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RESUMEN (en espafiol)

Esta tesis doctoral es la continuacidn del trabajo previo realizado en materia de
fragilizacion por hidrogeno en el grupo de investigacion SIMUMECAMAT de la
Escuela Politécnica de Ingenieros de la Universidad de Oviedo. En concreto, en este
trabajo se estudia la fragilizacion por hidrégeno de dos aceros estructurales de diferentes
familias. Uno se trata de un acero aleado 42CrMo4 al cual se le realizé un tratamiento
térmico, mientras que el otro es un acero inoxidable duplex 2205.

Se estudi6 primero el comportamiento mecénico del acero 42CrMo4 templado
y revenido a 700°C (42CrMo4-700) mediante ensayos de resistencia a la traccién in-situ
bajo carga electroquimica de hidrégeno utilizando probetas lisas y entalladas de seccion
circular. En este primer trabajo se puso en marcha el dispositivo para realizar ensayos
in-situ y se evalud la influencia del electrolito, la densidad de corriente y la velocidad de
desplazamiento en la fragilizacion observada. Méas adelante, con el convencimiento de
que los ensayos se deberian realizar a una cantidad de hidrdgeno introducida similar a
aquella introducida en una situacion realista (hidrogeno gas a alta presion), se decidi
precargar muestras de los dos aceros en el reactor de hidrégeno a 40°C 19.5MPa durante
24 horas. Después de medir el contenido de hidrogeno para esta situacion, se tratd de
replicar dicho contenido electroquimicamente. Una vez obtenidos los parametros para
alcanzar la misma cantidad de hidrdgeno tanto para carga gaseosa como para carga
electroquimica se realizaron los ensayos in-situ evaluando tres escenarios: condicion
realista (contenido de H equivalente a 1200 bar de presion), condicion severa (mayor
contenido de H) y condicion muy severa (contenido de H elevado). Partiendo entonces
de esta premisa, se estudio como afecta el hidrogeno a las propiedades mecanicas del
acero inoxidable duplex 2205 (DSS2205) a través de ensayos de resistencia a la traccion
con carga electroquimica de hidrégeno in-situ. Con el objetivo de llegar a una total
caracterizacion mecéanica de los dos materiales, se realizaron ensayos in-situ de
tenacidad a la fractura sobre probetas tipo SENB preagrietadas para obtener la energia
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necesaria para que la grieta propague. Ademas, en el caso del DSS2205 se estudid
también la influencia de la direccionalidad de las bandas ferrita/austenita que
caracterizan su microestructura.

Por otro lado, también se estudid la interaccion hidrégeno-microestructura. En
concreto se estudid la capacidad de absorcion, la difusion y la desorcion de ambos
aceros. De este modo se obtuvieron datos de contenidos de hidrogeno, coeficientes de
difusion y energias de atrapamiento.

En cuanto a los resultados obtenidos, el acero DSS2205 absorbe mayor
cantidad de hidrogeno y lo retiene de manera mas fuerte que el acero 42CrMo4-700 en
virtud de la presencia de austenita en la microestructura y la presencia de trampas de
mayor energia de atrapamiento como la asociada a la intercara ferrita/austenita. De
forma general, los indices de fragilizacion siempre aumentaron cuando se disminuyo la
velocidad de ensayo, se utilizd un electrolito mas agresivo o se aumento la densidad de
corriente. Esto se explica por el aumento de atomos de hidrogeno en el medio y el
tiempo de exposicion. De forma particular, se observé una mayor fragilizacion en el
acero DSS2205. Esto se debe a la no homogeneidad de su microestructura y a la fuerte
acumulacién de hidrégeno en las intercaras ferrita/austenita que promueve su
descohesion. Por su lado, el 42CrMo4-700 que, aungue menor, también muestra
fragilizacion, presenta una microestructura homogénea y relajada a causa del
tratamiento térmico, lo que le permite acumular hidrégeno de manera dispersa y no
localizada como en el caso del DSS2205, mitigando asi su efecto fragilizante.

Por ltimo, también se realizé un estudio fractografico de las superficies de
fractura con el objetivo de determinar el micromecanismo de fallo operante utilizando
un microscopio electronico de barrido (SEM). En todos los casos en los que el ensayo
se realizd en ausencia de hidrogeno (al aire) el mecanismo de fallo observado fue
totalmente ddctil, caracterizado por la coalescencia de microhuecos. Para los ensayos
in-situ, en el acero 42CrMo4-700, se observaron dos mecanismos fréagiles: descohesion
entra la matriz y las intercaras de los carburos (DCM) y la descohesion de las lajas
martensiticas (DLM). La accién de estos mecanismos es claramente dependiente de la
concentracion de hidrogeno, siendo la descohesion de las lajas martensiticas el
mecanismo mas fragil observado. En el caso del acero DSS2205 se observaron unas
fuertes deslaminaciones que se acentuaban a medida que se utilizaba una condicion mas
agresiva. Con el objetivo de conocer la naturaleza de estas deslaminaciones se
analizaron las superficies de fractura a traves de la técnica de difraccion de electrones
retrodispersados (EBSD), observandose que dichas deslaminaciones ocurrian en la
intercara ferrita/austenita.
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RESUMEN (en Inglés)

This doctoral thesis is part of a national research project on hydrogen
embrittlement carried out in the SIMUMECAMAT research group of the Polytechnic
School of Engineers of the University of Oviedo. Specifically, this work studies the
hydrogen embrittlement of two structural steels from different steel families. One is a
42CrMo4 low alloy steel, which have been heat treated, while the other is a 2205 duplex
stainless steel.

In a first approach, the mechanical behavior of a 42CrMo4 steel quenched and
tempered at 700°C (42CrMo4-700) was studied by in-situ tensile test under
electrochemical hydrogen charging using smooth and notched specimens of circular
cross-section. In this first work, the device was set up for in-situ testing and the
influence of electrolyte, current density, and displacement rate on the embrittlement
phenomena was evaluated. Then, based on the conviction that the tests should be
performed at an amount of hydrogen introduced similar to that introduced in gas, it was
decided precharged samples of both steel in a hydrogen reactor at 40°C 19.5MPa for 24
hours. After measuring the hydrogen content, an attempt was made to replicate these
contents with electrochemical hydrogen charging. Once the parameters were obtained,
in-situ test were performed evaluating three scenarios: realistic condition (H content
equivalent to 1200 bar H pressure), severe condition (higher H content) and very severe
condition (extreme H content). Taken this into account, the mechanical behavior of a
2205 duplex stainless steel (DSS2205) was studied by means of in-situ tensile test under
electrochemical hydrogen charging. In addition, to reach a more detailed mechanical
characterization of both materials, in-situ fracture toughness tests were performed on
SENB-type specimens to obtain the energy required to crack propagation. Moreover, in
the case of DSS2205, the influence of the directionality of the ferrite/austenite bands
that characterize its microstructure was also studied.

The interaction hydrogen-microestructure was also studied. For this purpose
permeation test and thermal desorption analysis were performed in order to obtain
information for hydrogen content, diffusion kinetics and hydrogen trapping on both
steels.

Regarding the results, it was demonstrated that DSS2205 steel absorbs a higher
amount of hydrogen and traps it more efficienly than 42CrMo4-700 steel, due to the
austenite phase and the presence of high energy traps like ferrite/austenite interphases.
In general, hydrogen embrittlement index increased when the displacement rate
decreased or the hydrogen activity increased (more hydrogenated medium or higher
current densities). In particular, on one hand a higher embrittlement was observed in the
DSS2205 steel. This behavior is related to the non-homogeneity of its microsctructure
and the high accumulation of hydrogen in the ferrite/austenite interphases that promote
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its decohesion. On the other hand, 42CrMo4-700 steel, which also shows embrittlement,
presents a homogeneous and relaxed microstructure due to the heat treatment, leading to
a dispersed accumulation of hydrogen, thus mitigating its embrittlement effect.

Finally, a fractographic study of the fracture surfaces of all samples tested was
also conducted in order to determine the operating failure micromechanism. For this
purpose, the scanning electron microscope (SEM). In all the air tests (no hydrogen) the
failure mechanism observed was totally ductile, characterized by the coalescence of
microvoids. For the in-situ test , in 42CrMo4-700 steel, two different brittle mechanism
were observed: decohesion between matrix and carbides (DCM) and decohesion of the
martensitic laths, blocks or packages (DLM), being the latter the most brittle observed.
The action of these mechanisms is clearly dependent on the hydrogen concentration or
severity of the medium. In the case of DSS2205 steel, strong splits were observed,
which were accentuated when the hydrogen activity was inscreased. In order to know
the nature of these splits, the fracture surfaces were analyzed by electron backscattered
diffraction (EBSD), and it was conclude that splits occurred at the ferrite/austenite
interface.

SR. PRESIDENTE DE LA COMISION ACADEMICA DEL PROGRAMA DE DOCTORADO
EN MATERIALES
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Resumen

Esta tesis doctoral se trata de la continuacidn del trabajo previo realizado en materia de
fragilizacion por hidrégeno en el grupo de investigacion SIMUMECAMAT de la Escuela Politécnica
de Ingenieros de la Universidad de Oviedo. En concreto, en este trabajo se estudia la fragilizacion
por hidrégeno de dos aceros estructurales de diferentes familias. Uno se trata de un acero aleado
42CrMo4 al cual se le realiz6 un tratamiento térmico, mientras que el otro es un acero inoxidable
duplex 2205.

Se estudid primero el comportamiento mecanico del acero 42CrMo4 templado y revenido
a 700°C (42CrMo4-700) mediante ensayos de resistencia a la traccién in-situ bajo carga
electroquimica de hidrégeno utilizando probetas lisas y entalladas de seccién circular. En este
primer trabajo se puso en marcha el dispositivo para realizar ensayos in-situ y se evalué la influencia
del electrolito, la densidad de corriente y la velocidad de desplazamiento en la fragilizacion
observada. Mas adelante, con el convencimiento de que los ensayos se deberian realizar a una
cantidad de hidrdgeno introducida similar a aquella introducida en una situacién realista
(hidrégeno gas a alta presidn), se decidié precargar muestras de los dos aceros en el reactor de
hidrégeno a 40°C 19.5MPa durante 24 horas. Después de medir el contenido de hidrégeno para esta
situacién y extrapolar el contenido de hidrégeno introducido, a través de la solubilidad del
hidrégeno a 40°C, para diferentes presiones de hidrégeno, se traté de replicar dicho contenido con
cargas electroquimicas de hidrégeno. Una vez obtenidos los parametros para alcanzar la misma
cantidad de hidrégeno tanto para carga gaseosa como para carga electroquimica se realizaron los
ensayos in-situ evaluando tres escenarios: condicion realista (contenido de H equivalente a 1000-
1200 bar de presion), condicién severa (mayor contenido de H) y condicién muy severa (contenido
de H elevado). Partiendo entonces de esta premisa, se estudié6 como afecta el hidrégeno a las
propiedades mecanicas del acero inoxidable duplex 2205 (DSS2205) a través de ensayos de
resistencia a la traccién con carga electroquimica de hidrogeno in-situ. También, con el objetivo de
llegar a una total caracterizaciéon mecanica de los dos materiales, se realizaron ensayos in-situ de
tenacidad a la fractura sobre probetas tipo SENB preagrietadas para obtener la energia necesaria
para que la grieta propague. Ademas, en el caso del DSS2205 se estudié también la influencia de la
direccionalidad de las bandas ferrita/austenita que caracterizan su microestructura.

Por otro lado, también se estudi6 la interacciéon hidrégeno-microestructura. En concreto
se estudio la capacidad de absorcidn, la difusion y la desorciéon de ambos aceros. Estos estudios ya
fueron previamente realizados sobre el 42CrMo4-700 en trabajos previos del grupo, sin embargo,
sobre el DSS2205 se realizé un estudio completo a lo largo de esta tesis doctoral. De este modo se
obtuvieron datos de contenidos de hidrégeno, coeficientes de difusién y energias de atrapamiento.

En cuanto a los resultados obtenidos, el acero DSS2205 absorbe mayor cantidad de
hidrégeno y lo retiene de manera mas fuerte que el acero 42CrMo4-700 en virtud de la presencia
de austenita en la microestructura y la presencia de trampas de mayor energia de atrapamiento
como la asociada a la intercara ferrita/austenita. De forma general, los indices de fragilizacion
siempre aumentaron cuando se disminuy6 la velocidad de ensayo, se utilizé un electrolito mas
agresivo o se aumenté la densidad de corriente. Esto se explica por el aumento de atomos de
hidrégeno en el medio y el tiempo de exposiciéon. De forma particular, se observé una mayor
fragilizacion en el acero DSS2205. Esto se debe a la no homogeneidad de su microestructuray ala
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fuerte acumulacién de hidrégeno en las intercaras ferrita/austenita que promueve su descohesidn.
Por su lado, el 42CrMo4-700 que, aunque menor, también muestra fragilizacién, presenta una
microestructura homogénea y relajada a causa del tratamiento térmico, lo que le permite acumular
hidrégeno de manera dispersa y no localizada como en el caso del DSS2205, mitigando asi su efecto
fragilizante.

Por ultimo, también se realizé un estudio fractografico de las superficies de fractura de
todas las muestras ensayadas con el objetivo de determinar el micromecanismo de fallo operante.
Para ello se hizo uso del microscopio electrénico de barrido (SEM). En todos los casos en los que el
ensayo se realizd en ausencia de hidrogeno (al aire) el mecanismo de fallo observado fue totalmente
ductil, caracterizado por la coalescencia de microhuecos. Para los ensayos in-situ, en el acero
42CrMo4-700, se observaron dos mecanismos fragiles diferentes: descohesién entra la matriz y las
intercaras de los carburos (DCM) y la descohesion de las lajas martensiticas (DLM). La accién de
estos mecanismos es claramente dependiente de la concentracion de hidrégeno o severidad del
medio empleado, siendo la descohesion de las lajas martensiticas el mecanismo mas fragil
observado. En el caso del acero DSS2205 se observaron unas fuertes deslaminaciones que se
acentuaban a medida que se utilizaba una condicién mads agresiva. Con el objetivo de conocer la
naturaleza de estas deslaminaciones se analizaron las superficies de fractura a través de la técnica
de difraccién de electrones retrodispersados (EBSD), observandose que dichas deslaminaciones
ocurrian en la intercara ferrita/austenita presumiblemente debido a una fuerte acumulacién de
hidrégeno.

II



Resumen/Abstract

Abstract

This doctoral thesis is part of a national research project on hydrogen embrittlement carried
out in the SIMUMECAMAT research group of the Polytechnic School of Engineers of the University
of Oviedo. Specifically, this work studies the hydrogen embrittlement of two structural steels from
different steel families. One is a 42CrMo#4 low alloy steel, which have been heat treated, while the
other is a 2205 duplex stainless steel.

In a first approach, the mechanical behavior of a 42CrMo4 steel quenched and tempered at
700°C (42CrMo4-700) was studied by in-situ tensile test under electrochemical hydrogen charging
using smooth and notched specimens of circular cross-section. In this first work, the device was set
up for in-situ testing and the influence of electrolyte, current density, and displacement rate on the
embrittlement phenomena was evaluated. Then, based on the conviction that the tests should be
performed at an amount of hydrogen introduced similar to that introduced in gas, it was decided
precharged samples of both steel in a hydrogen reactor at 40°C 19.5MPa for 24 hours. After
measuring the hydrogen content and extrapolate hydrogen content for different hydrogen
pressures by using hydrogen solubility at 40°C, an attempt was made to replicate these contents
with electrochemical hydrogen charging. Once the parameters were obtained, in-situ test were
performed evaluating three scenarios: realistic condition (H content equivalent to 1000-1200 bar
H pressure), severe condition (higher H content) and very severe condition (extreme H content).
Taken this into account, the mechanical behavior of a 2205 duplex stainless steel (DSS2205) was
studied by means of in-situ tensile test under electrochemical hydrogen charging. In addition, to
reach a more detailed mechanical characterization of both materials, in-situ fracture toughness tests
were performed on SENB-type specimens to obtain the energy required to crack propagation.
Moreover, in the case of DSS2205, the influence of the directionality of the ferrite/austenite bands
that characterize its microstructure was also studied.

The interaction hydrogen-microestructure was also studied. For this purpose permeation test
and thermal desorption analysis were performed in order to obtain information for hydrogen
content, diffusion kinetics and hydrogen trapping on both steels.

Regarding the results, it was demonstrated that DSS2205 steel absorbs a higher amount of
hydrogen and traps it more efficienly than 42CrMo4-700 steel, due to the austenite phase and the
presence of high energy traps like ferrite/austenite interphases. In general, hydrogen
embrittlement index increased when the displacement rate decreased or the hydrogen activity
increased (more hydrogenated medium or higher current densities). In particular, on one hand a
higher embrittlement was observed in the DSS2205 steel. This behavior is related to the non-
homogeneity of its microsctructure and the high accumulation of hydrogen in the ferrite/austenite
interphases that promote its decohesion. On the other hand, 42CrMo4-700 steel, which also shows
embrittlement, presents a homogeneous and relaxed microstructure due to the heat treatment,
leading to a dispersed accumulation of hydrogen, thus mitigating its embrittlement effect.

Finally, a fractographic study of the fracture surfaces of all samples tested was also conducted
in order to determine the operating failure micromechanism. For this purpose, the scanning
electron microscope (SEM). In all the air tests (no hydrogen) the failure mechanism observed was
totally ductile, characterized by the coalescence of microvoids. For the in-situ test, in 42CrMo4-700
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steel, two different brittle mechanism were observed: decohesion between matrix and carbides
(DCM) and decohesion of the martensitic laths, blocks or packages (DLM), being the latter the most
brittle observed. The action of these mechanisms is clearly dependent on the hydrogen
concentration or severity of the medium. In the case of DSS2205 steel, strong splits were observed,
which were accentuated when the hydrogen activity was inscreased. In order to know the nature of
these splits, the fracture surfaces were analyzed by electron backscattered diffraction (EBSD), and
it was concluded that splits occurred at the ferrite/austenite interface, presumably due to a high
accumulation of hydrogen.
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1. Introduccion

Problematica

En un mundo en plena expansién, con el aumento demografico y la escalada de la produccién
industrial, estd teniendo lugar un alarmante aumento de las emisiones de gases de efecto
invernadero que podrian llevar a nuestro planeta a una situacidn limite, casi insostenible. Esta
acelerada marcha hacia la insostenibilidad, sumada a la escasez de recursos naturales y la
imperante necesidad de reducir las emisiones de gases de efecto invernadero, en especial CO>, ha
despertado una creciente conciencia global sobre la conservaciéon del medioambiente y sobre la
urgencia de adoptar practicas mas sostenibles [1-3].

En este contexto, Europa se ha alzado como el principal lider mundial en la lucha contra el
cambio climatico y ha iniciado una etapa de transicion con el objetivo de crear una nueva sociedad
sostenida con la produccién de energia limpia y amigable con el medioambiente. En concreto, el
conocido como Pacto Verde Europeo, se traduce en un proyecto cuyo objetivo final es la
descarbonizacién de la sociedad/economia actual. La principal meta del citado proyecto consiste
en reducir un 40% las emisiones de CO- para el afio 2030, fomentando el uso de energias renovables
0 nuevas energias que se convertiran en un futuro préximo en las principales fuentes de energia.
Como objetivo final del plan, se plantea alcanzar un 0% de emisiones de CO; para el afio 2050 [4].
Esta transicién estd siendo impulsada a través de proyectos como NextGeneration EU y/o The
Recovery and Resilience Facility con mas de 800 millones de euros de financiacion [5]. El 37% del
presupuesto de estos proyectos estan destinados exclusivamente al impulso de la energia verde. En
este marco general, entre todas las posibilidades existentes, el hidrogeno aparece como una
alternativa muy atractiva a las fuentes energéticas convencionales. El hidrégeno puede ser utilizado
como materia prima, como combustible y/o para el almacenamiento de energia, por lo que puede
implementarse su uso en numerosas aplicaciones (industria, transporte, energia, ...). Un hecho que
hace especialmente atractivo al hidrégeno es que en su proceso de transformacién para generar
energia no emite CO; sino H20 y, por lo tanto, la contaminacién que produce cuando se utiliza es
minima [6-8].

Hoy en dia, existen ya iniciativas para la inclusién de hidrégeno en la red de tuberias que se
estan utilizando en Europa para el transporte de gas natural. En estas iniciativas se han localizado
sitios potenciales para el almacenamiento subterrdneo de hidrégeno y se dispone de la red de
tuberias ya existente para el transporte de metano para llevar el hidrégeno a los potenciales sitios
de consumo. De cualquier manera, la inyeccion de hidrogeno en la red de gas natural esta ain en
fase de estudio por motivos de seguridad. Aunque el hidrégeno tiene una mayor energia calorifica
en comparacion con otros combustibles (120 M]/kg frente a 50 MJ/kg del metano p.e.), su baja
densidad (0.083 g/L) hace que la energia por unidad de volumen sea considerablemente menor.
Esto implica que para el manejo eficiente del hidrégeno deben utilizase elevadas presiones,
haciendo que las infraestructuras, ya sean tuberias o tanques de almacenamiento, tengan que
soportar mayores tensiones [8,9]. En este contexto, el reacondicionamiento de la infraestructura
existente o el desarrollo de una nueva es un tema de rigurosa actualidad. Ademas, siendo el acero
el principal material empleado para la fabricacién de tuberias y recipientes de almacenamiento a
presion, y atendiendo al uso que se le pretende dar, es importante tener en cuenta su susceptibilidad
a la fragilizacidn ante la presencia de hidrégeno a la hora de estudiar la viabilidad y durabilidad de
estas infraestructuras. Es hoy dia un hecho ya bien conocido que los metales en presencia de
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hidrégeno sufren el fenémeno conocido como fragilizacién por hidrégeno, que a grandes rasgos
consiste en la pérdida de propiedades mecanicas, especialmente aquellas relacionadas con la
ductilidad y la tenacidad [10,11].

A pesar de que el efecto que produce el hidrégeno en el comportamiento mecanico de los
aceros es conocido, aun sigue siendo una incégnita cudles son los mecanismos ultimos que causan
la fragilizacién y de qué modo puede actuarse para atenuar este problema. La introduccién de
hidrégeno puede ocurrir durante el proceso de fabricacion (fundicién, tratamiento térmico,
decapado, galvanizacién, soldeo, ...) o durante el servicio (proteccién catddica, corrosidén o por
exposicidn a hidrégeno gaseoso a altas presiones y temperaturas) [12]. Una vez dentro del metal, el
hidrégeno difunde a través de la microestructura del acero, quedando una parte de éste atrapado
en las denominadas “trampas de hidrégeno”. Estas trampas de hidrégeno reducen la difusividad del
hidrégeno y promueven la acumulaciéon de hidrégeno en ciertas ubicaciones microestructurales,
como dislocaciones, bordes de grano o cualquier otra intercara interna [13,14]. En la bibliografia
cientifica sobre el tema se pueden encontrar diferentes teorias que explican como ocurre la
fragilizacion por hidrégeno, aunque sigue sin haber una teoria completamente aceptada, ya que en
la mayorfa de los casos el fallo ocurre como consecuencia de una combinacién de varios
mecanismos de fractura que operan simultdneamente [15].

Los aceros ferriticos y martensiticos son muy susceptibles a la fragilizacién por hidrégeno
[16], mientras que los aceros inoxidables austeniticos son los que mejor comportamiento ofrecen
en ambientes de hidrégeno a presidn, debido principalmente al muy bajo coeficiente de difusion del
hidrégeno en las estructuras austeniticas [17-19]. Sin embargo, estos aceros tienen un bajo limite
elastico y son demasiado caros, por lo que no son una buena opcién para aplicaciones generales. Se
necesita desarrollar aceros de media-alta resistencia con una relativamente baja susceptibilidad a
la fragilizacion por hidrogeno. Los aceros CrMo templados y revenidos estan siendo normalmente
utilizados en la industria para la fabricacién de tanques de almacenamiento debido a su alta
resistencia mecdnica. Estos aceros tras un tratamiento térmico adecuado que relaje
convenientemente su microestructura martensitica de temple son en la actualidad buenos
candidatos para su uso en ambientes de hidrégeno. Por otro lado, los aceros inoxidable daplex con
una microestructura bifidsica compuesta de partes aproximadamente iguales de ferrita y austenita,
combinan la resistencia a la corrosiéon de los aceros inoxidables austeniticos y la resistencia
mecanica de los ferriticos, de modo que son también unos candidatos prometedores para la
fabricacién de tanques de almacenamiento y gasoductos para manejar hidrégeno a presion.
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Objetivos

En trabajos previos del grupo de investigacion, ya se habia estudiado el efecto del hidrégeno
interno en las propiedades mecanicas de un acero 42CrMo4 templado y revenido utilizando
probetas precargadas de hidrogeno a alta temperatura y presién. Sin embargo, desde el
convencimiento de que la caracterizaciéon del material para su uso en el manejo de hidrégeno a
presion se debe llevar a cabo realizando ensayos con carga de hidrégeno simultanea aplicada in-
situ, en esta tesis doctoral se fijaron los siguientes objetivos:

- Desarrollar una metodologia idénea y fiable para caracterizar la susceptibilidad a la
fragilizacion por hidrégeno mediante la realizaciéon de ensayos mecdanicos bajo carga
electroquimica de hidrégeno aplicada in-situ.

- Determinar los pardmetros a utilizar en las cargas electroquimicas (solucién acuosa,
densidad de corriente y tiempo) con objeto de introducir en los aceros la misma cantidad
de hidrégeno que entraria mediante carga gaseosa a la presién de interés.

- Estudiar la difusién y el atrapamiento del hidrégeno en la microestructura de los dos aceros
estructurales diferentes, un acero 42CrMo4 templado y revenido y un acero inoxidable
duplex 2205 a través de ensayos de permeacion y andlisis de desorcién térmica.

- Caracterizar el comportamiento mecdnico en presencia de hidrégeno de los dos aceros y
determinar los indices de fragilizaciéon y los mecanismos de fragilizacién operativos bajo
distintas condiciones de ensayo.
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1. Introduction

Context

In the context of an era of expansion, demographic growth and increased industrial
production, an alarming rise in greenhouse gas emissions is taking place, pushing our planet to an
almost unsustainable limit. This accelerated trend towards unsustainability, together with the
scarcity of natural resources and the imperative need to reduce greenhouse gas emissions,
especially CO, has sparked a growing global awareness of environmental conservation and the
urgency of adopting sustainable practices [1-3].

In this context, Europe has emerged as one of the main leaders in the fight against climate
change, starting a transition stage with the aim of creating a new society sustained by clean and
environmentally friendly energy. Specifically, known as the European Green Deal, it is a project
whose ultimate goal is the decarbonization of today's society/economy. The main goal of this project
is to reduce CO; emissions by 40% by 2030, promoting the use of renewable energies or new
energies that will become the main energy sources in the future. As a final objective of the plan, it is
proposed to reach 0% CO, emissions by 2050[4]. This transition is being driven through projects
such as NextGeneration EU and/or The Recovery and Resilience Facility, with more than 800 million
euros of funding [5]. Thirty-seven percent of the budget of these projects is exclusively devoted to
the promotion of green energy. In this general frame, among all the existing possibilities, hydrogen
appears as an attractive alternative to conventional energy sources. Hydrogen can be used as a raw
material, as a fuel and/or to be used as energy storage, so it can be employed in numerous
applications (industry, transport, energy, ...). What makes hydrogen especially attractive is that,
when it is transformed into energy, it does not emit CO, but H;0, and therefore the pollution it
produces when used is minimal[6-8].

Nowadays, there are already different initiatives for the inclusion of hydrogen in the existing
pipeline network in Europe. This initiative shows potential sites for hydrogen natural storage
locations, transport using the existing methane pipeline network to attain the most important
consumption points, although the use of such network is still uncertain for safety reasons. Despite
hydrogen has a higher calorific energy compared to other fuels (120 M]/kg vs. 50 M] /kg of methane
i.e.), its low density (0.083 g/L) makes its energy per unit volume considerably lower. This implies
the use of high pressures to increase energy efficiency, and then, required infrastructures (pressure
vessels and pipelines) must withstand higher stresses [8,9]. In this context, the reconditioning of
existing infrastructures or the development of new ones are highly relevant issues. Moreover, steel
being the main material used for the manufacture of pipelines and pressure storage vessels, and
considering its intended use, it is important to consider its susceptibility to hydrogen
embrittlement, when studying its viability and durability. It is well known that metals suffer in the
presence of hydrogen the phenomenon named hydrogen embrittlement, which consists in the loss
of mechanical properties, especially those related to ductility and toughness [10,11].

Although the effect of hydrogen on the mechanical behavior of steels is known, the whole
operative embrittlement mechanism remains unknown. The entrance of hydrogen in the steel
microstructure can take place during manufacturing processes (casting, heat treatment,
galvanizing, welding, ...) or during service (cathodic protection, corrosion, or exposure to hydrogen
gas at high pressures and temperatures) [12]. Once inside the metal, hydrogen atoms diffuse
through the steel microstructure and some of it is trapped in the so-called hydrogen traps. These
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hydrogen traps reduce hydrogen diffusivity and promote hydrogen accumulation at certain
microstructural locations, such as dislocations, grain boundaries, or other internal interfaces
[13,14]. Different explanations regarding how hydrogen embrittlement occurs can be found in the
scientific literature, although there is still any fully accepted theory, since in most cases failure
occurs after a combination of several fracture mechanisms operating at the same time [15].

Ferritic and martensitic steels are very susceptible to hydrogen embrittlement [16]. In this
regard, austenitic stainless steels perform the best in hydrogen environments, mainly due to their
extremely low hydrogen diffusion coefficient [17-19]. However, these steels have low yield
strengths and are too expensive, so they are not a good choice for general applications. Medium-
high strength steels with low susceptibility to hydrogen embrittlement are therefore needed.
Quenched and tempered CrMo steels have been widely used nowadays in industry due to their good
mechanical strength. These steels after a suitable heat treatment that relaxes their quenched
martensitic microstructure can be good candidates for use in hydrogen environments. On the other
hand, duplex stainless steels, with a biphasic structure, composed in approximately equal parts of
ferrite and austenite, combine the corrosion resistance of austenitic steels and the mechanical
strength of ferritic steels, making them also promising candidates for the fabrication of pressurized
hydrogen storage tanks and pipelines.

10



1. Introduction

Objectives

In previous works performed by this research group, the effect of internal hydrogen on the
mechanical properties of a quenched and tempered 42CrMo#4 steel had already been studied using
hydrogen pre-charged specimens. However, from the conviction that material characterization for
selecting steels for hydrogen storage and transport should be carried out by performing hydrogen
charging in-situ tests, the following objectives were set in this doctoral thesis:

- To develop and implement a methodology to characterize the susceptibility to hydrogen
embrittlement of steels by performing mechanical tests under in-situ electrochemical
hydrogen charging.

- To determine electrochemical charging parameters (aqueous solution, current density, and
time) to introduce in the steel the same hydrogen content than under the selected hydrogen
pressure.

- To study the diffusion and trapping of hydrogen of two structural steels, a quenched and
tempered 42CrMo4 steel and a 2205 duplex stainless steel through permeation tests and
thermal desorption analysis.

- To characterize the mechanical behavior in the presence of hydrogen in both steels
determining their respective embrittlement indexes and the operative embrittlement
mechanisms under different testing conditions.
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2. Antecedentes

En este capitulo se hace un breve repaso sobre los conceptos basicos relacionados con la
fragilizacion por hidrégeno (FPH), centrandonos en la interaccion hidrégeno-metal, los
micromecanismos de fallo causados por el hidrégeno, el efecto que provoca la entrada de hidrégeno
en las propiedades mecanicas y, particularmente, en el comportamiento mecanico de los aceros
estructurales templados y revenidos y de los aceros inoxidables duplex, que han sido las dos familias
de acero utilizadas en este trabajo.

2.1. Fragilizacion por hidrégeno

La fragilizacién por hidrogeno (FPH) es un fenémeno que afecta a metales y aleaciones, que
consiste en un descenso significativo de las propiedades mecanicas del metal, en especial aquellas
relacionadas con la ductilidad y la tenacidad [10,11], provocando el fallo bajo cargas inferiores a las
esperadas en ausencia de hidrégeno. Para que este fendmeno exista, se tienen que cumplir las
siguientes condiciones: una microestructura susceptible, presencia de hidrégeno en la
microestructura del metal y la existencia de tensiones de traccion.

Una microestructura susceptible a la fragilizaciéon por hidrégeno es aquella que facilita la
absorcién y difusién de hidrégeno en su interior y en la que, ademas, existan defectos dénde el
hidrégeno puede acumularse para dar lugar a la fragilizacién local. La cantidad de hidrégeno que
entra en una aleaciéon en contacto con hidrégeno gaseoso a presiéon depende de la solubilidad,
mientras que el movimiento del hidrégeno a través de su microestructura depende del coeficiente de
difusiéon y ambas propiedades varian ampliamente entre unas aleaciones y otras. Ademas, la
presencia de precipitados, inclusiones o bordes de grano o la presencia de cualquier otra intercara
interna, normalmente aumenta la susceptibilidad a la fragilizacién por hidrégeno. Por ultimo, la
presencia de dislocaciones, otro defecto estructural dénde el hidrégeno puede acumularse, es
también otro factor determinante. Los aceros de alta resistencia templados y revenidos con una
microestructura martensitica poco revenida poseen una alta densidad de dislocaciones y un alto
limite elastico que hace que sean unos productos muy susceptibles a la fragilizacién por hidrégeno
[20].

No obstante, la mera presencia de una microestructura susceptible no conlleva necesariamente
un comportamiento fragil del material en presencia de hidrégeno. Como se mencioné previamente,
es necesaria la coexistencia de las condiciones mencionadas con anterioridad. La presencia de
tensiones de traccion resulta ademas esencial, dado que la acumulacién de hidrégeno en zonas
locales fuertemente tensionadas desempefia un papel fundamental en el fenémeno de la fragilizacion
por hidrégeno. Es importante, ademas, tener en consideraciéon que dichas tensiones de traccién no
necesariamente deben provenir de acciones externas, sino que, por ejemplo, puede bastar la
existencia de tensiones residuales generadas durante los procesos de fabricaciéon previos
(enfriamientos bruscos, soldaduras, tratamientos mecanicos, etc.) para que la fragilizacion por
hidrégeno tenga lugar.
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2.2. Interaccion hidrégeno-metal

La entrada de hidrégeno en la microestructura de una aleacién cualquiera puede tener lugar
tanto en el proceso de fabricacién del producto como por la exposicién durante su servicio a un medio
acuoso o gaseoso rico en hidrégeno. En la figura 2.1 se muestran sendos esquemas en los que se
describen las etapas necesarias para que tenga lugar el crecimiento de una grieta en un material en
contacto con hidrégeno a presion (Figura 2.1 a)) y desde un medio acuoso (Figura 2.1 b)). En el
primer caso, la molécula gaseosa diatomica de hidrégeno (Hz) es adsorbida por la superficie metalica
bajo la presiéon impuesta, luego se disocia en sus dos atomos (Hz > H+H), entra en forma atémica en
la microestructura de la aleacidn, los &tomos de hidrédgeno difunden a través de ella y se acumulan en
ciertas regiones locales sometidas a fuertes tensiones de traccién, donde generalmente dan lugar a
fenémenos de descohesién (fragilizacion). En el caso del medio acuoso (tiene iones H*), la propia
corrosién del material o la aplicacién de una corriente o un potencial eléctrico dan lugar a reacciones
electroquimicas en las que se genera hidrégeno atémico (H* + e- - H), que entra en el material y a
partir de este punto, se repiten los procesos relatados en el caso del hidrogeno gaseoso. En el primer
caso, la cantidad de hidrégeno absorbida aumentara con la presion de hidrégeno, mientras que, en el
caso del medio acuoso, la concentraciéon de hidrégeno aumentard con la acidez del medio
(disminucion del pH) y con la densidad de corriente desarrollada/aplicada o con la disminucién del
potencial.
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Figura 2.1. Esquema de la entrada y fragilizacion del hidrégeno en el acero desde a) un medio gaseoso
y b) un medio acuoso [21].

Independientemente de su origen, la cantidad o concentracion de hidrégeno en equilibrio en el
material viene determinada por la solubilidad del hidrégeno en el material, que a su vez depende de
su composicidn quimica y de su microestructura. Una vez que el hidrégeno penetra en el material, su
tamafio reducido le permite difundir y acumularse en areas especificas conocidas como “trampas de
hidrégeno”. La facilidad para difundir y acumularse en las zonas donde ocurrira la fragilizacién
determinara la susceptibilidad del material a este fendmeno.
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2.2.1. Absorcion de hidrégeno

La solubilidad del hidrégeno en un metal depende fuertemente de la temperatura y de la red
cristalina del mismo. En la Figura 2.2 se puede observar cémo varia la solubilidad del hidrégeno en
el hierro puro con la temperatura. Empezando en una alta temperatura para la que el hierro esta en
estado liquido, se observa primero un fuerte descenso de la solubilidad del hidrégeno con el cambio
de estado fisico de liquido a sdlido y, una vez solidificado el hierro, se observan también variaciones
de solubilidad significativas con cada transformacion alotrdpica. Destaca sobre todo la disminucién
de solubilidad que tiene lugar en el paso de austenita (Fe-y) a ferrita (Fe-a) (en torno a 912°C, Fe-y
- Fe-a), cambio debido exclusivamente a la modificacion del ordenamiento atémico. La fase
austenita tiene una red ctibica centrada en las caras, FCC, mientras que la ferrita cristaliza en una red
cubica centrada en el cuerpo, BCC.
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Figura 2.2. Variacién de la solubilidad de hidrégeno en hierro puro a 1 atm de presion de Hz [22].

En la tabla 2.1 se destacan las caracteristicas principales de ambas redes. La red FCC es mas
densa que la BCC, ya que tiene un mayor factor de empaquetamiento atémico, FEA (menor volumen
de huecos). Por otro lado, ambas redes tienen huecos octaédricos y tetraédricos, en donde podrian
alojarse los pequefios atomos de hidrégeno. El nimero y tamafio (diametro) de estos huecos se
recoge también en la tabla 2.1. Se destaca también que, aunque la red FCC es mds compacta, tienen
sin embargo huecos de mayor tamafio (octaédricos), siendo éste un factor primordial en la
solubilidad del hidrégeno, como se observaba en la figura 2.1

Tabla 2.1. Pardmetros de la red cristalina FCCy BCC.

Parametro Huecos D huecos Huecos D huecos
de red FEA tetraédricos tetraédricos octaédricos octaédricos
(nm) por c.u. (nm) ror c.u. (nm)
0.156 -
Fe-a (BCC) 0.286 0.68 12 0.072 6 0.038 ()
Fe-y (FCC) 0.357 0.74 8 0.057 4 0.104

(*)se trata de un hueco asimétrico
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La concentracion de hidrégeno en el acero en equilibrio con una presién de hidrégeno gaseoso
determinada se puede calcular a partir de la ley de Sievert, ecuaciéon (2.1), teniendo en cuenta
también la ley de Arrhenius, ecuacion (2.2):

Cy=S-f1/? (2.1)

S = Soexp(TAH /) (2.2)

doénde, Sy es una constante (ppm/MPal/2), AH la entalpia de activacién (]), Rla constante de los
gases ideales (J/molK), 7 la temperatura (K) y fes la fugacidad (MPa) [23]. La fugacidad puede
obtenerse a partir de la ecuacién (2.3), conocida la presién de hidrégeno P.

f= Pexp(bP/RT) (2.3)

siendo Pla presion de hidrégeno (Pa), b una constante cuyo valor es 15.84 si se toma Pen MPa.

2.2.2. Difusion a traveés de la microestructura del material

En cuanto al transporte de hidrogeno en el acero, éste se debe principalmente a dos
mecanismos: la difusion entre los intersticios de la red cristalina y el movimiento de las dislocaciones.
Anteriormente ya hemos citado el tamafio y niimero de los huecos o intersticios presentes en las
estructuras cristalinas FCC y BCC. El transporte de hidrégeno por difusién consiste en saltos de los
atomos de hidrégeno entre intersticios adyacentes, por lo que los factores mas importantes son el
numero de intersticios disponibles y la compacidad de la red. El Fe-a (BCC) tiene mayor niimero de
huecos que el Fe-y (FCC) y también tiene un menor factor de empaquetamiento atémico (estructura
menos compacta), por lo que el transporte de hidrégeno serd mas rapido en la ferrita que en la
austenita.

El proceso de difusion entre los intersticios reticulares esta impulsado principalmente por el
gradiente de concentracién, de manera que los 4tomos de hidrégeno se mueven a través del material
desde las zonas con mayor concentracién a las zonas de menor concentracién, hasta que este
movimiento se detiene cuando se alcanza una concentracion homogénea. El flujo de hidrégeno, J
viene definido por la primera ley de Fick de la difusidn, a través de la ecuacion (2.4):

ac
J=-D- (2.4)

Jes el flujo de hidrégeno como ya se ha comentado, D, el coeficiente de difusién del hidrégeno
y 6C/ dxes el gradiente de concentracion de hidrogeno. El coeficiente de difusion, a su vez, depende
de la temperatura, segin la ecuacidn (2.5), de acuerdo con una expresion similar a la de la variacion
de la solubilidad con la temperatura.

D= Doexp(_E/RT) (2.5)

doénde, Dyes una constante (m2/s) y E es la energia de activacion de la difusiéon (Julios). En la
Figura 2.3 se ha representado la evoluciéon del coeficiente de difusion del hidrégeno en aceros
ferriticos y en aceros austeniticos. Se observa claramente que la difusion del hidrégeno es mucho mas
lenta en los aceros austeniticos que en los ferriticos (varios 6rdenes de magnitud), en virtud de las
diferencias mencionadas relativas a la compacidad y al nimero de intersticios en ambas redes.
Ademas, la gran variabilidad que muestra el coeficiente de difusion del hidrégeno en los aceros
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ferriticos por debajo de los 200°C se explica en virtud de la presencia de trampas microestructurales
que se describiran en el apartado siguiente.

Por otro lado, cuando se aplica una tension superior al limite elastico tiene lugar la deformacion
plastica, que consiste en el movimiento de las dislocaciones. Hoy dia se conoce que, en estas
circunstancias, los 4tomos de hidrégeno son arrastrados por las dislocaciones en movimiento, que
contribuyen asi a la reorganizaciéon del hidrégeno en la microestructura del acero y en su
acumulacion en determinadas localizaciones. Estos fenémenos adquieren una relevancia significativa
de cara a explicar la fragilizacion inducida por hidrégeno en ciertos materiales [14].

1000/T, where T is temperature (°K)
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Figura 2.3. Coeficiente de difusion de hidrégeno en aceros ferriticos (Fe-a) y aceros austeniticos (Fe-y)
[24].

2.2.3. Acumulacion de hidrégeno en zonas especificas

En el apartado anterior se ha visto que los atomos de hidrégeno pueden alojarse en los
intersticios de la red cristalina, pero, sin embargo, existen zonas concretas de la microestructura del
acero que tienen mayor afinidad por el hidrégeno. Estas zonas, se denominan trampas de hidrégeno.
La naturaleza de estas trampas es muy diversa, y practicamente cualquier defecto o discontinuidad
en la microestructura del acero es susceptible de convertirse en una trampa de hidrégeno (bordes de

grano, intercaras entre dos fases, intercaras matriz-inclusion, matriz-precipitado, etc.).

La presencia de trampas juega un papel importante en la difusividad y en la susceptibilidad a
la fragilizaciéon por hidrégeno, ya que, por un lado, interfieren en la difusiéon del hidrégeno,
dificultdndola (disminuyen el valor del coeficiente de difusidn) y, por otro, proporcionan nuevas
zonas donde el hidrégeno puede alojarse y acumularse (aumento de la solubilidad). Darken y Smith
[25] fueron los primeros en proponer un modelo de difusiéon basado en la presencia de trampas de
hidrégeno. En sus estudios observaron que el tiempo necesario para la entrada de hidrégeno era
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mucho menor que el de salida y atribuyeron estas diferencias a que parte del hidrégeno absorbido es
atrapado por las imperfecciones existentes en la red cristalina.

Desde un punto de vista termodindmico se pueden diferenciar las trampas por su energia de
interaccion o energia de atrapamiento, Eg que, en el caso de los aceros, puede oscilar entre 9.6 y 90
k] /molH. Cuanto mayor es la energia de interaccién, mayor es la capacidad de la trampa para atrapar
y retener el hidrégeno. Cabe destacar que la energia de activacion de la difusién en la ferrita y en la
austenita es respectivamente igual a 4.15 y 55 k]J/mol (energia necesaria para que un adtomo de
hidrégeno pase de un intersticio al intersticio adyacente[21]. En la Figura 2.4, se representa
graficamente el modelo termodinamico de trampas de Oriani [26].

Energia de activacion

Distancia

Figura 2.4. Modelo termodindmico de una trampa. E, es la energia de activacion de difusion
intersticial, Eg la energia de interaccion del hidrégeno con la trampa y E” es el salto de energia entre E,
y EB.

La energia de disolucién del hidrégeno en la red de hierro es de 30 k] /molH. Teniendo este
valor de referencia, se considera una trampa con energia de atrapamiento débil aquellas con Eg <
30k]/molH y fuerte si Eg > 50-60 k] /molH. Otra forma de clasificar las trampas es en irreversibles (Eg
> 60 kJ/molH) y reversibles (Eg < 60 k] /molH) [27]. En este sentido, se puede diferenciar el hidrogeno
presente en la microestructura del acero entre el hidrégeno difusible, que es el hidrégeno presente
en los intersticios y/o en las trampas reversibles, de las cudles puede escapar facilmente y difundir, y
el hidrégeno no difusible, presente en las trampas irreversibles, que una vez queda atrapado ya no
difunde (a temperatura ambiente). Debe tenerse también en cuenta que cualquier trampa
irreversible perdera el hidréogeno que retiene (y por lo tanto su irreversibilidad) si se calienta a una
temperatura adecuada. Segun diferentes autores, so6lo el hidrégeno difusible es el responsable del
dafio por hidrégeno, ya que para que el dafio tenga lugar los atomos de hidrégeno deben poder
moverse hasta acumularse en zonas concretas donde ocasionan la fragilizaciéon. De acuerdo con esta
teoria, es 16gico pensar que una distribuciéon homogénea de trampas de alta energia tendria un efecto
beneficioso, ya que limitaria la presencia de hidrégeno difusible con capacidad para moverse
libremente por la microestructura del acero.

La difusién del hidrégeno en los aceros ya ha sido descrita anteriormente, pero debe
mencionarse en este punto la teoria de Oriani, segun la cual los 4tomos de hidrégeno difusible se ven
atraidos por la tension hidrostatica, oy, presente en las regiones de alta triaxialidad que se desarrollan
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siempre delante de los frentes de entalla o grieta. En una regién sometida a tensién hidrostatica, los
atomos estdn mas separados unos de otros y, de este modo, se facilita el alojamiento en ella de los
atomos de hidrogeno. La concentracién de hidrégeno que se puede acumular en la region sometida a
una alta tension hidrostatica se puede estimar a partir de la ecuacién (2.6) [26].

Cy = Coexp(vyoy/RT) (2.6)
dénde Cy es la concentracién de hidrégeno difusible presente en el material en ausencia de

tension aplicada, Vy es el volumen parcial molar del hidrégeno (Vy vale 2 10-6 m3/mol en una

microestructura ferritica) y oy la tensién hidrostatica. Ademas, en un metal agrietado, la maxima
tensién hidrostatica presente en la regiéon de proceso situada delante de la grieta, ou, es
aproximadamente igual a 2.5 veces el limite eldstico del material, oys.

Por otro lado, cuando un material estd sometido a una carga mecanica superior al limite
elastico y se deforma plasticamente, la cantidad de hidrégeno que entra en el mismo (solubilidad) es
mucho mayor, debido en primer lugar, a la deformacién de la red cristalina (mayor espacio libre) y,
por otro lado, al fuerte aumento de la densidad de dislocaciones que promueve la deformacién
plastica (trampas de hidrogeno adicionales) [28]. Por ello, si queremos reproducir en un ensayo de
laboratorio el comportamiento de un componente real (tuberia, depésito a presion, etc.), no se
aconsejaria utilizar probetas previamente cargadas de hidrégeno, sino que idealmente habria que
llevar a cabo ensayos con carga de hidrégeno aplicada in-situ, en los que la carga mecanica y la
absorcion de hidrogeno ocurrieran a la vez. En la Figura 2.5 se puede observar un esquema de la
difusion de hidrégeno hacia la zona de alta triaxilidad que se desarrolla en un sélido agrietado
cargado mecanicamente y se destaca el efecto beneficioso que tiene la presencia de trampas
irreversibles para limitar la acumulacién de hidrogeno en la zona de dafio, que induciria el
crecimiento de la grieta.

L . Trampas irreversibles
‘ " Crecimiento grieta l gCrecipmiento grieta

a) b)
Figura 2.5. Difusion de hidrégeno desde el exterior e interior del acero a) en ausencia de trampas, b)

con presencia de trampas. X’es la distancia desde la superficie al punto de oy max, ZP es la zona
pldstica.
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2.3. Micromecanismos de fragilizacion por hidréogeno

Los efectos del hidrogeno en las propiedades mecanicas de los diferentes materiales han sido
evaluados de diversas maneras y existe ya una larga lista de materiales que actualmente estan bien
caracterizados en esta condicion. Sin embargo, el mecanismo que promueve el fallo en cada caso
particular es un tema atin objeto de estudio y debate. No se conoce con exactitud el mecanismo por
el cual el hidrégeno debilita a los materiales metdlicos, aunque diversos autores han propuesto
diferentes teorias que se han demostrado idoneas en determinadas circunstancias. Las mas
ampliamente reconocidas son las denominadas, plasticidad localizada inducida por el hidrégeno
(HELP), descohesion inducida por hidrégeno (HEDE), adsorciéon de hidrégeno inducida por
dislocaciones (AIDE), y la formacion de vacantes inducidas por el hidrégeno (HESIV).

Beachem, fue el primero en proponer que la entrada de hidrégeno facilitaba la deformacién
plastica del material (HELP, “hydrogen-enhanced localized plasticity) [29]. Este mecanismo sugiere
que la presencia de hidrégeno facilita el movimiento y el deslizamiento de las dislocaciones,
provocando el ablandamiento del material, hechos que se traduce en un descenso del limite elastico.
El hidrégeno reduce la energia de interaccién entre las dislocaciones y promueve su movimiento bajo
esfuerzos menores. Se facilita de este modo la deformacién plastica y el micromecanismo de fractura
ductil, consistente en la nucleacién de microhuecos alrededor de las inclusiones no férreas
(normalmente MnS, en el caso de los aceros), seguido de su crecimiento y coalescencia (Figura 2.6)
[15].

El mecanismo de descohesidn estimulado por la existencia de hidrégeno (HEDE, Hydrogen-
enhanced decohesion), a diferencia de HELP, promueve una rotura fragil, que puede ser del tipo cuasi-
clivaje, clivaje, o intergranular. Este modelo se basa en la hipdtesis de que el hidrégeno se acumula en
la region de proceso en cualquier intercara interna (lajas martensiticas, intercaras matriz-carburos,
intercaras entres dos fases distintas, etc.), disminuyendo la energia de cohesién de la citada intercara,
facilitando de este modo su rotura. En la Figura 2.6 se ha esquematizado la ocurrencia de un proceso
de descohesidn den la junta de grano, pero del mismo modo puede ocurrir en cualquier otra intercara
interna. Es importante sefalar, que para que este mecanismo ocurra la concentracion de hidrégeno
presente en el metal debe ser suficientemente elevada [30,31].

En la actualidad, se baraja que estos mecanismos actian conjuntamente. El mecanismo de
sinergia HELP-HEDE consiste en un modelo de fractura ductil-fragil donde el hidrégeno interactia
con las diferentes trampas. El caracter ductil o fragil de la rotura final dependera de cual de los
mecanismos es el dominante. Esto dependera de diferentes factores, como la densidad de
dislocaciones, las propiedades mecanicas del acero y/o la concentracién de hidrégeno. Se considera
que, durante la deformacidén plastica, tanto el hidrégeno difusible como el atrapado en las
dislocaciones se desplazan hacia la zona de méaxima tensién hidrostatica. Durante este
desplazamiento, el hidrégeno puede encontrarse con juntas de grano, precipitados u otras trampas
de mayor energia donde queda atrapado. Dicho de otro modo, el movimiento de dislocaciones con
hidrégeno atrapado en su interior actiia como una fuente que proporciona hidrégeno a las trampas
de mayor energia. Finalmente, en las juntas de grano o en las intercaras matriz-precipitados, se

alcanza una concentracion de hidrogeno critica que puede provocar la descohesién [32].
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Figura 2.6. Esquema de los mecanismos de fragilizacién por hidrogeno HELP y HEDE.

Se han propuesto también otros mecanismos, como AIDE y HESIV, que no son tan populares
como HELP o HEDE. El mecanismo AIDE (adsorcién de hidrégeno inducida por dislocaciones), es muy
similar al mecanismo HELP, pero en este caso el hidrégeno proviene del exterior y se localiza
directamente en el frente de grieta, a diferencia del mecanismo HELP, que tenia un caracter mas
general. Siendo el modo de actuacidn similar, el mecanismo AIDE se ha visto en materiales con un
coeficiente de difusion muy bajo, donde el hidrégeno entrante solo alcanza las primeras capas de
atomos proximas a la superficie [33]. El mecanismo HESIV (formacién de vacantes inducidas por el
hidrégeno) es otro mecanismo que termina con roturas ductiles, que se activa debido a la
coalescencia de vacantes por la accién del hidrégeno. La presencia de &tomos de hidrégeno fomenta
asi la formacién de microhuecos bajo deformaciones inferiores a las que serian necesarias en
ausencia de hidrégeno, que terminan dando lugar al inicio de la inestabilidad plastica. El mecanismo
HESIV puede actuar en sinergia con el HELP ya que el movimiento de dislocaciones y el arrastre de
hidrégeno en ellas se traduce en la formacion de mds vacantes y en el crecimiento de las ya existentes
[34].

Resumiendo lo anteriormente expuesto, la fragilizaciéon por hidrégeno puede ocurrir por la
actuacién de uno de estos mecanismos, o en virtud de la actuacién conjunta de varios de ellos, siendo
lo mds habitual en el caso de los aceros estructurales, la actuacién conjunta de los mecanismos HEDE
y HELP.

2.4. Métodos de evaluacion de la fragilizacion por hidréogeno

Para tener una comprensiéon completa del fenémeno de la fragilizaciéon por hidrégeno se
requiere conocer el modo como el hidrégeno afecta a las diferentes propiedades del material. Siendo
la interaccién hidrégeno-metal uno de los aspectos mas relevantes, es importante conocer en cada
situacién particular el valor que alcanzan parametros como el contenido de hidrégeno, el coeficiente
de difusidn y/o la energia de atrapamiento de las distintas trampas presentes en la microestructura.
Por otro lado, es sabido que el hidrégeno afecta a las propiedades mecanicas del material y, por lo
tanto, el estudio detallado de su influencia en propiedades como la resistencia a la traccién, la
ductilidad y/o la tenacidad a la fractura tiene igualmente una gran importancia.
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2.4.1. Técnicas de analisis microestructural

El analisis microestructural nos permite empezar a comprender la susceptibilidad a la
fragilizacion por hidrégeno del material al poder identificar claramente las trampas de hidrégeno
potenciales y el modo como la microestructura del material podria influir en el fenémeno de
fragilizacion. A través del uso de la microscopia dptica y electrdnica, especialmente ésta ultima, junto
a la difraccién de rayos X, es posible conocer la microestructura general del material (fases, tamafios
de grano, precipitados, inclusiones, densidad de dislocaciones...).

Dentro de la microscopia electrénica, las técnicas mas comunmente utilizadas son la
microscopia electrénica de barrido (SEM), que incluye la difraccién de electrones retrodispersados
(EBSD) y la microscopia electrénica de transmision (TEM). La primera de ellas (SEM) es esencial,
ademas, para el andlisis de las superficies de fractura, ya que, en virtud de su extraordinaria
profundidad de campo, nos permite identificar los diferentes micromecanismos de fallo operativos
en presencia de hidrégeno. Cauwels et al. [35] analizaron fractograficamente el cambio de
micromecanismo de fallo que tenia lugar en un acero API 5L X70 a través del SEM, observando un
claro cambio de comportamiento, que pasé6 de ser 100% ductil en ausencia de hidrégeno a ductil con
la presencia de cuasi-clivajes (ojos de pez) en determinadas zonas cuando la muestra fue precargada
electroquimicamente con hidrégeno. Por otro lado, Peral et al. [36] observaron cambios radicales
desde una fractura totalmente ductil a otra totalmente fragil cuando introdujeron hidrégeno en un
acero AISI4140 (42CrMo4).

El uso de técnicas mas avanzadas, como la ya mencionada EBSD, nos permite analizar la
microestructura del acero a nivel cristalografico, pudiendo diferenciar de un modo muy claro la
presencia de diferentes fases (Fe-a, Fe-y, etc.), la orientacién de los granos (mediante el uso de mapas
de figuras de polos) o el nivel de deformacién local (utilizando en este caso los mapas KAM, Kernel
Average Misorientation). Claeys et al. [37] identificaron a través de EBSD la transformacién
martensitica de la fase austenitica en una probeta de acero duaplex 2205 ensayada a traccién que
habia sido precargada electroquimicamente con hidrégeno. Otros investigadores como Martiniano et
al. [38] utilizaron la técnica EBSD para identificar la distribuciéon de bordes de grano de alto y bajo
angulo en un acero AISI4130 con objeto de justificar la propagacion de grietas en ensayos con carga
de hidrégeno. En cuanto a la microscopia electrénica de transmision (TEM), su uso en el andlisis del
efecto hidrégeno en los aceros se restringe principalmente al estudio detallado de la distribucién de
carburos (forma, tamafio, coherencia con la matriz, ...) [39] y/o el andlisis de la densidad y la
distribucién de dislocaciones [40,41] ya que este tipo de estudios requiere el empleo de una técnica
que permita observar la microestructura a muchos aumentos, al nivel nanométrico.

2.4.2. Contenido de hidrégeno y analisis mediante desorcion térmica

La cantidad de hidrégeno absorbida por el acero en una condicién dada se puede obtener a
través de la técnica de la desorciéon térmica (TDS). Esta técnica consiste en calentar la muestra para
liberar el hidrogeno atrapado en su microestructura. El rango de temperatura necesario depende del
material objeto de andlisis y del tipo de hidrégeno que se desea evaluar. A este respecto, en el caso de
los aceros estructurales, se suelen utilizar temperaturas maximas de 300°C para determinar el
contenido de hidrégeno difusible o temperaturas de 8002C o incluso la de fusion de la muestra para
conocer el contenido de hidrégeno total. La sefial del hidrégeno liberado en el curso del
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calentamiento se recoge a través de un método conductimétrico (variaciéon de la conductividad
térmica por la incorporacién del hidrégeno liberado a un flujo de gas) o por espectrometria de masas.

La medida final, normalmente se cuantifica en partes por millén (ppm).

Cuanto mayor es la densidad de trampas, el contenido de hidrégeno aumenta, al igual que
también lo hace cuanto mayor es el porcentaje de austenita (Fe-y, mayor solubilidad de hidrégeno)
en la microestructura del acero. En el estudio llevado a cabo por Zhou et al. [42] se puede observar
como la variacion de la temperatura de revenido influye en la precipitacion de carburos de vanadio y
cromo en un acero CrMoV, demostrandose que a medida que aumenta el porcentaje de estos
precipitados, también aumenta el contenido de hidrégeno absorbido, ya que se incrementa la
densidad de trampas presentes en la microestructura del acero. Panda et al. [43] estudiaron el efecto
del porcentaje de austenita retenida en la fragilizacién por hidrégeno de un acero SAE52100 y
demostraron que cuanto mayor era la fraccién de austenita retenida, la cantidad de hidrégeno
introducida aumentaba, pero, sin embargo, el hidrégeno difusible disminuia y, por lo tanto, también
lo hacia la susceptibilidad al fenémeno de fragilizaciéon por hidrégeno.

Através del andlisis TDS también se puede obtener la cantidad de hidrégeno difusible midiendo
la diferencia entre la cantidad de hidrégeno inicial que tenia la muestra tras carga de hidrégeno, con
la que va quedando en el material conforme pasa el tiempo al dejarlo expuesto al aire a temperatura
ambiente. De este modo, se obtiene una curva de desorcidn a partir de la cual se puede obtener el
hidrégeno fuertemente atrapado o residual (hidrégeno que queda tras un mantenimiento
suficientemente prolongado) y el difusible (hidrégeno que ha terminado saliendo de la muestra). En
la Figura 2.7 se puede observar las curvas de desorcién obtenidas por Peral et al[21] en un acero
2.25Cr1Mo templado y revenido a dos temperaturas diferentes, 690 y 6002C. En la figura se aprecia
muy bien el superior contenido de hidrégeno irreversiblemente atrapado y una cinética de desorcion
mas lenta en la microestructura menos revenida (6002C). Ademas, con la ayuda de algin modelo
numérico, se puede utilizar la curva de desorciéon para obtener otros parametros de interés, como el
coeficiente de difusidn del hidrégeno, la energia media de atrapamiento y la densidad de trampas
[36,44,45].
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Figura 2.7. Cinética de desorcidn de hidrégeno medida en un acero 2.25Cr1Mo revenido a 690y a
600°C [21].
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El tipo de trampas microestructurales existentes y su energia de atrapamiento pueden
estimarse también a través del andlisis TDS. En este caso deben aplicarse diferentes rampas de
calentamiento e identificar la posicion de los picos de salida de hidrégeno en el perfil de hidrégeno
obtenido con cada una. En la tabla 2.2 se muestran diferentes tipos de trampas con sus energias de
atrapamiento que han sido identificadas en aceros CrMo y en aceros inoxidables duplex (DSS).

Tabla 2.2. Trampas de hidrégeno y energias de atrapamiento, Ey, identificadas por diferentes autores
en aceros CrMo y DSS.

Naturaleza trampa Ep (KJ/mol) Referencia

Aceros CrMo

Intercaras carburos o/Fe-Cr-Mo 11-12 [46]
Intercaras carburos o/Fe3C 10-18 [47]
Dislocaciones 20-32 [47,48]
Corazoén dislocaciones 52-61 [49,50]
Juntas de grano 17-62 [51,52]
Intercaras lajas martensita 20-28 [53,54]
Intercaras carburos o/MnS 72 [47]
Aceros DSS
Deformacioén alrededor 20
dislocaciones
Juntas de grano 22.5-28.5 [18,55]
Dislocaciones 34.8-40.3
Intercaras o/y 50.2-57.4

2.4.3. Ensayos de permeacion de hidrogeno

Los ensayos de permeacion de hidrégeno permiten evaluar de una manera simple y precisa el
coeficiente de difusién del hidrégeno, D, de cualquier acero. Para ello se utiliza la técnica experimental
desarrollada por Devenathan y Stachursky [56]. Esta técnica utiliza una doble celda electroquimica
separadas por una fina muestra del acero a ensayar, y consiste en aplicar una determinada densidad
de corriente para generar hidrégeno en una de las celdas, de modo que los atomos de hidrégeno
generados difundan a través del espesor de la ldmina de acero y, finalmente, se detectan en la segunda
celda en forma de una corriente eléctrica. Nimerosos autores han utilizado esta técnica para
caracterizar la cinética de difusién del hidrogeno en aceros muy diferentes. En concreto, Zafra et al.
[28,57], Imdad et. al. [58] y Peral et al. [59] aplicaron esta técnica en el estudio de la difusién de
hidrégeno en aceros CrMo y CrMoV, sobre los que valoraron la influencia del tipo de tratamiento
térmico aplicado, de la temperatura de revenido, de la deformacidn plastica y de la presencia de
precipitados de vanadio. En la Figura 2.8 se muestra un ejemplo que expone las curvas de permeacién
de hidrégeno (evolucidn de hidrégeno en funcién del tiempo) obtenidas al modificar la temperatura
de revenido en un acero 42CrMo4 previamente templado. Se hace notar que, al aumentar la
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temperatura de revenido, el hidrégeno atraviesa la probeta en un tiempo menor, es decir, el
coeficiente de difusion del hidrégeno aumenta: al aumentar la temperatura de revenido, la
microestructura martensitica muy distorsionada que se ha generado en el temple, se relaja y la
densidad de dislocaciones disminuye, es decir, se reduce la densidad de trampas

12 4
1.0 4

0.8

0 200 400 600 800 1000 1200 1400 1600
t/L? [s/mm?]
Figura 2.8. Curvas de permeacion de hidrégeno normalizadas para diferentes grados del acero
42CrMo4. Influencia de la temperatura de revenido (desde 500°C hasta 700°C, 2 horas de revenido)
[57].

Por otro lado, para la obtencion del coeficiente de difusién en aceros duplex, como estos aceros
tienen coeficientes de difusiéon de hidrégeno muy bajos, es necesario utilizar muestras con un espesor
extremadamente fino (100-200 pum) o realizar los ensayos a una cierta temperatura y después
extrapolar el resultado a temperatura ambiente. Wu et al. [60] estudiaron el efecto de las intercaras
ferrita/austenita en la difusion de hidrégeno en un acero duplex 2205, obteniendo coeficientes de
difusion diferentes segun la orientacidon del bandeado ferrita/austenita respecto a la direccién de
entrada de hidréogeno: 1.89-10-15m2/s cuando la orientacion de las bandas era perpendicular al flujo
de hidrégeno y un valor mas de cinco veces mayor, 1.07-10-1* m2/s cuando el hidrégeno entraba
paralelamente al bandeado.

Por ultimo, si se aumenta la densidad de la corriente aplicada después de un transitorio de
permeacion, y se repite esta operacion varias veces, se puede llegar a la saturaracion de las trampas
de hidrégeno presentes en el material. Operando de este modo y siguiendo el procedimiento descrito
por Kumnick y Johnson [52] es posible también obtener la densidad de trampas, Nt.

2.4.4. Influencia del hidrégeno en el comportamiento mecanico

Se han llevado ya a cabo numerosos estudios en una gran cantidad de materiales con el fin de
esclarecen los pardmetros que mas influyentes en la fragilizacion. Las propiedades mecanicas que
han sido mas estudiadas han sido la resistencia mecanica y la ductilidad, a través de ensayos de
traccion, la tenacidad a la fractura y la velocidad de crecimiento de grieta por fatiga.

La mejor forma de determinar la compatibilidad de los materiales en servicio bajo presion de
hidrégeno es comparar el comportamiento mecdnico de los materiales en hidrégeno frente a su
comportamiento en ensayos convencionales realizados al aire. A este respecto, normalmente se
utilizan los ensayos de traccion sobre probetas lisas y/o sobre probetas entalladas [61]. En el caso
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del ensayo de traccién convencional, la propiedad que resulta mas afectada por la presiéon de
hidrégeno es la ductilidad, medida normalmente a través de la reduccién de drea (RA) o estriccion,
mientras que en el caso del ensayo de traccién realizado sobre probeta entallada se utiliza la
resistencia a la tracciéon entallada (o7z), que resulta al dividir la fuerza necesaria para la rotura por la
seccion medida en la regidn de la entalla. Con estos ensayos se determinan los siguientes indices de
fragilizacion, IFH [62,63].

IFHR4 (%) = 100 - (RA4irg — RAp)/RAuRE (2.7)

I[FHg,, (%) = 100 - (UTEAIRE - RATEH)/GTEAIRE (2.8)

Siendo RAre ¥ RAn, 1as reducciones de drea medidas en ensayos realizados respectivamente al
aire y bajo una cierta presién de hidrégeno y, del mismo modo, oreaire y oten SOn las resistencias a la
traccién de la probeta entallada medidas respectivamente en ensayos al aire y bajo presion de
hidrégeno. Se hace notar que el indice IF puede variar desde 0% (no hay fragilizacion alguna, se
obtiene el mismo resultado al aire y bajo presién de hidrégeno) hasta 100% (fragilizacién maxima,
la propiedad se anula). Pues bien, tomando en cuenta estos indices, se diferencian los tres grupos de
materiales que se presentan en la tabla 2.3:

Tabla 2.3. Clasificacién de los materiales para servicios bajo presién de hidrégeno gaseoso

IFH (%) Caracteristicas Aleaciones

Aleaciones de aluminio y
aceros inoxidables
austeniticos
La mayoria de los aceros
estructurales de baja/media
resistencia mecanica
Incompatibles con hidrégeno Aceros de alta y muy alta

a presion resistencia mecanica

Plenamente compatibles con

IFHra <10 o IFHTE < 10 s 3g sz
hidrogeno a presién

Muestran ya una

10 <IFHe < 50 e T
fragilizacion significativa

IFHTE > 50

Los materiales del primer grupo pueden utilizarse sin reservas en servicios bajo hidrégeno a
presion, mientras que los del tercer grupo quedan excluidos de estas aplicaciones. El uso en contacto
con hidrégeno de los materiales del grupo intermedio exige la realizacion de ensayos adicionales con
objeto de determinar la influencia de la presion de hidrégeno aplicada en la tenacidad a la fracturay
en la velocidad de crecimiento de grieta por fatiga.

Cuando no es posible o conveniente realizar ensayos de traccidon bajo presion de hidrégeno
podrian utilizarse probetas precargadas de hidrégeno, bien en un reactor de hidrégeno alta
temperatura y presion o electroquimicamente utilizando un electrolito adecuado [64]. El uso de
probetas precargadas, sin embargo, no suele ser el procedimiento mas adecuado ya que, durante el
ensayo, el hidrogeno estd escapando continuamente del material y, ademds, no permite simular una
condicién de servicio real (en la que el hidrogeno estd entrando al mismo tiempo que se aplica la
carga mecanica). Una alternativa econémica posible es realizar el ensayo mecanico mientras se
introduce hidrégeno en la probeta de modo electroquimico [65], garantizando que la cantidad de
hidrégeno introducida sea similar a la que entraria bajo la presién gaseosa que se desea reproducir.
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2.4.4.1. Comportamiento a traccion

Anteriormente ya se ha comentado que las propiedades que mas se ven afectadas por la
presencia de hidrégeno son las relacionadas con la ductilidad: alargamiento y reduccién de area. Sin
embargo, el limite elastico y/o la resistencia a la traccién, sobre todo en probetas sin entalla, apenas
se ven afectados.

En la Figura 2.9 se presentan los graficos tension-deformacion a traccién obtenidos con cuatro
aceros al carbono (con diferentes contenidos en carbono) en ensayos realizados a TA al aire (curvas
discontinuas) y bajo una presién de hidrégeno igual a 95 MPa (curvas continuas) [66]. Se hace notar
que en los cuatro casos expuestos las curvas medidas al aire y bajo presién de hidrégeno apenas se
diferencian, salvo tinicamente porque la rotura se produce antes bajo la presién de hidrogeno,
rompen nada mas alcanzar la carga maxima: el limite eldstico y la resistencia a la traccién apenas
varian, pero el alargamiento y la reduccién de area (estriccién) disminuyen sensiblemente en los
ensayos realizados bajo alta presiéon de hidrégeno.

La tabla que se expone en la misma figura muestra el limite eldstico de cada acero (aumenta
con el contenido de carbono) y el factor de fragilizacidn, IFr4, obtenido a partir de la reduccién de
area: el indice de fragilizacion debido a la presién de hidrégeno aumenta a medida que lo hace el
limite elastico del acero. Este es un hecho de caracter general que se ha constatado utilizando aceros
muy diferentes y también con otras aleaciones metdlicas: es un hecho ya suficientemente demostrado
que los aceros mas resistentes son mas susceptibles a la fragilizacién por hidrdégeno.

800 - PRESION DE H; = 95 MPa H,

o

(MPa)

0.AS%C, 0= 407 MPa C%  op(MPa) IFg, (%)
0.002 192 32
©,.= 289 MPa 0.1 205 40
400 H =
0.25 289 49
Y, 0.1 %C, a,,= 205 MPa 0.45 407 56
\

Y

1
\ 0.002%C, 6,.= 192 MPa

Al (mm)

Figura 2.9. Curvas tensién-deformacién obtenidas en ensayos de traccion realizados a TA sobre aceros
al carbono al aire (curvas discontinuas) y bajo 95 MPa de hidrégeno (curvas continuas) [66].

En la Figura 2.10 se presenta una recopilacién de numerosos ensayos recogidos por Sang-In
Lee et al. [53] en su estudio sobre el comportamiento a traccién de aceros austeniticos con alto
contenido en manganeso. Estos autores midieron el limite elastico, la resistencia a la traccién y el
alargamiento tanto al aire (o en atmdsfera inerte) como con probetas precargadas (HPT) y bajo
entrada simultdnea de hidrégeno (HPG). En el gréfico (a) de la figura 2.10 se aprecia que el limite
elastico de estos aceros no se modifica con la entrada de hidrégeno, mientras que el grafico (c)
destaca la significativa reduccién que sufre el alargamiento a traccién con la entrada de hidrégeno en

estos mismos aceros [67].
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Figura 2.10. Comparacion de propiedades mecdnicas de diferentes aceros en ausencia de hidrégeno y
con presion de hidrégeno a) limite eldstico, b) resistencia a traccién, c) alargamiento.

Cuando se utilizan probetas de traccidn entalladas, su resistencia disminuye con la entrada de
hidrégeno, siendo ademas esta reducciéon tanto mayor cuanto mayor es el concentrador de tension
generado por la entalla. Recuérdese que el factor concentrador de tension, K;, es el cociente entre la
tensidn local que se genera en el extremo de la entalla y la tensién aplicada. La Figura 2.11, extraida
del trabajo de Wang et al. [68], da cuenta de la fuerte disminucién de la resistencia a tracciéon que
sufrié este acero de alta resistencia debido a la entrada de solamente 0.34 ppm de hidrégeno
(probetas precargadas). En esta misma figura se aprecia también el fuerte incremento de la
fragilizacion que tiene lugar al disminuir la velocidad de desplazamiento utilizada en el ensayo, en
virtud del mayor tiempo que se proporciona al hidrégeno para su difusion en la probeta.
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Figura 2.11. Dependencia de la resistencia a traccién medida sobre probeta entallada en funcién de la
velocidad de desplazamiento y del concentrador de tensién, K. Cuadrados (sin hidrégeno), circulos
(con hidrégeno) [68]

Ademds, otro pardmetro a tener en cuenta en la resistencia a la traccién en presencia de
hidrégeno es la dureza del material. La mayor presencia de dislocaciones aumenta la dureza y la
susceptibilidad al fenémeno fragilizacion por hidrégeno. También, al estar el limite elastico
relacionado con la dureza del material, se puede estipular que a mayor limite eldstico el dafio
producido por el hidrégeno es mayor. Esto fue comprobado en aceros de media resistencia templados
y revenidos en el trabajo de Zafra et al. [64].
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Figura 2.12. Ensayos de traccion en probetas entalladas a) 42CrMo4 T&R a 700°C (201HB), b)
42CrMo4 T&R a 500°C (335HB) [64].

En la bibliografia consultada también se ha encontrado informacion relativa al efecto del
hidrégeno en la resistencia a la traccién de aceros inoxidables duplex. Wu et al. [69] realizaron
estudios sobre un acero duplex 2205 precargado electroquimicamente de hidrégeno y ensayado
posteriormente a traccion. En este caso, ni el limite elastico, ni la resistencia a la traccion se vieron
afectados por la presencia de hidrogeno, pero sin embargo el alargamiento mostré una fragilizacion
importante, que llegd a ser de hasta el 42% en la condiciéon mas agresiva. Por otro lado, Peral et al.
[70] realizaron ensayos de traccion bajo presiéon de hidrégeno aplicada in-situ sobre un acero duplex
2205 con objeto de analizar la influencia de la presion aplicada. En este caso, incluso bajo la presion
mas baja ensayada (70 bares) ya observaban una pequefia disminucion tanto del limite elastico como
de la resistencia a la traccién. Se destaca también en estas dos ultimas referencias la nucleacion de
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grietas secundarias, que Wu et al. localizaron principalmente en la ferrita, mientras que Peral et al.
las atribuyen a la descohesidn de las intercaras ferrita/austenita.

2.4.4.2. Influencia del hidrogeno en la tenacidad a la fractura

Los recipientes y tuberias utilizados para almacenar o transportar hidrégeno a presion suelen
fabricarse a partir de chapas que se curvan mediante conformado plastico y se sueldan, por lo que es
necesario tener siempre en cuenta la posibilidad de existencia de defectos, asimilables a grietas, que
podrian generarse ya en la fabricacion de estos equipos. Entonces, en este tipo de productos es
preciso asumir que podrian existir pequefias grietas ya desde su puesta en obra, antes del inicio del
servicio. En otras ocasiones las grietas podrian generarse durante el servicio, bien debido a la
aplicacién de cargas ciclicas (fatiga) o incluso bajo cargas estdticas, en servicios bajo presién de
hidrégeno. Por estas razones, el estudio de la influencia de la entrada de hidrégeno en la tenacidad a
la fractura de los aceros es un punto de importancia capital.

Yamabe et al. [71]. entre otros, estudiaron la influencia de la presién de hidrégeno en la
tenacidad a la fractura medida bajo fuerte presién de hidrégeno gaseoso aplicada in-situ en dos
aceros CrMo templados y revenidos de similar composicién quimica, pero con diferente resistencia
mecanica y tamaflo de grano austenitico (el acero A tenia un limite elastico de 700 MPa frente a 780
MPa del acero By un grano mas fino que el de éste tltimo). En la Figura 2.13 se resumen los resultados
obtenidos en los ensayos realizados para la determinacion de la tenacidad a la fractura. Se presentan
las curvas fuerza-desplazamiento del punto de carga (P-V.) y las correspondientes curvas J-Aa,
determinadas en ensayos al aire, bajo 45 MPa de hidrégeno y bajo 115 MPa de hidrogeno. Se destaca
que el acero A ha experimentado una fuerte caida de la tenacidad a la fractura bajo las presiones de
hidrégeno empleadas: el valor de Jy2 necesario para el inicio del crecimiento de grieta, Jo2, ha pasado
de 246 k] /m2 en el ensayo al aire, a 113 k] /m2 bajo 45 MPa de H y ha caido finalmente hasta 22 k] /m?2
bajo una presidn de hidrégeno de 115 MPa. Por otro lado, en el acero B se ha medido un valor de Jo
al aire igual a 186 k] /m?, y bajo 45 MPa de presion de hidrégeno se determiné una tenacidad Kq igual
a 64 MPa-m/2, que equivale a un valor Jo2igual a 19 k] /m2. Dado el muy bajo valor de o, medido con
una presiéon de 45 MPa de Hj, ya no consideraron oportuno determinar el comportamiento de este
acero bajo la presiéon de H, de 115 MPa.
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Figura 2.13. Curvas carga-desplazamiento y J-R, a) acero A, b) acero B [71].

En [72]se midi6 también la influencia de la presion de hidrogeno en la tenacidad a la fractura
de un acero ferrito-perlitico con un limite elastico relativamente bajo (360 MPa). En este caso se
midieron valores de Jo2 para un crecimiento de grieta de 0.2 mm iguales a 340 k]/m?2 en ensayos al
aire, 260 kJ/m2 bajo 0.7 MPa de H; y 70 kJ]/m2 bajo 115 MPa de H». Se hace notar que a pesar el
relativamente bajo limite elastico de este acero (de este modo poco susceptible a la fragilizacién por
hidrégeno), la aplicacion de esta ultima alta presion de hidrégeno ha dividido por cinco la tenacidad

a la fractura original del acero.

Por otro lado, la Figura 2.14 muestra la variacion del factor de intensidad de tensién para el
inicio del crecimiento de grieta, Ky, con el limite eldstico del acero (aceros aleados templados y
revenidos) y se constata de nuevo que la degradacién por efecto de la presion de hidrogeno aumenta
significativamente al hacerlo el limite elastico del acero [73]. Se aprecia un brusco aumento de la
fragilizacion en los aceros con un limite eldstico superior a 800 MPa, por lo que en este tipo de
aplicaciones no deben utilizarse aceros con limites elasticos superiores a éste. De cualquier manera,
es preciso indicar que la tenacidad a la fractura medida al aire en los aceros que en esta figura
muestran el mejor comportamiento se sitlia por encima de 300 MPam1/2, es decir, es al menor tres
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veces mayor que los valores obtenidos bajo hidrégeno a presién, que han sido obtenidos bajo una
presion de hidrégeno de 103 MPa.

300 MPaml? sin H

120 B & Cr-Mo Sleels
doA Qa . O MiCr-Me Sieels
100 ‘A f ﬁ? O HY-130 T
i 2 y . -
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80 ~
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4] 1 1 1 1
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Figura 2.14. Factor de intensidad de tensidn necesario para el inicio del crecimiento de grieta frente al
limite eldstico (ensayos realizados bajo 103 MPa de H). Aceros aleados templados y revenidos [73].

La influencia de la entrada de hidrégeno en la tenacidad a la fractura también ha sido evaluada
por diferentes autores en los aceros inoxidables duplex. Sheid et al. [74] utilizaron ensayos de flexion
en tres puntos sobre un acero duplex DSS2705 (con un limite eldstico de 750 MPa), que realizaron
bajo proteccion catdédica en agua de mar simulada, manteniendo constante el potencial de protecciéon
durante el ensayo y estudiaron también el efecto de variar la velocidad de solicitacion. El pardmetro
de tenacidad que determinaron en estos ensayos fue el CTOD ("crack tip opening displacement”). La
Figura 2.15 muestra los graficos fuerza -apertura del extensémetro (CMOD) obtenidos en los ensayos
realizados al aire y bajo tres potenciales distintos (cuanto mas negativo es el potencial, mayor es la
cantidad de hidrégeno generado) y permite ver también la influencia que tiene la velocidad de
solicitacién (medida como dK/dt), que se varié desde 0.1 hasta 0.02 MPam/2s-1 en los ensayos con
entrada de hidrégeno. Se destaca la fuerte fragilizacién inducida con la entrada de hidrégeno y el
aumento de ésta al disminuir la velocidad de solicitacion. Se ha obtenido un grafico que corresponde
a un comportamiento ductil en el ensayo al aire, mientras que se han producido roturas bruscas,
fragiles, en todos los ensayos realizados con carga simultdnea de hidrégeno, especialmente en los
ensayos realizados bajo los menores potenciales (-850 y -1100 mVscg). La tabla 2.4 recoge los valores
del CTOD medidos en todos estos ensayos, que reflejan una fuerte fragilizacién como consecuencia
de la entrada de hidrdgeno en el acero duplex.
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Figura 2.15. Grdficos fuerza-abertura del extensometro. Ensayos CTOD realizados con el acero $32750

al aire y en agua de mar bajo los potenciales indicados bajo diferentes velocidades de solicitacion

(dK/dt) [74].

Tabla 2.4. CTOD medidos en ensayos realizados sobre un acero diplex DSS2705 en agua de mar

simulada
dK/dt CTOD (mm) CTOD (mm) CTOD (mm) CTOD (mm)
(MPam1/2s-1) Aire -650 mVsce -850 mVsce -1100 mVsce
16 1.60
0.10 1.45 0.68 0.13
0.05 1.42 0.46 0.10
0.02 0.76 0.36 0.07

Por otro lado, San Marchi et al.[75] estudiaron la variacién que experimentaba la tenacidad a

la fractura de un acero duplex DSS 2705 deformado plasticamente para alcanzar un limite elastico

igual a 988 MPa, utilizando probetas de flexion en tres puntos con entalla lateral (SENB) precargadas
de hidrégeno. Realizaron la carga de las probetas durante 7 dias bajo 138 MPa de presiéon de
hidrégeno a 300°C. Estos investigadores midieron una tenacidad a la fractura Jy2igual a 370 k] /m2 en
ensayos al aire y solo 16 k]/m?2 utilizando las probetas precargadas de hidrégeno. En el andlisis de los

micromecanismos de fallo operativos, constataron la actuacién de un micromecanismo totalmente

ductil (coalescencia de microcavidades) en los ensayos al aire y una rotura con planos de clivaje

localizados en la ferrita en las probetas precargadas.
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2.5. Almacenamiento y transporte de hidréogeno

Para la fabricacién de componentes para prestar servicio en contacto con hidrégeno (depdsitos
de almacenamiento, tuberias, gasoductos y todos los elementos auxiliares que requieren estas
instalaciones, como bombas, valvulas, registros, etc.) se deberian utilizar materiales metalicos que
tuvieran, légicamente, una baja susceptibilidad a la fragilizacién por hidrégeno bajo la presion
maxima de servicio. En ese sentido, ya se ha mencionado que las microestructuras mas duras y con
una mayor densidad de dislocaciones son mads susceptibles al dafio por hidrégeno. De forma
generalizada se puede hacer la siguiente clasificacién de las microestructuras de los aceros en
relacion con su susceptibilidad a la fragilizacién por hidrégeno (de mayor a menor susceptibilidad).

+ « Susceptibilidad — -

Martensita > Bainita>Perlita laminar > Martensita revenida > Ferrita +Perlita > Austenita

De este modo, sin ningun tipo de duda, los aceros austeniticos constituirian la opciéon mas
idonea y segura. De hecho, los aceros inoxidables austeniticos AISI 304 y AISI 316 y 316L son los
aceros mas utilizados en la industria en este tipo de servicios. En concreto el acero AISI 316L, con un
contenido bajo de carbono y con un equivalente en niquel alto para asegurar una austenita estable y
evitar de este modo la transformacion martensitica que podria ocurrir por deformacion plastica,
apenas sufre fragilizacion en presencia de hidrégeno externo, aunque en presencia de hidrégeno
interno si puede llegar a fragilizar en determinadas circunstancias [76]. Sin embargo, desde un punto
de vista realista y practico, debe tenerse en cuenta el alto coste de este acero en comparacion con el
coste de los aceros de base ferritica (ferrito-perliticos y aceros templados y revenidos) y, también el
bajo limite eldstico que tienen en general los aceros austeniticos, que obligaria a utilizar componentes
con fuertes espesores para soportar altas presiones de hidrégeno.

Almacenamiento de hidrégeno

En relacion con el almacenamiento de hidrégeno a alta presion (hasta 100 MPa), actualmente
se estan utilizando los aceros de media resistencia CrMo templados y revenidos. Ya se ha citado
anteriormente que estd ampliamente demostrado que la susceptibilidad a la fragilizacién por
hidrégeno aumenta con la resistencia mecanica del acero [64,77-79]. En este sentido, con el fin de
alcanzar un compromiso entre una relativamente alta resistencia mecanica y suficiente resistencia al
fendmeno de fragilizacion por hidrégeno, los aceros CrMo mencionados anteriormente tras un
tratamiento térmico de bonificado conveniente (temple + revenido) son la mejor opcién. De acuerdo
con la normativa vigente, los depédsitos que se estan utilizando en la actualidad para almacenar
hidrégeno a alta presién con capacidades entre 150 y 3000 litros, se estan fabricando con aceros de
la familia CrMo templados y revenidos, con un limite elastico inferior a 800 MPa y una temperatura
de revenido mayor que 540°C [80-82]. Ademas, en el caso de los gasoductos para el transporte de
hidrégeno, la tenacidad del acero bajo presion de hidrégeno, Kx, debe ser de al menos 55 MPa-m1/2.
Estos recipientes se tienen que forjar en caliente para evitar el uso de soldaduras, ya que la normativa
vigente no permite el uso de uniones soldadas cuando se utilizan presiones elevadas de hidrogeno.
En la tabla 2.5 se muestran las propiedades mecanicas (limite eldstico y tenacidad a la fractura
medida bajo entrada de hidrégeno utilizando bien probetas precargadas o ensayos con carga de
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hidrégeno in-situ) de diferentes aceros CrMo destinados al almacenamiento de hidrégeno a alta
presion.

Tabla 2.5. Propiedades mecdnicas de diferentes aceros CrMo templados y revenidos ensayados en
presencia de hidrégeno para su uso para el almacenamiento de hidrégeno a presion

Temperatura . ]
Grado de acero Ambiente oy (MPa) K (MPa-m!/2) Referencia

revenido (°C)

Precarga
690 430 323
0.6 ppm
2.25Cr1Mo
Precarga
600 13 757 257
. m
PP [59,77]
Precarga
720 600 420
4.3 ppm
2.25Cr1MoV
Precarga
650 685 361
3.8 ppm
650 Precarga 820 236
42CrMo4 [64,77]
600 1.2 ppm 880 109
SA-372 Grade ] In-situ
611-654 59 [83,84]
Class 70 99 MPa
In-situ
JIS-SCM435 630 842 160 [85]
45 MPa

En el caso de los grandes depésitos de almacenamiento de hidrégeno (>100 m3), se disefian
normalmente normalmente para trabajar a presiones inferiores (entre 60 y 150 bares) y, en estas
situaciones, ya se permite el uso de uniones soldadas. En estas aplicaciones se exige el uso de aceros
con un carbono equivalente (CE) inferior a 0.45% y su limite elastico no debe superar 420 MPa. Se
estdn utilizando aceros al carbono ferrito-perliticos, en condicién de normalizado o laminados
termomecanicamente (grano fino).

Transporte de hidrégeno

Ademas del almacenamiento, el transporte y distribucion de hidrégeno va a jugar sin duda un
papel crucial en su asentamiento como nuevo vector energético. Los gasoductos para el transporte
de hidrégeno se han fabricado tradicionalmente hasta ahora con aceros ferriticos o ferrito-perliticos
de media resistencia, grados API 5L, X42, X46 y X52, que operan a presiones hasta 130 bares. Hoy en
dia, se estan llevando a cabo programas de investigacién con objeto de evaluar la idoneidad de aceros
de mayor resistencia, como los grados X60, X70, X80, X100 e incluso X120 [86-90] con objeto de
trabajar a mayores presiones de hidrégeno y, al mismo tiempo, disminuir el espesor de la tuberia. El
diferente comportamiento frente a la fragilizacion por hidrégeno de estos aceros radica
principalmente en su microestructura. La Figura 2.16 muestra la microestructura caracteristica de
los grados API 5L que se estan utilizando en la fabricacion de gasoductos. Se hace notar que varia
desde microestructuras ferrito-perliticas en los grados de menor resistencia, pasando a
microestructuras 100% ferriticas para las resistencias intermedias, y mezclas de martensita de bajo
carbono y bainita en los grados mas resistentes.
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Figura 2.16. Evolucién de la resistencia mecdnica y la microestructura en los aceros utilizados en la
fabricacion de tuberias, API 5L [91-93]

Los aceros de mayor resistencia mecanica, X90 en adelante, deben descartase practicamente
para su uso en el transporte de hidrégeno en virtud de su escasa tenacidad bajo la presion de
hidrégeno de disefio, hecho que se justifica por la presencia de martensita en su microestructura. Por
otro lado, microestructuras basadas en ferrita acicular (X65 y X70) e, incluso, microestructuras
intermedias entre ferrita acicular y bainita (X80) han demostrado ser excelentes candidatos para el
transporte de hidrégeno a presién [94,95].

El uso de aceros inoxidables duplex en estas aplicaciones es una opcién que hasta ahora apenas
se ha utilizado a pesar de las numerosas referencias publicadas en las que se caracteriz6 el
comportamiento mecanico de diferentes aceros duplex bajo diferentes presiones de hidrdgeno,
utilizando distintos ensayos. De cualquier manera, Penev et al. [96] detallan la fabricaciéon de un
gasoducto de 1.1 millas de longitud en Los Angeles (California) que se ha disefiado para transportar
hidrégeno bajo una presién de 100 MPa, que ha sido realizado con un acero inoxidable duplex
soldado con un limite elastico igual a 450 MPa. En la referencia citada se indica que es el primer
gasoducto fabricado en el mundo que opera a una presién de hidrégeno tan alta.
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En este capitulo se describen los materiales empleados en este estudio, asi como todas las
técnicas y procedimientos utilizados para la obtencién de los resultados.

3.1. Materiales

Para la realizacién de la tesis doctoral se utilizaron dos aceros estructurales. El primero es un
acero comercial 42CrMo4 (AISI 4140) al cudl se le realizé un tratamiento térmico especifico para
mejorar sus propiedades mecanicas. El segundo es un acero inoxidable diplex 2205 proporcionado
por la empresa Acerinox Europa SAU (Cadiz, Espana).

3.1.1. Acero 42CrMo4

La composicion quimica del acero 42CrMo4 se muestra en la Tabla 3.1. Se trata de un acero de
contenido medio de carbono y aleado con Cr y Mo. Es ampliamente utilizado en aplicaciones donde
se requiere una alta resistencia, tenacidad y resistencia a la fatiga por lo que se suele emplear en
condicion de temple y revenido [97-99]. La combinacién de resistencia, dureza y tenacidad lo hace
un candidato ideal para las aplicaciones mas exigentes en diferentes sectores de la industria. En
concreto, en el caso que nos atafle, su uso es recomendado para la construcciéon de tuberias o
recipientes que transporten y/o almacenen hidrégeno a media y alta presion.

Tabla 3.1. Composicién quimica del acero 42CrMo4 (% peso).

Material %C %Cr %Mo %Si %Mn %S %P
42CrMo4 042 0.98 0.22 0.18 0.62 0.008 0.002

El acero fue suministrado en chapas de 1000 x 1000 x 12 mm laminadas en caliente y tras un
tratamiento de normalizado. Al acero base se le realiz6 un tratamiento térmico con el objetivo de
mejorar sus propiedades mecanicas y su resistencia al hidrégeno que consisti6 en una austenizacion
a 845°C durante 40 minutos, temple en agua y revenido a 700°C durante 2 horas (42CrMo4-700). Las
propiedades mecanicas principales del acero base normalizado y después del temple y revenido
(T&R) se recogen en la Tabla 3.2. Aclarar que todos los datos de dureza que se muestran en esta tesis
se realizaron con una bola de 2.5 mm, una carga de 187.5 kg.

Tabla 3.2. Propiedades mecdnicas del acero 42CrMo4 antes y después del tratamiento térmico.

. Limite Resistencia . Reduccion
. Tratamiento Dureza . . Alargamiento .
Material térmico HB elastico traccion [%] de area
[MPa] [MPa] 0 [%]
Normalizado 175 550 667 20.9 58.2
42CrMo4
T&R 207 622 710 22.6 62.8
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3.1.2. Acero Duplex 2205

La composicién quimica del acero inoxidable duplex 2205 (DSS2205) se muestra en la Tabla
3.3. La combinacién de una fase austenitica y una fase ferritica proporcionan a este tipo de acero una
estructura equilibrada que combina una buena resistencia y tenacidad, asi como una alta resistencia
a la corrosion. Utilizado principalmente en tuberias, tanques a presion, y/o componentes para la
industria en entornos corrosivos, hacen de este acero un prometedor candidato para el transporte y
almacenaje de hidrogeno a alta presién [100,101].

Tabla 3.3. Composicion quimica del acero inoxidable duplex 2205(%peso).

Material %C %Mn %Si %P %S %Cr %Ni
0.025  1.375 0.372 0.018 0.001 22.675 5.425
%Mo %N %Nb %V %Ti %Al %Cu
3.482  0.165 0.016 0.133  0.027 0.007 0.167

Duplex
2205

El acero fue laminado en caliente, recocido a 1080°C y enfriado en agua. La chapa entregada
tenia un espesor final de 10 mm. En la Figura 3.1 se muestra un esquema de la orientacion en funcion
de la direccion respecto a la laminacion, se observa que las bandas de ferrita y austenita aparecen
muy alargadas en la direccién longitudinal (L), que coincide con la direccién de laminacion y apiladas
en la direccién del espesor (S). La direccién perpendicular al plano de laminacién (L-S) corresponde
a la direccién transversal (T).

Figura 3.1. Esquema de la microestructura del acero DSS2205.
En la Tabla 3.4 se muestran las propiedades mecanicas principales del acero DSS2205.

Tabla 3.4. Propiedades mecdnicas del acero inoxidable diiplex 2205.

Limite Resistencia . Reduccion
. Dureza . . P ‘. Alargamiento .
Material HB Orientacion elastico traccion [%] de area
[MPa] [MPa] 0 [%]
Transversal 533 797 33.1 56.5
DSS2205 186 Longitudinal 524 787 39.5 70.1
Valor medio 528 792 36.3 63.3
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3.1.3. Caracterizacion microestructural

La microestructura de ambos aceros se observo a través del microscopio 6ptico (Nikon
ECLIPSE MA200) y de un microscopio electrénico de barrido (SEM JEOL-J]SM5600), bajo un voltaje
de 20 kV. Para ello, las muestras se desbastaron con diferentes papeles de desbaste de SiC hasta un
papel de tamafio de grano 1200, y a continuacién, se pulieron con pasta de diamante de 6 y de 1 um
y pafios sintéticos. Para revelar la microestructura en el caso del 42CrMo4-700 se utiliz6 el reactivo
Nital 2%, mientras que para el acero DSS2205 se realizé un ataque electroquimico con KOH (56
g/100mL) con una diferencia de potencial de 2 V durante 3 segundos. Ademas, se realiz6 también un
analisis mediante difraccién de rayos X sobre la superficie del acero 42CrMo4-700 utilizando un
difractémetro de rayos X Seifer 3000 TT, con el objetivo de identificar los carburos que habian
precipitado en el tratamiento térmico. La radiaciéon se emitié utilizando un tubo de molibdeno
trabajando a 40 kV x 40 mA y se monocromatizé el doblete Ka (A; = 0.7093 A y A, = 0.7136 A)
mediando un filtro de circonio y otro de grafito pirolitico altamente orientado (HOPG).

3.2. Carga de hidrégeno

La entrada de hidrégeno tiene lugar en la superficie del material que estd en contacto con un
medio que contiene hidrégeno, siendo éste siempre el primer paso previo a la difusién de los dtomos
de hidrégeno a través de su microestructura. La entrada de hidrégeno puede tener lugar desde un
medio gaseoso o desde un medio acuoso a través de un proceso electroquimico. En este trabajo se
hizo uso tanto de la carga gaseosa como de la carga electroquimica.

3.2.1. Carga gaseosa de hidrogeno

Se precargaron probetas de ambos aceros para conocer el contenido de hidrégeno absorbido
en un reactor de hidrégeno a alta presion y a diferentes temperaturas. El reactor utilizado se
encuentra en las instalaciones del centro tecnoldgico Idonial localizado en Avilés, Espafia. La carga
tiene lugar siguiendo las indicaciones de la norma ASTM G146[102]. El equipo permite emplear un
amplio rango de temperaturas y presiones, siendo la temperatura y presion maximas 600 °C y 19.5
MPa respectivamente.

En el caso de las cargas destinadas a la medida de contenido de hidrégeno introducido se
utilizaron dos condiciones para cada material. En la Tabla 3.5. se resumen las condiciones empleadas
con cada cero y el tipo de muestra utilizado en las distintas cargas. En el acero 42CrMo4-700 se
utilizaron cilindros de 30x10 mm, siendo la longitud mas larga la direccion transversal de la chapa.
Para el acero DSS2205 se utilizaron ldminas mecanizadas con la longitud mas corta (1 mm) alineada
con la direccidon transversal (probetas T) y con la del espesor (probetas S), con el objetivo de estudiar
el efecto que tiene la direccionalidad del bandeado ferrita/austenita en la difusién del hidrégeno.
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Tabla 3.5. Condiciones de carga gaseosa.

. Temperatura  Presion Tiempo
Material Muestra [°C] [MPa] [horas]
qondros 450 19.5 21
42CrMo4-700 Laminas
50x10x2 mm 40 195 24
Ami 300 19.5 24
DS$2205 Laminas
10x10x1 mm 40 19.5 24

La razon de utilizar diferentes condiciones fue estudiar el contenido de hidrégeno en la
condicién de saturacién completa (carga a alta temperatura) y en una condiciéon de servicio a
temperatura ambiente realista (40°C). En el acero DSS2205 se utilizé una temperatura de 300°C, ya
que a temperaturas superiores pueden ya tener lugar transformaciones microestructurales
indeseadas.

En los casos en los que la carga se realiz6 a alta temperatura, fue necesario aplicar una rampa
de enfriamiento hasta alcanzar 85°C para la extraccion de las probetas del reactor. A pesar de que la
presion de 19.5 MPa se mantiene durante el proceso de enfriamiento, durante el mismo no se puede
evitar la salida del hidrogeno de las muestras. De cualquier manera, para evitar mayores pérdidas de
hidrégeno, una vez extraidas las muestras del reactor se introdujeron en un Dewar con nitrégeno
liquido (-196°C). Las muestras se trasladaron a continuacion hasta el laboratorio y se mantuvieron
en el Dewar hasta el momento de la medida del contenido de hidrégeno.

Asumiendo que la carga gaseosa de hidréogeno sigue la ley de Sievert, se puede calcular la
solubilidad del hidrogeno a la temperatura del ensayo, siempre y cuando se haya alcanzado la
saturacion, utilizando las ecuaciones (3.1) y (3.2).

Ch=5-(N" (3.1)

f =P. ebP/RT (32)

doénde fes la fugacidad, P la presion de hidrégeno, S la solubilidad del hidrégeno en el acero a
una temperatura dada, b una constante que toma un valor igual a 15.84 si expresamos la presion en
MPa, R la constante universal de los gases (8.314 ] /Kmol) y T la temperatura (K).

La condicién de saturacién se ha cumplido para las dos condiciones de carga de hidrogeno del
acero 42CrMo4-700 y para la carga a alta temperatura del acero DSS2205. Sin embargo, debido al
bajo coeficiente de difusiéon que tiene el acero DSS2205, no ha sido posible obtener el valor de la
solubilidad del hidrégeno a temperatura ambiente, ya que no se ha alcanzado la saturacion del
material en tiempos prudenciales manejados [103], por lo que en este trabajo se utilizard una
solubilidad del hidrégeno aparente en el acero DSS2205.
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3.2.2. Carga electroquimica de hidréogeno

La carga electroquimica de hidrégeno se realiz6 en las instalaciones de la universidad de
Oviedo, empleando una celda electroquimica dénde el catodo o electrodo de trabajo es la propia
muestra y el anodo es un electrodo de Pt. Ambos se conectan a una fuente de corriente que permite
regular la intensidad de corriente aplicada. La entrada de hidrégeno tiene lugar a través de
reacciones electroquimicas que ocurren cuando introducimos la muestra en una solucién acuosa y
aplicamos una determinada densidad de corriente. Un esquema del proceso se ha representado en la

Figura 3.2.

®N ®
@ Pt
® | - —
®
- ® ® @ ®
®| <
Acero @ @ Acero
Solucién acuosa Generacion H atémico Absorciénde hidrégeno

2H*+2e > 2H

Figura 3.2. Esquema de la carga electroquimica de hidrégeno.

Para garantizar que la muestra se encontraba totalmente sumergida en la disolucioén, antes de
la carga se soldé un hilo de niquel utilizando un equipo de soldeo por puntos. Parte del hilo soldado,
se pintd con una pintura aislante para que sélo la muestra estuviera en contacto con el medio acuoso.
El hidrégeno entra a través del area completa de la muestra sumergida en la solucién, de modo que
la densidad de corriente se determina dividiendo la intensidad aplicada por el area total de la
muestra en contacto con el electrolito (mA/cm?2).

En cuanto a la disolucién acuosa o electrolito empleado, en funcién de la cantidad de hidrégeno
que se queria introducir se utiliz6 bien una solucién 1M H;SO4 + 0.25 g/L As;03 para introducir
grandes cantidades de hidrégeno (el As;03 es un veneno que evita la recombinacién de los atomos
de hidrégeno, H + H = H;, estimulando asi el proceso de absorcién) o una solucién 3% NaCl en agua
destilada para introducir contenidos inferiores de hidrégeno. La cantidad de hidrégeno introducida
en la muestra aumenta también al hacerlo la densidad de corriente aplicada. En este trabajo, se
utilizaron densidades de corriente comprendidas en el rango entre 0.1 y 5 mA/cmz.

Para optimizar los tiempos de carga se realizé una simulacién por elementos finitos utilizando
un modelo simple unidireccional en Abaqus, aplicando la ley de difusién de Fick descrita en la

ecuacion (3.3).

J = =DgppVCy (3.3)
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Doénde / es el flujo de hidrégeno atomico, D,y es el coeficiente de difusion aparante del
hidrégeno en el acero de la muestra y Cy la concentracion de hidrégeno. El andlisis se realiz6 sobre
una lamina de 25 x 10 x 2 mm en el caso del 42CrMo4-700 y de 25 x 10 x 1 mm en el DSS2205
utilizando elementos lineales de 4 nodos, con un tamafio de 1 mm. Se asumié un coeficiente de
difusion de hidrogeno aparente de 2.2-10-1° m2/s que habia sido obtenido experimentalmente para
elacero42CrMo4-700yde 7.5:10-1m2/s, obtenido por lacovello et al. en un acero similar al DSS2205
utilizado en este trabajo [57,103]. Se impuso una concentracién constante de hidrégeno en la
superficie de la muestra, Cs y se asumi6 que no habia hidrégeno interno. De este modo se calcul6 la
relacion C¢/Csentre el hidrégeno en el centro de la muestra y el hidrégeno superficial para diferentes
tiempos. La saturacion se alcanza cuando C;/Cses igual a 1. Una vez estimado el tiempo necesario
para la saturacidn, se fijaron las condiciones para la carga electroquimica de hidrégeno. En la Tabla
3.6 se muestran los parametros seleccionados para las cargas electroquimicas realizadas en ambos
aceros. La direccién mas corta de las l1dminas en ambos aceros corresponde al espesor de la chapa
mientras que la longitud mas larga (50 mm) corresponde con la direccion transversal de la chapa en
el caso del acero 42CrMo4-700 y con la longitudinal en el acero DSS2205. Cabe sefialar que en el caso
del acero DSS2205 seria necesario utilizar tiempos excesivos para alcanzar la saturacién completa,
por lo que se decidio utilizar 24 horas.

Tabla 3.6. Condiciones de carga electroquimica.

Tiempo Densidad de
Material Muestra [horaps] Electrolito corriente
[mA/cm?]
1M H,S04 + 0.25 g/L As;03
Laminas
42CrMo4-700 50x10x2 mm 3 1M H,SO,4 0.02-1
3% NacCl
i 1M H,S04 + 0.25 g/L As;03
DSS2205 Laminas 24 0.02-0.5
50x10x1 mm 3% NaCl

3.2.3. Medidas de contenido de hidréogeno

Las medidas del contenido de hidrégeno introducido se realizaron en un analizador de
hidrégeno LECO DH603. El método de deteccion es un método conductométrico que se basa en la
diferencia de conductividad térmica entre una corriente de nitrégeno gaseoso puro y otra que
contiene una mezcla del gas portador (nitrégeno puro) y el hidrégeno extraido de la muestra. El
procedimiento utilizado en todas las medidas realizadas fue el siguiente.

Antes de realizar cualquier medida se dejé que el gas portador pasase 10 minutos por el
sistema de medida. Una vez transcurrido ese tiempo, se midié un blanco (medida sin muestra) para
obtener una linea base. Posteriormente, se midi6é un patrén para certificar una correcta medida y, por

ultimo, se procedi6 a medir la muestra en cuestion.

Antes de dicha medida, todas las muestras fueron lavadas con agua y acetona para eliminar
cualquier rastro de suciedad o grasa que pudiera haber en la superficie. Este proceso de limpieza se
llevé a cabo inmediatamente después de ser extraidas del dewar que las mantenia a baja temperatura
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(caso de las probetas precargadas a presion), o inmediatamente después de la carga electroquimica
(caso de las precargadas por ese método).

La extraccion de hidrdgeno tiene lugar en el horno del equipo calentado a 11002C durante 5
min, temperatura y tiempo suficientes para extraer todo el hidrégeno presente en el material. El
equipo utilizado es capaz de medir hidrégeno en el rango de concentraciones de 0.1 a 2500 ppm y ha
sido previamente calibrado en dos rangos de concentracién. Una calibracién para valores “bajos”
entre 0 y 7 ppm de hidrégeno y otra para contenidos de hidrégeno mas elevados (7-28 ppm). Para la
calibracion se utilizan patrones certificados de la propia empresa LECO con una cantidad de
hidrégeno conocida y certificada. En la Figura 3.3 se muestran las dos calibraciones. La razén de tener
dos calibraciones es que el comportamiento del equipo no es siempre lineal. Para valores bajos tiende
a tener un comportamiento cuadratico, mientras que para valores altos es lineal. La recta de
calibracion representa el drea debajo del pico de la sefial de hidrégeno obtenida en el ensayo y el
contenido de hidrégeno en ppm-g. Antes de la medida, se pesa la probeta para obtener finalmente su
contenido de hidrégeno en ppm.

30

25
y=12144x+1,4217
20

15

10

Contenido H [ppm-g]

o y=-4E+06x? + 16387x+0,0029

0 0,0005 0,001 0,0015 0,002 0,0025
Area pico

Figura 3.3. Calibracidn utilizada en las medidas de hidrégeno en el analizador LECO.

3.3. Difusion y atrapamiento de hidréogeno

La difusién y atrapamiento de hidrégeno en un material son dos procesos fundamentales a la
hora de entender el fenémeno de fragilizaciéon por hidrogeno. Por ello su estudio es crucial para
comprender como y por qué ocurre este fenémeno y cdmo podemos actuar para mitigarlo. Estos
procesos, como ya se comentd anteriormente, estdn estrechamente relacionados con la
microestructura y composicion quimica del material, por lo que es necesario realizar un estudio
completo de los mismos.

3.3.1. Ensayos de permeacion

La permeacion se llevd a cabo en una doble celda electroquimica Devanathan and Stachurski,
como la que se representa en la Figura 3.4 [56]. Ambas celdas se rellenaron con aproximadamente
250 mL de electrolito y el proceso se realiz6 siguiendo la norma ASTM G148 [104].
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Figura 3.4. Doble celda electroquimica de permeacion y proceso electroquimico superficiales.

La generacion de hidrogeno tiene lugar en la celda catédica mientras que en la celda anddica el
hidrégeno que ha atravesado la probeta se oxida, produciendo una corriente cuya medida informa de
la cantidad de hidrégeno que ha atravesado la probeta y pasado al otro lado. Con la ayuda de un
potenciostato PocketSat IVIUM conectado en la celda anddica se recoge la variacién de la corriente
(oxidacién del hidrégeno) frente al tiempo, obteniéndose de este modo una curva como la que se
muestra en la Figura 3.5. En esta figura se muestra también el método utilizado para el calculo del
coeficiente de difusion aparente del hidrégeno, D, Este método utiliza el tiempo de retardo (‘time
lag’) o t,, qué es el tiempo necesario para alcanzar el 63% del estado estacionario de la densidad de
corriente de permeacion, iss. Haciendo uso de la ecuacién (3.4), derivada de la ley de Fick de la
difusion para las condiciones del ensayo, se puede obtener facilmente D,,,[104].

L2

D. =
WP = Moty

(3.4)

doénde L es el espesor de la muestra en metros y M una constante igual a 6 en el caso del método

empleado.
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Figure 3.5. Curva obtenida en un ensayo de permeacion.

No obstante, la curva obtenida, y por lo tanto el coeficiente de difusion aparente, D,
dependera del grado de saturacion de hidrogeno en el que se encuentre la red cristalina, por lo que a
medida que va saturandose (con la realizacion de varios transitorios sucesivos) es posible llegar a
obtener el coeficiente de difusién de la red, D, cuando todas las trampas se han llenado [105].

El método de los transitorios resulta util también para estimar la densidad de trampas de
hidrégeno, V- Para ello se utiliza la expresién desarrollada por McNabb-Foster [106]y Oriani [26], y
posteriormente mejorada por Kumminck y Johnson [52], los cudles diferencian entre alto y bajo
grado de ocupacion. Cuando el grado de ocupacién es bajo, como ocurre por ejemplo en el primer
transitorio, NV se puede estimar utilizando la ecuacién (3.5).

N, = N, <D§;Lp1 - 1) - exp (— %) (3.5)

donde D es el coeficiente de difusion de hidrogeno en la red del acero estudiado (calculado en
el ultimo transitorio cuando todas las trampas estan llenas), D, €l coeficiente de difusion aparente
del primer transitorio, E}, la energia de atrapamiento de la trampa preferencial (que se puede obtener
en un analisis de la desorcién del hidrégeno al aire a TA), R la constante de los gases y T la
temperatura en grados Kelvin. N; es la densidad de sitios intersticiales en la red del acero, que, a su
vez, se puede calcular como propone Krom y Bakker [107] con la ecuacién (3.6).

_ NaB-pre
N, = Eyve. (3.6)
siendo, Ny el nimero de Avogadro (6.022:102 atomos/mol), f=6 es el numero de huecos
tetraédricos por dtomo en la red cristalina de Fe BCC, Mg, la masa molar del hierro (55.8 g/mol) y

Pre la densidad del hierro (7.87 g/cms3). El valor de N; que se obtiene mediante esta expresion es
5.1-1029 sitios/m3.

Cuando el grado de ocupacion es alto, es decir, cuando el acero ya se encuentra muy saturado
de hidrégeno (trampas llenas), la densidad de trampas se calcula utilizando la ecuacidn (3.7).
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— Capp  (Dire _ 1Y .
N, =4 (DL 1) N, (3.7)

El valor de Cgp), €s la concentracion de hidrégeno aparente en la cara expuesta a la celda
catodica (entrada de hidrégeno) y se puede calcular a través de la ecuacién (3.8) [108].Por su parte,
D, re €s el coeficiente de difusién en la red para el hierro puro, que en este trabajo se ha tomado D; .,
=7.3-109, de acuerdo con Kiuchi et al. [109].

Capp = ’DLLFL (3.8)

Debido a que la entrada de hidrogeno puede estar afectada por la rugosidad de las muestras,
éstas se debastaron con papeles de SiC hasta un tamafio de grano de 1200. Posteriormente las
muestras se pulieron con pasta de diamante de 6 y 1 pm y, finalmente, fueron lavadas con acetona.
Utilizando esta metodologia general, en el caso del acero 42CrMo4-700, se analiz6 tanto el efecto de
la densidad de corriente aplicada, como el de la deformacién plastica y la aplicacion de transitorios
ascendentes a través de la realizacion de diversos ensayos de permeacion [27,28]. Para ello, se
utilizaron ldminas de 20 x 20 mm y un espesor entre 0.8 y 1 mm y un area expuesta de 1.25 cm?, y se
analizaron deformaciones plasticas desde el 0 al 67%. Los ensayos de permeacién se realizaron
utilizando un electrolito acido en la celda catddica compuesto por 1M H,SO4 + 0.25 g/L As;03 y una
solucion 0.1M NaOH en la celda anédica. La adicion de triéxido de arsénico en la celda catddica evita
la recombinacidn de atomos de hidrégeno, promoviendo entonces la adsorcion y posterior absorcion
de estos atomos en el material. Ademas, la superficie de la muestra en contacto con la celda anddica
fue previamente paladizada a través de una electrodeposicion de Pd utilizando una densidad de
corriente de 3 mA/cm2 durante 5 minutos y una solucién de Pd 2g/L. La raz6n de este recubrimiento
reside en facilitar la oxidacién del hidrégeno al tiempo que se evita la del acero [108].

Por su parte, en el caso del acero DSS2205, que se preveia iba a tener un coeficiente de difusion
mucho menor y, por lo tanto, se necesitarian ensayos mucho mas largos, se utilizaron probetas de las
mismas dimensiones que las del acero 42CrMo4-700, pero de menor espesor, 0.25 mm. Para acelerar
el proceso de difusion, se utilizaron probetas en las que su espesor (direccion de permeacion)
coincidia con la direccion longitudinal (direccidon paralela al bandeado). Ademads, en este caso, el
electrolito utilizado en la celda catddica fue el mismo que en la anddica (0.1M NaOH) y se decidié no
paladizar la cara expuesta a la celda anddica, sino estabilizarla previamente al ensayo imponiendo un
potencial de +335 mV frente a un electrodo de Ag/AgCl que se mantuvo durante 24 horas.

3.3.2. Curvas de desorcion

A través del analisis de la curva de desorcidn del hidrégeno de un material es también posible
obtener el coeficiente de difusién aparente, D, Esto resulta especialmente interesante para aceros
con coeficientes de difusion muy bajos y que, por tanto, son dificiles de permear ya que supondria
utilizar espesores de probeta muy pequefios y/o tiempos de ensayo muy largos. Ademads, las energias
y densidades de atrapamiento también pueden obtenerse a través de estas curvas que implican el uso

de un modelo numérico.
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En el caso del acero 42CrMo4-700 esta aproximacion ya se habia realizado previamente en otro
trabajo del grupo de investigacion, utilizando probetas cilindricas saturadas de hidrégeno a 19.5 MPa
y 450°C [27].

Para el acero DSS2205 se desarroll, en este trabajo, un nuevo modelo que tiene en cuenta la
direccionalidad de las bandas ferrita/austenita para obtener tanto el coeficiente de difusién como las
energias y densidades de atrapamiento. Para ello, se precargaron hasta saturacién en un reactor de
hidrégeno a presién a 19.5 MPa y 300°C laminas del acero DSS2205, cuyo espesor coincidia
respectivamente con la direccién transversal (T) y con la direccién del espesor (S), siguiendo el
procedimiento de carga gaseosa ya explicado anteriormente. Una vez en el laboratorio, para obtener
las curvas de desorcién, las muestras se dejaron al aire a temperatura ambiente y se midié su
contenido de hidrégeno en el analizador LECO tras diferentes intervalos de tiempo.

La desorcién de hidrégeno en el acero DSS2205 se llevo a cabo asumiendo que la primera
medida del contenido de hidrogeno correspondia a la probeta saturada de hidrégeno en la condicion
de carga. Como la probeta se saca del reactor de hidrégeno a presién cuando la temperatura ha
descendido hasta unos 80-90°C, se esta suponiendo que apenas ha habido pérdidas de hidrégeno
desde el final de la carga a 300°C hasta su extracciéon a la temperatura indicada (esta fase de
enfriamiento se ha realizado manteniendo la presion de hidrégeno). Por otro lado, en este trabajo se
consideraron dos aproximaciones: (i) un modelo simplificado basado en la ley de Fick, (ii) un modelo
de dos variables, en el que el balance de masa tiene en cuenta el hidrégeno atrapado. En el modelo
simple, se ajustd un coeficiente de difusion para cada una de las dos orientaciones estudiadas, que
hemos denominado coeficiente de difusién aparente, porque incluye los efectos del atrapamiento de
hidrégeno. Por el contrario, en el modelo de dos variables se recoge la influencia de la
microestructura a través de la densidad de los puntos de atrapamiento y de la energia media de
trampa. Ambos enfoques fueron implementados en el software de elementos finitos Comsol
Multiphysics 6.2 y se describen a continuacion.

Difusidn cldsica de Fick
Siguiendo el modelo de difusiéon convencional, se ha asumido una variacién de la concentracién

total de hidrégeno, C, seglin la ecuacion (3.9).

ac i
o = DappV?C (3.9)

donde D,‘;pp es el coeficiente de difusion aparente para cada orientacidn i. Este valor se ajusto
comparando las predicciones del modelo con las curvas de desorciéon de hidrogeno obtenidas
experimentalmente. Las condiciones iniciales y de contorno se impusieron en el modelo a través de
los resultados obtenidos experimentalmente, tal y como se explica en los modelos utilizados por Filho
et al. y Sofronis et al. [110,111].

Condicién inicial: C(x,t = 0) = C}
Condicién de contorno C(x = L/2,t) = Cl,s

siendo x la direcciéon del espesor: x = 0, corresponde al punto situado en la mitad del espesor
de la probeta y x = (L/2) al punto situado en la superficie; t es el tiempo.
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En el nodo de salida, se fij6 la medida experimental obtenida para la concentracién de
hidrégeno residual, Cl,s. Ademas, se supuso que la concentracién de hidrégeno inicial, C}, era
uniforme. Se realizé un barrido considerando el rango de valores de D,,, enre 1.8 a 2.4:10-1* m2/s y
se representd la curva de desorcién simulada, que muestra la concentracién de hidrégeno C en
funcién del tiempo de desorcion.

Modelo de dos variables asumiendo el equilibrio de Oriani

En este enfoque se parti6 de la idea de que el hidrégeno medido en el material puede ser
hidrégeno alojado en la red o hidrégeno atrapado. Entonces C = C; + Cr, y, por tanto, el balance de
masa se modifica y puede expresarse a partir de la ecuacién (3.10).

ac, , ac

e+ L= DiV?(C, (3.10)

En esta ecuacién se asume que el flujo de hidrégeno estd gobernado por la difusion a través de
lared, D}, que a su vez depende de la orientacién. Siguiendo el enfoque de la modelizacién de Turnbull
y Hutchings [18] para un acero inoxidable duplex, la difusion a través de la fase austenita se omitio
(es varios 6rdenes de magnitud inferior a la de la ferrita), por lo que D} = w'D,, donde w' es un
factor de tortuosidad que define la dificultad del hidrégeno para seguir un camino libre sin
impedimentos y que depende de la correspondiente orientacion, y D, es la difusividad ideal del
hidrégeno en la ferrita que, de acuerdo con la bibliografia [112] se ha tomado D, = 1.27x10-8 m2/s.
El valor de la tortuosidad vade 0 a 1, siendo 1 un camino totalmente libre y 0 un obstaculo insalvable.

Se utiliz6 ademas el equilibrio local entre C y C;, también denominado equilibrio de Oriani
[26], para expresar la variacion dCy/dt como funcién de C;. Operando de este modo se obtiene la
ecuacion (3.11):

KTNT/NL oCy, _

1+ 5t

o . Div3c, (3.11)
[1+N—L(KT—1)]

dénde Ny representa la densidad de sitios de trampa, N;, la densidad de sitios enlared, y K es
una constante de atrapamiento que puede expresarse como funcién de la energia de atrapamiento
Kr = exp(Eg/RT). T es la temperatura, fijada en 300 K (TA), y R es la constante de los gases. Se
empled un nimero de sitios en la red por unidad de volumen, N;,iguala 5.1x1029 sitios/m3 [113]
que corresponde al nimero de intersticios tetraédricos por unidad de volumen en el Fe BCC. En este
enfoque, se deben encontrar las condiciones iniciales y de contorno para C;:

Condicién inicial: C,(x,t = 0) = Cf
Condicion de contorno: C;,(x = L/2,t) =0

En este caso, una condiciéon de contorno de “concentracion cero” representa una salida de
hidrégeno instantanea, lo cual, fisicamente es mas consistente que la condicién de “concentracion
residual” fijada en el enfoque simplificado explicado anteriormente. Por el contrario, la condicion

inicial no se puede obtener directamente de la curva experimental ya que en este caso C} incluye el
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hidrégeno en la red y el hidrégeno atrapado: CLi’0 =C - C%,o . El hidrégeno atrapado inicial se

obtiene con la ecuacién (3.12).

i i
Cro = % (3.12)

Entonces, le,o depende del valor experimental C y de los valores de atrapamiento simulados.
Considerando este enfoque, se realizaron dos ajustes diferentes. Ambos son dependientes de la
orientacion, y la diferencia entre ambos residié en que uno se hizo dependiente de la densidad de
trampas, y el otro de la tortuosidad. Ademas, en el segundo enfoque se asumié que la densidad de

trampas deberia ser independiente de la concentracién y se fijoé un tinico valor para Nr.

3.3.3. Energias de atrapamiento

Para describir las trampas presentes en el acero DSS2205 se procedi6 del mismo modo que se
habia hecho en trabajos previos sobre el acero 42CrMo4-700 [27]. Se llevaron a cabo ensayos de
desorcién de hidrogeno utilizando probetas precargadas a alta presion y temperatura, que
consistieron en medir la salida de hidrégeno mientras se aplicaba una rampa de calentamiento a
velocidad constante. Las probetas utilizadas y el método de precarga empleado fue el mismo que para
las probetas utilizadas en la determinacién de la curva de desorcidn, aunque, en este caso, s6lo se
utilizaron probetas del acero duplex en la direccion del espesor.

Tras la carga gaseosa y una vez en el laboratorio, las muestras se sacaron del Dewar
individualmente antes de cada medida y se limpiaron siguiendo el mismo procedimiento que se habia
utilizado para las medidas de contenido de hidrégeno. Se programaron rampas de temperatura en el
analizador de hidrégeno LECO DH603. Las rampas utilizadas fueron de 600, 900, 1200 y 2400 °C/h
para el acero DSS2205.

Al aplicar una rampa de calentamiento, el hidrégeno atrapado sale antes o mas tarde en funcién
del tipo de trampa donde esta alojado y este hecho depende de la energia de activacion, £, de la
trampa [114]. De este modo, se obtiene un perfil de la salida de hidrégeno en funcién de la
temperatura, en el que cada pico se puede asociar a una energia de activaciéon (o trampa)
determinada. Por otro lado, la energia de atrapamiento, £, se obtiene asumiendo que E, = E, + E;,
(siendo E; la energia de activacion para la difusion del hidrégeno en la red del hierro puro, 8 k] /mol
[115]).

Utilizando el modelo de Lee y Lee [47], derivado de la segundo ley de Fick, la energia de
activacién, E;, puede obtenerse a partir de la pendiente de la regresion linear obtenida al representar
el logaritmo neperiano del cociente entre gradiente de temperatura, ¢ (dT/dt), y 7/ frente a 1/ T,
de acuerdo con la ecuacioén (3.13).

3[in(e/15)] Eq

a/Tp) R (5.13)

siendo 7rla temperatura correspondiente al pico de hidrégeno observado.
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3.4. Ensayos mecanicos con carga de hidrogeno in-situ

La fragilizacién por hidrégeno de los dos aceros se evalud comparando los resultados obtenidos
en ensayos de traccién y de tenacidad a la fractura en ausencia de hidrégeno (ensayos al aire) con los
realizados bajo carga electroquimica de hidrégeno aplicada in-situ. En los ensayos con carga in-situ,
la entrada de hidrégeno en el acero ocurre al mismo tiempo que se aplica la carga mecanica. Como ya
se ha comentado anteriormente, los ensayos con carga electroquimica de hidrégeno in-situ son una
alternativa econémica a los ensayos con carga gaseosa de hidrégeno in-situ y representan una
situacion realista de servicio, de ahi su importancia. Todos los ensayos se realizaron a temperatura
ambiente.

3.4.1. Ensayos de traccion con carga de hidrégeno in-situ

Se realizaron ensayos de traccion con carga electroquimica de hidrégeno in-situ sobre probetas
lisas y entalladas de ambos aceros. La geometria de las probetas utilizadas, asi como la orientacion
de extraccion de éstas a partir de la chapa original se muestran en la Figura 3.6. En el caso del acero
DSS2205 se mecanizaron probetas tanto en direccion longitudinal como transversal, con el objetivo
de estudiar la influencia de la direccionalidad microestructural. No se pudieron obtener probetas en
la direccion del espesor ya que éste era apenas de 10 mm. Los ensayos se realizaron en una maquina
de ensayos de traccién Instron 5582, con una célula de carga de 100 kN, siguiendo la norma ISO 6892-
1[116].

En el caso de los ensayos a traccidn sobre probetas lisas, las propiedades evaluadas fueron el
limite elastico, gy, 1a resistencia a la traccion, oy, el alargamiento, 4, y 1a reduccidn de area, RA, y, con

las probetas entalladas, la resistencia a la traccion, ore.

La entalla de las probetas entalladas tenia una profundidad de 2 mm y un radio, g, en su
extremo de 0.15 mm, por lo que finalmente el didmetro de la seccidn entallada fue de 5 mm (7=2.5
mm). A partir de estos valores se calculd el factor concentrador de tensidn, &, correspondiente a la
geometria objeto de ensayo. Utilizando la ecuacién (3.17), propuesta por Neuber et al.[117], resulta
k=4.3.
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Figura 3.6. Geometria probeta lisa y entallada y orientacion de las mismas.
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Para ambas geometrias, los ensayos en ambiente de laboratorio (al aire) se realizaron a una
velocidad standard de 0.4 mm/min. En estos ensayos se midid, también, la deformacidn de la probeta
durante el ensayo utilizando un extensémetro Instron 2630-100 con una longitud calibrada de 25
mm. En el caso de los ensayos con carga de hidrégeno in-situ, la velocidad se redujo significativamente
en todos los casos, hasta 0.01 mm/min, llegando a utilizarse incluso velocidades de hasta 0.002
mm/min en algunos casos. El objetivo de utilizar velocidades tan reducidas fue aumentar el tiempo
de ensayo, permitiendo de este modo la difusiéon del hidrégeno por la microestructura del acero
durante un tiempo mas prolongado y analizar luego su efecto en la fragilizacién.

En la Figura 3.7 se muestra un esquema del utillaje utilizado en los ensayos de traccién con
carga electroquimica de hidrégeno in-situ. Se trata basicamente de un contenedor de material
plastico atravesado por la probeta, que va a contener la disolucién acuosa. La parte inferior se selld
para que no hubiera pérdidas de electrolito. Externamente, se utilizé una fuente eléctrica para poder
aplicar una corriente y asi generar el hidrégeno que se introducira en la probeta. Para cerrar el
circuito se utilizé un contraelectrodo de platino.
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Figura 3.7. Dispositivo de ensayo de traccién in-situ.

Alahora de seleccionar la intensidad de corriente a aplicar en el ensayo, se midié el drea de la
probeta expuesta al medio hidrogenante. Conociendo el drea expuesta (aproximadamente la de un
cilindro de 20 x 5 mm?, en el caso de las probetas lisas) y la densidad de corriente que se deseaba
aplicar, se obtenia la intensidad de corriente necesaria. En todos estos ensayos deseaba mantenerse
constante la densidad de corriente aplicada durante todo el ensayo, pero al deformarse la probeta, el
area en contacto con el medio acuoso varia y, por lo tanto, la densidad de corriente también lo hace.
En todos los casos estudiados el drea inicial expuesta fue de unos 800 mm2 en las probetas lisas y de
unos 210 mm?2 en las entalladas. En el caso de las probetas entalladas, el alargamiento y la reduccion
de area fueron practicamente despreciables, por lo que el area expuesta y la densidad de corriente
no vario durante el ensayo. Sin embargo, en las probetas lisas, sobre todo en el acero DSS2205, se
observo una fuerte reduccién de la seccién en el curso del ensayo, lo que se estimé en una pérdida de
area expuesta de aproximadamente 40 mm? en la situacién de maxima fragilizacién. Esto implica que,
por ejemplo, para una densidad de corriente inicial de 0.2 mA/cm?, la densidad de corriente a final
del ensayo subiria a 0.21 mA/cm?, por lo que no se consideré un factor determinante en la
fragilizacion.

Obtenidos las distintas propiedades a traccidn, tanto en el ambiente de referencia (aire) como
en los ensayos con carga de hidrégeno in-situ, 1a susceptibilidad a la fragilizacién por hidrégeno del
acero en las distintas condiciones analizadas se midié a través del Indice de Fragilizacién por
Hidr6geno (IFH), que se obtuvo a través de la ecuacion (3.15).

IFH [%] = 100 - =% (3.15)

siendo X la propiedad que se esta evaluando calculada en el ensayo realizado al aire y X esa
misma propiedad en el ensayo con hidrégeno.

La tabla 3.7. resume las distintas condiciones en las que se realizaron los ensayos de traccion
con los dos tipos de acero analizados.
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Tabla 3.7. Condiciones de ensayo utilizadas en los ensayos de traccion

Velocidad Densidad de
Material Geometria Ambiente ensayo corriente
[mm/min] (mA/cmz2)
Aire 0.4 ---
) 1M H,SO4 + 0.25
Lisa 0.01 1,0.5
g/L ASzO3
1M H,S04 0.01 1
Aire 0.4 ---
42CrMod-700 1M H,SO.+ 0.25 1,0.4, 0.1, 0.05, 105
g/L As203 0.02,0.01
1,0.4, 0.1, 0.05,
Entallada 1M H,S04 1
0.02,0.01
Precargada 3H
1M H,S04 + 0.25 0.4,0.1 1
g/L ASzO3
Aire 0.4 ---
. 1M H,S04 + 0.25
Lisa 0.01 0.5,0.1
g/L ASzO3
3%NacCl 0.002 0.02
DSS2205 -
Aire 0.4 ---
1M H,S04 + 0.25
Entallada oV 0.01, 0.002 0.5,0.1
g/L ASzO3
3%NacCl 0.002 0.02

3.4.2. Ensayos de tenacidad a la fractura con carga de hidrdégeno in-situ

Con el objetivo de seguir caracterizando el comportamiento mecanico de ambos aceros en
ambientes de hidrogeno se estudié también la fragilizacién por hidrégeno mediante ensayos de
tenacidad a la fractura [118]. Para ello, se utilizé una maquina servohidraulica MTS con una célula de
carga de 100 kN.

La geometria de las probetas de los aceros 42CrMo4-700 y DSS2205 empleadas se muestra
respectivamente en las Figuras 3.8 y 3.89 Se trata de probetas de tipo SENB para ensayos de flexién
en tres puntos. En el caso del acero 42CrMo4-700 (Figura 3.8), el espesor (B) de las probetas coincidia
con el de la chapa y se analiz6 el crecimiento de la grieta en la direcciéon de laminacion. Esta misma
configuracidn se utiliz6 con el acero duaplex (Figura 3.9) en las probetas que hemos denominado T-L,
mientras que en las denominadas T-S, es el ancho (W) de las probetas el que coincide con el espesor
de la chapa de modo que la grieta crece en esa direcciéon. Como puede observarse, tras el
preagrietamiento por fatiga se mecanizaron entallas laterales en todas estas probetas.
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Figura 3.9. Geometria de las probetas SENB del acero DS52205.
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En los ensayos realizados con carga electroquimica de hidrégeno aplicada in-situ, se ha
mantenido constante la densidad de corriente en el ensayo con objeto de garantizar una entrada
constante y uniforme de hidrégeno en la probeta.

Durante los ensayos de fractura, se registré la carga aplicada, el desplazamiento del punto de
cargay la apertura del extensémetro tipo COD (Crack Opening Displacement) colocado en la boca de
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la entalla. Con estos datos se obtuvieron las curvas J-R (J-Aa) utilizando el método de la flexibilidad
recogido en la norma ASTM E 1820. Esta metodologia permite ir obteniendo datos de crecimientos
de grieta con una nica probeta realizando descargas parciales sucesivas a lo largo de todo el ensayo.
Por su parte, y al objeto de tener mas datos en la zona inicial de las curvas J-R, también se utiliz6 el
método de normalizacién recogido en un anexo de dicha norma [118]. Ademas, y dado que al menos
se ensayaron tres probetas en cada condicidn, se utilizaron los valores finales de J (J.) y de crecimiento
de grieta medido sobre la superficie de fractura (4a.), como puntos de ajuste de la curva J-R como si
se tratase del método multiprobeta. Los resultados obtenidos con estos ajustes fueron
aproximadamente coincidentes en todos los ensayos.

Siguiendo la norma ASTM E 1820, los valores experimentales de ] se han calculado a partir de
la ecuacién (3.16).

— (K(i))z(l—vz)
E

Jo + Joi) (3.16)

donde el primer término equivale a la /elastica del material, siendo Aj; el factor de intensidad
de tension, de acuerdo con un comportamiento eldstico lineal y puede obtenerse a partir de la
ecuacion (3.17), v es el coeficiente de Poisson, £el mddulo elastico, y /i es la tenacidad en la region
plastica, y se obtiene a partir de la ecuacién (3.18).

_ PmS
Ky = [—(BBN)l/zws/z]f (a;/W) (3.17)
N = , Npt Apl(i)_Apl(i—l) ] [1 _ M:l 1
]pl(l) []Pl(l—l) + (b(i—l)) ( By ) Vi b (3.18)

En estas ecuaciones Py es la carga desde la que se inicia la i-ésima descarga, S la separacion
entre los cilindros de apoyo, By By son el espesor de la probeta sin y con entalla lateral
respectivamente, W el ancho de la probeta y f{a;,/W) un factor que tiene en cuenta la geometria de la
probeta y que se obtiene a partir de la ecuacidén (3.19), 77,,= 1.9, y= 0.9, 4,/es el incremento de drea
plastica de la curva carga-desplazamiento (ecuacion (3.20)), a;1a longitud de la grietay bi = W - a; el
ligamento resistente.

BN ) e L)
f( ) 2(1+280) (1) (3.19)

Dpiiy= Dpuii-1) + [Pay + Pyl [Vpiay = vpua-n]/2 (3.20)

En la ecuacion (3.20), vum = v - (Pw - Ce) es el desplazamiento plastico, calculado como el
total menos el eldstico v = (P - ), donde Cp es la flexibilidad de la probeta medida en cada
descarga (4v/A4P)g, que se obtiene a través de la ecuacion (3.21).

Coy = (= )2 [1.193 — 1.98 (%) + 4478 (“W)2 — 4.443 (%)3 +1.739 (%)4] (3.21)

EB, \W—gq;

donde B.= B - (B-By)?/B.
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Ademas, en la grafica de la curva J-R se debe representar la blunting line o linea de
enromamiento, definida en la ecuacién (3.22), con M=2 de acuerdo con la norma ASTM E1820.

J = Ma,Aa (3.22)

En el grafico J-R también se representan las lineas paralelas a la blunting line desplazadas 0.15,
0.2 y 1.5 mm (véase la Figura 3.10). Las rectas desplazadas a 0.15 y 1.5 mm determinan el campo de
validez de los datos que deben utilizarse para el ajuste de la curva J-R, mientras que la interseccién
entre dicha curva y la recta desplazada a 0.2 mm nos permite determinar el valor de Jy», valor
normalmente aceptado como la tenacidad a fractura del material
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Figura 3.10. Definicion de la linea de enromamiento y lineas de exclusion sobre un grdfico J-Aa [118].

El ajuste de los puntos J—A4a obtenidos en cada descarga se realizé utilizando la ecuacién
(3.23).

] = € (4a)* (3.23)
Donde C7y C-son las constantes obtenidas en este ajuste.

Por su parte, el método de normalizacién solo utiliza la curva carga-desplazamiento, y los
tamafios de grieta inicial y final medidos épticamente directamente sobre la superficie de fractura
una vez finalizado el ensayo para la descripcién de la curva J-R

Este método supone que la grieta no crece hasta que se alcanza la carga maxima, sino que sélo
se enroma, por lo que el tamafio de grieta para cada valor de carga P;, sera el valor inicial mas el que
predice la linea de enromamiento, ax;, calculado segun la ecuacion (3.24).

Ji

api = Ao 20,

(3.24)

Donde J;se obtiene utilizando la ecuacién (3.19), sin considerar crecimiento de grieta (ai=ao).

Tomando como referencia dicho valor de tamafio de grieta, se procede a la normalizacién de
todas las cargas P de la curva carga-desplazamiento anteriores la carga maxima, Py; utilizando la
ecuacion (3.25).
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wE[="]

Py; = (3.25)

Al igual que la carga, el desplazamiento también se normaliza, dando lugar al desplazamiento
plastico normalizado, expresado por la ecuacién (3.26).

r o Vpii _ (0i—PiCy)

Vi = 5 — (3.26)

Donde (; es la flexibilidad correspondiente al tamafio de grieta as:

Se normalizardn también los valores de carga y desplazamiento correspondientes al punto en
el que el ensayo finalizd, con la salvedad de que en este caso utilizaremos el valor real del tamaiio de
grieta, a5 que se ha medido sobre la superficie de fractura de la probeta.

A partir de todos los pares de valores, Py, Vyi/W, obtenidos, como muestra la Figura 3.11, se
realiza un ajuste polinémico de acuerdo con la expresion (3.27).

a+bv;l+cv'2

Py = Bl (3.27)

d+vy,

Donde a, b, c y d son coeficientes del ajuste. Con esta expresion se puede estimar la fuerza, el
desplazamiento y el tamafio de la grieta para cada punto experimental, por lo que utilizando las
mismas ecuaciones que las empleadas con el método basado en la flexibilidad, es posible calcular el
valor de la integral / para cada tamafio de grieta.
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----- Y=(atbx+ox M(d+x) max dev:1.07 a=-5.19E4, b=216, c=-192, d=6.48E-4
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VW
Figura 3.11. Normalizacién de los datos en el ensayo de la tenacidad a la fractura [118].

Utilizando el procedimiento descrito, para ambos aceros y todas las geometrias, primero se
realizaron ensayos al aire y, posteriormente, ensayos con carga electroquimica de hidrégeno in-situ.
En la Figura 3.12 se muestra un esquema del dispositivo empleado y una foto de un ensayo real
realizado con carga simultanea de hidrégeno.
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Figure 3.12. Dispositivo de ensayos de tenacidad a la fractura in-situ.

Como se puede observar tanto en el esquema como en la fotografia, el utillaje de flexion en tres
puntos se encuentra invertido, evitando de este modo que el extensémetro COD entre en contacto
con el electrolito. El contenedor se fabric6 mediante impresién 3D utilizando polvo de
politetrafluoroetileno (PTFE). Para aplicar una intensidad de corriente, se utilizé una fuente eléctrica
cuyos polos se conectaron a la probeta y a un contraelectrodo de platino. A igual que se explicd para
los ensayos de traccidn, la intensidad de corriente aplicada se calcul6 a partir de la densidad de
corriente a aplicar y del area de la probeta expuesta. El 4rea expuesta se eligié lo suficientemente
grande como para garantizar que su tamafio fuese mucho mayor que el nuevo area generado por el
crecimiento de grieta que tiene lugar en el curso del ensayo, de modo que la densidad de corriente se
mantuviera practicamente constante a lo largo del ensayo. A este respecto, teniendo en cuenta la
superficie inicialmente expuesta en las distintas probetas de fractura (aproximadamente 900 mm?
para las del acero 42CrMo4-700 y las T-L del DSS2205, 750 mm? en las probetas T-S del acero
DSS2205) y asumiendo que la grieta crezca unos 3 mm en las probetas de mayor tamafio y 2 mm en
el segundo (casos bastante extremos), la superficie en contacto con la solucidn, en la que tiene lugar
la entrada de hidrégeno, aumentaria aproximadamente 60 mm?2 y 20 mm?, respectivamente. De este
modo, si estimamos una densidad de corriente inicial de 0.2 mA/cm?, el aumento referido de area
expuesta, implicaria una disminucién de la densidad de corriente de 0.013 y 0.003 mA/cm?
respectivamente, al final del ensayo. Ademas, dado que el valor critico de tenacidad, /i, determinado
en estos ensayos se ha calculado como el necesario para iniciar el crecimiento de la grieta (4a = 0.2
mm), la variacion de la densidad de corriente en ese momento puede considerarse despreciable. De
este modo, se puede considerar que la densidad de corriente se mantiene aproximadamente
constante a lo largo de todo el ensayo. De hecho, se tomaron unas superficies expuestas iniciales lo
suficientemente grandes (900 y 750 mm?Z en los dos tipos de probetas) para que el crecimiento de la
grieta durante el ensayo no modificara apenas la densidad de corriente aplicada.

Finalmente, al igual que se habia hecho en los ensayos de traccidn, la susceptibilidad a la
fragilizacion por hidrégeno se midi6 a través del parametro IFH, utilizando la ecuacién (3.15). En este
caso, el parametro evaluado fue la tenacidad a la fractura, calculada como el valor de ] para el inicio
del crecimiento de la grieta, Jo (crecimiento de grieta igual a 0.2 mm). Al igual que para los ensayos
de traccidn con carga de hidrégeno in-situ, se varié tanto el tipo de electrolito utilizado como, en
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algunos casos, la velocidad de desplazamiento utilizada en el ensayo. En la tabla 3.8 se resumen todas
las condiciones aplicadas para ambos aceros.

Tabla 3.8. Condiciones de ensayo utilizadas en los ensayos de tenacidad a la fractura en ambos aceros.

Velocidad Densidad de
Material Geometria Ambiente ensayo corriente
[mm/min] (mA/cm?)
Aire 1 ---
1M H,S04 + 0.25
42CrMo4-700 SENB 1, 0.1, 0.01 0.5,0.2
g/L A5203
3% NaCl 0.01 0.2
Aire 1 ---
SENB 1M H,SO4 + 0.25
0.01 0.5,0.1
Probeta T-L g/L As;03
3%NaCl 0.01 0.5,0.02
DSS2205 ;
Aire 0.4 ---
SENB 1M H,SO4 + 0.25
0.01 0.5,0.1
Probeta T-S g/L Asz03
3%NaCl 0.01 0.5, 0.04

3.4.3. Estudio fractografico

El andlisis final de la superficie de fractura nos ha permitido conocer los micromecanismos de
fractura operativos en la rotura de cada una de las probetas ensayadas. Con este fin se observo la
superficie de fractura de todas las probetas ensayadas a través del microscopio electrdnico de barrido
SEM JEOL-JSM5600 bajo un voltaje de 20 kV. Ademas, también se utilizé un microscopio electrénico
de barrido (Quanta FEG 450) en combinacién con difraccion de electrones retrodispersados (EBSD)
para analizar las superficies de fractura en el caso de los ensayos de tenacidad del acero DSS2205. La
distancia de trabajo en el andlisis EBSD fue de 12-16 mm y se empled6 un dngulo de 70°. Para estos
analisis la muestra se pulié metalograficamente hasta 0.04 um utilizando finalmente una solucién de
silice OP-U. El postanalisis de los datos EBSD se realizé con el software TSL-OIM Data Analysis V7.
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4. Resultados y discusion

En este capitulo se recogen todos los resultados obtenidos en los ensayos llevados a cabo en
este trabajo, ordendndolos por apartados. Para una mejor comprension de los resultados se ha
dividido este capitulo en tres grandes apartados. De este modo, en el apartado 4.1 se presentan y se
discuten todos los resultados relacionados con el acero 42CrMo4-700 y en el apartado 4.2 los
relativos al acero DSS2205. Ademas, estos apartados se subdividen en otros mas pequefios cuyo
orden y distribucion es el mismo que el seguido en el anterior capitulo: Microestructura, Interaccion
hidrégeno-microestructura, Ensayos mecdanicos. Por ultimo, en el apartado 4.3 se presenta una
reflexion final sobre los aceros utilizados en esta tesis doctoral y su posible implementacién para la
fabricacién de tuberias para el transporte de hidrégeno, o tanques para su almacenaje.

4.1. Acero 42CrMo4-700

4.1.1. Caracterizacion microestructural

El tratamiento térmico llevado a cabo con este acero consistié primero en una austenizacion a
840°C durante 40 minutos, temple en agua y un posterior revenido a 700°C. durante 2 horas y,
finalmente, la chapa se dej6 enfriar al aire. Con objetivo de observar la influencia del revenido se
observo la microestructura y se midio la dureza antes (tras el temple) y después del revenido. En la
Figura 4.1 se muestra la microestructura del acero 42CrMo4 después del temple (Figura 4.1.a)) y tras
el tratamiento de revenido recibido (Figura .4.1.b)). En la micrografia del 42CrMo4 tras el temple se
sefnala ademas el tamafio de grano previo de la austenita (sefialado en amarillo).

Se puede observar que, tras el temple, la microestructura del acero se caracteriza por la
presencia de formas aciculares tipicas de la martensita. Esta fase, se forma en enfriamientos muy
rapidos (condicién de no equilibrio, temple en agua en este caso) y se caracteriza por poseer una
dureza muy alta, no so6lo por la formaciéon de martensita, sino también por la alta densidad de
dislocaciones que se genera en el temple [99,119-121]. La dureza del acero después del temple fue
de 50045 HB, mientras que en el acero templado y revenido se midié una dureza de 207+8 HB,
observandose un claro ablandamiento debido a la relajaciéon de la microestructura martensitica
provocada por el revenido.

Ademas, durante el tratamiento de revenido la martensita pierde progresivamente su
contenido de carbono, que precipita en forma de carburos globulares. En la Figura 4.1.c) se observa
con un mayor grado de detalle la distribucién y morfologia de estos carburos. Al aumentar la
temperatura en el tratamiento de revenido, los primeros carburos precipitan con formas alargadas
en las intercaras internas entre lajas, paquetes y bloques martensiticos y ya por encima de los 600°C
(700°C en este caso), los carburos adoptan una forma globular, crecen y se distribuyen
homogéneamente. Asi, en las Figuras 4.1.b) y c) se puede observar la alineacién de los carburos a lo
largo de las intercaras entre las lajas de martensita. Estos precipitados ya han sido previamente
identificados como carburos, tipo M3C, M7C3, y M23Cs (M corresponde a atomos metalicos, en este
caso, Fe, Cr y Mo) [122,123]. La formacion de estos carburos puede ser importante a la hora de estudiar
la susceptibilidad a la fragilizacidn por hidrégeno del acero, ya que puede actuar como trampas de

hidrégeno e influir significativamente en la cinética de su difusién [124-126]. En el andlisis mediante
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difraccion de rayos X, realizado sobre el acero revenido 42CrMo4-700, se obtuvo el diagrama que se
muestra en la Figura 4.2. Se identifican los picos de la fase ferritica, a (martensita revenida) y carburos del
tipo cementita, MsC.

Figura 4.1. Microestructura del acero 42CrMo4 templado (a), y revenido (b y c).
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Figura 4.2. Andlisis XRD del acero templado y revenido, 42CrMo4-700.
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4.1.2. Interaccion hidréogeno-microestructura

4.1.2.1. Contenido de hidréogeno

Se utilizé6 un modelo sencillo de elementos finitos implementado en Abaqus para calcular el
tiempo necesario para obtener la saturaciéon completa de la probeta. Se ha supuesto que ya en el
instante inicial se alcanzaba en la superficie de la probeta la concentracién Cs. La evolucién del
contenido de hidrégeno. se obtuvo imponiendo en el modelo un coeficiente de difusién de 2.2-10-10
m2/s para el acero 42CrMo4-700 obtenido experimentalmente por Zafra et al.[57]. De acuerdo con
estas simulaciones realizadas utilizando probetas de 50 x 10 x 2 mm en el caso del acero 42CrMo4-
700 (misma geometria que la utilizada en las precargas electroquimicas) es necesario un tiempo de
carga de 3 horas con el acero 42CrMo4-700 para alcanzar un 99% de saturacion, es decir, para que el
centro de la probeta alcance practicamente la misma concentraciéon de hidrégeno que existe en la
superficie. A la vista de estos resultados, las cargas catédicas que se utilizaron con el acero 42CrMo4-
700 fueron de 3 horas.

Se llevaron a cabo cargas de hidréogeno utilizando hidrégeno a presién a diferentes
temperaturas y también cargas electroquimicas utilizando diferentes medios acuosos a TA. Las
condiciones de estas cargas y los resultados obtenidos en las mismas se recogen en la tabla 4.1.

Tabla 4.1. Contenidos de hidrégeno en el acero 42CrMo4-700 para diferentes condiciones de
carga gaseosa y electroquimica.

Medio Condicion Contenido de H (ppm)
c 450°C / 19.5 MPa / 20h 1.17+0.06
as

40°C / 19.5 MPa / 24h 0.14+0.03
0.5mA/cm? / 3h 1.21+£0.16
0.25 mA/cm? / 3h 0.95+0.10
1M H2S04+0.25g/L As203 0.1 mA/cm? / 3h 0.71+0.12
0.05 mA/cm? / 3h 0.61+0.05
0.02 mA/cmz / 3h 0.38+0.08
1mA/cm2 / 3h 0.49+0.03

1M H,SO04
0.5 mA/cm? / 3h 0.46%0.02
1mA/cm2 / 3h 1.37+£0.09
0.75 mA/cm2 / 3h 1.15+0.17

3% NaCl
0.5 mA/cm? / 3h 0.97+0.21
0.25 mA/cm2 / 3h 0.70+0.09

Analizando, en primer lugar, los datos de la carga de hidrégeno a presion, cuando dicha carga
se realiza a alta temperatura (en este caso a 450°C), se introducen en las probetas del acero 42CrMo4-
700 cantidades de hidrégeno comparativamente muy altas (1.17 ppm). Asi, cuando la temperatura
de la carga gaseosa se reduce a 40°C, reproduciendo una situacién extrema pero realista de
temperatura ambiente y en la que, tras 24 horas de mantenimiento, se habra alcanzado con mucha
holgura la saturacidn, la cantidad de hidrégeno en las probetas baja hasta 0.14 ppm. Con este tltimo
dato, y utilizando las ecuaciones (3.1) y (3.2) mencionadas en el capitulo anterior, se calculé la
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solubilidad del hidrégeno a 40°C en el acero 42CrMo4-700, Sz obteniéndose un valor igual a 0.0096
ppm/bar?/2. Con este valor, y volviendo a utilizar ecuaciones (3.1) y (3.2) se estimaron los contenidos
de hidrégeno que se introducirian para diferentes presiones de servicio comprendidas entre 100 y
1200 bares, valores que se recogen en la tabla 4.2.

Tabla 4.2. Contenidos que saturan de hidrégeno en el acero 42CrMo4-700 para diferentes
presiones de servicio a 40°C.

Presion (bar) P=100 P=200 P=500 P =800 P=1000 P=1200
Fugacidad (bar) f=106 f=226 f=677 f=1301 f=1837 f=2490
Cu (ppm) 0.10 0.14 0.25 0.35 0.41 0.48

“Cy=S-(f)"2//f=P-e"/T //Sypsc = 0.0096 ppm/bar'/?

A raiz de estos resultados, se decidi6 reproducir el comportamiento mecdnico de este acero a
una temperatura de 40°C pero sometido a una presion de hidrégeno elevada (sobre 1200 bares), para
lo que era necesario introducir cantidades de hidrégeno, Cy, de unas 0.48 ppm (Tabla 4.2). Esta
decision estaria justificada, tanto desde el punto de vista de encontrarnos por el lado de la seguridad,
como del hecho de que la presién de almacenamiento ideal para la recarga de hidrégeno en
automoéviles en una hidrogenera supera los 100MPa (>1000 bar) [127,128].

Bajo esta premisa, la condicién de carga electroquimica en los ensayos in-situ seria la que
introdujese en el material una cantidad de hidrégeno proxima a esos 0.48 ppm. En la bisqueda de
esas condiciones idéneas, y volviendo a los resultados de la Tabla 4.1, se determind, en primer lugar,
la influencia de la densidad de corriente en el contenido de hidrégeno introducido para cada tipo de
electrolito utilizado. As{, como se recoge en la Figura 4.3, para cada uno de los electrolitos utilizados,
se represento6 el contenido de hidrégeno en ppm frente a la raiz cuadrada de la densidad de corriente,
i1/2, estableciendo una relacién entre el contenido de hidrégeno a saturacién y la densidad de
corriente para cada tipo de electrolito.

1.6
@ 1M H,50, +0.25 g/L As,0,
14 1 |m3wna =
g A 1MH,S0,
L o)
g 1.2 .
e/
: 1 B o
= (&)
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o
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Figura 4.3. Contenido de hidrégeno a saturacién en el acero 42CrMo4-700 frente a la raiz cuadrada de

la densidad de corriente para diferentes electrolitos y diferentes densidades de corriente.

70



4. Resultados y discusion

Las ecuaciones (4.1) a (4.3) recogen los ajustes obtenidos cuando se utiliza como electrolito el
medio 4cido aditivado con triéxido de arsénico (Ec. 4.1), cuando el electrolito es el medio acido (Ec.
4.2), o cuando lo es el medio salino (Ec. 4.3).

Cy (medio acido + arsénico) [ppm] = 1.3899 - i [mA/cmz]l/Z + 0.2471 (4.1)
Cy (medio acido) [ppm] = 0.1024 - i [mA/cm2]1/2 + 0.3876 (4.2)
Cy (medio salino) [ppm] = 1.3168 - i [mA/cmz]l/Z + 0.0342 (4.3)

La Figura 4.5 evidencia el efecto de utilizar diferentes electrolitos en la concentracién de
hidrégeno en este acero. Se comprueba asi que se introduce una cantidad de hidrégeno
sensiblemente mayor cuando al electrolito acido se le afiade el tri6xido de arsénico. Esto se debe a
que el trioxido de arsénico inhibe la recombinacién de d4tomos de H para formar la molécula Ho,
favoreciéndose asi la adsorcidn del hidrogeno atémico en la superficie de la muestra. En esta figura
también se aprecia que se podra conseguir introducir en el acero una cantidad de hidrégeno de 0.48
ppm utilizando cualquiera de los tres electrolitos analizados si bien con distintas densidades de
corriente. Si se utiliza el medio dcido aditivado con triéxido de arsénico se requerird una densidad de
corriente de 0.03 mA/cm?, 0.2 mA/cm? con el electrolito salino, y llegdndose a necesitar 1 mA/cm?
con el electrolito acido. Estos resultados se utilizaron para fijar las condiciones de los ensayos
mecanicos que se realizaron para determinar el comportamiento mecanico del acero bajo carga
electroquimica de hidrégeno aplicada in-situ.

4.1.2.2. Ensayos de permeacion sobre el acero

Los ensayos de permeacion sobre el acero 42CrMo4-700 habian sido realizados previamente
por el grupo de investigacion y se resumen en el este apartado para facilitar la comprension del resto
del trabajo.

Alo largo de varios estudios, Zafra et al. [27,28,57] estudiaron la evolucién del coeficiente de
difusion del hidrégeno en el acero 42CrMo4 cuando tras ser templado era sometido a diferentes
tratamientos térmicos de revenido, siendo uno de ellos, el utilizado en esta tesis doctoral,
denominado 42CrMo4-700, ya que el tratamiento de temple (austenizacién a 840°C durante 40
minutos, seguido de temple en agua) fue revenido a 700°C durante 2 horas y enfriamiento final al
aire.

El método empleado fue el de los transitorios de permeacién, que fue explicado en el capitulo
3. Utilizando este método, se obtuvieron los coeficientes de difusién aparente D.,,y de red D; del
acero, siendo el primero el coeficiente de difusion del hidrégeno cuando las trampas
microestructurales ain no estan totalmente ocupadas y el segundo el que se obtendria cuando todas
las trampas estdn llenas y el hidrégeno difunde a través de la red cristalina del acero. Para la
realizacion de estos ensayos se utilizo NaOH 0.1M en la celda de detecciéon y 1M H,S04 + 0.25 g/L
As;03 en la celda de generacion de hidrégeno, habiendo paladizado, ademas, la cara de la muestra
expuesta a la celda de deteccion. En concreto, se necesitaron hasta 6 transitorios para llegar a saturar
las trampas y acabar obteniendo el valor del coeficiente de difusion de red D;. La densidad de
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corriente aplicada en cada transitorio sigui6 la siguiente secuencia 0.5+ 0.5+ 1+ 1+ 1+ 1 mA/cm2

En la Figura 4.4 se muestran las curvas obtenidas en uno de los ensayos realizados sobre este acero.
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Figura 4.4. Transitorios de permeacién obtenidos en la secuencia 0.5+ 0.5+ 1+ 1+ 1+ 1 mA/cm? con

el acero 42CrMo4-700 [57].

En cada uno de estos transitorios, utilizando el #,, y la ecuacidn (3.4) se obtuvo el D,

correspondiente. De este modo, por ejemplo, para el primer transitorio se obtuvo un D, de 2.2:10-

10 m2/s, mientras que una vez saturadas las trampas, el valor de J; obtenido fue de 9.0-10-1© m2/s.

Como es logico, a medida que se van llenando las trampas, el coeficiente de difusién va aumentando.

Ademas, Zafra et al. [27] también estudiaron la influencia de la deformacién plastica en la

difusion del hidrégeno en este grado de acero. Conforme se recoge en la tabla 4.3, estos investigadores

observaron, que a medida que aumentaba la deformacién plastica aplicada, disminuia tanto el

coeficiente de difusién aparente como el de red. La explicacién reside en la multiplicaciéon de las

dislocaciones que se produce en la deformacion plastica. Este efecto se verd y discutird mas adelante

cuando se expongan los resultados de los ensayos mecanicos realizados bajo carga electroquimica de

hidrégeno aplicada in-situ.

Tabla 4.3. Variacion de los coeficientes de difusion aparente y de red del acero 42CrMo4-700

después de deformacion pldstica aplicada [27].

Deformacion plastica aplicada (%) Dypp (M2/s) Dy (m2/s)
0 2.2-10-10 9.0-10-10
10 5.6-10-11 4.3-10-10
20 2.8-1011 3.3-10-10
30 1.7-10-11 1.3-10-10
50 7.9:10-12 9.5-10-11
67 7.3-10-12 5.4-10-11
80 6.3-10-12

A su vez, a partir de estos datos y, utilizando las ecuaciones (3.6), (3.7) y (3.8) Zafra et al.

obtuvieron los valores de la densidad de trampas, Nry la concentraciéon aparente de hidrégeno
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generada en la superficie de la muestra en la carga, C,;, en todos los ensayos realizados. Los
resultados se recogen en la tabla 4.4 [27].

Tabla 4.4. Concentracion aparente en la superficie de la muestra y densidad de trampas obtenidos
para el acero 42CrMo4-700 a partir de ensayos de permeacion [27].

Deformacion plastica aplicada (%) Cip(ppm H)  Nralta ocupacion (sitios/m3)

0 2.4 2.7-1025
10 5.0 1.3-1026
20 6.7 2.3-1026
30 7.7 6.6-1026
50 9.9 1.2-10%7

Los resultados de la tabla 4.4 muestran que conforme aumenta la deformacion plastica aplicada
(incremento de la densidad de dislocaciones), la solubilidad del hidrégeno en el acero aumenta
significativamente (mas de cuatro veces para un 50% de deformacion plastica) y la densidad de
trampas aumenta mucho mas (casi 50 veces para un 50% de deformacién pldstica) retardando la
difusién (el coeficiente de difusion Dgpp se divide casi por 30 para una deformacién plastica del 50%).
Estos resultados deben tenerse en cuenta a la hora de realizar los ensayos mecanicos con carga de
hidrégeno in-situ, ya que la muestra se estara deformando plasticamente a la vez que se produce la
carga de hidrégeno, favoreciéndose de este modo su entrada en la probeta

4.1.2.2. Curvas de desorcion y energias de atrape

En este apartado se muestran los contenidos de hidrogeno difusible y residual, asi como las
curvas de desorcion del acero 42CrMo4-700. Adema3s, se recoge también los valores de las energias
de atrapamiento.

Al igual que los ensayos de permeacion, el estudio de la desorcion y energias de atrape en el
acero 42CrMo4-700 ya habia sido estudiado en un trabajo anterior realizado por el grupo de
investigacion [27], por lo que aqui solo citaremos algin aspecto importante de cara a entender mejor
los resultados que se presentaran en los siguientes apartados.

En la Figura 4.5 se muestra la curva de desorcion obtenida con el acero 42CrMo4-700 tras la
carga gaseosa realizada bajo 19.5 MPa de hidrogeno a 450°2C. Se destaca que después de
aproximadamente 100 horas al aire a TA (4 dias) se liber6 todo el hidrégeno difusible, quedando un
contenido de hidrégeno residual de unas 0.3 ppm. Se puede observar también que el contenido de
hidrégeno inicial era 1.2 ppm, por lo que el hidrédgeno reversible, es decir, la suma del de red y de
aquel capaz de salir de las trampas y difundir por la microestructura del acero, es decir, el hidrégeno
difusible, era igual a 0.9 ppm.
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Figura 4.5. Curva de desorcién del acero 42CrMo4-700 [27].

En este trabajo previo también se ajustaron los datos experimentales a través de un analisis de
difusiéon como se explicd brevemente en la metodologia. Es importante mencionar, que el acero
42CrMo4-700 tiene un coeficiente de difusién lo suficientemente alto como para asumir que durante
la fase de enfriamiento del reactor de hidrégeno durante la carga gaseosa hay pérdidas de hidrégeno
y por tanto la distribucién no es homogénea. Esta pérdida de hidrégeno por difusién durante la fase
de enfriamiento se tuvo en cuenta en el modelo numérico utilizado para este analisis. Dicho esto, el
coeficiente de difusién aparente que proporciona un mejor ajuste a los valores experimentales de
desorcion fue 4.2:10-1° m2/s, similar al valor obtenido experimentalmente en permeacion (2.2-10-10
m2/s).

Con este acero se habian realizado también analisis de desorcidn térmica (TDA) con el objetivo
de obtener las energias de atrape. En la Figura 4.6 se muestran las curvas de desorcién obtenidas bajo
tres rampas de calentamiento diferentes. Como puede apreciarse, se observaron tres picos, el
primero de ellos con una sefial relativamente débil, seguido de otros dos mas claros. Fijandonos en
los valores de la intensidad de las sefiales, se puede decir que el pico intermedio, con una intensidad
mayor que la de los otros dos, es el que mas hidrégeno alojaba antes de la desorcién y, por lo tanto,
se puede identificar como la trampa principal en el acero 42CrMo4-700. En el andlisis pertinente, se
obtuvieron valores de Ej, iguales a 13.4, 16.8 y 21.2 k]/mol para el primer, segundo y tercer pico
respectivamente. La primera energia de atrapamiento estaria asociada a las intercaras entre la fase
matriz ferritica y los carburos precipitados en el revenido [46], el segundo y mas importante, con una
energia de 16.8 kJ/mol, seria el hidrégeno atrapado en las lajas, bloques y paquetes de martensita
[129]y, por el dltimo, el pico de mayor energia (21.2 k] /mol) estaria relacionado con las dislocaciones
presentes en el acero [47].
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Figura 4.6. Perfil de desorcidn de hidrégeno para el acero 42CrMo4-700 para diferentes rampas de
calentamiento (de [57]).

4.1.3. Ensayos mecanicos in-situ bajo carga de hidrogeno electroquimica

En este apartado se presenta el efecto del hidrogeno en las propiedades mecanicas del acero
42CrMo4-700. En primer lugar, se analizan los resultados obtenidos en los ensayos de traccién y
posteriormente se sigue con los ensayos utilizados para la determinacién de tenacidad a la fractura.
Ademas, al final de cada uno de estos apartados se realiza una reflexién sobre los resultados
obtenidos.

4.1.3.1. Ensayos de traccion con carga de hidrdégeno in-situ

Conlaidea de poner en marchay validar un método para evaluar la fragilizacién por hidrégeno
en materiales mecanicos a través de ensayos de tracciéon con carga simultanea de hidrégeno in-situ,
se evalué el comportamiento del acero en diferentes condiciones y también se compararon los
resultados con los obtenidos de otros ensayos en los que la carga de hidrogeno en las probetas se
realiz6 previamente al ensayo mecanico (ensayos ex-situ).

4.1.3.1.1. Ensayos de traccion sobre probetas lisas

Enlatabla 4.5 se muestran los diferentes parametros de traccién (limite eldstico, g, resistencia
a la traccioén, o, alargamiento, A, reduccion de area, RA) obtenidos, tanto en condiciones normales
de laboratorio (aire) como en ensayos con carga electroquimica de hidrégeno in-situ realizados
utilizando diferentes electrolitos y densidades de corriente. En esta tabla también se indican las
velocidades de ensayo utilizadas, el tiempo consumido en cada ensayo hasta rotura y los indices de
fragilizacion por hidrégeno (IFH) para cada parametro analizado. Como puede observarse, y al objeto
de favorecer la difusién del hidrégeno en la probeta durante los ensayos, la velocidad de
desplazamiento utilizada en los ensayos in-situ (0.01 mm/min) fue mucho mas lenta que en los
ensayos al aire (0.4 mm/min).
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Tabla 4.6. Resultados de los ensayos de traccién sobre probetas lisas al aire y con carga in-situ. Indices

de fragilizacion relativos a la resistencia a la traccion, IFH », alargamiento, IFH,, y reduccién de drea,

IFHRa.
Condicién (‘:ﬁ :3;;2?:) T(iﬁ:?lgo oys (MPa) Gﬁgﬂfﬂ? ﬁlgﬁ )] I[{élg(;/z])
Aire 0.4 20 622+2 7125 23.4#0.6 61.3%17
R L
11}4:51.2581?@?2? Too00 305 665 [622/31 [8?;00/0] [894.07/0]
B imhsems © 001 31683 oo ol g

Fijandonos primero en los parametros resistentes, se observa que independientemente de las
condiciones de carga electroquimica utilizada, la resistencia a la traccién apenas se ha visto afectada
por la entrada de hidrégeno, mientras que el limite elastico ha aumentado ligeramente en todos los
ensayos. De acuerdo con la tabla 4.1, con el electrolito &cido sin 6xido de arsénico se introducirian
0.49 ppm de hidrégeno (en condicién estatica), mientras que con el medio acido con tridéxido de
arsénico se introducen 1.21 ppm para una intensidad de corriente de 0.5 mA/cm? y 1.64 ppm 1
mA/cm? (calculado usando la ecuacién (4.1)). Este pequefio endurecimiento producido por el
hidrégeno se fundamentaria en que cuando la concentracidn de hidrégeno en la probeta empieza a
ser elevada, éste se acumula en las dislocaciones fijandolas y dificultando su movimiento, por lo que
se necesita aumentar la tension para iniciar la deformacion plastica [130,131].

Por otro lado, tanto el alargamiento como la reduccion de area se vieron fuertemente afectados
por la presencia de hidrégeno, llegandose a alcanzar indices de fragilizacion del 91% y 87% cuando
se utilizo el electrolito acido + tridxido de arsénico bajo densidades de corriente de 1 mA/cm?y 0.5
mA/cm2. En la Figura 4.7 se presentan, a modo de comparacion, algunas de las curvas tension-
deformacién obtenidas en estos ensayos, en las que se observa con mucha claridad la fuerte
fragilizacion producida por el medio acido aditivado con trioxido de arsénico. Sin embargo, cuando
el electrolito utilizado es el acido sin triéxido de arsénico, condicién en la que la cantidad de
hidrégeno introducida era semejante a la correspondiente a utilizar una presiéon gaseosa muy alta,
0.49 ppm (Tabla 4.2), la fragilizacién no alcanza el 40%.

Los resultados resultados obtenidos en este dltimo caso (electrolito acido, 1 mA/cmz?) se
compararon con los obtenidos por Matsunaga et al. [85] sobre un acero de bajo carbono, similar al
aqui analizado y bajo una presion de hidrégeno de 115 MPa. Utilizando las ecuaciones (3.1) y (3.2)
es posible estimar que la cantidad de hidrégeno introducida en el material para 115 MPa es de 0.45
ppm, cantidad similar a la introducida con el electrolito acido sin triéxido (0.49 ppm). Ademas,
Matsunaga et al. obtuvieron indices de fragilizacidén de 3 y 36% para a resistencia a la traccién y la
reduccion de area, que de nuevo resultan muy similares a los obtenidos en esta tesis con un IFH de
4% para la resistencia a la traccion y del 38% para la reduccién de area. Por lo tanto, se concluye que
en estas condiciones, se encontré una relacion directa entre los ensayos in-situ bajo carga de
hidrégeno electroquimica y gaseosa.
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Figura 4.7. Curvas tensién deformacién para ensayos de traccion con probeta lisa a diferentes
condiciones sobre el acero 42CrMo4-700.

En cuanto a los micromecanismos de fallo observados mediante el SEM en las superficies de
fractura de las probetas ensayadas, fue totalmente ductil en las probetas ensayadas al aire (Figura 4.8
a)), caracterizado por la coalescencia de microhuecos (CMH), y sigui6 siéndolo en los ensayos con
carga de hidrogeno in-situ cuando se utilizo el electrolito menos severo (acido sin triéxido de
arsénico). Las Figuras 4. ;8? b y c), muestran la superficie de fractura en los ensayos realizados en
esta condicién. En este caso, la entrada de hidrégeno (0.49 ppm) ha sido insuficiente para modificar
sustancialmente el micromecanismo de fallo, que tuvo lugar también por la coalescencia de
microhuecos, aunque estos microhuecos observados son mucho mas pequefios y pareceria que se
han producido por la descohesidn de los carburos precipitados en el acero durante el revenido. Los
microhuecos generados en la fractura ductil al aire tienen lugar como consecuencia de la descohesion
entre la fase matriz y las inclusiones inclusiones de MnS presentes en el acero, de mayor tamafio que
los carburos. Sin embargo, cuando el hidrégeno entra en la microestructura del acero durante el
ensayo in-situ, se acumula en las intercaras entre la fase matriz y los pequefios carburos, dando lugar
ala descohesion de estas intercaras (descohesidn intercaras entre los carburos y la fase matriz, DCM).

Por otro lado, cuando se utilizd el electrolito compuesto por acido y triéxido de arsénico, el
mecanismo de fractura observado fue totalmente fragil con independencia de la densidad de
corriente aplicada. En las Figuras 4.8 d) y e) se muestran respectivamente las superficies de fractura
de probetas ensayadas en este medio bajo densidades de corriente de 0.5 y 1 mA/cmz2. Se puede
observar que apenas hay diferencias entre ambas imagenes. En este caso, el micromecanismo de fallo
operativo, como ya se adelanto, fue totalmente fragil y corresponde a la descohesion de las intercaras
entre las lajas de martensita, observandose también la presencia de grietas secundarias sefaladas
con las flechas en las imagenes. Este comportamiento se corresponde al observado por otros
investigadores en aceros similares [44,59,132].
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Figura 4.8. Superficies de fractura de las probetas lisas del acero 42CrMo4-700, (a) ensayada al aire,
(by c) con carga in-situ con electrolito dcido, (d) in-situ con electrolito dcido con triéxido de arsénico y
1 mA/cm2y (ey f) in-situ con electrolito dcido con tridxido de arsénico y 0.5 mA/cm?2.

Sefalar, por ultimo, q ue en todos los ensayos realizados con carga in-situ de hidrégeno también
se observo la presencia de grietas secundarias distribuidas a lo largo del fuste de la probeta que se
encontraba en contacto con el electrolito (superficie de entrada del hidrégeno desde la solucién

acuosa (Figura 4.8 f)).
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4.1.3.1.2. Ensayos de traccion sobre probetas entalladas

En el caso de las probetas entalladas, al tratarse de una condicién de ensayo mas exigente
debido a la existencia del concentrador de tensidn, se decidié estudiar mas escenarios que con las
probetas lisas. Asi, y tal y como ya se habia reflejado en la tabla 3.7, se realizaron ensayos al aire,
ensayos ex-situ realizados al aire pero con probetas previamente precargadas de hidrégeno (tanto
por via electroquimica como gaseosa) y ensayos in-situ con carga electroquimica de hidrégeno
simultdnea a la carga de traccion y utilizando dos electrolitos diferentes.

Ensayos ex-situ

Estos ensayos se realizaron sobre probetas entalladas precargadas electroquimicamente y
ademads, los resultados obtenidos se compararon con los determinados por nuestro grupo de
investigacion en trabajos previos, con probetas del mismo acero que habian sido precargadas en un
ambiente gaseoso de hidrégeno a alta presion y temperatura (450°C, 19.5 MPa) [64]. En la tabla 4.5
se muestra la resistencia a la traccién entallada, ow, el indice de fragilizacién obtenido relativo esta
propiedad IFHorz, asi como la profundidad de la region fragilizada medida desde la punta de la entalla
mediante el SEM.

Tabla 4.5. Resistencia a la traccién entallada (ow) e indices de fragilizacién (IFH) correspondientes en
ensayos con probetas entalladas de acero 42CrMo4-700 pre-cargadas de hidrégeno.

Velocidad Tiempo On IFHo Zona
Método precarga ensayo np (MPa) o TE fragilizada
. (min) (%)
(mm/min) (mm)
Aire 0.4 12 1330
0.4 9 1273 4.3 0
Gaseosa 0.04 80 1258 5.4 0
0.004 840 1294 2.7 0
Electroquimica 0.4 10 1230 7.5 0.1
1M H3S04 + As,03
i= 0.5 mA/cm? 0.1 44 1146 13.8 0.3

Es importante sefialar que tanto en la precarga gaseosa como en la precarga electroquimica la
cantidad de hidrégeno introducida habia sido la misma: Cy=1.2 ppm. Utilizando una velocidad de
ensayo convencional de 0.4 mm/min, como la empleada en los ensayos al aire, la fragilizacién
obtenida fue del 4.3% y del 7.5% para la pre-carga gaseosa y la electroquimica respectivamente. Sin
embargo, al reducir la velocidad de ensayo con el objetivo de dejar mas tiempo al hidrégeno para
difundir hacia la zona de proceso (regiéon de maxima tensidn triaxial situada a una cierta distancia
del extremo de la entalla), el indice de fragilizaciéon subid hasta 13.8% en las probetas precargadas
electroquimicamente, al utilizar una velocidad cuatro veces mas lenta, mientras que en las probetas
precargadas bajo presion gaseosa, la fragilizacion apenas aumentd hasta el 5.4% al disminuir diez
veces la velocidad.

Es cierto que, si el tiempo de ensayo de las probetas precargadas con hidrégeno es excesivo, se
pueden inducir pérdidas de hidrégeno importantes en los aceros y, como el acero 42CrMo4-700 tiene
un coeficiente de difusiéon de hidrégeno relativamente alto, el indice de fragilizacion llegaria a
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disminuir al reducirse la cantidad de hidrégeno en la probeta. En la tabla 4.5 puede verse que el
tiempo de ensayo bajo la velocidad de 0.004 mm/min fue de 80 minutos (14 horas), tiempo que se
estima suficiente para que haya salido de la probeta una cantidad de hidrégeno importante y por esta
razdn ha disminuido la fragilizacién (2.7%).

El andlisis fractografico evidencié también diferencias significativas entre ambos métodos de
precarga. En la Figura 4.9 b) se muestra la superficie de fractura de una probeta precargada en
ambiente gaseoso y ensayada a una velocidad de 0.04 mm/min. Se observd que el mecanismo de fallo
es totalmente ductil (coalescencia de microhuecos), pero con ciertas diferencias respecto a la probeta
ensayada al aire, que se muestra en la Figura 4.9 a). El efecto del hidrégeno se evidencia en la forma
alargada que adoptan los microhuecos. Generalmente este comportamiento se asocia a la
acumulacion de hidrégeno en el frente de la entalla, para dar lugar a la accién del micromecanismo
conocido como plasticidad localizada inducida por el hidrégeno (HELP) [15]: la acumulacién de
hidrégeno en la region de proceso facilita el movimiento de las dislocaciones, aumentando la
plastificacién local.

- Zona -
fragilizada

Figura 4.9. Superficies de fractura de probetas entalladas del acero 42CrMo4-700, (a)
ensayada al aire, (b) precarga gaseosa, y (cy d) precarga electroquimica.

Sin embargo, en el caso de las probetas precargadas electroquimicamente Figura 4.9 c) y d), se
activé un micromecanismo de fallo diferente. Mientras en las regiones internas se observé el tipico
micromecanismo ductil caracterizado por la coalescencia de microhuecos (CMH), en la regién
periférica situada justo delante del frente de la entalla, se observé un anillo fragil con una
profundidad entre 100-300 um, dependiendo de la velocidad de ensayo empleada (ver Figura 4.9 c)).
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Cuanto menor fue la velocidad de desplazamiento utilizada, mayor fue la profundidad fragilizada, ya
que el hidrégeno ha dispuesto de mas tiempo para entrar y difundir en la probeta. En la Figura 4.9 d)
se puede ver bajo un mayor nimero de aumentos el aspecto de la region fragilizada. La morfologia
que presenta esta regidn se justifica por la descohesion de las intercaras de los paquetes, bloques y
lajas de martensita, micromecanismo de fallo que en este trabajo hemos denominado descohesion de
las lajas de martensita (DLM). Este mismo micromecanismo se puede encontrar también en la
literatura con otras denominaciones, como Plasticity Related Hydrogen Induced Cracking (PRHIC) y
es el micromecanismo de fallo tipico operativo en los aceros templados y revenidos ensayados en
presencia de hidrogeno [132,133]. No obstante, la carga de hidrégeno que tiene lugar a lo largo del
ensayo no ha llegado a ser la suficiente para que la fragilizacién alcanzase la regidn interna de las
probetas, que ha fallado por un micromecanismo dictil, como el que tiene lugar en los ensayos al aire.

Ensayos in-situ

Los ensayos sobre probeta entallada, con carga de hidrégeno aplicada in-situ se realizaron
utilizando dos electrolitos diferentes (1M H2S04 con y sin As;03) y bajo dos densidades de corriente
(1y 0.5 mA/cm?). Los resultados obtenidos se recogen en la tabla 4.6, en la que de nuevo se muestran
la resistencia a la traccion, o7z, el indice de fragilizacion para esta propiedad y la profundidad de la
zona fragilizada. Se han ejecutado, ademas, ensayos bajo varias velocidades de desplazamiento.

Tabla 4.6. Resistencia a la traccién entallada (ove) e indices de fragilizacion (IFH) correspondientes en
ensayos con probetas entalladas de acero 42CrMo4-700 bajo carga electroquimica de hidrégeno.

Velocidad . Zona

. Tiempo OTE IFHoTE o

Ambiente ensayo (min) (MPa) (%) fragilizada

(mm/min) (mm)

Aire 0.4 12 1330
1 7 1173 11.8 0.26
0.4 16 1131 14.9 0.32
1M H>S04 0.1 59 1124 15.5 0.58
i=1 mA/cm? 0.05 158 1115 16.2 0.68
0.02 225 1134 14.7 0.42
0.01 456 1124 15.5 0.63
1 6 1155 13.2 0.34
0.4 15 1129 15.1 0.40
1M H3S04+ As;03 0.1 51 1094 17.7 0.75
i=0.5 mA/cm? 0.05 112 972 26.9 0.80
0.02 198 1030 22.6 0.78
0.01 266 882 33.7 0.84
1M H,S04 + As;05 0.4 11 1069 19.6 0.51
i=1 mA/cm? 0.1 38 931 30.0 0.87

En todos estos ensayos se ha constatado una fragilizaciéon importante, mucho mayor que la que
se habia observado con las probetas precargadas y ensayadas ex-situ. En la Figura 4.10 se han
representado las curvas obtenidas en algunos de estos ensayos, y en las que se aprecia claramente
una cafda progresiva de la resistencia conforme crece la agresividad del medio. Los indices de
fragilizacion obtenidos aumentaron con la actividad del hidrégeno en el ambiente, es decir, cuando
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se afiadio el triéxido de arsénico y/o cuando se aumentdé la densidad de corriente (mayor cantidad
de hidrégeno introducida en el acero). Estos indices también aumentaron a medida que se disminuyé
la velocidad de desplazamiento, alcanzandose un valor maximo del 33.7% cuando se utiliz6 la mezcla
acido mas trioxido de arsénico bajo una densidad de corriente de 0.5 mA/cm? y se ensayd a una
velocidad de 0.01 mm/min. Por otro lado, se constata que a medida que aumento el indice de
fragilizacion también lo hace la profundidad de la zona fragilizada.
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Figura 4.10. Curvas tension-deformacion de los ensayos de traccion con probeta entallada realizados
bajo diferentes condiciones sobre el acero 42CrMo4-700

Parece también interesante destacar que en el caso del electrolito acido (sin triéxido de
arsénico), los valores maximos de fragilizacién y profundidad fragilizada tuvieron lugar a una
velocidad de desplazamiento intermedia (0.05 mm/min), e incluso podriamos decir que, en este caso,
entre las velocidades de 0.4 y 0.01 mm/min, apenas ha habido influencia de la velocidad de
desplazamiento. Recuérdese que esta condicién es la que introducia en el acero una cantidad de
hidrégeno similar a la que entraba bajo una fuerte presion de hidrégeno gas, mientras que las otras
dos condiciones ensayadas con el electrolito acido aditivado con triéxido de arsénico, deben
considerarse extremadamente agresivas.

En la Figura 4.11 se muestran las superficies de fractura correspondientes a los ensayos
realizados con este electrolito bajo una velocidad de desplazamiento de 0.05 mm/min. Asi, la Figura
4.11 a) recoge el aspecto general de la superficie de fractura, y en ella se ha marcado con flechas la
extension de la regién fragilizada (en el centro de la probeta la fractura es ductil, coalescencia de
microhuecos, CMH). Dentro de la zona fragilizada se encontraron dos micromecanismos de fallo
diferentes. Mayoritariamente se observd la actuacion de un mecanismo totalmente fragil,
caracterizado por la descohesion de las intercaras entre las lajas de martensita, DLM (Figura 4.11 b)),
pero en regiones mas profundas, mas alejadas del frente de grieta y en las que ha llegado a entrar una
menor cantidad de hidrégeno, se observo la presencia de pequefios huecos que denotan la actuacion
de un mecanismo ductil asociado a la descohesién entre los carburos y la fase matriz, DCM (Figura
4.11 c)).
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Figura 4.11. Superficies de fractura de probetas entalladas de acero 42CrMo4-700, (a) ensayada con
electrolito dcido sin triéxido de arsénico: vista general, (b) zona fragilizada delante de la entalla, y (c)
zona fragilizada cercana al centro.

Las superficies de fractura de las probetas ensayadas con el electrolito acido aditivado con
triéxido de arsénico se muestran en la Figura 4.12. Dichas superficies de fractura corresponden a los
ensayos realizados bajo velocidades de ensayo de 0.1 y 0.01 mm/min y densidades de corriente de 1
y 0.5 mA/cm? respectivamente, que eran los ensayos en los que se habia observado la mayor
fragilizacion.

La zona fragilizada se ha vuelto a marcar con flechas en las Figuras 4.12 a) y b). En las vistas de
detalle de la regién fragilizada de estas probetas (Figuras 4.12 c) y d)) el tinico micromecanismo de
fallo operativo observado fue el correspondiente a la descohesidn de las intercaras entre las lajas de
martensita (DLM), lo que denota la presencia de una alta cantidad de hidrégeno en toda esta region,
que también se traduce en la alta fragilizacién observada. Hay que recordar que bajo estas dos
condiciones se habian encontrado los indices de fragilizacién y la profundidad de las regiones
fragilizadas mas elevados (30-33.7% y 0.87-0.84 mm). Por otro lado, también se observé la presencia
de abundantes grietas secundarias (sefialadas con flechas en las Figura 4.12 c) y d)), que revelan
también la fuerte fragilizacién que tuvo lugar.
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Figura 4.12. Superficies de fractura de probetas entalladas del acero 42CrMo4-700, (a) ensayadas con

electrolito dcido con tridéxido de arsénico bajo 1 mA/cm?2: vista general del ensayo, (b) vista general del

ensayo bajo 0.5 mA/cm?,(c) detalle zona fragilizada bajo 1 mA/cm?, y (d) detalle zona fragilizada bajo
0.5 mA/cmz2 (d).

4.1.3.1.3. Discusion de los resultados

La diferencia de resultados obtenidos utilizando los diferentes métodos de carga queda bien
reflejada en la Figura 4.13 a), que compara los indices de fragilizacién obtenidos con las probetas
precargadas gaseosa y electroquimicamente y ensayadas ex-situ, con los obtenidos en los ensayos
bajo carga electroquimica de hidrégeno in-situ. Un efecto similar se observa cuando se compara la
profundidad de la regidn fragilizada utilizando una representacion semejante (Figura 4.13 b)). Es
importante sefialar que la cantidad de hidrégeno introducida en todos los ensayos que se han
representado en esta figura fue siempre igual a 1.2 ppm.
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Figura 4.13. Influencia de la condicion de ensayo (a) en el indice de fragilizacién de hidrégeno y (b) en
la profundidad de la region fragilizada.

Resulta entonces evidente que la realizacion de los ensayos bajo carga electroquimica in-situ
de hidrégeno producen un dafio apreciablemente mayor que cuando se utilizan ensayos ex-situ con
probetas precargadas, cuando ademas la fragilizacién inducida en estas ultimas probetas es
dependiente del modo en el que se realiza la precarga de hidrégeno. Ademas, también es muy
evidente que la disminucién de la velocidad de ensayo aumenta significativamente la fragilizacion.

Para explicar primero la diferencia entre la precarga gaseosa y la precarga electroquimica, se
tiene que tener en cuenta el tiempo de espera desde que acaba la precarga hasta que se realiza el
ensayo. En el caso de la precarga gaseosa, como ya se ha mencionado anteriormente, es necesario
enfriar el reactor desde los 450°C hasta unos 85°C (temperatura de extraccién de las probetas del
reactor) antes de proceder a la extraccion de las probetas, y ese enfriamiento dura aproximadamente
una hora. Durante este tiempo tiene lugar una pérdida de hidrégeno importante a través de la
superficie de las probetas aun dentro del reactor, de manera que, cuando se inicia el ensayo mecanico,
tendremos un gradiente de hidrégeno en el espesor de la probeta, de tal manera que el contenido de
hidrégeno de la region mas superficial sera relativamente bajo, cuando es justo en esta zona donde
esta situada la zona de proceso (frente de la entalla), donde se inicia el fallo. Sin embargo, en la
precarga electroquimica, la probeta se ensaya inmediatamente después de concluida la precarga, sin
que haya lugar en este caso a pérdidas importantes de hidrégeno, de manera que el contenido de
hidrégeno en la zona de proceso serd en este caso apreciablemente mayor. Esa mayor concentracion
de hidrogeno en la zona de proceso localizada en el frente de la entalla da lugar a indices de
fragilizacion y a profundidades fragilizadas mayores, como se aprecia en la Figura 4.13.

En el caso de los ensayos realizado con carga de hidrégeno in-situ, hay que tener en cuenta que
el hidrégeno se introduce al mismo tiempo que la probeta se carga mecanicamente, siendo preciso
destacar que, durante la carga mecanica, la region de la probeta situada justo delante de la entalla
(concentrador de tensidn) sufre una fuerte deformacion plastica. El efecto que tiene la deformacion
plastica sobre la absorcidn de hidrégeno en este acero ya fue estudiado por Zafra et al. [27,28]. En ese
estudio, Zafra realiz6 ensayos de permeacion sobre este mismo acero, tras la aplicacidn de diferentes
porcentajes de deformacién plastica (entre 10% y 50%). Empezando con una densidad de corriente
de 0.5 mA/cm2, que se aumenté en pasos de 1 mA/cm? hasta alcanzar la saturacién, dicha
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investigacion concluy6 que la concentracién de hidrégeno dependia del grado de deformacion
plastica aplicada con la tendencia que se indica en la Figura 4.14. En esta figura se puede observar
que la concentracién de hidrégeno que satura el acero en equilibrio con el medio hidrogenado
aumenta mucho con la pre-deformacién plastica, obteniéndose un aumento de mas de cuatro veces
en dicha concentraciéon cuando se aplicé una pre-deformacién plastica del 50 % (el contenido de
hidrégeno en equilibrio pasé de 2.4 ppm a 9.9 ppm).
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Figura 4.14. Concentracion de hidrégeno a saturacion frente a la pre-deformacion pldstica
aplicada en el acero 42CrMo4-700 ( [28])

Asi, y de acuerdo con la teoria de Oriani [26], los &tomos de hidrégeno son atraidos hacia la
region donde la tension hidrostatica aplicada, ox, es mayor, hasta que se alcanza una concentracion
de equilibrio, Cy, que se puede estimar a partir de la ecuacion (4.4).

9HVH

CH = Coe RT (44)

doénde Cy es la concentracion de hidrégeno difusible en ausencia de carga y Vu es el volumen
parcial molar de hidrégeno, aproximadamente 2-10-¢ m3/Hmol en una microestructura férrea. De
acuerdo con esta teoria, la cantidad de hidrégeno que se acumula en la regiéon de proceso situada
justo delante del frente de la entalla (regién en la que opera la maxima tensién hidrostatica) en los
ensayos con carga de hidrégeno in-situ en el momento del fallo es mucho mayor que la concentracion
Co medida en las probetas no deformadas plasticamente, y también significativamente mayor que la
cantidad de hidrégeno presente en las probetas precargadas gaseosa o electroquimicamente.

La Figura 4.15 muestra, de forma esquematica, la distribucion de la tensién hidrostatica, on, y
de la deformacion, ¢, en el frente de la entalla durante el ensayo de traccion realizado con carga de
hidrégeno aplicada in-situ. En esta figura, igualmente se representa la distribucion de hidrégeno en
el interior de la probeta tras distintos tiempos de ensayo CA,C3,C3. Logicamente, el valor de la
concentracion de hidrégeno a lo largo del ensayo dependera de la actividad de hidrégeno, au, que
indica la capacidad del medio para introducir hidrégeno en el acero. La acumulacién de hidrégeno en
la zona de proceso, Z, aumenta al hacerlo la actividad del hidrégeno del medio (composicién de la
solucién y densidad de corriente aplicada) y, sobretodo, al aumentar la deformacién plastica
generada en el frente de la entalla.
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Figura 4.15. Esquema de la evolucién de la concentracién de hidrégeno (C4, C3,C3...) en el ensayo de

traccion con carga electroquimica aplicada in-situ.

Ademas, la profundidad de la zona fragilizada que se ha medido en los ensayos de traccion
realizados sobre las probetas entalladas deberia corresponder con la regién que se ha recibido un
mayor contenido en hidrégeno en el curso del ensayo. Para corroborar este punto de un modo
sencillo, se ha utilizado la expresion (4.5), que permite calcular la distribucién de hidrégeno en el
supuesto de un flujo de hidrégeno unidireccional en una placa semi-infinita (ley de Fick):

Cx/Cs =1—erf(x/2(D - t)'/?) (4.5)

Csy Cyson respectivamente las concentraciones de hidrogeno en la superficie de la probeta y
a una profundidad x, D es el coeficiente de difusion del hidrogeno en el acero (2.2 10-10 m2/s en el
acero 42CrMo4-700), t, es el tiempo y erf, 1a funcion error. Tomando el coeficiente de difusiéon del
hidrégeno medido en el acero 42CrMo4-700 (D=2.2 10-10 m2/s), se ha calculado la distancia para la
que se alcanzaria una concentracién de hidrégeno suficientemente alta (Cx=Cs/2) en los ensayos
realizados en el medio acido con y sin 6xido de arsénico. Los resultados obtenidos se han graficado
en la Figura 4.16 frente a la profundidad fragilizada (puntos azules), obteniéndose distancias de
penetracion de hidrégeno excesivas (la linea recta trazada en la figura muestra idénticos valores de
las dos variables representadas). A este respecto, debe tenerse en cuenta que el hidrégeno entra
desde la zona plastica generada delante de la entalla, por lo que el coeficiente de difusion serd en este
caso apreciablemente menor y el contenido de hidrégeno absorbido mayor. Tomando entonces el
coeficiente de difusion del hidrégeno correspondiente al acero 42CrMo4-700 deformado
plasticamente un 50% (D=7.9 10-12m2/s), se ha calculado ahora la distancia para la que se alcanzaria
una cierta concentracion de hidrogeno (C«<=0.1 Cs) y los resultados obtenidos se han graficado en la
misma figura utilizando simbolos de color naranja. La correspondencia que se ha obtenido de este
modo entre la profundidad fragilizada y la penetraciéon del hidrégeno ha sido ahora ya mucho mejor.
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Figura 4.16. Relacién entre la profundidad fragilizada y la profundidad que alcanza el hidrégeno.
Puntos azules (D=2.2 1019 m?/s, C,/Cs=0.5), puntos naranjas (D=7.9 1012 m2/s, C,/Cs=0.1). Ensayos
1MH;504, 1 mA/cm?y 1M H,504+As203 0.5 mA/cm?).

4.1.3.2. Ensayos de tenacidad con carga de hidrogeno in-situ

Los ensayos para la determinacién de la tenacidad a la fractura a temperatura ambiente se
realizaron tanto en condiciones normales de laboratorio (al aire), condiciéon que se tomé como
referencia, como con carga de hidrégeno electroquimico in-situ, permitiendo la entrada de hidrégeno
alavez que se producia la carga mecanica.

Los ensayos de fractura in-situ del acero 42CrMo4-700 se realizaron bajo tres condiciones de
entrada de hidrégeno diferentes. Para conseguir dichos ambientes se utilizaron diferentes
electrolitos y diferentes densidades de corriente. Asi, por un lado, se utilizé un electrolito acuoso
salino (3%NacCl) bajo una densidad de corriente de 0.2 mA/cm?, y por otro, un electrolito acido
aditivado con trioxido de arsénico aplicando densidades de corriente de 0.2 y 0.5 mA/cm2. Estas
condiciones de ensayo suponen respectivamente concentraciones de hidrégeno de 0.62, 0.86 y 1.22
ppm (medidas en probetas sin carga mecdanica). Como se habia comentado anteriormente, este acero
sometido a una situacion realista, en la que el componente se encuentra sometido a 1000-1200 bares
de hidrégeno a 40°C, contendria en torno a 0.4-0.5 ppm de hidrégeno, por lo que incluso la condicién
menos severa de las utilizadas, seria una condiciéon mas exigente que la real.

En primer lugar, se analiz6 la influencia de la velocidad de desplazamiento en el ensayo bajo la
condicién mas exigente. Para ello se utilizé el medio acido aditivado con triéxido de arsénico como
electrolito, se aplicé una densidad de corriente de 0.5 mA/cm?2 y se vari6 la velocidad de ensayo entre
0.01y 1 mm/min.

Las curvas carga-desplazamiento obtenidas en el ensayo realizado al aire, en ausencia de
hidrégeno (v=1 mm/min) y en los ensayos llevados a cabo bajo carga electroquimica de hidrégeno
aplicada in-situ se muestran en la Figura 4. 17. Se puede observar que en los ensayos in-situ, a medida
que disminuye la velocidad de desplazamiento utilizada, también lo hace la carga maxima alcanzada
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y sobrepasada esa carga la pendiente de la curva es mas abrupta. Que la carga maxima se alcance
antes indica que la grieta empieza a crecer antes, y el que exhiba una caida mdas abrupta indica que
su crecimiento es mas rapido al disminuir la velocidad de desplazamiento. N6tese que disminuir la
velocidad de desplazamiento implica aumentar el tiempo de ensayo, tiempo que proporcionamos
para que el hidrégeno difunda hacia el interior de la probeta.

18000

= Aire

B = In-situ dcido (1 mm/min)
16000 == In-situ dcido (0.1 mm/min)
= In-situ dcido (0.01 mm/min)
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Figura 4.17. Curvas Carga-COD en ensayos de tenacidad a la fractura del acero 42CrMo4-700
realizados al aire y con carga in-situ con el electrolito dcido bajo una densidad de corriente de 0.5
mA/cm?2. Influencia de la velocidad de desplazamiento utilizada en el ensayo

La influencia de la velocidad de desplazamiento se manifiesta también con claridad en las
curvas J-R. En la figura 4.18 se representan las curvas J-R obtenidas para los casos mencionados.
Como ya se ha comentado en la metodologia, el valor utilizado para evaluar la fragilizacién en los
ensayos de tenacidad a la fractura fue /y valor de ] necesario para un crecimiento real de la grieta
igual a 0.2 mm (punto de corte de la curva de resistencia ] con la linea de enromamiento desplazada
0.2 mm). En la Figura 4.18 se observa que el valor de Jo, disminuye desde 420 k]J/m?2 en el ensayo
realizado al aire hasta un valor minimo de 101 k] /m2 en la condicién mas agresiva y bajo la velocidad
mas lenta (0.01 mm/min).
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Figura 4.18. Curvas J-R obtenidas con el acero 42CrMo4-700 ensayado al airey con carga de
hidrégeno in-situ con electrolito dcido bajo una densidad de corriente de 0.5 mA/cmZ. Influencia de la
velocidad de desplazamiento empleada en el ensayo.

La Tabla 4.7 recoge los valores de ] para el inicio del crecimiento de grieta, Jo2, obtenidos en
estos ensayos junto a sus correspondientes indices de fragilizacién, IFHjo 2. Asi mismo. Se muestra el
valor de J necesario para que la grieta crezca 1 mm (desde 0.2 hasta 1.2 mm), J;2.02. Como puede
observarse, conforme disminuye la velocidad de desplazamiento utilizada en el ensayo, no solo
disminuye /2 sino también el valor de ] necesario para que la grieta crezca 1 mm.

Tabla 4. 7. Tenacidad a la fractura, Jo.> (k]/m?2), e indices de fragilizacién obtenidos en ensayos con
carga de hidrégeno in-situ con electrolito dcido bajo una corriente de 0.5 mA/cm? para diferentes
velocidades de desplazamiento en el acero 42CrMo4-700 y valores de ] necesarios para hacer crecer
la grieta 1 mm, /1.2

Velocidad ensayo

Ambiente . Joz (KJ/m2)  J12.02 (KJ/m2) IFH . (%)
(mm/min)
Aire 1 420 300 ---
1 220 260 47.6
1M Hz504 + As20 0.1 165%5.0 209 60.7
i=0.5 mA/cm?
0.01 101+7.5 125 75.9

Siendo evidente que el dafio producido aumentaba al disminuir la velocidad de desplazamiento
los ensayos en los otros dos ambientes se realizaron tinicamente utilizando la velocidad mas lenta
(0.01 mm/min). Las Figuras 4.19 y 4.20 muestran, respectivamente, las curvas Carga-COD y J-R
obtenidas en estos ensayos. La fragilizacion debida a la entrada de hidrégeno se observa con claridad
tanto en unas curvas como en otras. Se hace notar el descenso progresivo de la posicién de las curvas

J-R al aumentar la agresividad del ensayo.
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Figura 4.19. Influencia del electrolito. Curvas Carga-COD para el acero 42CrMo4-700 ensayado al aire
e in-situ con electrolito dcido bajo diferentes electrolitos y densidades de corriente.
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Figura 4.20. Influencia del electrolito. Curvas J-R para el acero 42CrMo4-700 ensayado al aire e in-situ

bajo diferentes electrolitos y densidades de corriente.

En la tabla 4.8 se muestran los valores de o2y J1.2-02 obtenidos. Para la condicién menos severa
(electrolito salino) ya se obtiene una fragilizaciéon importante del 50.6% (Jo.= 207 kJ/m2), subiendo
hasta 67.1% y 75.9% bajo las otras dos condiciones. N6tese que el valor de la tenacidad a fractura,
Joz, llega a bajar hasta los 101 k] /m2 en el caso mas exigente (electrolito 4cido bajo una corriente de
0.5 mA/cmz2). Recuérdese de nuevo, que la menos agresiva introduce aproximadamente la misma
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cantidad de hidrégeno (0.62 ppm) que la utilizacién de presiones de hidrégeno muy elevadas (>1000
bares).

Tabla 4. 8. Tenacidad a la fractura, Jo.2 (k]/m?), e indices de fragilizacion obtenidos en ensayos in-situ
con diferentes electrolitos y densidades de corriente para el acero 42CrMo4-700 y valores de |
necesarios para hacer crecer la grieta 1 mm, J1.2-.2.

Velocidad ensayo

Ambiente . Joz (KJ/m2)  J12.02 (KJ/m2) IFH j02 (%)
(mm/min)
Aire 1 420 300 ---
3% NaCl

i=0.2 mA/cm? 0.01 207+2.5 197 50.6
1M H2504 + Asz03 0.01 138%2.5 192 67.1

i=0.2 mA/cm?
1M HS04 + As205 0.01 101£7.5 125 75.9

i=0.5 mA/cm?

Estos resultados se compararon con los obtenidos previamente por este mismo grupo de
investigacion mediante ensayos de tenacidad a la fractura utilizando probetas compactas de este
mismo acero precargadas en un reactor de hidrégeno a alta presién y temperatura (19.5 MPa, 450°C)
pero ensayadas en condiciones normales de laboratorio (ensayos ex-situ). En ese caso, la
concentracién de hidrégeno alcanzada fue de 1.2 ppm [77]. Utilizando en aquella ocasién una
velocidad de ensayo igual a la empleada aqui, 0.01 mm/min, la fragilizacién obtenida fue del 41%, es
decir, significativamente inferior a la obtenida en los ensayos con carga de hidrégeno in-situ bajo la
condicién menos severa (50.6 % para el electrolito salino y una densidad de corriente de 0.2
mA/cm?2).

También se compararon estos resultados con los obtenidos por Yamabe et al. [71], en un acero
templado y revenido similar al utilizado en este trabajo. Yamabe llevé a cabo ensayos de fractura bajo
presion de hidrogeno aplicada in-situ, utilizando para ello presiones de hidrégeno de 45 y 115 MPa.
Aplicando las ecuaciones (3.1) y (3.2), las presiones citadas equivaldrian a contenidos de hidrégeno
en equilibrio en el acero iguales a 0.23 y 0.45 ppm de H respectivamente. La condicién menos severa
utilizada en este trabajo (medio salino, 0.2 mA/cm?) introducia una cantidad de hidrégeno similar a
la correspondiente a la presion de 115 MPa, sin embargo, la fragilizacién observada en este trabajo,
del 50.6%, se asemeja mas a la obtenida por Yamabe bajo 45 MPa de hidrégeno (IFH = 54%), y es
claramente inferior a la condicion de 115 MPa de presién de hidrégeno, para la que determiné una
fragilizacion del 91%. De todos modos, los aceros y los tratamientos térmicos aplicados no eran
exactamente los mismos, y esa puede ser la explicacidon de las diferencias observadas al comparar
ambos trabajos.

Pasando ahora al analisis fractografico, en la Figura 4.21 se muestran las superficies de fractura
de las probetas ensayadas en medio salino (Figuras 4.21 b).e)). En esta figura, y a modo de
comparacion, también se incluye una imagen representativa de la superficie de fractura de una
probeta ensayada al aire (Figura 4.21 a)).
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Figura 4.21. Superficies de fractura de probetas SENB del acero 42CrMo4-700, (a) ensayadas al aire, e
in-situ con un electrolito salino, (b) vista general, (c) detalle del cambio mecanismo, (d) detalle
descohesion lajas/bloques martensita (DLM), (e), detalle descohesién matriz de carburos (DCM).

Comparando las vistas generales de las probetas ensayadas a aire (Figura 4.21 a)) con la
ensayada in-situ empleando un electrolito salino ((Figura 4.21 b)), se observa que al aire el
micromecanismo de fallo es totalmente ductil, pero en la probeta ensayada en presencia de
hidrégeno, aunque el miocrmecanismo predominante seguia siendo dictil, se advertia la presencia
de un micromecanismo fragil justo en la zona en la que la grieta comenzd a crecer a partir de la
pregrieta por fatiga. Asimismo, también se apreciaba la presencia de grietas secundarias (sefialadas
con elipses amarillas) en las probetas ensayadas in-situ. Como se aprecia en la Figura 4.30 c), la
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extension del micromecanismo fragil fue de unas 200 pum, tras lo cual el modo de fractura pasoé a ser
ductil (Figura 4.21 c)). Ademas, dentro de la zona fragil se encontraron dos micromecanismos de fallo
operativos diferentes, descohesidn de las intercaras entre las lajas y bloques de martensita (Figura
4.21 d) y descohesidon de los carburos de la fase matriz (DCM) (Figura 4.21 e)). Este ultimo
micromecanismo de fractura se produce en virtud de la acumulacién de hidrégeno en estas intercaras
hasta dar lugar a su descohesién bajo las elevadas tensiones locales imperantes [77,134]. La aparicién
de estos mecanismos, junto a la presencia de grietas secundarias, denota sin ninguna duda la accién
del hidrégeno.

Cuando se utiliz6 el electrolito acido, la fragilizaciéon observada tanto en las curvas Carga-COD
como en las J-R, también se vié reflejada en las superficies de fractura de las probetas. De este modo,
comparando ya a pocos aumentos las superficies de fractura de los ensayos realizados en ausencia
de hidrégeno (Figura 4.22 a)) y en el medio acido bajo una densidad de corriente de 0.2 mA/cm?
(Figura 4.22 b)) se observaron diferencias muy significativas debidas a la presencia de hidrégeno.
Ahora, el aspecto general de la region de crecimiento de grieta en el ensayo con carga de hidrégeno
in-situ fue totalmente fragil. Al observar bajo un mayor numero de aumentos esta zona, se
encontraron dos micromecanismos de fallo operativos. El primero de ellos, mostrado en la Figura
4.22 c), se encontro en la zona mas proxima a la pregrieta por fatiga, es decir, en la zona donde se
inicié el crecimiento de la grieta en el ensayo, y se trataba de un micromecanismo mixto que aunaba
la descohesion de las intercaras entre los bloques y lajas de martensita con la descohesién de los
carburos con la fase matriz (pequefios huecos visibles en la superficie de fractura). Ademas, la
presencia de grietas secundarias fue todavia mas evidente que en las probetas ensayadas en el medio
salino (flechas amarillas de la Figura 4.22 c)). Ademads, ahora, a medida que la grieta avanzaba, el
micromecanismo se volvia mas fragil, hasta llegar a convertirse, como se muestra en la Figura 4.31
d), en un Unico micromecanismo de fallo, la descohesion de las intercaras entre las lajas y bloques de
martensita. Estas observaciones se justifican asumiendo que bajo estas condiciones de carga de
hidrégeno in-situ, a medida que el ensayo progresa, la concentracion de hidrégeno en la region de
proceso situada justo delante de la grieta es cada vez mayor (el mecanismo DLM exige una mayor
concentracién de hidrégeno que el DCM). Sefialar, finalmente, que en los ensayos realizados bajo la
condicion mas agresiva (medio acido a 0.5 mA/cm?2), la superficie de fractura obtenida fue ain mas
fragil, observandose a lo largo de todo el crecimiento de grieta la descohesidn de las intercaras entre
las lajas y bloques de martensita (Figura 4.22 e)) como tinico micromecanismo de fallo.
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Figura 4.22. Superficies de fractura de probetas SENB del acero 42CrMo4-700 (a) ensayadas al aire,
(b) con el electrolito dcido bajo una densidad de corriente de 0.2 mA/cm?, vista general, (c), detalle
micromecanismo mixto (DLM+DCM), (d) detalle descohesién lajas/bloques martensita,(e) con el
electrolito dcido bajo una densidad de corriente de 0.5 mA/cm? (DLM).
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4.1.3.2.1. Discusion de los resultados

En la Figura 4.23 se resumen, graficamente, los valores de la tenacidad a fractura y los indices

de fragilizacién correspondientes a los distintos casos analizados.

Sefialar, en primer lugar, y del mismo modo que se habia visto en los ensayos de traccién, la
diferencia de resultados entre las probetas precargadas y las ensayadas bajo carga electroquimica de
hidrégeno aplicada in-situ reside principalmente en el diferente contenido de hidrégeno presente en
la regién de proceso situada justo delante del frente de la grieta en ambos supuestos. Mientras que
en las probetas precargadas de hidrégeno gaseoso se habia medido un contenido de hidrégeno igual
a 1.17 ppm tras carga a 19.5 MPa y 450°C (utilizando probetas sin carga mecdanica), en los ensayos
con carga de hidrégeno in-situ, debido a la fuerte deformacién plastica que la carga mecdanica genera
en el extremo de la grieta, la cantidad de hidr6geno que entra durante el ensayo de fractura es sin
duda ostensiblemente mayor y, por lo tanto, cabe esperar una mayor fragilizacién. De aqui, de nuevo,
la importancia de realizar siempre ensayos con carga de hidrégeno in-situ a la hora de evaluar la
susceptibilidad de cualquier material que deba trabajar en contacto con este elmento, ya que
representa de manera mas fiel la condicion real de servicio.
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Figura 4.23. Indices de fragilizacién de hidrégeno, IFH)o; (barras) y tenacidad a la fractura, Jo.
(iconos) en ensayos de fractura realizados bajo diferentes condiciones.

Pasando ahora a discutir las diferencias entre los resultados de los ensayos in-situ realizados
en las distintas condiciones, se calcula, de manera similar a como se habia explicado en los ensayos
de traccion, la evolucion del contenido de hidrégeno alo largo de estos ensayos, utilizando la ecuaciéon
4.5. Asi, introduciendo el valor del coeficiente de difusion del hidrégeno a temperatura ambiente en
el acero 42CrMo4-700 (2.2:101° m2?/s), se puede calcular la distancia maxima que alcanza el
hidrégeno en el curso del ensayo (= 0.005 (). Recuérdese que Cs es la concentracion de hidrégeno
superficial y Cx la concentracidn de hidrégeno presente a una distancia X de la superficie. La Figura
4.24 recoge esta evolucién de manera grafica.

Este hidrégeno, que entra en la probeta desde el medio acuoso por el extremo de la grieta,
difunde y se acumula en el maximo de tension hidrostatica, se localiza delante de la grieta a una
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distancia, Xma, puede estimarse en funcién del valor de la tenacidad a la fractura, Jo2 y del limite
elastico del acero: X;,qx = Jo.2/0ys [135].

Sabiendo el limite elastico del acero 42CrMo4-700 es 622 MPa, en la tabla 4.9 se muestran los
valores de X calculados para las diferentes condiciones de ensayo bajo carga in-situ. Como puede
observarse, para la misma velocidad de ensayo, el valor de X.x disminuye conforme aumenta la
severidad del medio, pasando de 0.33 mm para el electrolito salino (i = 0.2 mA/cm?2) a 0.22 mm con
el electrolito 4cido a la misma densidad de corriente y llegando a 0.16 mm para este mismo electrolito
con una densidad de corriente de 0.5 mA/cm2. Obviamente, con el mismo electrolito, esta distancia
disminuye conforme lo hace la velocidad de ensayo.

Tabla 4.9 Distancia a la que se localiza el mdximo de tensién hidrostdtica (Xmax) medida desde el
extremo de la grieta para las diferentes condiciones ensayadas con el acero 42CrMo4-700 y tiempo de
ensayo para el que se alcanzo Jo..

. Velocidad ensayo Tiempo Jo.z
Ambiente . i Xmax (Mm)
(mm/min) (min)
3% NaCl

i=0.2 mA/cm? 0.01 116 0.33

1M H;S04 + As203
i=0.2 mA/cm? 0.01 103 0.22
1 2 0.35

1M H2S04 + As203
i=0.5 mA/cm? 0.1 17 0.27
0.01 100 0.16

Si analizamos ahora con mas detalle la penetracion del hidrégeno en el acero 42CrMo4-700
(Figura 4.24 b)) vemos que éste difunde bastante rapido en este acero, por lo que apenas se necesitan
unos pocos minutos para que llegue a la regién de maxima triaxialidad, situada a las distancias Xpax
recogidas en la tabla 4.9. Teniendo en cuenta que el tiempo que tard6 en alcanzarse Jo. en estos
ensayos, sobre todo cuando se utiliz6 la menor velocidad de desplazamiento (0.01 mm/min), es de
100 minutos o mas (ver tabla 4.9), se puede asegurar que esta velocidad de desplazamiento es mas
que suficiente para conseguir que el hidrégeno que entra desde el electrolito, se acumule en la zona
de proceso, para dar lugar a la fragilizacién del acero.
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Figura 4.24. (a) Distancia penetrada por el hidrégeno en funcion del tiempo de ensayo de tenacidad a
la fractura en el acero 42CrMo4-700, (b) ampliacién de (a), mostrando también las distancias a las
que se localiza el mdximo de la tensién hidrostdtica en los ensayos realizados.

4.2. Acero DSS2205

4.2.1. Caracterizacion microestructural

La Figura 4.25 recoge la microestructura del acero DSS2205 obtenidas para la seccion
longitudinal (Figura 4.25 a)) y para la seccidn transversal (Figura 4.25 b)) a la laminacién. Como ya
se ha comentado anteriormente, este acero duplex tiene dos fases: ferrita (fase mas oscura) y
austenita (mads clara). La fraccién volumétrica de cada fase, determinadas mediante contaje manual
de puntos, fué de 54% ferrita (ésta es la fase matriz continua), y 46% austenita (fase dispersa). Estas
fracciones fueron también analizadas a través del andlisis EBSD (Figura 4.3.c)), obteniéndose
aproximadamente los mismos porcentajes para cada fase.

B Ferrite
[ Austenite
c)
Figura 4.25. Microestructura del acero DSS2205 (a) seccion longitudinal, (b) transversal y (c) tras
andlisis EBSD.
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Como puede observarse, las bandas de ferrita y austenita se encuentran claramente orientadas
en la direcciéon longitudinal (Figura 4.25 a)) y transversal (Figura 4.25 b)), apiladas en la direccién
del espesor (direccion normal) de la chapa, siendo el espesor medio de las bandas de
aproximadamente 10 um. Dada esta orientacion preferente, y en virtud de los diferentes coeficientes
de difusion del hidrégeno en la ferrita y en la austenita (mucho mas lento en la austenita [18]), se
espera que el comportamiento en presencia de hidrégeno in-situ, sea diferente cuando una grieta
crezca en la direccién longitudinal (paralela a las bandas de ferrita y austenita), que cuando crezca
en la direccion del espesor (perpendicular a las bandas). Este es uno de los puntos que se analiza mas
adelante. En cuanto a la dureza de este acero, el valor obtenido fue de 186+4 HB.

4.2.2. Interaccion hidrégeno-microestructura

4.2.2.1. Contenido de hidrégeno

Al igual que para el acero 42CrMo4-700, se realiz6 un andlisis sencillo por elementos finitos en
Abaqus introduciendo en este caso el coeficiente de difusién aparante obtenido por lacovello et al.
[103] de 7.5-10-1*m?2/s y utilizando probetas de 10 x 10 x 1mm. Para el acero DSS2205 se obtuvo que
para conseguir una saturacidon del 99% se necesitan 75 dias de carga. Al no ser practico estar 75 dias
cargando el acero DSS2205, para este trabajo todos los contenidos de hidrégeno obtenidos uge se
muestran a continuacién son obtenidos tras 24 horas de carga. Es importante sefialar que tras 24
horas de carga, la condicion estd lejos de la saturacién (tendriamos hidrégeno tinicamente en la
region superficial de la probeta).

Los contenidos de hidrégeno tras la realizacidn de cargas tanto gaseosas como electroquimicas
se muestran en la tabla 4.10.

Tabla 4.10. Contenidos de hidrégeno en el acero DSS2205 para diferentes condiciones de carga
gaseosa y electroquimica.

Medio Condicidon Contenido de H (ppm)
Gas 300°C / 19.5 MPa / 24h 32.95+1.33
40°C / 19.5 MPa / 24h 1.11+0.22
1M H2S04+0.25g/L As203 0.5 mA/cm? / 24h 24.25+4.15
0.1 mA/cm? / 24h 6.07+0.68
3% NaCl 0.05 mA/cm? / 24h 4.45+1.32
0.02 mA/cm? / 24h 2.92+0.04

En este caso, la carga gaseosa a alta temperatura se ha limitado a 300°C con objeto de no alterar
la microestructura del acero, obteniéndose una concentracion de hidrégeno muy elevada (33 ppm).
Pasando ahora a analizar la carga de hidrégeno gaseoso a temperatura ambiente extrema (40°C),
debe tenerse en cuenta que en este caso 24 horas son insuficientes para alcanzar la saturacion (el
hidrégeno no se encuentra homogéneamente distribuido por la microestructura del acero, sino que
se encuentra concentrado cerca de la superficie), por lo que no es correcto realizar los mismos
calculos que para el acero 42CrMo4-700. De cualquier manera, a titulo aproximativo y con la idea de
fijar las condiciones de los ensayos mecanicos con carga electroquimica de hidrégeno aplicada in-
situ, se utilizaron de nuevo las ecuaciones (3.1) y (3.2) obteniéndose asi un valor de “solubilidad
aparente”, Sappacec, de 0.079 ppm/barl/2 para el acero DSS2205. En la tabla 4.11 se recogen, siguiendo
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el mismo razonamiento empleado con el acero 42CrMo4-700, los valores del contenido aproximado
de hidrégeno que resultan para las diferentes presiones de servicio.

Tabla 4.11. Contenidos de hidrégeno en el acero DS52205 para diferentes presiones de servicio.

Presion (bar) P=100 P=200 P=500 P =800 P=1000 P=1200
Fugacidad (bar) f=106 f=226 f=677 f=1301 f=1837 f=2490
Cu (ppm) 0.77 1.11 1.95 2.70 3.21 3.74

Cyu=S-(NY2/)f=P-e"/rr //Suppsoec = 0.079 ppm/bar'/?

A la vista de estos resultados (recuérdese que son solo estimativos), la concentracién de
hidrégeno introducida utilizando la mayor presién de hidrégeno estaria en torno a 4 ppm.

Utilizando la carga electrolitica y el medio 4cido con una densidad de corriente de 0.5 mA/cm?
(24.2 ppm), conseguir introducir tan solo 4 ppm con este medio implicaria el uso de una densidad de
corriente demasiado baja y dificil de controlar. Por esta razén, en la bisqueda de las condiciones
electroquimicas que introdujesen esa cantidad de hidrégeno en el acero, en esta ocasién sélo se
utilizé el electrolito salino. Esta decision se debe a que este electrolito, no solo consigue introducir la
cantidad de hidrogeno deseada, sino que minimiza el riesgo que implica la utilizaciéon de los
electrolitos 4cidos. En la Figura 4.26 se registra la relacidon obtenida entre el contenido en hidrégeno
introducido y la densidad de corriente utilizada con este electrolito, relacién que se recoge en la
ecuacion (4.6).

Concentracion H (ppm)

0 1 1 1
0.0 0.1 0.2 0.3 0.4
[Densidad de corriente (mA/cm?)]1/2

Figura 4.26. Contenido de hidrégeno en el acero DSS2205 frente a la raiz cuadrada de la densidad de
corriente (carga electroquimica en el medio acuoso salino).

Cy (medio salino, 24 h) [ppm] = 18.003 - (i[mA/cmz])l/Z +0.3951 (4.6)

Utilizando la ecuacion (4.6) se obtiene que las 4 ppm de hidrégeno se alcanzarian aplicando
una densidad de corriente de tan solo 0.04 mA/cm? y si la densidad de corriente disminuye hasta
0.02 mA/cm?, la cantidad de hidrégeno introducida tras 24 h de carga es ya de casi 3 ppm (2.92 ppm).
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Los resultados obtenidos en este apartado se utilizaron para fijar las condiciones de los ensayos
mecdanicos bajo carga electroquimica de hidrégeno aplicada in-situ.

4.2.2.2. Ensayos de permeacion

El estudio de la permeacién de hidrégeno en el acero DSS2205 se realiz6 utilizando tinicamente
un transitorio ya que, como veremos a continuacidn, se trata de ensayos muy largos que, ademas, dan
lugar a unas curvas de permeacién bastante peculiares.

En este caso también se modific6 la metodologia empleada en relacién con la utilizada con el
acero 42CrMo4-700, ya que se utilizé el mismo electrolito, 0.1M NaOH, en ambas celdas. Ademas, la
superficie de las muestras expuesta a la celda anddica no se paladiz6, sino que se le aplicé de entrada
una diferencia de protencial de +335mV respecto al electrodo de Ag/AgCl durante 24 horas, tal y
como indica la norma correspondiente [104]. En la Figura 4.27 se muestra una de las curvas de
permeacion obtenidas. Como puede observarse, para una misma densidad de corriente de 1 mA/cm?,
aplicada en la celda de carga de hidrogeno, se obtuvo una curva de permeacion con tres escalones.
Yao et al. [136] obtuvieron una curva similar en su estudio de permeacion de hidrégeno en un acero
duplex 2205 bajo presién hidrostatica.

La aparicién de diferentes escalones sin haber cambiado la densidad de corriente aplicada
significa que el hidrégeno difunde a través de la probeta de este acero siguiendo tres cinéticas
distintas. Una pequefia parte de hidrégeno (en torno al 18% si tenemos en cuenta la altura del primer
escaldn) atraviesa la probeta con relativa rapidez (en unos 40.000 s o 11 h). La altura del segundo
escalén corresponde ya a la llegada de aproximadamente el 50% del hidrégeno introducido por la
superficie de carga y su movimiento ha sido significativamente mas lento ya que ha tardado mucho
mas en atravesar la probeta (en torno a 150.000 s 0 41 h). Finalmente, el tercer escaldn corresponde
yaalallegada del 50% del hidrogeno restante que se ha movido a través de la probeta de permeacién
de un modo aun mas lento (ha tardado 250.000 s o 3 dias en atravesar la probeta).

1.4
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Figura 4.27. Permeacién de hidrégeno en el acero DSS2205 para una densidad de corriente aplicada
de 1 mA/cm2(solucién 0.1M de NaOH).
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En el caso presentado en la Figura 4.27 la direccién de la difusién del hidrégeno en la probeta
de permeacion era paralela a las bandas de ferrita/austenita (direccion de la laminacidn),
difundiendo preferentemente a través de la ferrita, ya que esta fase tiene un coeficiente de difusion
de hidrégeno mucho mayor que el de la austenita. Sin embargo, esta difusidn se vera ralentizada por
las trampas de hidrédgeno presentes en el acero y, mas concretamente, de acuerdo con varios estudios,
por la presencia de las intercaras ferrita/austenita, consideradas la trampa principal en los aceros
inoxidables duplex. En concreto, Wu et al. y Turk et al. [60,137] estudiaron el efecto del atrapamiento
de hidrégeno en la difusién de los aceros duplex, coincidiendo en asegurar que el hidrégeno que se
desplaza por la ferrita es atraido fuertemente por las intercaras ferrita/austenita pero que para que
los 4&tomos de hidrogeno pasen a la citada intercara deben superar una cierta barrera energética.

La Figura 4.28 representa, de modo esquemadtico, los niveles energéticos asociados al
atrapamiento de hidrégeno en la microestructura del acero ddplex. La energia para la difusion del
hidrégeno en la ferrita, E,, es de tan solo 8 k]/mol, mientras que esta misma energia en la austenita
es 55 kJ/mol. Adema3s, el hidrogeno que se mueve a través de las bandas de ferrita es fuertemente
atraido por las intercaras ferrita/austenita y queda parcialmente atrapado en estas intercaras, de las
que puede terminar saliendo hacia la austenita, fase por la que se mueve muy lentamente.

Ferrita, a Austenita, y

Intercara o/y

Figura 4.28. Esquema de los niveles energéticos en el acero DSS2205.

Teniendo en cuenta estas aportaciones y volviendo a la Figura 4.27, los tres escalones que se
observan en la curva de permeacién se pueden explicar de manera sencilla. Asi, y dado que como se
ha dicho, el hidrégeno difunde principalmente a través de la ferrita, las bandas de ferrita deben verse
como canales por los que el hidrégeno puede desplazarse con una cierta rapidez. Ademas, al ser la
ferrita la fase matriz, el hidrégeno atraviesa facilmente la probeta, dando lugar asi al primer escalén
de la Figura 4.27. Sin embargo, el coeficiente de difusidn asociado a este primer escalén, D, es igual
a 1.2-10-12 m2/s, valor mucho mayor que el coeficiente de difusiéon medido en la ferrita pura (7.3-10-
9m2/s). La elevada concentracion de aleantes, Cr, Ni y Mo [138] y la presencia de las intercaras entre
las dos fases constitutivas, son los responsables de esta diferencia, haciendo que el movimiento del
hidrégeno en la ferrita sea mas lento que en el hierro puro. De este modo, el hidrégeno que consigue
atravesar la muestra mas rapidamente seria el que circul6 por la region central de las bandas de
ferrita, dando asi lugar al primer escalén del grafico de permeacion. El segundo escalén de la curva
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de permeacion, con un Dy, = 1.37-10-13 m2/s, lo atribuimos al flujo de hidrogeno que, circulando
también por las bandas de ferrita, lo hace en la regidn de éstas que se encuentra mas proxima a las
intercaras ferrita/austenita. Este hidrogeno estd fuertemente atraido por estas intercaras y su
movimiento resultard ralentizado, dando asi lugar a un coeficiente de difusién muy inferior al
primero (aproximadamente un orden de magnitud inferior). Por ultimo, al tercer escalén muestra
un valor de D,,,= 6.02-10-1* m2/s y se corresponde con el hidrégeno que ha ido entrando en las
bandas de austenita y ha ido difundiendo por esta fase durante todo el ensayo (la duracion total de
estos ensayos fue de 3-4 dias). Como se habia comentado anteriormente, de acuerdo con la altura de
los escalones, el 50% de todo el hidrégeno habia llegado en los escalones 1y 2 y el 50% restante en
el escaldén 3, porcentajes que se corresponden muy bien con una distribucion de fases 50/50 del acero
2205, ya que los dos primeros escalones correspondian a hidrégeno que habia difundido por la ferrita
y el tercero a hidrogeno difundiendo por la austenita. Asimismo, destacamos que este tercer
coeficiente de difusién es unas 500 veces inferior al primero y mas de 40 veces inferior al segundo, y
su valor es similar al obtenido por lacovello et al. (7.5:10-14 m2/s)[103], siendo considerado el
coeficiente de difusiéon aparente del acero DSS2205. En la Figura 4.29 se presenta un esquema
explicativo de cdmo ocurre la difusion del hidrégeno en el acero duplex 2205 durante el ensayo de
permeacion: el hidrégeno que se mueve con relativa rapidez por la zona central de las bandas de
ferrita es el que primero atraviesa la probeta, a continuacién llega el hidrégeno que desplazandose
también a través de las bandas de ferrita, lo hace mads cerca de las intercaras ferrita/austenita, de
modo que la presencia de estas trampas fuertes ralentiza considerablemente su movimiento, siendo
finalmente, el hidrogeno que se desplaza a través de las bandas de austenita, el dltimo en atravesar
la probeta.

Figura 4.29. Esquema de la difusion de hidrégeno en el acero DSS2205.

4.2.2.3. Curvas de desorcion y energias de atrape

El estudio de la desorcion del hidrogeno en el acero DSS2205 tras carga de hidrégeno a una
presion de 19.5 MPa y 300°C, se realiz6 utilizando laminas cuyo espesor coincidia con dos direcciones
diferentes. Una favorable, en la que se facilita la difusién del hidrégeno por la fase ferrita, en concreto
la direccion de difusion correspondia a la direccién transversal a la laminacién (probetas T) y, otras
en las que se ponia el mayor impedimento posible a la difusién del hidrogeno, ya que la direccion
principal de difusién se encontraba orientada perpendicularmente a las bandas de ferrita/austenita
(probetas S). En la Figura 4.30 se muestran las curvas de desorcién de hidrégeno obtenidas en la
direccion T (Figura 4.30 a)) y en la direcciéon S (Figura 4.30 b)). Es importante sefialar que las
muestras que se utilizaron en estos ensayos fueron de 10x10x1 mm, por lo que la direccién de
difusion preferente fue la del espesor, de 1 mm.
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Figura 4.30. Curva de desorcion del acero DSS2205. a) desorcidn en la direccion transversal (T), b)

o
(=]

desorcion en la direccion del espesor (S).

En el caso de las probetas T se alcanz6 un contenido de hidrégeno irreversible igual a 8 ppm
tras aproximadamente 135 dias (4.5 meses) de mantenimiento de las probetas al aire a temperatura
ambiente. Sin embargo, la cantidad de hidrégeno retenida en las probetas S al cabo de un tiempo
similar fue de 20 ppm. Como el hidrégeno retenido de modo irreversible deberia ser el mismo en
ambos tipos de probetas, debe suponerse que las probetas S no han terminado de descargarse, se
necesitarfa un tiempo mayor para la salida de todo el hidrégeno de estas probetas. El hidrégeno
inicial medido en ambos tipos de probetas era practicamente el mismo (33 ppm) ya que al llevar la
muestra a saturacién a alta temperatura y presiéon (300°Cy 19.5 MPa) la direccionalidad de las bandas
o la presencia de trampas no tienen ya influencia alguna. Sin embargo, en la desorcién de hidrégeno
a temperatura ambiente, se observo una clara diferencia entre ambas direcciones. El hidrégeno ha
salido mucho mas rapidamente de las probetas T, en las que se midié un contenido de hidrogeno
difusible igual a 25 ppm (33 - 8 = 25 ppm). Este comportamiento se explica en virtud de la
direccionalidad de las bandas de ferrita/austenita ya mencionada. Las bandas de ferrita se
encuentran bien orientadas en el camino de difusién del hidrégeno en las probetas T, mientras que
en el caso de las probetas S el camino de difusién del hidrégeno se encuentra entorpecido por la
presencia de bandas de austenita orientadas transversalmente.

En la Figura 4.30 la linea discontinua corresponde al mejor ajuste obtenido en el andlisis por
elementos finitos aplicado a los datos experimentales. Dicho andlisis arrojé un valor de D, de
1.90-10-1* m2/s para la direccion T. Se trata de un valor que no se aleja demasiado del valor obtenido
en los ensayos de permeacion, que fue 6.02-10-14 m2/s. La diferencia observada puede deberse a que
en la aproximacion numérica no se tuvo en cuenta el hidrégeno perdido durante la fase de
enfriamiento desde la temperatura de la carga gaseosa (300°C) y la temperatura de extraccidn de las
probetas del autoclave (90°C aprox.).

No se pudo ejecutar un analisis similar cuando la difusion tenia lugar en la direccién S porque
no se complet6 la curva de desorcion ya que la salida de hidrogeno en estas probetas fue demasiado
lenta.
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Para obtener la densidad de trampas y un valor estimado de las energias de atrape se utilizé el
enfoque basado en el modelo de difusién de Oriani [26], que ademas de la presencia de trampas tiene
en cuenta la tortuosidad en el camino de difusién del hidrégeno, como se explicé en el capitulo 3.
Haciendo uso de este modelo, y teniendo en cuenta que el pardmetro que tiene en cuenta la
tortuosidad, w, toma valores entre 0 (camino con un obstaculo insalvable) y 1 (camino totalmente
libre), inicialmente se asigné un valor de tortuosidad de w” = 0.52 para la direccién T y and 0’ =
0.26 parala N [18]. Con estos valores y realizando un proceso iterativo con los valores de £,y Nren
ambas direcciones, el mejor ajuste con la curva experimental se obtuvo para Ef = E} =52.5k]/mo],
NF = 7.0x104N,, y N3 = 1.4x10-3N,. No obstante, y asumiendo que al igual que E, la densidad de
trampas Nt deberia ser independiente de la direcciéon del bandeado, se fijé un Ny = 7.0x10-4N; para
ambas direcciones. Con los valores obtenidos E, = 52.5 kJ/mol, y Ny = 7.0x10-N,, se tomé o’ =
0.52 y se iter6 ahora con el valor de w”. El mejor ajuste para los datos experimentales se obtuvo para
un o’ = 0.10, valor bastante mas bajo que el utilizado en el caso anterior, lo que denota que en
nuestro acero habia una mayor tortuosidad en la direccién N que la reportada por Turnbull et al. [18].

En el caso del acero DSS2205 también se realizaron analisis de desorcién térmica (TDA) al
objeto no so6lo de detectar las trampas presentes en el material sino también de obtener los valores
de la energia atrapamiento, E», de dichas trampas. Las rampas de calentamiento utilizadas fueron
600, 900, 1200 y 2400 °C/h. En la Figura 4.31 se muestran las curvas de deteccién de hidrégeno
obtenidas para las diferentes rampas de calentamiento.
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Figura 4.31. Perfil de desorcion de hidrogeno para el acero DSS2205 para diferentes rampas de
calentamiento.

Los perfiles de desorcion obtenidos nos permitieron identificar dos picos (identificados con
flechas en la Figura 4.31). El primero se visualiza como un ligero hombro que aparece en el perfil de
desorcién, mientras que el segundo es ya un pico perfectamente nitido. En la tabla 4.12 se muestran
los valores de temperatura correspondientes a ambos picos, Tp, correspondientes a cada uno de los

picos para cada temperatura.
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Tabla 4.12. Temperaturas, Tp, para cada pico y para diferentes temperaturas. Acero DSS2205.

Rampa calentamiento (°C/h)

1er pico (°C)

22 pico (°C)

2400 403 443
1200 371 407
900 327 390
600 305 367

Haciendo uso de los valores de T, obtenidos, se obtuvo la relacién entre In(¢/T#?)y 1/Tp,
realizando un ajuste lineal, tal y como se representa en la Figura 4.32. A través de este ajuste es
posible obtener el valor de £} correspondiente a cada tipo de trampa con unos coeficientes de
determinacion R2 bastante elevados, especialmente en el caso del segundo pico, que era el mas visible.
Los valores de Ej; obtenidos fueron de 23.5 para el primer pico y de 50.4 k] /mol para el segundo. A
raiz de estos valores, el primero se puede asociar a la existencia de dislocaciones y/o bordes de grano

o/a. y v/, mientras que el segundo se relaciona con las intercaras ferrita/austenita [60,137].

1/Tp
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Figura 4.32. Regresién lineal para la obtencidn de energias de atrapamiento en el acero DSS2205.

De este modo, teniendo en cuanta tanto los resultados numéricos como de los valores
experimentales de los ensayos de desorcion, se confirmd que en el acero DSS2205 existe una trampa
de hidrégeno principal con una energia de atrapamiento situada entre 50-53 kJ/mol. Ademas, esta
trampa, segun la bibliografia consultada [60,137,139-141], corresponde a las intercaras
ferrita/austenita, que son las regiones en las que el hidrégeno queda mas fuertemente atrapado en
los aceros inoxidables duplex. De cualquier manera, la energia medida es muy similar a la energia de
atrapamiento del hidrégeno en la austenita que, como ya se habia indicado, se estima igual a 55

kJ/mol.
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4.2.3. Ensayos mecanicos in-situ bajo carga electroquimica de hidréogeno

En primer lugar, se analizan los resultados obtenidos en los ensayos de traccién y
posteriormente se sigue con los ensayos utilizados para la determinacién de tenacidad a la fractura.

4.2.3.1. Ensayos de traccion con carga de hidrogeno in-situ

A raiz del efecto de la velocidad observado en el acero 42CrMo4-700, en el caso del acero
DSS2205 se decidi6 estudiar la fragilizaciéon por hidrogeno utilizando tnicamente velocidades de
ensayo lentas (0.01 y 0.002 mm/min) y ensayos con carga electroquimica de hidrégeno aplicada in-
situ. Por otro lado, debido al cardcter anis6tropo del acero DSS2205, se decidié estudiar el
comportamiento de este acero en dos direcciones: longitudinal (longitud de la probeta paralela a la
direccién de laminacion) y la transversal (perpendicular a la anterior en el plano de laminacién). No
fue posible ensayar en la direccién normal o del espesor, ya que la chapa tenia tan solo 10 mm de
espesor, lo que imposibilitaba la extraccion de probetas en dicha direccién.

4.2.3.1.1. Ensayos de traccion sobre probetas lisas

Los resultados obtenidos en los ensayos realizados sobre probetas lisas tanto al aire como bajo las
distintas condiciones de carga electroquimica de hidrégeno in-situ, asi como los indices de
fragilizacion relativos tanto a la resistencia a la traccidn, g, al alargamiento, 4, y a la reduccién de
area, RA, se recogen en la tabla 4.13 En dicha tabla también se recogen datos sobre la velocidad de
ensayo utilizada, el tiempo hasta la finalizacién del ensayo y la direccién de la probeta ensayada.

Tabla 4.13. Ensayos de traccién sobre probetas lisas al aire y bajo carga de hidrégeno in-situ. Indices
de fragilizacion relativos a la resistencia a la traccién, IFH », alargamiento, IFH,, y reduccion de drea,
IFHRy.

Velocidad Tiempo Oys Cu A RA

Condicidn . . Direccion (MPa) (MPa) (%) (%)
(mm/min) (min) [[FHo,] [IFHa] [IFHga]
_ 29 Longitudinal =~ 524 787 39.5 70.1
Aire 0.4
26 Transversal 533 797 33.1 56.5
3% NaCl 736 39.4 58.1

0.002 1135  Longitudinal 484

i=0.02 mA/cm? [7%] [0%] [17%]

689 20.8 16.9

485 Longitudinal 442

1M H,SO4 + As,03 0.01 [12%] [47%] [76%]
i=0.1 mA/cm? 719 14.1 6.7
485 Transversal 494 [10%] [57%] [88%]
o1 676 20.0 22.0
1M H,S04 + As,0s o1 470 Longitudinal 470 [14%] [49%] [69%]

i=0.5 mA/cm? 721 16.7 4.2
490 Transversal 490 [10%] [50%] [93%]

Aunque el limite elastico y resistencia a la traccidn al aire es similar entre ambas direcciones,
tanto el alargamiento como la reduccién de area es menor en la direccién transversal. El limite
elastico disminuyé ligeramente en los ensayos realizados in-situ. Aunque es cierto que este
ablandamiento puede deberse al hecho de que estos ensayos se realizaron a una velocidad mas lenta
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que el ensayo al aire, diversos autores relacionan dicho ablandamiento con la actuacién del
micromecanismo conocido como HELP (Hydrogen Enhanced Localized Plasticity) [142,143]. Este
mecanismo reduce la energia de interaccién entre las dislocaciones y facilita su movimiento bajo
esfuerzos menores, lo que se traduce en un descenso del limite eldstico. Es importante sefialar que
esto ocurre Unicamente cuando la concentracion presente en el material es baja. Por otro lado, como
puede observarse, a medida que la agresividad del medio aumenta, la fragilizacién resultante también
aumenta, si bien los indices de fragilizacién apenas llegan al 14% en la resistencia mecanica, mientras
que llegan a alcanzar el 93% en el caso de la reduccion de area en las probetas transversales.

Es importante recordar que la condicién de ensayo en el medio salino (3% NaCl) bajo una
densidad de corriente de 0.02 mA/cm?, era la condiciéon que se habia fijado como realista ya que
introducia la misma cantidad de hidrégeno que cuando se aplica una fuerte presiéon de hidrégeno
gaseoso (véanse las tablas 4.10 y 4.11). Los resultados que se muestran en la tabla 4.13 dan cuenta
que, bajo esa condicién realista, la fragilizacion del acero DSS2205 es relativamente baja, ya que la
resistencia solo ha disminuido levemente, el alargamiento es el mismo que el obtenido en ausencia
de hidrégeno y el indice de fragilizacidn relativo a la reduccién de area se ha mantenido en niveles
moderados (IFHra=17%). Por otro lado, cuando se trabaja en condiciones muy agresivas (electrolito
acido) se llegan a observar indices de fragilizaciéon de alrededor del 50% para el alargamiento y de
casi el 90% la reduccidén de area bajo la condicién mas agresiva. No se observé una diferencia
significativa en cuanto a fragilizacion cuando la densidad de corriente aumento6 de 0.1 a 0.5 mA/cm?
utilizando el electrolito 4cido aditivado con triéxido de arsénico.

En la Figura 4.33 se muestran las curvas tension-deformacion representativas de cada una de
las condiciones ensayadas. Se aprecia que el hidrégeno apenas modifica la forma de la curva tensién-
deformacién del acero, centrandose su efecto principal, en disminuir la deformacidn plastica a rotura,
lo que se traduce en reducciones significativas tanto del alargamiento como de la reduccién de area,
que son tanto mayores cuanto mayor es la cantidad de hidrégeno que se introduce en la probeta
desde el medio hidrogenante.

900
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-8 In-situ salino
200 | ) In-siz dcido (5.11) mA/cm? (T)
@ In-situ dcido 0.1 mA/cm? (L)
B A In-situ dcido 0.5 mA/cm?
100 A In-siz dcido 0.5 mAjcmz EB
0 1 1 1 1
0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5

Alargamiento (mm/mm)

Figura 4.33. Curvas tensién deformacion para ensayos de traccién con probeta lisa a diferentes
condiciones sobre el acero DSS2205.
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Estos resultados van en concordancia con los observados en la bibliografia. Lisa et al [37],
estudiaron la susceptibilidad a la fragilizacién por hidrégeno de un acero duplex 2205 utilizando
probetas precargadas en un electrolito acido similar al utilizado en este trabajo y bajo una densidad
de corriente ligeramente superior (0.5M H2SO4 + tiourea; i = 0.8 mA/cm?2), obteniendo indices de
fragilizacion en el alargamiento en entorno al 28 y al 43% para probetas precargadas
respectivamente durante 1y 7 dias. respectivamente La cantidad de hidrégeno que midieron tras 7
dias de precarga fue de 214 ppm.

Por otro lado, Peral et al.[70] realizaron ensayos de traccién con carga de hidrégeno in-situ en
un reactor de hidrégeno a 70 y a 140 bares sobre un acero duplex 2205 utilizando una velocidad de
ensayo de 0.12 mm/min. En este caso, la situacién mas desfavorable ensayada, 140 bares, se comparé
con la condicién menos agresiva estudiada en esta tesis, 1a cual introducia una cantidad de hidrégeno
equivalente a la que se introduciria bajo una presién de 1000 bares. Sin embargo, la fragilizacién
observada por Peral et al. del 19% para el alargamiento y del 46% para la reduccién de area, fue
mayor que la que se ha obtenido en este trabajo utilizando el medio salino. Es necesario continuar
ensayando aceros con carga de hidrégeno gaseosa y electroquimica aplicadas in-situ con objeto de
conocer mejor la correspondencia entre ambas exposiciones.

Con el objetivo de identificar los micromecanismos de fallo operativos en cada caso, se
observaron todas las superficies de fractura mediante microscopia electrénica de barrido. Los
micromecanismos de fallo observados en las probetas transversales y en las longitudinales fueron
los mismos, por lo que para simplificar la comprension de los resultados Unicamente se muestran las
micrografias obtenidas en las probetas longitudinales. En el caso de las probetas ensayadas al aire
(Figura. 4. 34. a) y b)), la rotura se produjo en virtud de un micromecanismo totalmente ductil,
caracterizado por la nucleacion, crecimiento y coalescencia de microhuecos (CMH).
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Zakl

Figura 4.34. Superficies de fractura de las probetas lisas del acero DSS2205, (a) ensayadas al aire,
vista general, (b) detalle microhuecos, y (c) ensayadas in-situ con electrolito salino, vista general, y (d)
detalle de la region mds superficial.

En la Figura 4.34 a) también se aprecia la fuerte anisotropia exhibida por este material, que
muestra una mayor deformacién en la direccion transversal que en el espesor. En la condicién de
ensayo in-situ menos agresiva (Figura 4.34 c) electrolito salino), no se observé de forma clara ningtin
micromecanismo fragil, si bien los microhuecos se monstraban mucho mas deformados que en la
probeta ensayada al aire, y el tinico aspecto distintivo fue la presencia de una regién estirada en la
zona mas proxima a la superficie, con una profundidad de algo mas de 100 um (Figura 4.34 d)).

Cuando se realizaron los ensayos in-situ con el electrolito 4cido, independientemente de la
densidad de corriente empleada, se observaron dos micromecanismos de fallo diferentes:
coalescencia de microhuecos en el centro de las probetas y fractura fragil en la zona mas préxima a
la superficie (ver Figura 4. 35 a)).
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PSS Austenita

Figura 4.35. Superficies de fractura de las probetas lisas del acero DSS2205, (a) ensayadas con el
electrolito dcido, vista general, (b) detalle los microhuecos, (c) detalle de las bandas ferrita/austenita
(zona frdgil), (d) detalle del mecanismo de fallo mixto, y (e) detalle de las grietas superficiales a lo
largo del fuste de la probeta.

La fractura fragil observada corresponde a un micromecanismo de cuasi-clivaje caracterizado
por clivajes planos en la ferrita y zonas con una morfologia mas rugosa en la austenita. Entre las
zonas con micromecanismos totalmente ductiles (Figura 4.35 b)) y totalmente fragiles (Figura 4.35
c)) se observd una regioén con un micromecanismo mixto, en la que se apreciaban clivajes junto con
microhuecos (sefialados con flechas en la Figura 4.35 d)). Por dltimo, en la Figura 4.35 e) se recoge el
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aspecto del fuste de la probeta que se encontraba en contacto con el electrolito, q ue como en el caso
del otro acero, presenta grietas secundarias, atribuibles a fuertes acumulaciones de hidrégeno en las
intercaras ferrita/austenita.

4.2.3.1.2. Ensayos de traccion sobre probetas entalladas

La tabla 4.14 resume tanto los resultados obtenidos como las condiciones en las que fueron
realizados los ensayos de tracciéon sobre probetas entalladas del acero DSS2205. De nuevo, la
resistencia a la traccién obtenida al aire es similar para ambas direcciones, sin embargo, en los
ensayos realizados in-situ hay cierta diferencia en la resistencia a la traccién.

Tabla 4.14. Resistencia a la traccién entallada (org) e indices de fragilizacién (IFH) correspondientes a

ensayos con probetas entalladas del acero DS52205 al aire y bajo carga electroquimica de hidrégeno

Velocidad . Zona
. Tiempo . . OTE IFHo e o
Ambiente ensayo . Direccion fragilizada
(min) (MPa) (%)
(mm/min) (mm)
Longitudinal 1370+ ~-- -—-
Aire 0.4
Transversal 1392+ ~-- -—-
3% NaCl o
i20.02 mA /cm? 0.002 1187 Longitudinal 1251+ 9 0.15
0.01 207 Longitudinal 1214+ 11 0.43
1M H,S04 + As;03 ' 250 Transversal 1142+ 18 0.49
i=0.1 mA/cm? 0.002 702 Longitudinal ~ 930z 32 0.70
' 1247 Transversal 1084+ 22 0.53
0.01 149 Longitudinal 1002+ 27 0.56
11;’123125521“1: /‘é\;zzo : ' 181  Transversal 959+ 31 0.69
0.002 689 Longitudinal 872+ 36

Como ocurria con las probetas lisas, tanto los indices de fragilizacién como la profundidad de
la regidn fragilizada aumentan con la agresividad del medio y también al disminuir la velocidad de
desplazamiento utilizada en el ensayo. De este modo, la mayor fragilizacién observada (IFHors =
36%) se obtuvo utilizando un electrolito dcido aditivado triéxido de arsénico, bajo una densidad de
corriente de 0.5 mA/cm? y una velocidad de ensayo de 0.002 mm/min. Sefialar, ademas, qué aunque
en la tabla 4.14 no se recoge, la reduccion de area medida en todas las probetas ensayadas fue
practicamente igual a cero.

La Figura 4.36 recoge las curvas tension-deformacion de las probetas entalladas ensayadas al
aire y con carga in-situ de hidrogeno. En ella se puede observar, claramente, la tendencia descendente
de la resistencia a traccién a medida que aumenta la agresividad del medio.
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Figura 4.36. Curvas tensién deformacién obtenidas en ensayos de traccién con probeta entallada en
diferentes condiciones. Acero DSS2205.

Por su parte, en la Figura 4.37 se muestran las superficies de fractura de estas probetas

ensayadas bajo la menor velocidad de desplazamiento en los distintos medios.

Lrarn

Figura 4.37. Superficies de fractura de las probetas entalladas del acero DSS2205, (a) ensayadas al
aire, y (b) con el electrolito salino, vista general, (c) detalle zona estirada.
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En el caso de la probeta ensayada al aire, el micromecanismo operativo fue totalmente ductil,
caracterizado por la coalescencia de microhuecos (Figura 4.37 a)). En los ensayos realizados con
carga de hidrégeno in-situ con el electrolito salino el micromecanismo predominantemente sigue
siendo el ductil (coalescencia de microhuecos), pero también se constaté la presencia de un anillo
exterior, con una profundidad muy pequefia, de unas 15-20 pum con un aspecto diferente (Figura 4.37
b)). En la Figura 4.37 c) se muestra un detalle a mas aumentos de esta regidn, en la que apenas se
aprecian microhuecos, y que asemeja ser una region muy deformada, como la que ya se habia visto
en las probetas de traccion lisas.

Por otro lado, en la Figura 4.38 se recoge el aspecto de las superficies de fractura de estas
probetas ensayadas en el medio mas agresivo, con las dos densidad de corriente Se hace notar que, a
pesar de que los parametros mecdnicos obtenidos con ambas densidades habian sido bastante
parecidos, en la superficie de fractura se encontraron diferencias significativas. Cuando se utiliz6 una
densidad de corriente de 0.1 mA/cm? ya en la imagen de la vista general tomada a pocos aumentos
(Figura 4.38 a)) se observan nitidamente las dos regiones caracteristicas en estas probetas, region
ductil en el centro, y anillo exterior caracterizado por un micromecanismo de fractura fragil. La
profundidad de este anillo es claramente dependiente de la severidad del medio y del tiempo de
ensayo (obsérvense los resultados de la “zona fragilizada” en la tabla 4.14). Asi, cuando se observa la
superficie de fractura de las probetas ensayadas bajo una densidad de corriente de 0.5 mA/cm?
(Figura 4.38 b)) el micromecanismo de fractura fragil ocupa practicamente la totalidad de la seccidn
de la probeta, exhibiendo Gnicamente algunas pequefias zonas ductiles (sefnaladas en la figura con
elipses amarillas). Ademas, se observé también la presencia de grietas en la direccién del bandeado
ferrita/austenita (sefaladas en la figura con flechas). Este tipo de superficie de fractura es tipico de
aceros duplex y asi lo han reportado otros investigadores [37,70,141,144,145].

Indicar, por ultimo, qué en todos los ensayos realizados con el electrolito acido,
independientemente de la densidad de corriente aplicada, en la region fragil se pudieron diferenciar
claramente las bandas de ferrita y austenita, observandose una fractura de cuasi-clivaje muy plana
en la ferrita mientras que la morfologia de la fase austenitica era mucho mads rugosa, lo que denota
una cierta plasticidad de esta fase. La Figura 4.38 c) recoge una imagen representativa del aspecto
exhibido por ambas fases en esa zona.

114



4. Resultados y discusion
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Figura 4.38. Superficies de fractura de probetas entalladas del acero DSS2205 ensayadas en
electrolito 4cido, (a) i = 0.1 mA/cm?, (b) i = 0.5 mA/cm?, (c) detalle zona fragil.

4.2.3.1.3. Discusion de los resultados

Como se ha demostrado en este trabajo el acero DSS2205 es susceptible de fragilizacién por
hidrégeno, sobre todo en ambientes muy agresivos, siendo un hecho conocido también que la
microestructura juega un papel muy importante en dicha susceptibilidad [18,60]. El acero DSS2205
estd compuesto por dos fases, ferrita y austenita, en proporciones parecidas (aproximadamente
50/50). En las chapas laminadas en caliente, como la que se ha utilizado en este trabajo, la austenita,
cuya estructura cristalina es cuibica centrada en las caras (FCC), es el constituyente disperso y adopta
una morfologia, tipo ldmina, alargada en direccién longitudinal (y transversal en menor medida), y
apilada en la direccién del espesor, mientras que la ferrita, cuya estructura cristalina es cubica
centrada en el cuerpo (BCC), actiia como constituyente matriz.

La diferente estructura cristalina de ambas fases serd la responsable del diferente
comportamiento de las mismas ante el hidrégeno. Asi, la red FCC de la austenita, con un mayor factor
de empaquetamiento atdmico (menos espacio libre) have que la difusividad del hidrégeno en esta
fase sea entre 105-10¢ veces mas pequefia (mas lenta) que, en la ferrita, pero a cambio, al disponer de
intersticios mas voluminosos, la solubilidad del hidrégeno en la austenita es entre 2-3 6rdenes de
magnitud superior que en la ferrita [18,146].
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De este modo, tras ser absorbido, el hidrégeno difunde en la microestructura del acero
DSS2205 a través de la ferrita, acumulandose, mayoritariamente en las intercaras ferrita/austenita.
Wu et al. [147], utilizando técnicas de microimpresion de hidrégeno (HMT) y microscopia de barrido
con sonda Kelvin (SKPFM), demostraron que las intercaras ferrita/austenita eran las trampas
mayoritarias de este tipo de aceros y, ademas, diferentes autores [144,148] observaron la presencia
de grietas inducidas por la presencia de hidrégeno a lo largo de dichas intercaras. Asi se explica la
presencia de las grietas que se habia mostrado en la Figura 4.38 b). Este tipo de grietas se muestran
con mas detalle en la Figura 4.39. Estas grietas estarian entonces localizadas en las intercaras
ferrita/austenita del acero duplex.

1 rivrn

Figura 4.39. Superficie de fractura de probeta de traccién entallada del acero DSS2205 ensayada in-
situ (electrolito dcido), (a) vista general con grietas secundarias, (b) detalle de las grietas.

El camino preferente que seguiria el hidrégeno en su difusién en funcién de la orientacién de
las bandas ferrita/austenita se muestra esquematicamente en la Figura 4.40. La mayoria del
hidrégeno, como ya se ha comentado, difunde a través de la ferrita mientras que las bandas de
austenita actidan practicamente como barreras a dicha difusion. De este modo, la difusién del
hidrégeno tiene un comportamiento aproximadamente similar en las probetas longitudinales y
transversales. Sin embargo, en la direccion del espesor se tendria un camino mucho mas tortuoso y,
por lo tanto, una difusién apreciablemente mas lenta en las probetas longitudinales. De hecho, Wu et
al [147] observaron un coeficiente de difusion significativamente inferior en la direccion del espesor
en comparacion con la direccién longitudinal.
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Figura 4.40. Difusién del hidrégeno en la direccion longitudinal, transversal y del espesor.
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Por otro lado, la poca diferencia en cuanto a indices de fragilizacién observada entre las
probetas longitudinales y transversales se refleja, graficamente, en la Figura 4.41, en la que se
comparan los indices de fragilizacion de probetas tanto lisas como entalladas, obtenidos en las dos
direcciones utilizando el electrolito acido. Excepto la reduccién de area medida en probetas lisas, el
resto de los parametros son similares en ambos tipos de probetas. El efecto de la orientacién de la
probeta en el caso de la reduccién de area estd claramente relacionado con la secciéon ovalada
observada en la superficie de rotura de las probetas lisas (ver Figuras 4.34 a) y c)), en las que el eje
menor de la elipse corresponde a la direccién del espesor de la chapa original, es decir a la direcciéon

en la que se apilan unas sobre otras las bandas ferrita/austenita.
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Figura 4.41. Comparacioén de los indices de fragilizacién de hidrégeno (ensayos de traccién sobre
probetas lisas y entalladas) de las probetas con orientacion longitudinal y transversal

En lo que respecta a la influencia de la entalla, en la Figura 4.42 se muestran los indices de
fragilizacion correspondientes a la resistencia a la traccién en probetas lisas y entalladas para
diferentes condiciones de ensayo. Se observa que la fragilizacién exhibida por las probetas entalladas
es siempre mayor y que, ademads, esta diferencia se acentiia cuanto mayor es la severidad o
agresividad del medio (mayor actividad de hidrégeno). Volviendo a recordar la teoria de Oriani, ya
mencionada anteriormente, el hidrégeno se acumula en la regién de la probeta que estd sometida a
la mayor tension hidrostatica, dando lugar a concentraciones locales de hidrégeno que son tanto
mayores cuanto mayor es dicha tensién hidrostatica. Obviamente, los niveles de tensidn hidrostatica
son siempre apreciablemente mayores en las probetas entalladas debido al efecto concentrador de
tensiones que provoca la entalla y, consecuentemente, la acumulaciéon de hidrégeno y a su vez la
fragilizacion observada es siempre apreciablemente mayor en esta geometria.
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Figura 4.42. Indices de fragilizacién de hidrégeno respecto a la resistencia a la traccién medidos en
ensayos sobre probetas lisas y entalladas en diferentes ambientes.

Por ultimo, operando del mismo modo que se habia explicado con el acero 42CrMo4-700, se
utiliz6 la ecuacién (4.5) para determinar la profundidad hasta la que llegaria el hidrégeno en los
ensayos de traccion entallada realizados utilizando el electrolito 4cido (se han utilizado los resultados
obtenidos con las probetas longitudinales y transversales). Los resultados que se obtienen utilizando
un coeficiente de difusion del hidrégeno igual a 6.02 10-14* m2/s, que es el que se ha obtenido en este
grado de acero en los ensayos de permeacién de hidrogeno, predicen, en todos los casos,
penetraciones muy bajas, de entre 0.1 y 0.2 mm, lo que no concuerda con la profundidad de la zona
fragilizada que siempre estaba por encima de 0.5 mm. No obstante, si se recalculan estas
profundidades de penetracién del hidrégeno utilizando ahora el coeficiente de difusién calculado en
el primer transitorio Dapp = 1.2 10-12 m2/s, que corresponde a la llegada del primer flujo de hidrégeno
através de la ferrita, los resultados ya se asemejan mucho con la profundidad fragilizada, como puede
verse en la Figura 4.43. La bisectriz trazada en esta figura muestra la perfecta correspondencia entre
las profundidades calculadas y medidas, por lo que pareceria entonces que bastaria la llegada de este

primer flujo de hidrégeno para propiciar la fragilizacién del acero DSS2205.
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Figura 4.43. Relacion entre la profundidad fragilizada y la profundidad que alcanza el

hidrégeno en los ensayos de traccién entallada. Acero DSS2205.

4.2.3.2. Ensayos de tenacidad con carga de hidréogeno in-situ

Como ya se habia adelantado en el capitulo dedicado a la metodologia, en los ensayos de

tenacidad ala fractura realizados con el acero DSS2205, ademas de la susceptibilidad a la fragilizacion

por hidrégeno, también se evalu6 la influencia de la orientacién del bandeado ferrita/austenita en

relacion al crecimiento de la grieta. En la Figura 4.44 se ha representado de modo esquematico como

se encontraba orientado el bandeado en los dos tipos de probetas ensayadas respecto de la direccién

de propagacidén de la grieta. Se destaca que, durante el ensayo de fractura, la grieta crece en una

direccion paralela a las bandas en las probetas T-L, mientras que en las probetas L-S las bandas de

austenita se encuentran orientadas transversalmente a la direccion de crecimiento de la grieta.
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Figura 4.44. Orientacidn del bandeado ferrita/austenita en las probetas T-L y en las probetas T-S del
acero DSS2205.

Con el objetivo de comparar los resultados obtenidos, se realizaron ensayos bajo las mismas

condiciones con los dos tipos de probeta. Con ambos tipos de probeta se evalud la susceptibilidad a
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la fragilizacién por hidrégeno utilizando tanto un electrolito salino (3% NaCl) bajo densidades de
corriente de 0.04 y 0.5 mA/cm?, como un electrolito acido (1M H2SO4 + 0.25 g/L As;03) bajo una
densidad de corriente de 0.5 mA/cm2. Estas condiciones equivalen respectivamente a contenidos de
hidrégeno de 4.04, 13.5 y 24.25 ppm. Se recuerda que se habia estimado que para una presién de
hidrégeno de 1000-1200 bares la cantidad de hidrégeno que se introduciria a 40°C era de 3.21-3.74
pm, por lo que la condicién menos severa (electrolito salino, i = 0.04 mA/cm?) puede estimarse
equivalente a una situacion real de servicio bastante agresiva. Por otro lado, debido al bajo coeficiente
de difusién del hidrégeno en el acero DSS2205 se decidié realizar todos los ensayos a una velocidad
de desplazamiento de 0.01 mm/min, excepto en los ensayos realizados al aire, en ausencia de
hidrégeno, en los que se empled una velocidad de ensayo convencional del mm/min.

4.2.3.2.1. Probetas T-L

Los resultados de los ensayos de fractura obtenidos con las probetas T-L se recogen en las
Figuras 4.45, 4.46 y en la tabla 4.15. Se realizaron al menos dos ensayos por condicién, pero para
hacer mas sencilla su visualizacion, inicamente se represent6 un ensayo representativo en cada caso.

La figura 4.34 muestra las curvas Carga-COD y, al igual que se habia visto con el acero 42CrMo4-
700, la fragilizacion por hidrégeno ya se aprecia con claridad en estas curvas: a medida que entra mas
hidrégeno en el acero, la carga maxima registrada en el ensayo disminuye y una vez alcanzado ese
maximo, la caida de la carga es mds brusca. Con ello, y conforme se observa en la Figura 4.35 las
curvas J-R obtenidos son mas bajas y también mas planas conforme crece la agresividad del medio.
La tabla 4.12 recoge el valor de la tenacidad necesario para iniciar el crecimiento de la grieta, Jo2, el
indice de fragilizacién por hidrégeno correspondiente, IFHjy2, asi como el valor de J necesario para
hacer crecer la grieta 1 mm (J1.2-0.2).

14000
— Aire
— In-situ salino (0.04 mA/cm?)
12000 F —— In-situ salino (0.5 mA/cm?)
— In-situ dcido (0.5 mA/cm?)
10000
Z 8000 |
<
£0
8 6000
4000
2000
0 1 1 1 1
0.0 1.0 2.0 3.0 4.0 5.0
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Figura 4.45. Curvas Carga-COD obtenidas con las probetas T-L del acero DSS2205 ensayado al aire e
in-situ bajo diferentes electrolitos y densidades de corriente.
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Figura 4.46. Curvas J-R obtenidas con las probetas T-L del acero DSS2205 ensayado al aire e in-situ
bajo diferentes electrolitos y densidades de corriente.

Tabla 4. 15. Tenacidad a la fractura, Jo.2 (k]/m?), indices de fragilizacién y valores ]1..0.2 obtenidos en
ensayos in-situ con diferentes electrolitos y densidades de corriente para las probetas T-L del acero
DSS2205.

Velocidad ensayo

Ambiente . Joz (KJ/m2)  Ji2.02 (KJ/m2) IFH jo.2 (%)
(mm/min)
Aire 1 636%8 228

3% NaCl
i20.04 mA /cm? 0.01 33042 101 48.1
- 3%Nadl 0.01 220+7 93 65.4
i=0.5 mA/cm?

1M H2S0, + As203 0.01 113+11 51 82.2

i=0.5 mA/cm?

Como se recoge en la tabla 4.15, los resultados obtenidos muestran que, ya bajo la condiciéon
menos severa (electrolito salino, i = 0.04 mA/cm?), la tenacidad descendié de 636 a 330 kJ/m?, dando
lugar a un IFHj.= 48.1%. Por otro lado, la tenacidad del acero duplex en presencia de hidrégeno
sigui6 descendiendo conforme la cantidad de hidrogeno introducida era mayor, hasta 113 kJ/m?
cuando se utilizoé el electrolito acido bajo una densidad de corriente de 0.5 mA/cm?, llegando en este
ultimo caso a un indice de fragilizacién del 82.2%. Es importante recordar qué para las dos
condiciones mas agresivas, la cantidad de hidrégeno introducida en condiciones estaticas era ya muy
superior a la que entraria bajo las presiones de hidrégeno mas elevadas (ver tabla 4.4).
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Pasando ahora al examen de las superficies de fractura, la Figura 4.47 recoge la superficie de
fractura de una de las probetas ensayadas al aire. Se observé un mecanismo de fallo totalmente ductil,
caracterizado por la coalescencia de microhuecos.

]

Figura 4.47. Superficies de fractura de probetas T-L del acero DSS2205 ensayadas al aire. Imdgenes a
diferentes aumentos.

Las superficies de fractura obtenidas en los ensayos realizados con carga in-situ de hidrégeno
se muestran en la Figura 4.48. Ya bajo la condicién menos severa, se empez6 a observar la presencia
de profundas grietas, situadas en el plano TL, perpendicular al plano de crecimiento de grieta (se han
identificado con flechas en la Figura 4.48 b)). Estas grietas corresponden a deslaminaciones de las
intercaras austenita-ferrita motivadas por las fuertes acumulaciones de hidrégeno que se habrian
producido en las citadas intercaras.

Por otro lado, en esta misma condicion, a pesar de que la velocidad de ensayo fue muy lenta, al
inicio del crecimiento de la grieta, la concentracién de hidrégeno presente en el frente de la pregrieta
es aun insuficiente para modificar el mecanismo de fallo que se habia observado al aire, y éste sigue
siendo ductil (Figura 4.48 c)). Sin embargo, a medida que la grieta avanza, el micromecanismo de fallo
se modifica, pasando a ser fragil, clivaje (Figura 4.48 d)). Al aumentar la densidad de corriente
utilizada en el medio salino, la concentracion de hidrégeno aumenta, y cuando la grieta comienza a
crecer ya hay suficiente cantidad para que el mecanismo de fractura sea totalmente fragil desde el
inicio del ensayo (Figura 4.48 e)). Esta superficie de fractura, observada bajo un mayor nimero de
aumentos, permitié diferenciar con claridad la morfologia de fallo en las dos fases constitutivas
(Figura 4.48 f)): rotura muy plana en la ferrita (clivaje puro) y apariencia rugosa en la austenita, lo
que denota una cierta plasticidad antes de la rotura.
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Figura 4.48. Superficies de fractura de probetas T-L del acero DSS2205, (a) ensayo al aire, (b) con
electrolito salino bajo una densidad de corriente 0.04 mA/cm?, vista general, (c) detalle del inicio del
crecimiento de la grieta (CMH), (d) detalle de la zona frdgil, y bajo una densidad de corriente de 0.5
mA/cm?, (e) vista general, y (f) detalle de la zona frdgil.

Cuando se utilizé el electrolito acido, y en virtud de la ain mayor entrada de hidrégeno, la
superficie de fractura se muestra aiin mas fragil. En la Figura 4.49 se vuelve a incluir la micrografia
del ensayo al aire (Figura 4.49 a)), a modo de comparacion, y se muestran también fractografias
obtenidas en la condiciéon mas agresiva (Figuras 4.49 b) y c)). Como puede observarse en la Figura
4.38 ¢), las bandas de austenita y ferrita se identifican también con bastante claridad, y también se
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aprecia una mayor presencia de deslaminaciones, asi como el inicio de alguna de ellas marcadas con
flechas amarillas en la misma imagen.

Figura 4.49. Superficies de fractura de las probetas T-L del acero DS52205, (a) ensayadas al aire, con
electrolito dcido bajo una densidad de corriente 0.5 mA/cm?, (b) vista general, (c) detalle
deslaminaciones..

4.2.3.2.2. Probetas T-S

Los resultados obtenidos en los ensayos realizados sobre las probetas T-S del acero duplex
2205 se recogen en Figuras 4.50, 4.51 y en la Tabla 4.16. Como ya habia ocurrido en los ensayos
descritos con anterioridad, el efecto del hidrogeno y su agresividad es ya patente en las curvas Carga-
COD (Figura 4.50) y se traduce en un descenso progresivo de las curvas J-R (Figura 4.40), que ademas
son cada vez mas planas. Como el ancho de las probetas T-S era de apenas 10 mm (espesor de la chapa
original), el maximo crecimiento de grieta posible durante el ensayo fue de apenas 1-1.5 mm, dando
asf lugar a pocos puntos experimentales entre las lineas de exclusion trazadas en la determinacién
de las curvas J-R. Por esta razoén, el ajuste en este tipo de probetas se realizé unicamente con el
método de la normalizacién, comentado en la metodologia.
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Figura 4.50. Curvas Carga-COD de las probetas T-S del acero DSS2205 ensayado al aire e in-situ bajo
diferentes electrolitos y densidades de corriente.

Fijdndonos en las curvas J-R (Figura 4.51), se observd que los puntos experimentales generados
en el ensayo realizado al aire siguen una trayectoria similar a la de la linea de enromamiento
(obsérvense sobre todo los ultimos puntos registrados en el ensayo), lo que denotaria un crecimiento
de grieta minimo o incluso la ausencia de crecimiento de la grieta en el ensayo (hecho observado
posteriormente en el examen microfractografico). No obstante y a modo de comparacién, se ha
estimado un valor de Jo2 = 800 kJ/m? para la tenacidad a la fractura de este acero utilizando las
probetas T-S.
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Figura 4.51. Curvas J-R para las Probetas T-S del acero DSS2205 ensayado al aire e in-situ bajo
diferentes electrolitos y densidades de corriente.
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Tabla 4. 16. Tenacidad a la fractura, Jo.2 (k]/m?2), indices de fragilizacién y valores de J1;.0.- obtenidos en
ensayos con carga de hidrégeno in-situ y diferentes electrolitos y densidades de corriente con las
probetas T-N del acero DSS2205.

Velocidad ensayo

Ambiente ) Joz (KJ/m2)  J12.02 (KJ/m2) IFH j02 (%)
(mm/min)
Aire 1 8009 1017
3% NaCl
i20.04 mA /cm? 0.01 62840 835 21.5
~ 3% Nadl 0.01 224+9 107 72.0
i=0.5 mA/cm?
1M H2S04 + As205 0.01 18420 123 77.0
i=0.5 mA/cm?

En el ensayo realizado con carga de hidrégeno con el medio menos severo (salino 0.04
mA/cm?), la tenacidad a la fractura ha descendido un 21.5%, desde unos 800 kJ/m2 (aunque
recuérdese que este valor es solo aproximado y se ha determinado graficamente en la figura 4.40,
dado que en realidad la grieta no habia crecido) hasta 628 k]J/mz2. La influencia del hidrégeno fue
mucho mas evidente cuando se aumento la densidad de corriente hasta los 0.5 mA/cm? y, sobre todo,
cuando se utilizé el electrolito acido con tridxido de arsénico, obteniéndose respectivamente
tenacidades a la fractura iguales a 224 y 184 kJ/m2. Es importante recordar de nuevo que la
concentracién de hidrégeno introducida en estos ultimos ensayos era muy alta, en comparacioén con
la que entraria bajo las mayores presiones de hidrégeno que se utilizan en los servicios reales

Como ya habiamos comentado, en la superficie de fractura de las probetas ensayadas al aire no
se observo crecimiento alguno de la grieta, sino una zona fuertemente deformada (zona enromada)
justo después de la pregrieta, como se puede ver en la Figura 4.52 a). En esta misma figura, se observa
que incluso ensayado al aire el acero presenta deslaminaciones de las bandas ferrita/austenita. Por
su parte, en todas las probetas T-S ensayadas in-situ se observaron deslaminaciones en plano TL
(Figura 4.52 b)), es decir, las deslaminaciones tienen lugar en el plano en el que se sitdan las
intercaras austenita-ferrita en la microestructura de este acero. Estas deslaminaciones compiten con
su crecimiento con la grieta generada por fatiga y actuando como “crack arresters”, evitando asi la
propagacioén de la grieta, y dando lugar valores de /i -relativamente elevados. En los ensayos llevados
a cabo con el electrolito salino y la densidad de corriente mas baja (0.04 mA/cm?2), se observé una
zona ductil (que llegé a alcanzar 800 pm en alguna zona concreta del espesor de la probeta)
inmediatamente después de la pregrieta, seguida de una regién plana caracterizada por el
micromecanismo fragil de clivaje (Figura 4.52 b). En esta misma condicién de ensayo, bajo un mayor
numero de aumentos, se observaron también pequefias deslaminaciones dentro de la zona ductil
descrita anteriormente (Figura 4.52 c)). Finalmente, en la Figura 4.52 d) se muestra la region en la
que actu6 ya el micromecanismo fragil, caracterizado por la presencia de clivajes en las bandas de
ferrita y fractura con una cierta plasticidad (zonas rugosas, aparantemente muy deformadas) en las
bandas de austenita.
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Figura 4.52. Superficies de fractura de las probetas T-S del acero DSS2205 ensayadas (a) al aire, y con
electrolito salino bajo una densidad de corriente de 0.04 mA/cmz, (b) vista general, (c) detalle de
pequefias deslaminaciones al final de la regién dictil, (d) detalle de la rotura frdgil.

Observando los valores de ;> mostrados en la tabla 4.13 y las curvas J-R de la Figura 4.40, la
diferencia entre el electrolito salino bajo la densidad de corriente de 0.5 mA/cm2y el electrolito acido
fue bastante pequefia. De igual modo, apenas ha habido diferencias apreciables en las superficies de
fractura observadas en las probetas ensayadas en ambas condiciones. En ambos casos, la cantidad de
hidrégeno presente ya cuando empieza a crecer la grieta es suficiente para provocar un crecimiento
de grieta fragil (Figuras 4.53 a) y b)). Ademas, a una distancia inferior a 100 pm del final de la
pregrieta se encontré una gran deslaminacion, perpendicular al avance de la grieta, que incluso
llegaba a atravesar el espesor completo de la probeta en el caso del electrolito acido. Como ya se
comentd anteriormente, estas deslaminaciones tienen un efecto inhibidor del crecimiento de la
grieta. Bajo un mayor nimero de aumentos, se pudo observar con un mayor grado de detalle tanto el
aspecto de la superficie de fractura en estas dos probetas como el inicio de las citadas
deslaminaciones, que ,como ya se comentd, siguen las intercaras de las bandas ferrita/austenita
presentes en el acero daplex (Figuras 4.53 c) y d)).
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Figura 4.53. Superficies de fractura de las probetas T-S del acero DS52205 ensayadas bajo una
densidad de corriente 0.5 mA/cm? con (aq, c) el electrolito salino y (b, d) con el electrolito dcido con
triéxido de arsénico, (a, b) vista general, (c, d) detalle de las superficies de fractura con
deslaminaciones secundarias.

4.2.3.2.3. Discusion de los resultados

En la Figura 4.53 se muestra un esquema del plano de fractura (plano LS en las probetas T-L y
plano TS en las probetas T-S) su orientacién respecto a las bandas de ferrita/austenita en las dos
geometrias de probeta estudiadas. En dichas figuras también se ha marcado, con una linea roja, la
posicion de las deslaminaciones. Se aprecia entonces que las deslaminaciones observadas en las
superficies de fractura de todas las probetas tienen lugar siempre en el plano TL.
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Probetas-L Probetas-N

Figura 4.53. Orientacidn del bandeado ferrita/austenita en relacién a la superficie de fractura de las
probetas T-L y en las probetas T-S y localizacién de las deslaminaciones observadas.

Por su parte, los valores de Js» obtenidos en todos los ensayos de tenacidad a la fractura se han
representado de forma conjunta en la Figura 4.53. En todos los escenarios estudiados, se obtuvieron
mayores valores de tenacidad con las probetas T-S. Esta diferencia puede explicarse desde dos puntos
de vista. El primero de ellos, ya se ha comentado anteriormente, y tiene que ver con la presencia de
las deslaminaciones. En el caso de las probetas T-S, las deslaminaciones generadas ya desde el inicio
del crecimiento de la pregrieta por fatiga dificultan el crecimiento de ésta. Este tipo de
comportamiento es comuin en materiales anisétroposs [149,150]. La segunda razoén, esta relacionada
con la entrada de hidrégeno desde la punta de la grieta. La difusion del hidrégeno, perpendicular al
bandeado, que tiene lugar en las probetas T-S es mucho mads tortuosa y lenta que cuando entra
paralelamente a las bandas ferrita/austenita (probetas T-L).
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Figura 4.55. Tenacidad a la fractura, Jo2, bajo diferentes condiciones de ensayo realizados utilizando
probetas T-L y T-S.

Este ultimo enfoque puede verse mejor acudiendo a la Figura 4.56. Al igual que se explicé en
los ensayos de traccién, como el coeficiente de difusion del hidrégeno es varios ordenes de magnitud
mayor en la ferrita que en la austenita, el hidrégeno difunde mucho mas rapido en las probetas T-L a
través de las bandas de ferrita, que estan orientadas en la direccién de entrada del hidrégeno (Figura
4.56 a)). Sin embargo, en las probetas T-S, las bandas de ferrita y austenita se encuentran apiladas en
la direccion perpendicular a la de entrada y difusion del hidrégeno, por lo que el camino de difusion
es mucho mas tortuoso (Figura 4.56 b)) y, por lo tanto, la difusién serd apreciablemente mas lenta.
Ademads, durante estos ensayos, el hidrogeno se acumula en las intercaras ferrita/austenita
promoviendo la aparicidn de las ya mencionadas deslaminaciones. En los ensayos con las probetas T-
S, debido a la corta distancia que recorre el hidrégeno, estas acumulaciones ocurren cerca o
inmediatamente después de la pregrieta.

Direccién espesor
[ )

Figura 4.56. Difusién del hidrégeno en (a) las probetas T-L y (b) en las probetas T-S, en los ensayos
realizados con entrada in-situ de hidrégeno

En base a la observacidn de las superficies de fractura, las deslaminaciones inicialmente se
explicaron en virtud de fuertes de acumulaciones de hidrégeno que tenian lugar en las intercaras
ferrita/austenita, hasta dar lugar a su descohesién cuando se alcanzaba una concentracién critica.
Esta explicacion es consistente con los resultados obtenidos por otros investigadores [145,151,152].
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La acumulacion de hidrégeno en estas intercaras se puede explicar por el mecanismo propuesto por
Okayasu et al. [153]. Estos investigadores explican como difunde el hidrégeno a través de la
microestructura del acero DSS2205 en el curso de los ensayos de tenacidad a la fractura con carga in-
situ de hidrégeno. En la zona plastica generada en el frente de la grieta, las dislocaciones pueden
transportar hidrégeno en su movimiento y cuando se encuentran con zonas de alta energia de
atrapamiento de hidrogeno, como son las intercaras ferrita/austenita [140], las dislocaciones ceden
el hidrégeno que transportan, que se acumula en esas intercaras, hasta alcanzar una concentraciéon
critica suficiente para dar lugar a la apariciéon de grietas, como las deslaminaciones que se han
observado en este trabajo. Esta misma explicacion es también valida asumiendo que el hidrégeno
difunde preferentemente a través de la ferrita y se va acumulando progresivamente en las intercaras
ferrita-austenita. Wu et al. también estudiaron la influencia de la microestructura y el caracter
anisétropo del acero DSS2205 [147,154,155]. De acuerdo con estos autores, la direcciéon del
bandeado en relacién con la posicién de la grieta juega un papel decisivo en la susceptibilidad a la
fragilizacion por hidrégeno del acero, de modo que la resistencia a la fractura aumenta cuando la
grieta crece perpendicularmente al bandeado. Por otro lado, Claeys et al. [37] estudiaron el efecto del
hidrégeno en la transformaciéon martensitica de la fase austenita en el acero DSS2205, confirmando
dicha transformacidn y, ademads, observaron la presencia de grietas en la austenita.

En base a estas observaciones, en el curso de esta tesis y en colaboracion con el grupo de trabajo
Sustainable Materials Science de la Universidad de Gante, se realiz6 un estudio utilizando la técnica
EBSD con la finalidad de determinar la situacion de las deslaminaciones en la microestructura del
acero DSS2205. En la Figura 4.57 se puede apreciar que las grietas progresan normalmente a lo largo
de las intercaras ferrita-austenita, llegando a atravesar la ferrita para continuar su progresion por
otra intercara.

Il Ferite
I Austenite

Bl Ferite
I Austenite

b)

Figura 4.57. Ejemplos de propagacion de las grietas en las probetas T-L ensayadas (a) con el electrolito
salino y 0.04 mA/cm? y (b) con electrolito dcido y 0.5 mA/cm?2.

Enlatabla 4.17 se recogen los valores de la distancia a la que estaria el valor maximo de tension
hidrostatica respecto a la punta de la grieta, Xy, obtenidos sabiendo que Xp,qx = ]2/ 0y, utilizando
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el limite elastico y el valor /- obtenido para cada ensayo. Como valor del limite eldstico para el acero
DSS2205 se ha tomado 528 MPa, independientemente del tipo de probeta. Puede observarse que los
valores de Xnm.xson siempre menores en el caso de las probetas T-S y esa distancia va siendo mas
pequeiia conforme crece la agresividad del medio.

Tabla 4.17 Distancia a la que se sittia el mdximo de la tension hidrostdtica (Xmax) para las diferentes
condiciones ensayadas con el acero DSS2205 y tiempos para los que se alcanzo en los ensayos el valor

Jo.z.
Ambiente Geometria Probeta Tiempo Jo:(min) Xmax (um)
304 NaCl Probeta T-L 135 630
i=0.04 mA/cm? Probeta T-S 142 1180
3% NaCl Probeta T-L 106 420
i=0.5 mA/cm? Probeta T-S 73 430
Probeta T-L 83 210
1M HzSOA, + ASzO3

i=0.5 mA/cm? Probeta T-S 76 350

Asimismo, y del mismo modo que se hizo con el acero 42CrMo4-700, se estimd la evolucidn del
contenido de hidrégeno en los ensayos de fractura realizados con carga in-situ de hidrégeno,
utilizando la expresion (4.6). En el caso del acero DSS2205 se utilizaron los tres coeficientes de
difusion que se determinaron en los ensayos de permeacion electroquimica, 6.02 10-14, 1.37 10-13 y
1.2 10-12m2/s, que corresponden respectivamente a la difusion del hidrégeno a través de la austenita,
a través de la ferrita con un ritmo ralentizado por las trampas y a la difusién por el centro de las
bandas de ferrita (sin apenas interferencia). Se hace notar también que estos coeficientes se habian
medido con una orientaciéon de probeta que solo nos va a permitir analizar las probetas T-L (la
difusion de hidrégeno en las probetas T-S seria significativamente mas lenta. La Figura 4.58 muestra,
graficamente, los resultados obtenidos tras esa simulacién. En dicha figura también se ha
representado el tiempo requerido para alcanzar el valor de o2 y la posicion del punto de maxima
triaxialidad, X2y en cada una de las condiciones analizadas (morada la menos severa, naranja la
intermedia y roja la mas severa).

Como puede observarse, las condiciones para la fragilizacion en las probetas T-L sélo se
alcanzaria en la condiciéon mas severa y utilizando un coeficiente de difusiéon préxima al mas rapido
(punto rojo en la Figura 4.58). Sin embargo, hemos podido observar que la entrada de hidrégeno ha
fragilizado el acero DSS2205 en todos los casos. Este hecho podria fundamentarse, en el caso de las
probetas T-L, en que el hidrégeno entraria relativamente rapido a través de la ferrita que en este caso
se encontraria muy bien orientada favoreciendo la difusion, por lo que el coeficiente de difusion real
seria mayor que los empleados en el calculo recogido la Figura 4.58.

Sin embargo, en el caso de las probetas T-S, la direccidn de entrada del hidrégeno coincide con
la direccion en la que la difusién es mas lenta y, ademas, en estas probetas la distancia a recorrer por
el hidrégeno para la fragilizacidn, Xmax, €s ain mayor, por lo que la fragilizacién solo parece posible si,
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como se indicaba en la referencia [153], las dislocaciones transportaran el hidrégeno en su rapido
movimiento en la zona plastica.
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Figura 4.58. Distancia penetrada por el hidrégeno durante los ensayos de tenacidad a la fractura
realizados con carga in-situ de hidrégeno con el acero DSS2205.

En la Figura 4.59 se presenta el mecanismo mas probable a la hora de explicar la fragilizacion
en el acero DSS2205 en los ensayos de tenacidad a la fractura realizados con carga in-situ de
hidrégeno. En el caso de las probetas T-L, el hidrégeno que entra desde el extremo de la grieta difunde
facilmente a lo largo de las bandas de ferrita (tanto por difusién como atrapado en las dislocaciones
mdviles). Por otro lado, en estas probetas, las deslaminaciones (lineas azules en la Figura 4.59) a lo
largo de las intercaras ferrita/austenita, aparecen y crecen paralelamente al plano de grieta,
afectando muy poco al crecimiento de la grieta principal.

Sin embargo, en las probetas T-S, la disposicién de las bandas ferrita/austenita es
practicamente perpendicular a la direccion de avance de las grietas, de modo que no solo las
deslaminaciones inhiben el crecimiento de la misma, sino que las propias bandas de austenita, con
un coeficiente de difusion muchisimo mas pequefio, entorpece el avance del hidrégeno vy,
consecuentemente, dificulta el proceso de fragilizacion.
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Figura 4.59. Mecanismo de fragilizacion por hidrégeno propuesto para los ensayos de tenacidad a la
fractura con carga in-situ de hidrégeno realizados con el acero DSS2205.

4.3. Uso de los aceros 42CrMo4-700 y DSS2205 para el almacenamiento y
distribucion de hidrégeno

En este apartado final se ha evaluado la aplicabilidad de los dos tipos de aceros estudiados,
42CrMo4-700 y DSS2205 para su uso en el almacenamiento y transporte de hidrégeno teniendo en
cuenta la normativa vigente existente y los materiales que hoy en dia se utilizan para dicho propésito.

La European Industrial Gases Association (EIGA) junto al c6digo ASME B31.12 han fijado unos
requisitos de obligado cumplimiento para la fabricacion de depoésitos destinados a contener
hidrégeno a presién, asi como gasoductos para el transporte este gas [80-82]. Dicha normativa
estipula que en el caso de los depdsitos que vayan a ser utilizados para almacenar hidrégeno a muy
alta presion (hasta 800-1000 bares), el limite elastico del acero debe ser menor de 855 MPa, requisito
destinado a limitar la fragilizacién por hidrégeno, dado que la susceptibilidad a la fragilizacién por
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hidrégeno aumenta al hacerlo el limite eldstico del acero. Por su parte, para la fabricaciéon de
gasoductos, que son elementos que van tipicamente soldados y trabajan a presiones inferiores
(normalmente por debajo de 200 bares), la normativa exige el uso de un acero con un carbono
equivalente menor a 0.45% y una tenacidad a la fractura, Ki; mayor que 55 MPa-m1/2,

En la Figura 4.60 se recoge la variacién del coeficiente de difusién y de la densidad de trampas
con el limite eldstico de algunos aceros destinados al almacenamiento (aceros CrMo y CrMoV
sometidos a diferentes tratamientos térmicos de temple y revenido) y transporte de hidrégeno
(grado API 5L), junto con los correspondientes valores medidos en los dos aceros estudiados en esta
tesis doctoral, DSS2205 y 42CrMo-700.
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Figura 4.60. (a) Coeficiente de difusién y (b) densidad de trampas frente al limite eldstico de diferentes
aceros destinados al almacenamiento y transporte de hidrégeno [57,156-160].

La figura 4.X nos muestra que, de forma general, al aumentar el limite elastico del acero
también aumenta la densidad de trampas microestructurales de hidrégeno y disminuye el coeficiente
de difusién. Por otro lado, también se observa que, a mayor densidad de atrapamiento, el coeficiente
de difusion disminuye para todos los grados de acero representados en la figura. A este respecto, debe
tenerse en cuenta que todos los mecanismos de endurecimiento utilizados para aumentar el limite
elastico de los aceros (adicion de aleantes, afino de grano, enfriamientos rapidos, deformacion
plastica en frio, etc.) generan trampas de hidrogeno (precipitados, juntas de grano, dislocaciones,
etc.) y el incremento de la densidad de estas trampas se traduce en la disminucién del coeficiente de
difusién del hidrégeno en el acero. Por otro lado, se destaca la posicion del punto representativo del
acero DSS2205 en estos graficos, ya que mientras su densidad de trampas se sittia en el mismo nivel
que la del resto de los aceros, su coeficiente de difusion de hidrégeno es muy inferior al de los demas
aceros representados. La razon esta en la microestructura duplex (50%ao/50%yY) de este acero frente
a la microestructura 100% ferritica del resto. El bajo valor del coeficiente de difusiéon del hidrégeno
de este acero se consigue con una densidad de trampas relativamente baja, al tratarse de trampas de
alta energia de atrapamiento (austenita e intercaras austenita/ferrita) que dificultan mucho la
movilidad del hidrégeno.

Hemos visto también en este trabajo que el limite eldstico del acero 42CrMo4-700 no disminuia
con la entrada de hidrégeno (el limite eldstico de este acero medido al aire era igual a 622 MPa),
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mientras que el del acero DSS2205 bajaba ligeramente desde los 528 MPa al aire hasta 484 MPa (valor
obtenido con carga electroquimica de hidrégeno desde el medio salino bajo 0.02 mA/cm?2).

Por otro lado, la tenacidad a la fractura de estos aceros se ha medido bajo diferentes
condiciones de entrada de hidrégeno en los ensayos con carga in-situ, por lo que en este andlisis
vamos a fijarnos exclusivamente en las situaciones que mas se aproximaban al comportamiento
esperado en una situacién de servicio bajo alta presién de hidrégeno. En el caso del acero 42CrMo4-
700, el medio salino bajo 0.2 mA/cm? introducia en el acero una cantidad de hidrégeno algo mayor
(0.62 ppm) que la mayor presiéon de hidrogeno estimada de servicio, mientras que en el acero
DSS2205 la situaciéon aproximadamente equivalente correspondia al medio salino bajo 0.04 mA/cm?
(4.04 ppm). Tomando la tenacidad o> medida al aire y bajo las condiciones citadas y utilizando la
expresién que define la equivalencia entre Jo2 y Kjc (Kic = [Jo2E/(1-v?)]1/2) se han obtenido los
resultados que se exponen en la tabla 4.X.

Tabla 4.18. Limite eldstico en hidrégeno y tenacidades al aire y en hidrégeno. Aceros 42CrMo4-

700y DS§S2205
K. (al aire Kjc (en H
Material oys (en H) l::“() ] /2) Ml;’( ; /2
(MPa) (MPa-m1/2) (MPa-m1/2)
42CrMo4-700 622 304 213
DSS2205 484 372 269

Se destaca que los valores estimados de Kjc bajo presidon de hidrégeno de estos dos aceros
cumplen sobradamente con el limite que establece el c6digo ASME B31.12 (K. 2 55 MPam1/2).

Por otro lado, en la Figura 4.61 se han representado los valores de la tenacidad a la fractura, K,
de diferentes aceros utilizados en el transporte de hidrégeno (incluyendo uniones soldadas) junto a
los correspondientes a los aceros 42CrMo4-700y DSS2205 estudiados en este trabajo. Se destaca que
los valores de la tenacidad obtenidos con los dos aceros 42CrMo4 y DSS2205, tanto al aire como
especialmente en presencia de hidrégeno, son muy superiores a los del resto de los aceros
representados.
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Figura 4.61. Tenacidad a la fractura vs. limite eldstico. Diferentes aceros API 5L ensayados bajo
presién de hidrégeno y aceros 42CrMo4-700y DS52205 (datos de [161])

Asi, y a pesar de que tanto el acero 42CrMo4-700 como el acero DSS2205 tienen un carbono
equivalente bastante mayor que 0.45%, utilizando precalentamiento, un soldeo con los parametros
adecuados y, si fuera necesario, tratamiento térmico post-soldeo, su soldabilidad no revestiria
mayores problemas. La aplicacién de un tratamiento térmico post-soldeo permitiria reducir la
excesiva dureza que podria adquirir la ZAT del acero 42CrMo4-700 y, también, llevar la relacion y/a
al valor 50%/50% que se habria perdido en la ZAT del DSS2205 (la zona de grano grueso que en el
soldeo de este acero alcanza una temperatura muy alta se enriquece en ferrita).

Pasando ahora a comparar el comportamiento de los dos aceros estudiados en este trabajo, el
acero DSS2205 tiene un coeficiente de difusién de hidrégeno inferior y una tenacidad superior (tanto
al aire como en presencia de hidrégeno) que el acero 42CrMo4-700, pero su limite elastico es algo
menor. Por otro lado, el acero ferritico 42CrMo4-700 tiene una microestructura homogénea, por lo
que la distribucién del hidrégeno atrapado sera también homogénea, mientras que el acero DSS2205,
debido a su microestructura bifdsica bandeada, tiene un coeficiente de difusién de hidrégeno
dependiente de la orientacién, destacando igualmente el fuerte atrapamiento de hidrégeno en
regiones especificas de su microestructura (intercaras ferrita/austenita), propensas al inicio del
agrietamiento por hidrogeno. Por estas razones pareceria que el acero 42CrMo4-700 seria la mejor
opcidn de las dos. Ademas, el menor coste del acero 42CrMo4-700 lo sefiala también como un
candidato 6ptimo.

En base a la propuesto del acero 42CrMo4-700 como la mejor de las dos opciones, y con objeto
de optimizar su comportamiento bajo presion de hidrégeno, dado que el mecanismo de fragilizacion
principal en este acero se ha visto que era la descohesiéon de las intercaras entre lajas, bloques y
paquetes martensiticos, se recomendaria aumentar la densidad de estas intercaras internas, para lo
que habria que disminuir el tamafio de estas unidades microestructurales. De este modo, el
hidrégeno solubilizado localmente se repartiria en una superficie mayor, por lo que su concentraciéon
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por unidad de superficie interna disminuiria y, por lo tanto, también lo haria la susceptibilidad a la
fragilizacion por hidrogeno del acero). El afino de estas unidades microestructurales se podria llevar
a cabo mediante el afino del tamafio de grano austenitico.

No obstante, de optar por el acero DSS2205, su optimizacién microestructural conllevaria la
reduccion del espesor de las bandas ferrita/austenita. Se facilitaria de este modo el atrapamiento de
hidrégeno en estas intercaras, por lo que el coeficiente de difusiéon del hidrégeno disminuiria y,
ademads, aumentaria la superficie por unidad de volumen de estas intercaras internas, reduciéndose
la concentracion de hidrégeno por unidad de superficie de éstas y, con ello, la susceptibilidad al
agrietamiento. Para conseguir la reduccion del espesor del bandeado, la forma de actuar mas sencilla,
seria incrementando el grado de reduccion aplicado en la laminacién del acero.

En cualquier caso, y para los dos tipos de acero, el afino de la unidad microestructural que
resulte mas fragilizada (lajas/bloques martensiticos en un caso y bandas de ferrita/austenita en el
otro), incrementaria la tenacidad a la fractura del acero en presencia de hidrégeno, tal y como se
recoge esquematicamente en la figura 4.62.

Lajas de ‘_{: TT afino de grano
martensita austenitico

v

Paquetes de
martensita

Bloques de
martensita

Afino bandeado
ferrita/austenita

Figura 4.62. Propuesta de mejora microestructural para un mejor comportamiento frente a la
fragilizacién por hidrégeno.
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Alo largo de este trabajo se ha discutido la interaccién del hidrégeno con la microestructura

en dos aceros, un acero templado y revenido (42CrMo4-700) y un acero inoxidable duplex

(DSS2205), el efecto de éste en las propiedades mecdnicas, que se han medido bajo entrada de

hidrégeno electroquimico in-situ, y la viabilidad de su uso en el almacenamiento y/o el transporte de

hidrégeno. Ademas, se ha tratado de emular una condicién realista de servicio bajo presién de

hidrégeno utilizando carga electroquimica desde medios acuosos. Las conclusiones extraidas en esta

tesis se han agrupado en funcién de los objetivos que se habian planteado al inicio.

En relacion con el método de carga: carga gaseosa frente a carga electroquimica

El contenido de hidrégeno medido en el acero 42CrMo4-700 tras carga gaseosa en una
condicion realista de servicio (19.5 MPa y 40°C) fue de 0.14 ppm. Bajo la condicién de gas a
presion mas exigente (1000-1200 bar), el contenido de hidrégeno introducido ascenderia a
0.41-0.48 ppm. Un contenido de hidrégeno similar a éste se pudo obtener tras carga
electroquimica utilizando un electrolito acido con triéxido de arsénico, utilizando sélo la
solucion 4cida y, también, con un electrolito salino aplicando respectivamente densidades de
corriente iguales a 0.03, 1y 0.2 mA/cm?.

Para el acero DSS2205, el contenido de hidrogeno tras carga gaseosa en la condicién de
servicio realista (19.5 MPa y 40°C) fue 1.11 ppm. Para una presion de hidrégeno de 1000-
1200 bar, se estimé que el contenido de hidrégeno se podria situar entre 3.21y 3.74 ppm. En
este caso, la condicién de carga electroquimica de hidrégeno que simulaba la condicién
exigente pero realista de servicio indicada era utilizando un electrolito salino bajo una
densidad de corriente de 0.04 mA/cm?.

Estudio de la difusién y atrapamiento del hidrégeno

Se obtuvieron los coeficientes de difusién del hidrégeno en los aceros utilizando la técnica de
permeacion electroquimica. En un trabajo previo, se habia obtenido un coeficiente D,,, de
2.2:10-19 m2/s para el acero 42CrMo4-700, mientras que en el caso del acero DSS2205 se
demostré la existencia de tres cinéticas diferentes de difusidon del hidrégeno a través de la
microestructura de este acero que muestra una microestructura bandeada de ferrita y
austenita, donde la ferrita es la fase matriz: 1) una difusién relativamente rapida por laregién
central de las bandas de ferrita, con poca interaccién con las intercaras ferrita/austenita, 2)
una difusién bastante mas lenta, ya muy influenciada por la presencia de las citadas
intercaras, que se comprob6 que eran trampas de alto nivel energético y (3) difusion a través
de las bandas de austenita. En este acero se determinaron tres coeficientes de difusion
aparentes, Dapp, respectivamente iguales a 1.2:10-2 m2/s 1.37-10-3 m2/s y 6.02:10-1* m2?/s).

En el caso del acero DSS2205 se demostrd la existencia de trampas con alta energia de
atrapamiento (50.4 KkJ/mol), que se estimé debian corresponder a las intercaras
ferrita/austenita. Esta energia de trampa es mucho mayor que las que se habian determinado
en un trabajo previo con el acero 42CrMo4-700, energias iguales a 13.4 k]/mol, 16.8 k]/mol
y 21.3 kJ/mol, que se habia atribuido respectivamente a intercaras matriz-carburos,
intercaras entre bloques/paquetes/lajas de martensita y a las dislocaciones.
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La presencia, por un lado, de austenita, fase en la que el hidrégeno difunde de un modo
extremadamente lento y, por otro, de trampas con una energia de atrapamiento muy alta
(intercaras ferrita/austenita) justifican que la difusidn del hidrégeno en el acero DSS2205 sea
mucho mas lenta que en el acero 42CrMo4-700.

Puesta a punto de una metodologia para la realizacién de ensayos mecdnicos con carga de hidrégeno

in-situ

Se observo la necesidad de exponer al medio hidrogenante una superficie lo suficientemente
grande tanto en los ensayos de traccién como en los ensayos de tenacidad a la fractura, con
objeto de garantizar que la densidad de corriente aplicada para la generacién de hidrégeno
en la superficie de la probeta se mantuviera practicamente constante en todo el ensayo,
independientemente de la deformacion de la probeta o del crecimiento de grieta.

Se demostré la necesidad de utilizar una velocidad de ensayo suficientemente lenta con
objeto de dar tiempo suficiente para la difusiéon del hidrégeno hasta la zona de proceso
operativa en el ensayo. Con este mismo objetivo, utilizando el coeficiente de difusién del
hidrogeno en la aleacion objeto de ensayo, se aconseja estimar la distancia que penetraria el
hidrégeno teniendo en cuenta la duracién total del ensayo. Con estas consideraciones se
estim6 una velocidad de desplazamiento éptima igual a 0.01 mm/min en el caso de los aceros
analizados en este trabajo. Se demostr6 que esta velocidad es lo suficientemente lenta para
desarrollar el fendmeno de fragilizacién y, a su vez, lo suficientemente rdpida para dar lugar
a tiempos de ensayo razonables, sin llegar a observar pérdidas de eficiencia en el electrolito.

Influencia del hidrégeno en el comportamiento mecdnico de los aceros
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Los resultados obtenidos en este trabajo con el acero 42CrMo4-700 demostraron que la
realizacién de los ensayos con carga electroquimica de hidrégeno aplicada in-situ daba lugar
amayores indices de fragilizacidn que la que se desarrollaba en los ensayos ex-situ utilizando
probetas precargadas de hidrogeno.

La fragilizacién observada en el acero 42CrMo4-700 y en el acero DSS2205, tanto en ensayos
de traccién como en los ensayos de determinacién de la tenacidad a la fractura, fue tanto
mayor cuanto mayor era la actividad de hidrégeno en el medio acuoso (pH, adicién de As,03
y densidad de corriente aplicada) y/o cuanto menor era la velocidad de ensayo utilizada.

Se observéd que la entrada de hidrégeno en los dos aceros daba lugar a su acumulacién en la
regién de proceso, lo que se tradujo en el cambio del mecanismo de fallo operativo, que en
ambos casos pas6 de un mecanismo totalmente ductil en ausencia de hidrégeno a un
mecanismo fragil en presencia de éste.

En el acero 42CrMo4-700, se vio que, al aumentar la actividad del hidrégeno del medio, el
mecanismo de fallo fragil consistio, primero en la descohesién de las intercaras entre la fase
matriz ferritica y los carburos precipitados en el revenido y, luego, la descohesion de las
intercaras entre bloques, paquetes y lajas de martensita, siendo este tltimo el mecanismo que
dio lugar a la mayor fragilizacién y el predominante en las condiciones de ensayo mas
agresivas.
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- En el acero DSS2205, la fractura fragil observada en los ensayos realizados en presencia de
hidrégeno consistié en la actuacién de un mecanismo de cuasi-clivaje caracterizado por
clivajes planos en la ferrita y zonas rugosas, con una cierta deformacién previa, en la
austenita. Ademas, en este acero se observd también la presencia de grietas secundarias,
generadas en virtud de la descohesién de las intercaras ferrita/austenita debido a las fuertes
acumulaciones de hidrégeno que tiene lugar en ellas.

- Enlos ensayos de traccion, la orientacion de las bandas ferrita/austenita en el acero DSS2205
no es un parametro diferencial, ya que siempre existe un camino de difusién relativamente
rapido para el hidrégeno a través de la fase matriz ferritica. Sin embargo, en los ensayos
utilizados para la determinacién de la tenacidad a la fractura, la orientaciéon del bandeado
respecto a la direccién de avance de la grieta tiene una clara influencia en la fragilizacién del
acero, observandose una menor fragilizaciéon en las probetas T-S, en las que las bandas
ferrita/austenita estaban dispuestas en una orientacion perpendicular a la del crecimiento
de la grieta.

Trabajo futuro

En este trabajo se ha desarrollado una metodologia experimental para la realizacién de ensayos
con carga electroquimica de hidrégeno in-situ con objeto de emular una condicién de servicio real
bajo presién gaseosa de hidrégeno y de evitar, dentro de lo posible, el uso de instalaciones muy caras
y todavia poco disponibles que emplean hidrogeno a presion. Esta metodologia ha sido aplicada con
éxito para evaluar la susceptibilidad a la fragilizacién por hidrégeno de dos aceros estructurales
bastante diferentes, un acero templado y revenido 42CrMo4-700 y un acero inoxidable duplex
DSS2205, mediante ensayos de traccion y de determinacion de la tenacidad a la fractura. En este
mismo contexto se proponen las siguientes lineas de trabajo futuro:

- Puesta a punto de una metodologia para determinar la velocidad de crecimiento de grieta por
fatiga en funcion de la amplitud del factor de intensidad de tension, AK, utilizando igualmente
carga electroquimica de hidrégeno aplicada in-situ.

- Dadalaimportancia que tienen las uniones soldadas en la fabricacién de depoésitos y tuberias,
tendria un alto interés practico el estudio del comportamiento mecanico de las uniones
soldadas realizadas con estos dos mismos aceros, utilizando igualmente ensayos mecanicos
bajo carga electroquimica de hidrégeno in-situ y tratamientos térmicos especificos capaces
de reproducir la region de la ZAT mas susceptible a la fragilizacion.

- Otralinea de trabajo de alto interés seria la adaptacion de estas metodologias de ensayo para
el andlisis de aleaciones con coeficiente de difusién de hidrégeno muy pequefio, como es el
caso por ejemplo de los aceros austeniticos, en cuyo caso deberian utilizarse probetas
precargadas a alta temperatura, ya que de otro modo el hidrégeno que alcanzaria la zona de
proceso en las probetas en los tiempos habituales de ensayo seria demasiado bajo.
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In the course of this work, the interaction of hydrogen with the microstructure of two structural

steels, a quenched and tempered steel (42CrMo4-700) and a duplex stainless steel (DSS2205), the
effect of hydrogen on their mechanical properties, which have been measured under in-situ

electrochemical hydrogen charging, and the feasibility of their use in hydrogen storage and/or

transport, have been discussed. In addition, a realistic service condition under hydrogen pressure

using electrochemical charging from aqueous media was emulated. The conclusions drawn in this

thesis have been summarized according to the objectives that had been set at the beginning.

In relation to the charging method: gaseous vs electrochemical charging

The hydrogen content measured in 42CrMo4-700 steel after gaseous charging at a realistic
service condition (19.5 MPa and 40°C) was 0.14 ppm. Under the most demanding gas
pressure condition (1000-1200 bar), the hydrogen content introduced would be about 0.41-
0.48 ppm. A hydrogen content similar to this could be obtained after electrochemical charging
using and acid electrolyte with arsenic trioxide, using only the acid solution, and, also, with a
saline electrolyte applying respectively current densities equal to 0.03, 1 and 0.2 mA/cmz2.

For DSS2205 steel, the hydrogen content after gaseous charging at the realistic service
condition (19.5 MPa y 40°C) was 1.11 ppm. For a hydrogen pressure of 1000-1200 bar, it was
estimated that the hydrogen content would attain between 3.21 and 3.74 ppm. In this case,
the electrochemical hydrogen charging condition that simulated this high demanding specific
condition can be achieved using a saline electrolyte under a current density of 0.04 mA/cm?.

Study of hydrogen diffusion and trapping

Hydrogen diffusion coefficient in steels were obained using the electrochemical permation
technique. In a previous work, a D, coefficient of 2.2:10-1° m2/s for 42CrMo4-700 steel,
while in the case of DSS2205 steel it was demonstrated the existence of three different
kinetics of hydrogen diffusion through the microstructure of this Steel which shows a banded
microstructure of ferrite and austenite, where ferrite is the matrix phase: 1) a relatively fast
diffusion through the central region of the ferrite bands, with Little interaction with the
ferrite/austenite interfaces, 2) a rather slower diffusion, already strongly influenced by the
presence of the aforementioned interfaces, which were found to be high energy traps, and 3)
diffusion through the austenite bands. Three apparent diffusion coefficients, D,pp, respectively
equal to 1.2-10-12m?/s 1.37-10-13 m2/s y 6.02-10-1* m2/s were experimentally determined.

In the case of DSS2205 steel, the existence of traps with high trapping energy (50.4 kJ/mol)
was demonstrated, which was estimated to correspond to the ferrite/austenite interfaces.
This trapping energy is much higher than those that had been determined in a previous work
with 42CrMo4-700 steel, with energies equal to 13.4 k] /mol, 16.8 k] /mol y 21.3 k] /mol, which
had been attributed respectively to matrix-carbide interfaces, interfaces between martensite
block/packets/laths and to dislocations.

The presence, of austenite, a phase in which hydrogen diffuses extremely slowly, and, on the
hand, of traps with a very high energy (ferrite/austenite interfaces) justify that hydrogen
diffusion in DSS2205 steel is much slower than in 42CrMo4-700 steel.
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Development of a methodology for mechanical testing with in-situ hydrogen charging

In order to ensure that the current density applied for hydrogen generation on the specimen
surface remains almost constant throughout the test, a sufficiently large area of the specimen
must be exposed to the aqueous medium, independently of specimen deformation and crack
growth.

The need to use a sufficiently slow displacement rate was demonstrated in order to allow
enough time for hydrogen diffusion until the process zone. With this consideration, and
optimum displacement rate off 0.01 min/min was fixed for the steels analyzed in this work.
It was demonstrated that this speed is slow enough to develop the embrittlement
phenomenom and, at the same time, fast enough to lead to reasonsable test times, without
observing efficiency losses in the electrolyte.

Influence of hydrogen on the mechanical behavior of steels
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The results obtained in this work with 42CrMo4-700 steel showed that the performance of
in-situ electrochemical hydrogen charging test resulted in higher embrittlement indexes than
developed in ex-situ tests using hydrogen precharged specimens.

The embrittlement observed in 42CrMo4-700 steel and DSS2205 steel, both in tensile tests
and in fracture toughness determination tests, was higher the higher the hydrogen activity in
the aqueous medium (pH, adition of As;03 and applied current density) and the lower the
displacement rate applied in the test

The entrance of hydrogen into both steels resulted in its accumulation in the process region
giving rise to a change of the operative failure micromechanism, which in both cases changed
from a fully ductile mechanism in the absence of hydrogen to a brittle micromechanism in the
presence of hydrogen.

As the hydrogen activity of the aqueous medium increased, the brittle failure mechanism in
42CrMo4-700 steel consisted first of decohesion of the interfaces between the ferritic matrix
phase and the carbides precipitated on tempering and then decohesion of the boundaries
between martensite packets, blocks and laths, the latter being the mechanism that resulted
in the greatest embrittlement and the predominant one under the most aggressive test
condition.

In DSS2205 steel, the brittle fracture observed in the tests carried out in the presence of
hydrogen consisted of the action of a quasi-cleavage micromechanism characterized by flat
cleavages in the ferrite and rougher zones, showing certain previous deformation, in the
austenite. In addition, the presence of secondary cracks was also observed in this steel, due
to the decohesion of the ferrite/austenite interfaces, where strong accumulations of hydrogen
that take place.

The orientation of the ferrite/austenite banding in DSS2205 steel in tensile tests was not a
differential parameter in tensile tests because there was always a relatively quick diffusion
path for hydrogen through the ferritic matrix phase regardless band orientation. However, in
the tests used for fracture toughness determination, the orientation of the banding with
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respect to the crack propagation has a clear influence on the steel embrittlement, with lower
embrittlement observed in the T-S specimens where the ferrite/austenite bands had an
orientation perpendicular to that of the crack growth.

Future work

In this work, an experimental methodology for in-situ electrochemical hydrogen charging tests
has been developed to simulate a real service condition under hydrogen gas pressure, avoiding the
use of very expensive and still not widely avaiable facilities employing pressurized hydrogen. This
methodology has been succesfully applied to evaluate the susceptibility to hydrogen embrittlement
of two different structural steels, a quenched and tempered 42CrMo4-700 steel and a duplex stainless
steel DSS2205, using tensile and fracture toughness determination tests. In this same context, the
following lines of future work are proposed, in order to complete:

- Development of a methodology to determine the fatigue crack propagation rate as a function
of the amplitude of the stress intensity factor, AK, also using electrochemical hydrogen

charging applied in-situ.

- Given the importance of welded joints in the manufacture of vessels and pipelines, it would
be of great practical interest to study the mechanical behavior of welded joints made with
these two steels, also using mechanical test under in-situ electrochemical hydrogen charging
and specific thermal treatments able to reproduce the HAZ (region most susceptible to
embrittlement).

- Another line of work of high interest would be the adaptation of these test methodologies for
the analysis of alloys with very small hydrogen diffusion coefficient, as is the case for example
of austenitic steels, in which high temperature precharged specimens should be used, since
otherwise hydrogen would not be able to attain the corresponding process zone.
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