorporacion de nitrogeno en la red metalica en posiciones intersticiales genera
tension en la red cristalina (dando lugar a su vez al endurecimiento del sistema). En
la micrografia de la Figura 7. 5 (d) se puede intuir esa tension en la zona marcada con

circulo discontinuo.

Observando las micrografias de la muestra MSNT, se puede apreciar en la
Figura 7. 6 (a)-(d) que la precipitacion de fases secundarias se ha incrementado con
respecto a la muestra MSN de la Figura 7. 3. Superficialmente, se aprecia en la Figura
7.6 (a) y (b), la fase sigma entre los limites de grano de austenita/ferrita con una
morfologia de precipitacion de tipo bloque, asi como la precipitacion de fase chi, en
menor cantidad respecto a la de sigma, entre los limites de grano austenita/austenita.
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En el material base, por debajo de la superficie nitrurada se puede ver el mismo
aspecto de nitruros metalicos y fase chi (Figura 7. 6 (c)). La morfologia de la fase
sigma en bloque en los limites de grano ferrita/austenita también se observa en el

material base, tal y como se puede ver en la Figura 7. 6 (d).

Figura 7. 6. Micrografias de microscopia electronica de electrones retrodispersados

(BSE) de la muestra MSNT (a)-(b) Superficie nitrurada a menor y mayores aumentos;

(c) zona de difusién y (d) zona del interior no nitrurada de la muestra.

En vista a los resultados analizados, se considera que el tratamiento isotérmico
aplicado posteriormente a la nitruracion ha promovido la precipitacion de fases
intermetalicas como la fase chi. La precipitacion de la fase sigma, observada en la
microestructura del acero inoxidable superduplex (MSNT) también se debe a la
composicion del material, especialmente el mayor porcentaje en Cr y Mo en

comparacion a la composicion de la aleacion del acero inoxidable duplex, y, como
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consecuencia del tratamiento térmico, se ve favorecida la formacion de sigma. Este
hecho también se ha observado en las muestras del mismo material sin ser tratadas

superficialmente, cuyo analisis queda recogido en la seccion 5 de esta memoria.

7.2.1.2. Analisis de la dureza

Se ha medido la dureza de las muestras en seccion transversal para
comprobar la formacién de la capa y en consecuencia la mejora de la resistencia
obtenida después del proceso de nitruracion llevado a cabo en las dos muestras, MDN
y MSN. Los valores minimos y maximos de HV0.3 y espesores medios de las capas

nitruradas se resumen en la Tabla 7. 1.

Tabla 7. 1. Dureza HV0,3 (valores de rango maximo y minimo) y espesor medio de

las capas de nitruro en las dos muestras después del tratamiento de nitruracion.

Material HVO0,3 Espesor de la capa nitrurada
Duplex UNS
1263 + 1329 23,5+ 3,00:10% ym
S32205 (MDN)
Superduplex UNS
1263 + 1393 13,7 £ 6,00-10* um

$32750 (MSN)

En la Figura 7. 7 se representa la dureza tanto de la capa como del material
base en seccidn transversal a lo largo de una profundidad de 70 ym. Se observa una
diferencia entre los valores de la capa y el material base, siendo la capa nitrurada

alrededor de cinco veces mas dura.
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Figura 7. 7. Representacion grafica de la variacion de la dureza HV a lo largo de la
profundidad en seccion transversal [um] de los dos materiales nitrurados, UNS3
S2205 (MDN) y UNS3 S2750 (MSN).

Se ha obtenido diferente espesor de la capa de nitruro formada en las dos
muestras lo que se puede asociar principalmente a la distinta composicion de los dos
aceros inoxidables. Por ejemplo, la muestra MDN ha mostrado casi el doble del grosor
que la muestra MSN. Sin embargo, ambas muestras finalmente han presentado
valores de dureza similares debido a la buena estructura de la capa nitrurada
superficialmente. Debido a la mayor cantidad de cromo en el acero inoxidable
superduplex en comparacion con la composicion del acero inoxidable duplex, los
nitruros de cromo han tenido mayor tendencia a formarse. También se observa que
la penetracion de nitrégeno es significativamente superior para MDN. Las fases
secundarias, principalmente la fase chi, ya se habia formado en poca cantidad
después del proceso de nitruracion, debido a la larga duracidn del tratamiento.
Después del tratamiento isotérmico de corto tiempo aplicado posteriormente, se ha
observado mayor precipitacion de la fase chi, asi como la precipitacion de fase sigma
la muestra MSNT. Tal comportamiento no solo podria deberse a la temperatura, sino
que puede considerarse que la ferrita y la austenita con alto contenido en nitrégeno
ayudan a inducir su formacion, incluso a temperaturas de 520°C. La cinética de
nucleacion y crecimiento podria estar influenciada por la historia del proceso de
formacion previo de la muestra relacionada con la textura y anisotropia desarrollada

en cada caso, como por ejemplo la laminacion en caliente de la muestra del duplex
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(MD) y la laminacion en caliente del material superduplex en forma tubular (MS).
Ademas, tal como se ha visto, los nitruros de cromo actuan como un sitio favorable

para la nucleacién de la fase chi.

7.2.2. Proceso de Cementacion

En este apartado se presentan los resultados del tratamiento termoquimico
superficial de carburacion, también llamado cementacion, realizado mediante el
proceso de carburacién por plasma en atmadsfera de carbono de 1,2%en peso a 925°C
durante 10 h, detallado en la Seccidn 4. El enfriamiento ha sido en aceite desde 820°C
con un tratamiento posterior de recocido. Con este tratamiento no se pretendia lograr
aumento de dureza, sino observar la precipitacién de fases secundarias después de

la introducciéon de carbono en atmadsfera controlada.

El objetivo de la cementacion que se ha llevado a cabo consiste basicamente
en analizar el efecto de la difusion de los atomos de carbono sobre la precipitacién de
fases secundarias en la microestructura del material inoxidable duplex UNS3 S2205
y superduplex UNS3 32750, siendo las muestras MDC y MSC, respectivamente. Asi
mismo, el tratamiento isotérmico que se ha aplicado al resto de muestras en los
apartados anteriores también se ha aplicado a las muestras cementadas, siendo

estas MDCT y MSCT, respectivamente.

7.2.2.1. Caracterizacion de la microestructura por FE-SEM

En la Figura 7. 8 y Figura 7. 9 se muestran micrografias de microscopia
electrénica (FE-SEM) en modo de electrones retrodispersados (BSE) de las muestras
MDC y MSC, respectivamente. Debido al tratamiento termoquimico a alta
temperatura, 925°C, y el enfriamiento en horno hasta 820° y posterior temple en
aceite, se ha producido la precipitacion de fases secundarias. Las microestructuras
de los dos materiales se observan diferentes en cuanto a la distribucion y morfologia
de las fases. Pues, la muestra MDC proviene de un duplex en forma de plancha
laminada en caliente y la muestra MSC es de superduplex en forma de tubo laminado

en caliente.

En la Figura 7. 8 (a)-(b) se representa la parte superficial de las muestras,
donde se observan principalmente las fases de ferrita (8), austenita (y), sigma (o) y
puntualmente la fase chi (x) (Figura 7. 8 (b)). Estas han sido verificadas por EDS, los
espectros de las dos fases intermetalicas junto con la tabla de composicion se
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muestra en la Figura 7. 8 (f) y (g). La fase sigma (0) es la que ha precipitado en
abundancia a lo largo de los limites de grano de ausentita/ferrita con una morfologia
en bloque y alargada. Se han detectado también carburos metalicos, tal y como se
observa en Figura 7. 8 (d) y en el espectro EDS (e), precipitando en la fase de

austenita con un distanciamiento respecto la fase ferrita y sigma, marcado en la

misma micrografia.
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Figura 7. 8. Micrografias de BSE por FE-SEM de la muestra MDC. (a) Zona del nucleo
del material tras el proceso de cementacion; (b) y (c) zonas superficiales y (d) zona
cercana a la superficie con mas aumentos en la que se observa la precipitacion de

carburos en la austenita; (e) y (f) espectros EDS de las dos fases sefaladas en (d).

Por otro lado, las micrografias de la muestra MSC en la Figura 7. 9 (a)-(d)
sefalan una precipitacion de fase sigma de morfologia celular, expandida por la matriz
de austenita, sin detectarse fase ferrita. La precipitacién de una fase minoritaria mas
oscura, heterogéneamente e intragranularmente en las dos microestructuras, (a) y

(b), se asigna a carburos metalicos (sefialados con una flecha en la figura).

La formacion de los carburos metalicos confirma la saturacién por difusion de
C que alcanza el limite de solubilidad en la microestructura austenita-ferrita. Pues el
carbono suministrado al sustrato se combina con hierro y cromo principalmente en
forma de carburos. Dichos carburos son principalmente del tipo M23Cs (con M Fe o
Cr) [13], [14].
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Figura 7. 9. Micrografias de BSE por FE-SEM de la muestra MSC en las que se
detectan austenitica (y) y sigma (o) creciendo celularmente. (a) y (b) Zona superficial
del material tras el proceso de cementacion; (c) zona del nucleo y (d) zona superficial

con mas aumentos; (e) y (f) espectros E de las dos fases sefialadas en (c).

7.2.2.1.1. Tratamiento isotérmico

Después de observar la abundancia de fase sigma en las microestructuras de
las muestras cementadas, se ha aplicado el mismo tratamiento isotérmico a las
muestras posteriormente al proceso termoquimico (a 830°C durante alrededor de 3
minutos) con la finalidad de estudiar la evolucion de las fases ya precipitadas (sigma

y carburos metalicos) o la precipitacion de otras fases secundarias.

7.2.2.1.1.1. Caracterizacion de la microestructura por FE-SEM

La microestructura de la muestra MDCT se muestra en la Figura 7.10.
Longitudinalmente en la microestructura de la Figura 7.10 (a), se observa una fase
mas brillante que la fase sigma, alargada en la direccion de laminado cerca de la

superficie de la muestra. Su caracterizacion por EDS ha mostrado la presencia de
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mayor contenido en Mo que en la fase sigma, confirmando que se trata de la fase chi
(x). La fase sigma, por otro lado, presenta la misma tendencia de precipitacion en
bloques alargados, que la observada en la muestra MDC de la Figura 7. 8. Se
distribuye en la direccion de laminacion de la muestra en los limites de fase de
austenita/ferrita. Como se ha visto en los diagramas, es posible la precipitacion de las
fases sigma y chi simultaneamente a una temperatura particular y también se puede
detectar alguna fase chi residual mientras la fase sigma progresa en su precipitacion

[15]-[20], por eso se observan ambas fases en la muestra de la Figura 7.10 (a).

Una morfologia particular de la fase sigma similar a la misma forma de
mariposa reportada por Nilsson et al. [21] también se observa en la Figura 7.10 (b)
(marcada con circulos). Su nucleacién ocurre en el punto triple de

ferrita/ferrita/austenita.

Los carburos metalicos todavia aparecen aleatoriamente en el nucleo y en la
superficie de la muestra carburada después del tratamiento isotérmico adicional, tal y
como se observa en la seccion transversal de la muestra en la Figura 7.10 (c). Sin
embargo, longitudinalmente, como se ve en la micrografia de la Figura 7.10 (b), se
han detectado en menor proporcion, cerca de la superficie. En otra zona del nucleo
de la muestra, se puede ver el desplazamiento de los carburos metalicos desde el
limite y/o, de la misma manera que se ha observado anteriormente en la Figura 7. 8
(d). Dicho desplazamiento podria deberse a varias distorsiones microestructurales,
como el movimiento del limite de grano, el desplazamiento del limite de fase o los

movimientos de dislocaciones y vacantes (Figura 7.10 (d)).
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Figura 7.10. Micrografias BSE por FE-SEM y espectros EDS de la muestra MDCT.
(a) Microestructura de la superficie sefialando fase ferrita (8), austenita (y), sigma (o)
y chi (x); (b) precipitacién de fase sigma en puntos triples con la morfologia conocida
como mariposa sefalada con circulos, (c) zona transversal sefalando la ¢ entre
medio de la matriz y y pequenas porciones de §; (d) mayores aumentos de una zona

de la micrografia (b) sefialando carburos de cromo, M23Ce.

De la misma manera, la microestructura de la muestra del acero inoxidable
superduplex, MSCT se muestra en la Figura 7. 11. Se observa la precipitaciéon de la
fase chi en medio de la austenita

Figura 7. 11 (b)) y en la fase de ferrita (la Figura 7. 11 (c)) en comparacion a la
muestra MDCT de la Figura 7.10. La precipitacion de la fase sigma es predominante
y con morfologia celular a lo largo de la fase ferrita a diferencia de la precipitacién en
bloques en la muestra MDC. Los espectros EDS de la Figura 7. 11 (e) y (f) junto con
la tabla de composicion confirman su presencia. Ademas, se ha encontrado que

M23Cs nuclea en la fase de ferrita y parece ser un sitio inicial favorable de nucleacion
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para la fase chi tal y como se observa en las micrografias de la Figura 7. 11 (a), (b)
y (c).

e Chi, x

c Chi (x)
1 Elemento Peso% %
v CK 742 135
I CrK 2533 060
Gy r Fe FeK 48,74 0,95
; e " n NiK 4,03 0,39
essoromdommg: P & @ 4w MoL 14,47 0,72
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Figura 7. 11. Micrografias BSE por FE-SEM y espectros EDS de la muestra MSCT,
(a) microestructura de la superficie senalando fase ferrita (8), sigma (o) y chi (x); (b)
precipitacion de fase sigma con la morfologia celular en zona central; (c) precipitacion
de x en los carburos metalicos como puntos de nucleacién dentro la fase & (c); (d)
mayores aumentos donde se observa la fase sigma y pequefios granos de fase chi
en la matriz de austenita; (e) y (f) espectros EDS de las fases chi (x) y sigma (o) y las

tablas de la composicién quimica respectiva.

Tal y como se ha observado en las micrografias de las figuras anteriores, la
precipitacion en los dos materiales difiere ligeramente. La cinética de nucleacion y
crecimiento de las fases secundarias es mas rapida para el acero inoxidable
superduplex que para el acero inoxidable duplex. Debido a que las fases
intermetalicas estan enriquecidas en Cr y Mo, el mayor contenido de estos elementos
en el UNS S32750 (muestras MSC) conduce a una mayor formacion de tales fases
que en el UNS S32205 (muestras MDC). Aun asi, la precipitacion en ambas muestras
se considera ligeramente diferentes, tal y como muestra el % de fases secundarias
(chi y sigma) en las dos muestras cementadas y tratadas isotérmicamente

posteriormente en la Tabla 7. 2.

Tabla 7. 2. % de fases secundarias (chi y sigma) en las dos muestras cementadas y

tratadas isotérmicamente posteriormente.

MDCT MSCT

% Fases secundarias 243+ 2,05 29,2 + 1,96
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7.2.3. Comportamiento a corrosion

Los procesos de nitruracion y de cementacion llevados a cabo en esta seccion
han sido realizados con un objetivo diferente, por esta razon las muestras han sido
sometidas a un ensayo de corrosién con el objetivo de determinar qué tan efectivos
superficialmente son, aunque haya ocurrido precipitacion en la microestructura. Las
muestras han sido ensayadas en un ambiente corrosivo de NaCl al 3,5% en peso,
aplicando una polarizacién potenciodinamica. El comportamiento general de la
corrosion se ha analizado y se discute en los siguientes apartados.

7.2.3.1. Ensayos potenciodinamicos

El ensayo de polarizacién potenciodinamica es un meétodo excelente para
identificar parametros como el potencial de corrosién (Ecorr) y la densidad de corriente
de corrosion (jcorr) mediante el analisis de los graficos de polarizacion obtenidos segun
la normativa ASTM [22]. En este ensayo se han realizado tres réplicas para cada
muestra. En primer lugar, se han obtenido los potenciales de estabilizacion para cada
muestra en circuito abierto (OCP) durante un tiempo minimo de 3 horas. En la Tabla
7. 3, se recogen los valores promedios del potencial a circuito abierto para cada una
de las muestras, nitruradas y cementadas, asi como las respectivas sin tratamiento
termoquimico. Los valores del potencial de estabilizacion son muy variables para las
muestras nitruradas y cementadas. Teniendo en cuenta que cuanto mas positivo es
el potencial, mas noble es el material, se observa una disminucion del potencial para
las muestras nitruradas, MDN y MSN, que ademas resulta ser muy similar para las
dos, -0,432 y -0,431 V, respectivamente. Por otro lado, el potencial de estabilizacion
para las muestras cementadas es mucho mas préximo a los valores de las muestras
sin tratamiento, alrededor de -0,131 y -0,107 V para MDC y MSC, respectivamente,
que los valores -0,0897 y -0,0357 para el acero inoxidable duplex y superduplex,

respectivamente.
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Tabla 7. 3. Valores promedios del potencial a corto circuito para las muestras bajo

estudio en solucion de 3.5% NaCl a temperatura ambiente.

Muestra OCP (V) Muestra OCP (V)
MDN -0,432 + 1,00-102 MDC -0,131 £ 8,00-102
MSN -0,431 + 1,00-102 MSC -0,107 £ 3,00-102

MD -0,0897 + 4,00-10* MS -0,0357 + 3,00-10*

La Figura 7. 12 muestra las curvas potenciodinamicas para las muestras
nitruradas (MDS y MSN) comparadas con las muestras sin nitruraciéon (MD y MS). Se
ha realizado un barrido de potenciales des de -0,3 V vs. OCP hasta +0,3 V vs. OCP
con el fin de determinar la densidad de corriente de corrosion y observar el potencial
de corrosion. En primer lugar, destaca la diferencia entre las muestras nitruradas y
las que no han sido nitruradas en cuanto a la densidad de corrosion. Asi las primeras
presentan un valor mucho mas alto. Estos valores obtenidos a partir de las curvas
potenciodinamicas (llevando a cabo la pendiente de Tafel catddico-anddica), junto
con los valores del potencial de corrosidn se presentan en la Tabla 7. 4.

[MmA-cm2]

log densidad de correinte

=MD

Potencial vs. ESC [V]
Figura 7. 12. Curvas potenciodinamicas de los aceros inoxidables duplex nitrurado

(MDN) y superduplex nitrurado (MSN) en comparacion a las de los mismos no

nitrurados (MD y MS, respectivamente).

238



Tabla 7. 4. Valores del potencial de corrosion y densidad de corriente de las muestras
tratadas termoquimicamente (MDN/MSN) y los correspondientes materiales de
recepcion (MD/MS).

MDN MSN MD MS

Ecor [V] -0,372 +6,00-10° -0,350 + 1,00-102 -0,147 +4,00-10° -0,140 + 1,00-107

jeorr [UA/CM?] 2,82 +1,00-10" 1,28 +2,00-10"  0,0290 + 3,00-102 0,0250 + 6,00-10°®

La Figura 7. 13 muestra las curvas potenciodinamicas de las muestras
cementadas. Las muestras generalmente han mostrado una buena resistencia a la
corrosion. En comparacion con las muestras no tratadas, el proceso de carburacién
con plasma de ambas muestras ha mejorado ligeramente el comportamiento de
corrosion a pesar de que se ha detectado una precipitacion interna de la fase sigma
en una cantidad significativa. Los valores resumidos (Ecorr € jeor) €xtraidos de las
curvas de polarizacion potenciodinamica se presentan en la Tabla 7. 5. Ademas, el
potencial de corrosion de las muestras sin cementacion por plasma, MD (-0,147 V) y
MS (-0,140. V) es mayor que el de las muestras carburadas con plasma MDC (-0,108
V) y MSC (-0,0850 V).

[mA-cm-?]

log densidad de correinte

= MD

Potencial vs. ESC [V]
Figura 7. 13. Curvas potenciodinamica de los aceros inoxidables duplex cementado
(MDC) y superduplex cementado (MSC) en comparacion a las de los mismos no
cementados (MD y MS, respectivamente).
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Tabla 7. 5. Valores del potencial de corrosion y densidad de corriente de las muestras
tratadas termoquimicamente (MDC/MSC) y los correspondientes materiales de
recepcion (MD/MS).

MDC MSC MD MS

Ecor[V] -0,108 +2,00-102 -0,0850 + 3,00-10- -0,147 £ 4,00-103 -0,140 + 1,00-10

joorr [MA/cm?]  0,0150 % 1,00-1072 0,009 + 2:10°® 0,0290 + 3,00-102  0,0250 + 6,00-107

Las curvas de polarizacion de la Figura 7. 13 y la Figura 7. 12, asi como los
valores de la Tabla 7. 6 y la Tabla 7. 7 muestran las diferencias entre muestras y
tratamientos. No hay regiones de pasivacion visibles correspondientes a incrementos
abruptos en la densidad de corriente en el rango de potencial obtenido.

Es relevante discutir la region oscilatoria observada entre ~0.0y ~ 0.3 V para
las muestras carburizadas. Tal comportamiento se observa previamente [23], [24] y
es tipico de metales sumergidos en soluciones de cloruro. Las fluctuaciones bruscas
en la densidad de corriente se definen como el crecimiento metaestable del pozo que
se inicia por debajo del potencial de picaduras, pero no pueden propagarse por un
periodo indefinido y, por lo tanto, repasivar bastante pronto [25]-[28]. Ademas, como

se menciono anteriormente, no se alcanza ningun potencial de picaduras.
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7.3. DISCUSION

Es bien sabido que los nitruros y carburos metalicos son fases secundarias
que pueden perjudicar las propiedades de los aceros, sobre todo la resistencia a la
corrosion cuando precipitan intergranularmente. Sin embargo, la introduccion de
nitrogeno o carbono controlado y su acumulacion en la superficie del material aporta
gran resistencia mecanica superficial que en ocasiones se requiere para muchas
aplicaciones, por ejemplo, resistencia al desgaste y a la abrasién en industrias
aeronauticas, automocion y maquinarias entre muchas otras. Mediante la difusion de
nitrégeno o carbono se consigue la formacion de diferentes nitruros o carburos
metalicos en la superficie del material que proporcionan este endurecimiento
superficial y esta elevada resistencia mecanica y dependiendo de las condiciones de

trabajo del proceso también se consigue buena resistencia a la corrosion.

En esta seccion se ha mencionado que el proceso se ha fijado, es decir, se ha
realizado un unico proceso, tanto de nitruracion como de cementacién con el fin de
observar su influencia sobre la precipitacion de fases secundarias. Por lo tanto, se
analiza la formacion de las posibles fases sin hacer referencia a diferentes parametros

de trabajo de los procesos.

7.3.1. Proceso de Nitruracion gaseosa

Los procesos de nitruracidn son muy conocidos y utilizados en los aceros
inoxidables de una fase, como son los austeniticos (con estructura cristalina fcc) y
aceros inoxidables ferriticos (con estructura cristalina bcc) con el fin de mejorar sus
propiedades de dureza, desgaste y corrosion. La introduccion de elementos
intersticiales como el nitrogeno a diferentes temperaturas mediante difusion es una
via eficaz para obtener las propiedades deseadas. Sin embargo, por razones
termodinamicas, la difusion del nitrogeno cambia en las diferentes estructuras

cristalinas.

La difusion del nitrégeno en los aceros austeniticos (fcc) presenta mayor
velocidad, y esta disminuye con la temperatura. Durante la introduccién del nitrogeno
se produce un cambio en la austenita, hasta llegar a estar sobresaturada [29],[30].
Esta fase sobresaturada, llamada austenita expandida (yn 0 y’) o fase S, también

encontrada en aleaciones de Ni-Cr, Co-Cr, Co-Cr-Mo [31]-[34], ha sido objeto de
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investigacion durante muchos anos. La concentracion en solucion solida de N en la
yn alcanza hasta 25-38% atomico en comparacion a la solubilidad de equilibrio de
<0,65% atémico en el acero inoxidable austenitico AlSI316 [35]-[38].

Por otro lado, la difusion del nitrégeno en los aceros inoxidables ferriticos (bcc)
disminuye en comparacion con la difusion en los austeniticos y su solubilidad aumenta
con el contenido en Cr. Esta difusion conduce a la formacion de nitruros metalicos,
generalmente de hierro (e-FesN, y’-FesN) y de cromo (CrN, Cr2N) [39], [40] en los
limites de grano, en lugar de distribuirse homogénea e intersticialmente [41], [42].

Por lo tanto, las principales diferencias observadas durante la nitruracion entre
las estructuras de austenita y ferrita son debidas a las diferentes velocidades de
difusion de los elementos intersticiales desde el punto de vista termodinamico.

Teniendo en cuenta que en el acero inoxidable duplex se encuentran ambas
fases (fcc y bcc), es de esperar la formacién de la fase austenita expandida en los
granos austeniticos y precipitados de nitruros de cromo en los granos ferriticos [43].
Sin embargo, esto no es una regla general ya que depende de las condiciones de

trabajo del proceso llevado a cabo y la composicion de la aleacion bajo nitruracion.

En los resultados experimentales de esta seccion sobre la nitruracion llevada
a cabo se ha podido comprobar la formacion de nitruros de cromo en la fase ferritica,
asi como el aumento de N en ambas fases en la zona superficial, confirmando asi la
formacion de la fase yn y On. Pinedo et al. [43], Bielawski et al. [44] y Chiu et al. [45]
han observado también la generacion de ferrita expandida (&n) y austenita expandida
(yn) tanto en la fase de ferrita como en la de austenita, respectivamente. Varios
autores también han demostrado que la formacion de austenita expandida en aceros
inoxidables duplex mediante la nitruracion a baja temperatura, asegura una buena
resistencia a la corrosion junto con la mejora en la dureza. Esto se debe al hecho de
que se evita la formacion de nitruros de cromo a temperaturas mas bajas. Paijan et
al. [46] han revelado este hecho al analizar muestras de acero inoxidable duplex
después de la nitruracion en un horno tubular en el rango de temperatura de 400 a
500°C, manteniéndolo durante 6 horas. Por otro lado, algunos investigadores [46]—
[48] han reportado que en procesos de nitruracién por encima de 500°C, debido a la
formacion de precipitados de nitruro de cromo en la capa enriquecida con nitrégeno,

se reduce significativamente la resistencia a la corrosion. En este trabajo, el proceso
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de nitruracion se considera a temperatura media (520°C) durante un largo tiempo.
Efectivamente, se ha podido comprobar que la respuesta al ambiente salino de las
muestras nitruradas ha sido peor comparada con la de las muestras sin nitruracion.
Aunque es de destacar que los valores son por debajo de 10 pA/cm?, la densidad de
corrosion de las muestras nitruradas ha sido de 2,82 y 1,28 pyA/cm? para los aceros
inoxidable duplex y superduplex nitrurados, respectivamente respecto al 0,0290 y
0,0250 pA/cm? para las muestras sin nitruracion respectivas.

En este punto, es importante también mencionar la precipitacion de la fase
intermetalica chi en el acero inoxidable duplex y en el superduplex, tanto en la parte
de la superficie del material como en el material base, aunque haya sido muy puntual
y en poca cantidad. Pues debido a la duracion del proceso incluso a una temperatura
relativamente baja, inferior a la temperatura de precipitacion de la fase chi (alrededor
de 850°C [18]), ésta ha tenido tiempo suficiente para precipitar. Ademas, debido a la
presencia de nitrdgeno y por consiguiente la precipitacion de nitruros metalicos, estos
se convierten en sitios favorables para la precipitacion de la fase chi tal y como ha
sido comprobado en las secciones anteriores después del proceso mecanico y sobre
todo después del tratamiento isotérmico posterior.

Por otro lado, tal y como se ha visto, después de aplicar el tratamiento
isotérmico a las muestras nitruradas, la precipitaciéon de la fase secundaria se ve
incrementada, sobre todo en el acero inoxidable superduplex. Esto esta de acuerdo
con lo observado previamente en las anteriores secciones donde se ha analizado el
comportamiento del superduplex después del mismo tratamiento isotérmico. La razén
esta relacionada con la precipitacion de sigma en el tiempo tan corto del tratamiento
isotérmico aplicado que ha dado lugar a su formacion en las interfases de la fase
ferritica, es decir entre los limites de grano de ferrita/austenita, pero no ha sido

suficiente como para expandirse hasta consumir la fase ferritica.

En cuanto a la morfologia de la capa formada después de la nitruracion, el
grosor de la capa es funcion de la temperatura. Algunos autores han descrito que los
tratamientos por encima de 500°C producen espesores similares en las dos fases [9].
En este caso, se ha observado que el espesor sobre la austenita y la ferrita es
practicamente el mismo, pero el espesor entre las dos muestras difiere ligeramente.
El espesor de la capa del material duplex UNS3 S2205 es casi el doble (23,5+ 0,3-10
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3 um) que el espesor de la capa del material UNS3 S2750 (13,7 + 0,6:10°3 um). Esta
diferencia es muy pequefa, teniendo en cuenta que se trata de micrdmetros de
espesor. Ademas, la dureza superficial en los dos materiales ha sido muy similar,
alcanzando valores de hasta ~1400 HV, lo cual estaria relacionado con unos
parametros de difusidn muy parecidos para ambos aceros.

7.3.2. Proceso de Cementacion por plasma

En cuanto a la carburacién por plasma o proceso de cementacion, se ha podido
observar una microestructura del acero inoxidable duplex y superduplex totalmente
diferente en comparacién a la microestructura de los materiales nitrurados. En primer
lugar, tras el proceso de cementacion es necesario realizar un enfriamiento rapido
como es el temple en agua o aceite para de formar la capa cementada de
endurecimiento y posterior tratamiento térmico de recocido para rebajar la fragilidad
de la capa y del material en general. Sin embargo, el proceso de cementacion a
temperaturas altas (concretamente a 925° durante 10h como se ha realizado en esta
seccién) ha dado lugar a la precipitacién de fases secundarias, sobre todo de fase
sigma, en abundancia, incluso hasta la total consumicion de la fase ferrita en el acero
inoxidable superduplex. Debido al largo ciclo de cementacion y el posterior
tratamiento de recocido de las muestras cementadas, se ha promovido la difusion
suficientemente como para que la fase sigma precipite en abundancia.

Es bien conocido que a temperaturas mas bajas, el carbono presenta menor
difusion, consecuentemente baja su solubilidad en la fase ferrita (0,0025%) [49]. Por
lo tanto, los atomos de carbono adsorbidos en la superficie no tienen suficiente
movilidad para difundirse en el sustrato, consecuentemente se produce una
saturacion del carbono en la superficie y precipita cementita después de un
enfriamiento rapido. Sin embargo, a mayor temperatura y enfriamiento normal como
en este estudio, el carbono presenta una mejor difusién a profundidad [50]. Con la
mayor solubilidad del carbono en la matriz de ferrita y el alto contenido de Cr en esta,
se favorece la precipitacion de carburos de cromo durante el tiempo de tratamiento.
Se mantiene una mayor cantidad de cromo en la solucion sélida y la precipitacion de
carburos es mayoritariamente heterogénea e interiormente [51]-[53].

Por lo general, los carburos y nitruros son los responsables de la disminucion

de la resistencia a la corrosion [14], [54], [55]. Aqui, debido a la cantidad
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extremadamente baja de nitrégeno y la difusion de carbono por el tratamiento
termoquimico superficial, las pequefas fases oscuras observadas han sido
identificadas principalmente como carburos metalicos. Estos se distribuyen de forma
heterogénea y no parecen ser perjudiciales para las propiedades superficiales de las
muestras carburadas. Por lo tanto, los resultados del ensayo de polarizacion
potenciodinamica no han mostrado una disminucidn excesiva en cuanto al potencial
y densidad de corrosion, representativos del comportamiento de corrosion general de
las muestras cementadas superficialmente respecto las no cementadas. Estos han
quedado heterogéneamente repartidos, evitando concentraciones en la superficie.
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7.4. CONCLUSIONES

Los procesos termoquimicos de difusidn como son la nitruracion y la
cementacion permiten observar y analizar la influencia de los elementos N y C sobre
la evolucién de la microestructura y precipitacion de fases secundarias en los
materiales UNS3 S2205 y UNS3 S2507.

Respecto a la nitruracion, se ha observado la formacion de ferrita y austenita
nitruradas. El espesor de capa es practicamente el doble para el material duplex que

para el acero superduplex.

Se han detectado nitruros de cromo en la fase austenitica repartidos
homogéneamente y heterogéneamente en la fase ferritica que han influido en el
comportamiento a la corrosion, dando lugar a densidades de corrosioén de entre 1,5y
3 yA/cm? para el acero inoxidable superduiplex y duplex, respectivamente.

En cuanto a la cementacion, debido a la alta temperatura del proceso, se ha
observado la precipitacion de fases intermetalicas, sobre todo fase sigma, indicando
la gran difusion de elementos que ha tenido lugar. En el material superduplex casi
toda la fase de ferrita se ha consumido por la nueva fase sigma dando como resultado
una morfologia celular a lo largo de la fase austenitica.

Los carburos de cromo se han observado de forma heterogénea en las
muestras cementadas. No han mostrado una influencia significativa en la disminucion
de la corrosion, probablemente debido a su distribucion heterogénea evitando
concentraciones en la zona superficial. Los potenciales de corrosion han sido casi
iguales para las dos muestras MDC y MSC, y aunque la precipitacion de fases
secundarias ha ocurrido en el interior de sus microestructuras, la superficie de las

muestras, protegida termoquimicamente, no se ve significativamente afectada.

El tratamiento isotérmico aplicado, a 830°C por un tiempo corto a las muestras
tanto cementadas como nitruradas simplemente ha favorecido la precipitacion de las
fases, sobre todo la fase sigma y chi. Ademas, los carburos y nitruros metalicos han
sido sitios favorables de nucleacion para la fase chi sobre todo en las muestras de

acero superduplex.
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En esta tesis, la deformacion plastica severa por torsion a alta presion, siendo
un proceso mecanico, y la nitruracion y cementacion, siendo procesos termoquimicos,
junto con tratamientos isotérmicos, se han llevado a cabo con tal de analizar su
influencia sobre la precipitacion de fases secundarias en el acero inoxidable duplex,
incluyendo el UNS S32205 y UNS S32750.

La utilizacion de técnicas de caracterizacion microestructural, analisis de
fases y caracteristicas cristalograficas como la microscopia electronica tanto de
barrido como de transmisidon han permitido correlacionar microestructuras con

propiedades mecanicas y comportamiento a la corrosion.

En las diferentes secciones de la presente tesis se han presentado
conclusiones especificas que finalmente conllevan a unas conclusiones generales

resumidas a continuacion.

I. La deformacién por cizallamiento de la torsidn a alta presién conlleva a la
microestructura de grano ultrafino homogénea, e incluso a la
nanoestructuracion, sin provocar la precipitacion ni transformacion de fases
durante y después del proceso. La aplicacion de un tratamiento isotérmico
posterior, incluso siendo de corta duracién, da lugar a la formacion de fases
secundarias en mayor cantidad y distribucidon en comparacion a la
microestructura no deformada plastica y severamente. La precipitacion de
las fases contribuye a un aumento en la dureza del material debido al

fendmeno de envejecimiento por deformacion.

II.  Para la caracterizacién de la nanoestructura del material, después de ser
deformado por HPT, ha sido necesario el uso de técnicas de alta resolucién
para poder asi identificar las fases de precipitacion, sobre todo de menor
tamafno. La precesion por difraccion de electrones ha permitido obtener
mayor resolucion sobre la informacion cristalografica de las diferentes fases

en las muestras.
[ll.  Las principales fases secundarias encontradas después del tratamiento

isotérmico en el acero inoxidables duplex y superduplex deformados por

HPT son sigma, chi y nitruros de cromo. Se considera que la precipitacion
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VI.

de las fases tras el tratamiento isotérmico es una transformacién invariante,
donde la fase sigma es un producto de una fase inicial en estado solido con
distinta estructura cristalina a la suya. No se puede asignar una temperatura
eutectoide y, por consiguiente, no se considera transformacion eutectoide
que da lugar a fase sigma y una nueva fase austenitica transformada. La
formacion de la fase sigma se considera fruto de una transformacién in situ
por control de difusion, por lo que aparecen zonas con diferente

composicién en comparacion a la austenita principal.

El comportamiento a la corrosion general de las muestras deformadas por
HPT, ensayadas en ambiente corrosivo de 3,5%en peso de NaCl no
empeora excesivamente. Se muestra una pasivacion estable sin llegar a
observar picaduras en el rango de potenciales considerados. La pasivacion
estable del material se debe a la nanoestructuracion obtenida previamente
por el método de deformacion severa plastica de HPT.

La diferencia en cuanto a la precipitacion en el acero inoxidable duplex y
superduplex se debe a la ligera diferenciacion en la composicidn de las dos
aleaciones. ElI mayor contenido en Mo, N en el acero inoxidable
superduplex promueve la precipitacion de sigma y nitruros de cromo en

mayor abundancia.

Los procesos termoquimicos de difusibn como son la nitruracion y la
cementacion han mostrado promover la precipitacion de fases secundarias,
sobre todo de sigma y nitruros/carburos metalicos tras la incorporacion de
los elementos N y C, respectivamente. La nitruracion ha provocado la
precipitacion de nitruros de cromo que se han reflejado en el
comportamiento a la corrosion, dando lugar a unos potenciales de corrosion
mas elevados en comparacion al material sin nitrurar. La cementacién
llevada a cabo a temperatura relativamente elevada, dentro del rango de
temperaturas a las que precipitan las fases secundarias, ha dado lugar a
una microestructura con distribucion homogénea de la fase sigma y
carburos metalicos. Estas fases secundarias no han mostrado una

influencia significativa en la disminucion del potencial de corrosion, debido
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a su distribucion heterogénea evitando concentraciones en la zona
superficial. La superficie de las muestras, protegida termoquimicamente, no

se ve significativamente afectado respecto la corrosion general.

En definitiva, la precipitacion de las fases secundarias en el acero inoxidable
duplex, pueden llegar afectar las propiedades del material, segun su cantidad en la
microestructura. Por esta razén, es importante controlar la precipitacion de las fases
sobre todo de la fase sigma, cuando es inevitable su formacion en las temperaturas
correspondientes. Sin embargo, dependiendo del ambiente de trabajo y el
funcionamiento requerido del acero inoxidable duplex, la precipitacion de la fase
sigma puede no ser tan perjudicial.

Finalmente, esta tesis presenta el aumento de la precipitacion de fases
secundarias después de un tratamiento térmico, siendo la microestructura deformada
por torsion a alta presion. Con la obtencion de la nanoestructura y la precipitacion de
fases secundarias, se consiguen elevadas durezas y un comportamiento a la

corrosion mejorable.
Como futuras lineas de investigacion:

- Se propone el analisis del comportamiento de la precipitacion a un rango de
temperatura mas amplio y durante mas tiempo de tratamiento del material
nanoestructurado. Por ejemplo, estudiar el comportamiento del material
después de una transformacion total de la fase ferrita en fase sigma.

- Se requiere tener muestras de mayor tamano para poder estudiar las
propiedades mecanicas como la plasticidad y fractura del material y evaluar el
impacto de la precipitacion de fase sigma sobre la fragilidad del material.

- Se sugiere estudiar el comportamiento a la corrosibn en un rango de
potenciales mas amplio con la posibilidad de evaluar potenciales de picadura

y repasivacion del material.
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ANEXO |
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En este anexo | se muestran los datos cristalograficos de las fases secundarias
empleados como inputs (en archivos tipo CIF) en el programa de Channel 5 HKL
Oxford Instruments para los analisis de EBSD y en el Index software para los analisis
por ACOM.

Los datos han sido extraidos de la base de datos Crystallography Open
Database.
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Sigma
o-CrFe (D8,,) Structure: sigma_tP30_136_bf2ij

HM:P4 2/mnm
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Prototype : o-CrFe
AFLOW prototype label : sigma_tP30_136_bf2ij
Strukturbericht designation : DS,
Pearson symbol : P30
Space group number 136
Space group symbol : P4y/mnm
AFLOW prototype command :  aflow --proto=sigma_tP30_136_bf2ij

--params=a, ¢/da, X2, X3, ¥3, X4, ¥4, X5. 25

A=8.80 B=8.80 C=4.544 90.0 90.0 90.0

Wyckoff b4 y

Fe 1 2a 0.000000 0.000000
0.000000

Cr 1 2a 0.000000 0.000000
0.000000

Fe 2 4f 0.398100 0.398100
0.000000

Cr 2 4f 0.398100 0.398100
0.000000

Fe 3 8i 0.463200 0.131600
0.000000

Cr 3 8i 0.463200 0.131600
0.000000

Fe 4 81 0.737600 0.065300
0.000000

Cr 4 81 0.737600 0.065300
0.000000

Fe 5 87 0.182300 0.182300
0.252400

Cr 5 87 0.182300 0.182300
0.252400
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Carburo de Cromo - Cr23Cs

Cry3Cq (D8y) Structure: A6B23_cF116_225_e_acfth

%
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/:' DR 13 DRJG
Prototype o CrsGy
AFLOW prototype label : A6B23 cF116_225 e uacfh
Strukturbericht designation - DS,
Pearson symbol - cFll16
Space group number : 225
Space group symbol . Fm3m
AFLOW prototype command aflow --proto=A6B23_cF116_225_e_acfh

~-params=d, Xj. Xy4. Vs

A=10.65000 B=10.65000 C=10.65000 90.00000 90.00000 90

5

Wyckoff b4 y
Cr 1 4a 0.000000 0.000000 0.000000
Cr 2 8c 0.250000 0.250000 0.250000
C 1 24e 0.276500 0.000000 0.000000
Cr 3 32f 0.619100 0.619100 0.619100
Cr 4 48h 0.000000 0.669900 0.669900
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Carburo de Cromo - Cr;Cs

C3Cry (D10,) Structure: A3B7_oP40_62_cd_3c2d

ecC

@Cr ¢
o

2 =
Prototype : CiCry
AFLOW prototype label : A3B7_oP40_62_cd_3c2d
Strukturbericht designation : D10,
Pearson symbol : oP40
Space group number 62
Space group symbol :  Pnma
AFLOW prototype command : aflow --proto=A3B7_oP40_62_cd_3c2d

--params=a, b/a, c/a,x, 21, X2, 72, X3, 73, X4, 24, X5, ¥'5, 2, X6, V6, 76, X7, V7,27

A=4.52600 B=7.01000 c=12.14200 90.00000 90.00000 90.00000

Wyckoff X y Z
C 1 4c 0.459400 0.250000 0.562900
Cr 1 4c 0.057900 0.250000 0.626100
Cr 2 4c 0.250100 0.250000 0.206300
Cr 3 4c 0.261900 0.250000 0.416500
C 2 8d 0.028800 0.029100 0.342800
Cr 4 8d 0.056500 0.064200 0.811900
Cr 5 8d 0.250900 0.065700 0.021800
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Nitruro de Cromo - Cra2N

B-V>N Structure: AB2_hP9_162_ad_k
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Prototype ¢ PVaN

AFLOW prototype label : AB2_hP9_162_ad k
Strukturbericht designation  :© None

Pearson symbol o hPY

Space group number : 162

Space group symbol : Pilm

AFLOW prototype command :©  aflow --proto=AB2_hP9_162 _ad _k

-~params=a,c/d, Xy, Iy

Cr,;N

A=4.8000 B=4.8000 c=4.472 90.00000 90.00000 120.00000

Wyckoff b4 y
Cr 6k 0.346000 0.000000 0.244444
N la 0.000000 0.000000 0.000000
N 1b 0.000000 0.000000 0.500000
N 2d 0.333333 0.666666 0.500000
N 2d 0.666666 0.333333 0.500000
N 2c 0.333333 0.666666 0.000000
N 2c 0.666666 0.333333 0.000000
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Chi

a-Mn (A12) Structure: A_cI58_217_ac2g

Prototype : a-Mn

AFLOW prototype label : A_cIS8.217_ac2g

Strukturbericht designation :  Al2

Pearson symbol ¢ oI5y

Space group number 217

Space group symbol ¢ 143m

AFLOW prototype command :  aflow --proto=A_cI58_217 ac2g

--params=d, Xz, X3, 23, X4, 4

A=8.91100 B=8.91100 C=8.91100 90.00000 90.00000 90.00000

Wyckoff X y Z
Mn 1 2a 0.000000 0.000000 0.000000
Mn 2 8c 0.317870 0.317870 0.317870
Mn 3 24g -0.089580 -0.089580 0.281940
Mn 4 249 0.642940 0.642940 0.034570
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En este anexo Il se muestran las contribuciones a congresos internacionales y

resultados que se han publicado en revistas indexadas.

. Contribucion a congreso internacional
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Il. Publicaciones cientificas
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Abstract: In this study, the effect of a plasma ion carburizing process to duplex and superduplex
stainless steels (DSS and SDSS), at 925 °C for a long time, as thermochemical process influencing the
microstructural evolution is presented. The objective is to analyse the diffusion elements’ influence
on the precipitation of secondary phases after additional short thermal treatment. A comparison
among the different treatments was performed after the resulting microstructures were analysed
by Field Emission—Scanning Electron Microscope. Precipitation of secondary phases—sigma (o),
chi (), nitrides and carbides—seemed to occur during the treatments in a similar way for both steels
(DSS and SDSS), although they showed a different morphology and precipitation mode. General
corrosion behaviour of untreated and treated samples was investigated by potentiodynamic tests in
order to prove their corrosion resistance. It was found that an improvement of the surface protection
after the plasma carburizing process occurred.

Keywords: corrosion; duplex stainless steel; plasma ion carburizing; superduplex stainless steel;
secondary phases; thermal treatments

272



Tahchieva, Alisiya Biserova, Nuria Llorca-Isern, and José-Maria Cabrera. "Duplex and
superduplex stainless steels: microstructure and property evolution by surface
modification processes." Metals, 9. 3, (2019): 347.

Factor de impacto (I1SI): 2.117. JCR - Q1 (2019)

.metals MDP1

Review

Duplex and Superduplex Stainless Steels:
Microstructure and Property Evolution by Surface
Modification Processes

Alisiya Biserova Tahchieva *, Niiria Llorca-Isern ! and José-Maria Cabrera (0

T PROCOMAME, Departament de Ciéncia de Materials i Quimica Fisica, Facultat de Quimica,
Universitat de Barcelona, 08028 Barcelona, Spain; nullorca@ub.edu

PROCOMAME, Departament de Ciéncia dels Materials i Enginyeria Metal-lirgica, EEBE,
Universitat Politécnica de Catalunya 2, 08019 Barcelona, Spain; jose.maria.cabreraflupe.edu
*  Correspondence: abiserova tahchievai®ub.edu; Tel : +34-934-039-621

-
2

check for
Received: 7 February 2019; Accepted: 13 March 2019; Published: 19 March 2019 updates

Abstract: The paper presents an overview of diffusion surface treatments, especially nitriding
processes, applied to duplex and superduplex stainless steels in the last five years. Research has
been done mainly to investigate different nitriding processes in order to optimize parameters for the
most appropriate procedure. The scope has been to improve mechanical and wear resistance without
prejudice to the corrosion properties of the duplex and superduplex stainless steels. Our investigation
also aimed to understand the effect of the nitriding layer on the precipitation of secondary phases
after any heating step.

Keywords: duplex stainless steels; superduplex stainless steels; nitriding: secondary phases;
surface treatments
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Accepted: 4 October 2018 Duplex and superduplex stainless steels are characterised by high corrosion

Published online: resistance and high mechanical strength. However, these steels can suffer for-

8 October 2018 mation of secondary brittle phases when they reach temperatures between 600
and 950 °C, which can lead to the catastrophic service failure of components. In

© Springer Science+Business  order to understand the influence of the mechanical history of the steel part,
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Nature 2018 treatments. Microstructural characterisation was carried out on the ECAPed
samples before and after thermal treatment. The analysis of the hardness evo-
lution of the same samples was also evaluated.

274






	3215f1ea652bf6c6ea58760ed24dcb38bd11d8d708ebb816cce7f77e5598de67.pdf
	blank595x841.pdf
	3215f1ea652bf6c6ea58760ed24dcb38bd11d8d708ebb816cce7f77e5598de67.pdf
	3215f1ea652bf6c6ea58760ed24dcb38bd11d8d708ebb816cce7f77e5598de67.pdf
	blank595x841.pdf
	3215f1ea652bf6c6ea58760ed24dcb38bd11d8d708ebb816cce7f77e5598de67.pdf
	blank595x841.pdf
	3215f1ea652bf6c6ea58760ed24dcb38bd11d8d708ebb816cce7f77e5598de67.pdf

