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ABSTRACT

The aim of this research is to study the formation of intermetallic phases in a duplex stainless steel as a result of heat treatment
at 800 °C for 30 min, 1 h, 3 h, 5 h, and 6 h. This was carried out using Optical Microscopy (OM), Scanning Electron
Microscopy (SEM), and Elemental Analysis by Energy Dispersive X-ray Spectroscopy (EDS). The microstructural analysis
revealed that the as-received sample has a ferrite (o) content of 52.05 + 1.91 % and an austenite (y) content of 47.95 £ 1.91
%. On the other hand, the samples subjected to heat treatment showed the presence of intermetallic phases such as the sigma
phase (o), chi phase (), and secondary austenite (y), resulting from the decomposition of ferrite through the eutectoid reaction
a — o + vz, which occurs at aly or o/a interfaces. Additionally, as the treatment time increases, the amount of precipitated
sigma phase increases, decreasing the ferritic phase fraction and increasing the austenitic fraction compared to the original
amount. Thus, the a phase after 6 h of treatment presented an area fraction of 15.44% and the y phase showed an increase up
to 56.70% at 3 h, decreasing then to 46.92% at 6 h. Regarding the fraction of intermetallic phases, mainly the sigma phase,
the results reported 37.64% at 6 h.

Keywords: Duplex stainless steel 2205, heat treatment, secondary austenite, chi phase, sigma phase.

CARACTERIZACION DE UN ACERO INOXIDABLE UNS S31803 TRATADO TERMICAMENTE A 800 °C

RESUMEN

La presente investigacion tiene como objetivo el estudio de la formacion de las fases intermetalicas en un AID producto de
un tratamiento térmico a 800°C durante 30 min, 1 h, 3 h, 5 hy 6 h. Esto se llevd a cabo mediante técnicas de Microscopia
Optica (MO), Microscopia Electronica de Barrido (MEB) y Analisis Elemental por medio de Espectroscopia de Rayos X de
Energia Dispersada (EDS). El anlisis microestructural reveld que la muestra en estado de entrega tiene un contenido de ferrita
(o) de 52.05 + 1.91 % y de austenita (y) de 47.95 + 1.91 %. Por su parte, las muestras sometidas al tratamiento térmico
mostraron la presencia de fases intermetalicas como la fase sigma (o), chi ()) y austenita secundaria (y2), producto a la
descomposicion de la ferrita, mediante la reaccion eutectoide oo — o + y», la cual ocurre en los bordes de grano a/y o o/a.
Ademas, a medida que aumenta el tiempo de tratamiento, la cantidad de fase 6 que ha precipitado aumenta, disminuyendo la
fraccion de la fase a y aumentando la fraccion y con respecto a la que existia originalmente. Es asi como la fase o a 6 h de
tratamiento presentd una fraccion de area de 15.44% y la y un incremento de hasta 56.70% a 3 h, para luego disminuir a
46.92% a las 6 h. En cuanto a la fraccion de fases intermetalicas principalmente de la fase sigma, los resultados reportaron a
6 h un 37.64%.

Palabras claves: Acero inoxidable ddplex, tratamiento térmico, austenita secundaria, fase chi, fase sigma.

hace que se diferencie del resto de aceros inoxidables. Estos

INTRODUCCION aceros exhiben propiedades mecanicas y corrosivas
Los aceros inoxidables diplex (AID) se caracterizan por destacadas gracias al contenido apropiado de cromo,
tener una estructura bifasica, ya que poseen una matriz de molibdeno, nitrégeno y niquel en las fases de a y v, esto
ferrita (o) en la que se distribuye la fase austenita (y), esto contribuye a una estructura diplex estable, proporcionando
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una respuesta favorable durante el procesado y la
fabricacion [1,2].

En los Gltimos afios se ha incrementado el uso de estos
aceros principalmente en plantas petroquimicas, refinerias
debido

principalmente a su buena resistencia a la corrosion [3]. Asi

y ambientes con cloruros, entre otros,
mismo, en la industria petrolera y de gas debido a su
resistencia mecanica y a la corrosiéon por picaduras y
generalizada, utilizdndose en equipos de perforacion, en las
lineas de flujo, sistemas de tuberias de proceso,
separadoras, depuradoras, bombas y lineas de tuberias que
se encuentran en el fondo del mar [4].

No obstante, bajo ciertas condiciones de servicio, al ser
tratados térmicamente o durante procesos de soldadura son
susceptibles a la formacion de fases intermetélicas,
generando cambios en las propiedades anticorrosivas y
mecéanicas iniciales, debido a su alto contenido de
elementos aleantes. La mayor parte de las precipitaciones
suceden en la ferrita debido a la mayor difusividad que esta
presenta por poseer una estructura BCC. Entre los 600 °C
y 1000 °C se favorece la formacion de las fases sigma (o),
chi (), carburos (M7Cs, M23Cs), austenita secundaria (y2) ¥
nitruros (CraN) y a 475°C la precipitacion de ferrita prima
(a)) [1,5,6].

La fase sigma (o) se forma entre 650 °C y 1000 °C y su
composicién estd basada en los elementos Fe-Cr-Mo. Esta
es una de las més perjudiciales debido a su proporcion
respecto a las demas fases intermetalicas y a su influencia
en las propiedades de los AID, la sola presencia de un 1%
disminuye la resistencia al impacto de una probeta con
entalla en casi un 50% [7]. Su precipitacion ocurre
principalmente por descomposicion eutectoide de a en 6 y
Y2, en los bordes de grano o/a y en la interfase y/o donde el
consumo de la ferrita ocurre por la alta difusion de los
elementos que conforman la fase ¢ como el cromo y
molibdeno, motivada por la similitud de la estructura
tetragonal de la fase sigma y la estructura BCC de la ferrita

en la red cristalina [1,5,6].
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Por su parte, la fase chi () precipita frecuentemente en la
interfase y/a y crece hacia la ferrita, al igual que la fase o,
pero en menor cantidad. La precipitacion de esta ocurre
entre los 700 °C y 900 °C durante 6 y 10 h de tratamiento
y es termodindmicamente metaestable, ya que ayuda al
crecimiento de fase ¢, descomponiéndose completamente
en ella después de largos tiempos de exposicion. Es una
fase fragil y quebradiza, que tiene efectos negativos en las
propiedades de los AID [1,5,8]. La precipitacion de y por
debajo de los 900°C se le conoce como austenita secundaria
(y2) y su formacidn obedece a diferentes mecanismos
dependiendo de la temperatura, generando &reas
susceptibles a la corrosion por picaduras [1].

Es asi como la presencia de cada una de estas fases tiene un
impacto significativo en las propiedades del acero y, por
ende, en su rendimiento. Por este motivo, muchos trabajos
han destacado la necesidad de evaluar el efecto de los
tratamientos térmicos sobre los AID en rangos de
temperatura entre 700 y 900 °C. Warren et al., estudiaron la
formacién de la fase sigma en AID SAF 2205 después de
tratamientos térmicos de envejecimiento a 800 °C por
diferentes lapsos de tiempo indicando que la nucleacién y
precipitacién de la fase sigma es un proceso controlado por
difusion, producto de la reaccién eutectoide y que los
precipitados intermetalicos crecen preferencialmente en la
interfase a/y [9]. Por su parte, Lee et al. reportaron la
precipitacién de carburos del tipo (M23Cs) a lo largo de los
bordes de granos de a/y en muestras tratadas entre 800 y
900 °C por 15 min, 30 min y 1 h, indicando que la
precipitacién de los mismos sigue un patrén en forma
lamelar, creciendo a lo largo de la fase austenita. Ademas,
destacaron la formacion de y,, producto de la disminucidn
del cromo por la precipitacion de carburos del tipo M23Cs.
Asi mismo, reportaron a 2 h de tratamiento la presencia de
las fases o y y», debido a la limitacién de los carburos a
seguir creciendo por el bajo contenido de carbono y a los
900 °C la presencia de la fase o, debido a la alta difusién

del Cr en la ferrita [10].
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Por otro lado, numerosos estudios se han enfocado en el
efecto de la presencia de estas fases sobre la resistencia a la
corrosion y de alli la necesidad de realizar estudios de
caracterizacion en muestras tratadas. En el caso de la fase
o, estudios han indicado que su presencia a medida que
aumentan los tiempos de tratamientos provoca una
disminucion del potencial de corrosién y también del
potencial de picaduras, reduciendo asi la resistencia a la
corrosioén por picaduras. Uno de estos estudios es el Gao et
al., quienes estudiaron muestras de AID tratadas a 800 °C,
reportando las fases o y y, y la presencia de picaduras en la
superficie, principalmente en las regiones empobrecidas de
Cr [11]. Asi mismo, Trocoli et al. estudiaron la
precipitacion de fases y el comportamiento frente a la
corrosion de un acero inoxidable duplex 2205 tratado
térmicamente a 750 °C, los cuales constataron la
precipitacion de fases 6 y i, y evaluaron la influencia de los
mismos en las propiedades del acero, indicando que bajo
dichas condiciones el acero es tan resistente a la corrosion
localizada como a la corrosion uniforme [12].

En tal sentido y debido al impacto que tienen estas fases
intermetédlicas en las propiedades mecéanicas y
anticorrosivas de estos aceros inoxidables duplex, el
presente estudio tiene como objetivo principal la
caracterizacién microestructural de las muestras que han
sido sometidas a tratamientos térmicos a 800 °C durante
intervalos de 30 min, 1 h, 3 h, 5 h y 6 h. en el que se
promueve principalmente la precipitacion de la fase sigma
ya que la morfologia y distribuciéon tendra un efecto

significativo en las propiedades del acero.

MATERIALES Y METODOS

El material considerado en este estudio es un acero
inoxidable duplex UNS S31803 en forma de plancha. La
composicién quimica del acero esta detallada en la Tabla 1.
En el estudio se someti6 un grupo de muestras a un
tratamiento térmico a 800 °C durante 30 min, 1 h, 3 h, 5 h,
y 6 h en un horno Barnstead Thermolyne modelo 21100 y

posteriormente enfriadas en agua a temperatura ambiente.
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Tabla 1. Composicién quimica nominal (% peso) del
AID UNS S31803 [13]

Cr Ni Mo Mn Si C N
21.00- | 4.50- | 2.50- 0.08-
23.00 | 6.00 | 3.50 200 | 1.00 | 0.03 0.20

Todas las muestras estudiadas fueron previamente

preparadas metalograficamente de acuerdo a la norma
ASTM E3-11 [14]. Para revelar la microestructura y la
morfologia de las fases presentes en cada una de las
muestras se realizd un ataque electroquimico en un equipo
marca BUEHLER con una solucion de hidroxido de sodio
(NaOH) al 20% y un voltaje entre 2.30y 3.10 V' y un tiempo
de ataque que vari6 entre 15 s y 95 s, dependiendo del
tiempo de tratamiento térmico al que se sometié la muestra.
El estudio de las muestras se realizé en un Microscopio
Optico Unién modelo Versamet-2 acoplado a una camara
de captura de imagenes digital marca Hayear y en un
Microscopio Electrénico de Barrido JEOL modelo JSM-
6390 con un voltaje de 30 kV. Asi mismo, se realiz6 un
andlisis quimico puntual por medio de Espectroscopia de
Rayos X de Energia Dispersiva (EDS), con el fin de
estudiar la composicion quimica elemental de las fases
presentes en cada una de las muestras.

La cuantificacion de la fraccién de fases se realizd por
medio del programa de procesamiento de imagenes ImageJ
y la fraccion de la fase austenitica se realiz6 mediante el
andlisis puntual segin lo especificado en la norma de
ASTM E562-19 [15]. Por su parte, el tamafio de grano
austenitico se determiné de acuerdo a lo especificado en la
norma ASTM E112-13 [16].

RESULTADOS Y DISCUSION

En la Figura 1 se visualiza por Microscopia Optica (MO) la
microestructura del material en estado de entrega
apreciandose una microestructura bifasica casi equilibrada,

con granos alargados de ferrita y austenita, producto del
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proceso de fabricacion por laminacion del AID en la que se
distinguen una zona clara y otra oscura, la fase clara
corresponde a la austenita (y) y la oscura a la ferrita (o) [1].
Cabe destacar que las variaciones en las tonalidades grises
dentro de la matriz ferritica pueden estar asociado a que el
ataque electroquimico no fue uniforme.

La fraccion de area determinada mediante metalografia
Optica cuantitativa, permitié constatar una proporcion
47.95 + 1.91 % de fase austenitica y de un 52.05 + 1.91 %

de fase ferritica.

Fig. 1. Micrografia obtenida por MO de la muestra en
estado de entrega con aumentos (a) 100X (b) 200X.

En la Figura 2 se visualiza en detalle el aspecto de la
muestra en estado de entrega por Microscopia Electrénica
de Barrido (MEB) vy los resuliados del analisis puntual
mediante Espectroscopia de Rayos X de Energia
Dispersada (EDS), de cada una de las fases evaluadas.

En ella se visualiza la matriz férrica (punto a) y las islas
austeniticas, aprecidndose en la subestructura de la y la
presencia de maclas (punto b), originadas por el proceso de
fabricacion del AID, y propias de las estructuras cristalinas
FCC, como es el caso de lay [17,18].
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En los resultados del andlisis se evidencia un alto contenido
de Ni en la fase y, con un promedio de hasta 5.71 % en peso.
Por su parte, la fase a se distingue por un mayor contenido
de Cr y Mo, con un 25.64% y 3.48% en peso,
respectivamente. Estos elementos desempefian un papel
crucial en los AID, aportando propiedades anticorrosivas y
mecanicas, dado que actlian como estabilizadores de dichas
fases. Esta composicion concuerda con las reportadas por

la literatura [5].

.

30kVv  X1,500 10pm 0008 04/AGO/23

Element Weight % Atomic %
CrK 2564 2747
FeK 66.84 66.67
NiK 4.05 3.84

348 2.02

2 4 6 8 10 12 14
ke

Element Weight % Atomic %

2238

CrK 2392

FeK
NiK
Mo L

69.77
571 54
214 124

69.43

i 2 4 6 8 10 12 14
Full Scale 5495 cts Cursor: 0.000

Fig. 2. Micrografia obtenida por MEB a 1500X de la
muestra del acero diplex en estado de entrega y EDS de
las fases presentes: (a) a y (b) y
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S0um

Fig. 3. Micrografias obtenidas por MO de las muestras ratadas a
800 °C (a) 30 min, (M 1 h,(c)3h,(d)5h, (e)6h.
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Con la finalidad de promover las fases intermetalicas, las
muestras de AID fueron sometidas a un tratamiento térmico
por 30 min, 1 h, 3h,5hy 6 h. En la Figura 3 se visualiza
por MO la evolucion microestructural de cada una de las
muestras tratadas a 800 °C, observandose en la mismas la
presencia de zonas altamente contrastadas a lo largo de los
bordes de grano, que podrian atribuirse a la precipitacion
de compuestos intermetalicos.

La Figura 3(a) corresponde a la muestra tratada por 30 min,
en la misma pueden apreciarse precipitados a lo largo de
los bordes de grano e interfases o/y. La forma y
distribucion de estos precipitados sugieren la precipitacion
principalmente de la fase sigma (o), las cuales se
distinguen como zonas altamente contrastadas. La
de debido a la

descomposicion de a, producto de la reaccion eutectoide

precipitacion esta fase ocurre

que da lugar a la formacién de 6 y y2 [3].

Porcentaji de fascs [%)]

0 -+ Ferita

— - Austenita

—— Intermetalicos

a 1 2 3 4 5 [

Ticmpo de tratamiento [h]

Fig. 4. Evolucion del porcentaje de fase en funcion del
tiempo de tratamiento de AID UNS S31803
En la Figura 5, se aprecian las micrografias obtenidas a
través de MEB de las muestras de AID UNS S31803
tratadas térmicamente a 800 °C durante 1,3,5y 6 h. En las
mismas se observa tanto la fase y de color gris claro, como
la fase o como la gris oscura. A partir de la primera hora de
tratamiento, se distinguen islas bien diferenciadas de a y v,
ademas de la presencia de pequefios precipitados que de
acuerdo a su morfologia y distribucién corresponden a la
fase o, los cuales se visualizan con un alto contraste en la

interfase o/y y en los bordes de grano a/a. Luego de 3 h de
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tratamiento se aprecia una mayor presencia y precipitacién
de la fase ¢ en el interior de los granos de o consumiéndose
progresivamente tal como se observa en las Figuras 5(b),
5(c) y 5(d), comportamiento que ha sido reportado por
Trocoli et al. [12] y Escriba et al. [19], en trabajos previos.
A partir de 3 h, las micrografias revelan una morfologia del
tipo coralino de la fase ¢ en la que su presencia aumenta
gradualmente con el tiempo de tratamiento. Asi mismo, se
distinguen zonas muy brillantes y de alto contraste a lo
largo de o, lo que podria suponer la presencia de la fase y,
la cual se forma frecuentemente y en pequefias cantidades
entre los 700 y 900 °C y se forma en la interfase a/y y en el
interior de la ferrita [1]. Ademas, se observa un aumento
significativo de la fase y,. Cabe destacar que a medida que
la vy, sigue creciendo, esta necesita estabilizadores de la
austenita (N y Ni), generando zonas ricas en Cry Mo en la
interfase y»/a. Por cuanto el Mo tiene un coeficiente de
difusion alto, este se agrupa en la interfase de y/a, formando
una zona enriquecida en Mo favoreciendo la nucleacion de
¥- A medida que aumenta el tiempo, estda fase y se
transforma gradualmente en la fase o. Esto se debe a que la
fase y proporciona un sitio propicio para la nucleacion del
o [20]. Finalmente, a las 6 h de tratamiento, se aprecia un
aumento marcado de la fraccion de fases ¢ y v, con una
disminuciéon pronunciada de la «. EStos cambios
microestructurales coinciden con los reportados por
Rodriguez et al. y Badji et al., quienes estudiaron las
transformaciones de fase durante procesos de soldadura y
tratamientos de recocido a 850 °C y 875 °C, observando la
presencia de o en la interfase a/y y el crecimiento
preferencial a lo largo de la o consumiéndola gradualmente,
debido a la alta difusion de los que conforman la fase o
como el cromo y molibdeno, motivada por la similitud
entre la estructura tetragonal de ¢ y la estructura BCC de la

a en la red cristalina [13, 21].
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Fig. 5. Micrografias obtenidas por MEB de las muestras

tratadas a 800 °C (a) 1 h, (b) 3h, (c)5hy (d) 6 h.
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Las precipitaciones de fases secundarias ocurren en sitios
de alta energia, como la interfase, inclusiones, puntos
triples, dislocaciones y vacancias. La fase ¢ se origina
inicialmente por descomposicién eutectoide y la fase y
ocurre en tiempos mas cortos y en menor cantidad e
impulsa a la formacion de o [8].

Las Figuras 6 y 7 visualizan los resultados del andlisis
mediante EDS de las muestras tratadas a 800 °C por5 h y
6 h. En la Figura 6, se observa la precipitacion preferencial
de la fase o dentro de la a consumiéndola gradualmente.
Por otro lado, se evidencia la morfologia caracteristica de
la descomposicion eutectoide de la fase a en las fases o y
v2tal como se ha reportado por diversos investigadores. Los
EDS correspondientes a cada una de las fases, confirman la
presencia de zonas muy brillantes con alto contraste a lo
largo de la fase o y entre los bordes de grano a/y (punto a),
cuyos andlisis revelan un incremento en el porcentaje en
peso de Mo alcanzando un total de 4.84%, lo que confirma
la presencia de la fase x. Asi mismo, se puede observar la
fase o por el alto porcentaje de Cr (punto b) con un
porcentaje de 30.07% en peso. Dichas observaciones,
concuerdan con las reportadas por Chen et al y Trocoli et
al. [12,22], quienes en sus respectivos trabajos observaron
la presencia de particulas x a tiempos muy cortos de
tratamiento y que se transforman en ¢ a tiempos de
tratamientos mas prolongados.

La precipitacion de la fase ¢ origina que la matriz quede
enriquecida de niquel elemento estabilizador de la y, dando
como resultado austenita secundaria (y2) con una
composicion quimica muy similar a la de la y generada a
altas temperaturas [1]. En las micrografias se corrobora y
visualiza la aparicion de una 7y, (punto c), con una
morfologia que se asemeja a la del tipo Widmanstatten de
forma acicular y alargada. El analisis quimico elemental
destaca un alto contenido de niquel (6.06% en peso),
confirmando asi su presencia. Este tipo de morfologia se
presenta en un rango de temperaturas entre 650 y 850 °C,

en el que la difusion de v, es mas rapida [12].
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Fig. 6. Micrografia obtenida por MEB a 1500X de la
muestra del acero tratada durante 5 h y analisis EDS
de las fases presentes.

Finalmente, en la Figura 7 se visualiza la morfologia del
tipo coralino de la fase ¢ (punto a), con un alto contenido

en Cr (25.82% en peso). Asi mismo, se corrobora la
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presencia de la fase v, (punto b y c) con un alto contenido
de Ni 5.02% en peso, producto de la descompasicién
eutectoide cuya compaosicién quimica se aproxima a la de

lay generada a altas temperaturas [1].

30kV  X1,500 Opm 0013 04/AGO/23

Atomic %
27.53
68.83
217

1.47

Weight %
2582

69.34
229

255

2 4 ] 8 10 12 14

Full Scale 3606 cts Cursor: 0.000 keV

Atomic %
27.19
65.8
4.78

Weight %

2532

65.81
5.02

3.84

224

2 4 6 8 10 12 14
Full Scale 3606 cts Cursor: 0.000 keV

Element Weight % Atomic %
CrK 232 2497
FeK 67.7 67.84
NiK 5.08 4.84

4.02 2.34

2 4 6 8 10 12 14
Full Scale 3606 cts Cursor: 0.000

keV

Fig. 7. Micrografia obtenida por MEB a 1500X de la
muestra del acero tratada durante 6 h y analisis EDS
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de las fases presentes.

CONCLUSIONES
La caracterizacién microestructural MO en

muestras en estado de entrega evidencié una fraccion

por las
equilibrada de las fases reportando una proporcion de o de
un 52.05 £ 1.91 % y de y de un 47.95 + 1.91 %. En cuanto
a las muestras tratadas térmicamente a 800 °C, los
resultados obtenidos evidenciaron un aumento significativo
de la precipitacion de fases intermetalicas en los bordes de
grano o/o y a/y, entre las cuales destacan la fase o.
Asimismo, se observa y se corrobora la formacion de y2, a
medida que aumenta el tiempo de tratamiento, alcanzando
a 6 h de tratamiento una microestructura con un 37.64% de
intermetalicos, un 15.44% de a, y un 46.92% de .

Los estudios y analisis realizados por MEB y EDS,
evidenciaron la presencia y precipitacion de la fase ¢ entre
los bordes de grano o/a y a/y y hacia el interior de la ferrita
con una morfologia del tipo coralino con un alto contenido
de Cr y Mo. Esta morfologia es caracteristica de la
descomposicion eutectoide de la a en y2 y 6. Por otro lado,
los resultados revelan la presencia de zonas muy brillantes
y altamente contrastadas a lo largo de la fase o, las cuales
se distinguen por un incremento del porcentaje en peso de
Mo, lo que hace suponer la presencia de la fase y. Asi
mismo, se evidencio la aparicion de y2 con una morfologia

en forma acicular, tipo Widmanstatten.
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