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RESUMEN

Los aceros de baja aleacion son ampliamente utilizados en la industria del gas y petroleo. La incorporacion
de Ni en estos aceros mejora la tenacidad a la fractura a bajas temperaturas y la templabilidad, con bajo
impacto negativo en la soldabilidad. Sin embargo, la norma 1SO 15156-2 restringe su uso hasta un maximo
de 1 % en peso, exigiendo ensayos adicionales y costosos si se desean adoptar contenidos mayores de Ni.
Este limite se basa en la hip6tesis de que un exceso de Ni puede afectar negativamente la resistencia a la
corrosién bajo tensién en medios con sulfhidrico (en inglés, Sulfide Stress Cracking (SSC)). Por otro lado,
algunos investigadores han concluido que el fendmeno no depende del contenido de Ni, sino de la
microestructura y dureza de la aleacion, lo cual hace que el limite en composicion del Ni planteado por la
norma ISO 15156-2 sea controversial. El objetivo de este trabajo es desarrollar aleaciones y tratamientos
térmicos que permitan obtener microestructura y dureza similares en aceros con distinto contenido de Ni (0-
5% en peso), dejando asi como variable principal el contenido de Ni. Estas muestras serdn, en una etapa
posterior del trabajo, utilizadas para estudiar la cinética de propagacién de fisuras por SSC. Se realizaron
mediciones de temperaturas de transformacion de fases por calorimetria diferencial de barrido (DSC). La
caracterizacion del material templado confirmé que las microestructuras finales obtenidas constituyen
estructuras esencialmente martensiticas. Mediante tratamientos térmicos de revenido fue posible alcanzar
valores de dureza menores que 22 HRC, tal como exige la norma 1SO 15156-2 para maximizar la resistencia
a SSC. La microestructura se evalué mediante caracterizacién por microscopia Optica, electrénica de barrido
(SEM) vy dureza. A su vez, se caracterizaron las propiedades mecénicas de las aleaciones mediante ensayos
de traccion.
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ABSTRACT

Low alloy steels are used in many applications in the oil and gas industry. The addition of Ni in these steels
improves their low temperature fracture toughness and hardenability, with a low penalty on weldability.
However, 1ISO 15156-2 standard restricts Ni content up to a 1 wt% limit, requiring additional and expensive
tests if higher Ni steels are to be used. This limit is based on the hypothesis that higher contents of Ni may
negatively affect Sulfide Stress Cracking (SSC) resistance in sour service applications. On the other hand,
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several investigators have concluded that SSC resistance depends on microstructure and hardness rather than
Ni content. The 1 wt% Ni limit imposed by ISO 15156-2 is controversial, as recently pointed out by other
authors. This work aims to develop alloys and heat treatments tailored to obtain the same microstructure and
hardness in steels with different Ni contents (from 0 to 5 wt %), therefore leaving Ni content as the main
variable. This will allow, in a future stage of the project, to study the effect of Ni on the SSC crack
propagation kinetics. Transformation temperaturesof the alloys were measured with differential scanning
calorimetry (DSC). Characterization of the as-quenched samples confirmed a fully martensite microstructure.
Tempering of the samples allowed obtaining hardness values near 22 HRC. Microstructure was evaluated
with optical and scanning electron microscope and hardness measurements. Tensile tests were performed to
evaluate mechanical properties as a function of Ni content.

Keywords:SSC, Ni,Characterization, Martensitic structure, 22 HRC.

1. INTRODUCCION

El fenémeno de corrosién afecta a componentes estructurales utilizados en la industria del gas y petréleo,
tales como tubos de conduccién de fluidos, recipientes de presion y tanques de almacenamiento, entre otros.
La gestion eficaz de soluciones a los problemas de corrosidn contribuye no solo a la reduccién de costos, sino
también al cumplimiento de las politicas relacionadas a la seguridad, salud y medio ambiente [1]. Por otro
lado, la disminucién de reservorios convencionales de gas y petréleo requiere transitar por ambientes mas
agresivos con mayores contenidos de &cido sulfhidrico (H,S), diéxido de carbono (CO,), cloruros y azufre
elemental (S°) a elevadas temperaturas y presiones [2]. En estos medios se producen ciertos mecanismos de
degradacion tales como corrosion bajo tension enacido sulfhidrico (en inglés SSC), fisuracion inducida por
hidrégeno (en inglés HIC) y fisuracion inducida por hidrégeno orientada por tensiones (en inglés SOHIC)
[3,4]. La minimizacién de los costos por corrosion y el adecuado funcionamiento de componentes
estructurales en las condiciones mencionadas anteriormente requieren de soluciones de compromiso. Dentro
de la amplia gama de materiales utilizados, los aceros de baja aleacién son el material elegido en un gran
namero de aplicaciones.

La incorporacién de Ni en estos aceros mejora sus propiedades mecanicas y su templabilidad con un
bajo impacto negativo en la soldabilidad[5]. Sin embargo, la norma ISO 15156-2 restringe su uso hasta un
maximo de 1 % en peso, como también un valor maximo de dureza de 22 HRC[6]. Estos limites se basan en
la hipétesis de que el exceso de los mismos podrian afectar negativamente la resistencia al SSC [6]. El limite
en contenido de Ni se basa en estudios realizados por Treseder y Swanson [7] y Dunlop [8] en los afios 60 y
70. Por otro lado, algunos investigadores han concluido que el fendémeno de SSC no depende del contenido
de Ni, sino de la microestructura y dureza de la aleacion [9-12], lo cual hace que el limite planteado por la
norma ISO 15156-2 sea controversial. Esta interrogativa ha sido abierta por otros autores recientemente
[5,13,14].

Para una dada resistencia mecanica, microestructruras de carburos finos esferoidales distribuidos
uniformemente en una matriz ferritica (martensita revenida resultante de un temple y revenido) poseen mayor
resistencia al SSC respecto de estructuras perliticas y/o bainiticas [9,12]. A su vez, Snape [9,12] concluy6
que las microestructuras martensiticas sin revenir son las que demuestran la peor resistencia al SSC,
independientemente del contenido de Ni de la aleacion [10].La presencia de austenita retenida es indeseable
porque puedetransformar en martensita sin revenir por deformacion o durante el enfriamiento de un proceso
de revenido posterior al temple. Uno de los efectos negativos que puede provocar el Ni en el SSC es debido a
su influencia en la temperatura de transformacion eutectoide (A;). El aumento del Ni como elemento aleante
disminuye la temperaturaA; y aumenta la dureza final de la martensita revenida por endurecimientos por
solucioén solida. Cuando el tratamiento térmico esta mal disefiadose puede superar la temperatura A; durante
el revenido, el cual por otro lado debe realizarse a temperaturas relativamente altas a fin de lograr disminuir
los valores de dureza al orden de los 22 HRC. En ese caso, se produce la transformacion incompleta de ferrita
a austenita que, luego del enfriamiento, puede transformarse potencialmente en martensita sin revenir [15], la
cual afectar4 negativamente la resistencia a SSC tal como se menciond anteriormente. Por lo tanto, un
adecuado disefio del tratamiento térmico para esta aplicacion requiere un conocimiento de las temperaturas
criticas del acero.

Para aceros de bajo contenido de Ni, se acepta que el fendmeno de SSC es un mecanismo de
fragilizacion por hidrogeno, estando la susceptibilidad al SSC ligada a la absorcidn y transporte de hidrégeno
hacia zonas potenciales para la propagacion de fisuras [12,16]. El Ni influye en la absorcién, difusividad y
atrapado de hidrégeno[5]. Por otro lado, el Ni puede generar otros efectos en SSC desde el punto de vista de
la corrosion. EI Ni puede aumentar el potencial de corrosion y la capacidad de generar hidrégeno absorbible a
potenciales catodicos [17,18], y puede promover en presencia de un medio con H,S la formacion de capas
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mas protectoras de sulfuros de hierro, favoreciendo la inhibicién de la corrosion generalizada y dificultando
la permeacion de hidrégeno en el material [17,19,20]. Sin embargo, algunos autores han observado que dicha
capa promueve la formacion de picaduras y trincheras (“pits” y “trenches”) que pueden servir como zonas
potenciales para iniciar el fenémeno de propagacion de fisuras [17].En este punto alnno se encuentra del
todo definido el efecto del Ni en la absorcion de hidrogeno y la velocidad de propagacion de fisuras [5]. El
estudio del efecto del Ni en SSC requiere de aceros de distinto contenido de Ni con microestructura uniforme
y similares propiedades mecéanicas, de manera tal que el efecto del Ni pueda ser separado de otros efectos
metaldrgicos.

Develar cual es el papel que juega el Ni en la performance al SSC en aceros de baja aleacion
permitiria mayor flexibilidad a la hora de disefiar aceros para aplicaciones de la industria del gas y petréleo.
El objetivo del presente trabajo es desarrollar aleaciones y tratamientos térmicos que permitan obtener una
microestructura y dureza similares en aceros con distinto contenido de Ni (0-5% en peso), dejando asi como
variable principal el contenido de Ni. Estas muestras seran, en una etapa posterior del trabajo, utilizadas para
estudiar la cinética de propagacion de fisuras por SSC.

2. MATERIALES Y METODOS

2.1 Aleaciones estudiadas

La composicién quimica de la aleacion fue elegida teniendo en cuenta varias restricciones. Se desea a futuro
caracterizar el efecto del Ni en una estructura martensitica uniforme, por lo cual los contenidos de C y Mn
deben ser suficientes para garantizar templabilidad incluso en la aleaciéon sin Ni. Los calculos de
templabilidad se realizaron tomando un tamarfio de barra de 10 mm de lado, ya que a partir de esta barra se
podran mecanizar las probetas necesarias para estudiar el efecto del Ni en SSC. Por otro lado, el tipo de
morfologia de la martensita es dependiente de la temperatura de inicio de la transformacion martensitica.
Para Mg > 315 °Cla martensita es del tipo de listones (“lath martensite”), mientras que a Mg< 205 °C domina
la martensita en placas (“plate martensite”). A temperaturas intermedias, se pueden encontrar ambos tipos de
martensita [21]. Estos limites pueden variar un poco para aceros aleados. A fin de que todos los aceros tengan
el mismo tipo de martensita, se exige que la Ms de cada uno de ellos exceda los 315°C. Si bien el Cr y Mo
aumentan la templabilidad y garantiza la obtencién de estructuras martensiticas, durante el revenido de
aceros con estos elementos se requieren altas temperaturas para disminuir la dureza a los valores deseados. A
fin de minimizar el riesgo de exceder la temperatura A; durante el revenido de estos aceros, se evito agregar
Cr, Mo y otros elementos formadores de carburos. Utilizando las curvas de Lamont [22] y los diagramas
CCT disponibles [23], se lleg6 a una optimizacion de la composicion quimica del acero. Las composiciones
guimicasdeterminadas para las aleaciones estudiadas se detallan en la Tabla 1. Las mismas fueron fundidas
en hornos de vacio, coladas y laminadas por “Sophisticated alloysINC”. El contenido de azufre y fosforo fue
menor a 10 ppm en peso en todos los casos.

Tabla 1: Composicion quimica de las aleaciones estudiadas.

Aleacion C (Wt%) Mn (wt%) Si (Wt%) Ni (wt%o) Fe
1 0,161 1,24 0,247 - Bal
2 0,165 1,22 0,249 0,479 Bal
3 0,155 1,22 0,248 0,968 Bal
4 0,163 1,32 0,22 3,06 Bal
5 0,164 1,31 0,235 5,04 Bal

2.2 Medicién de temperaturas criticas Aci Y Acs

La determinacion de las temperaturas de transformaciones de fases Aci(transformacién eutectoide) y
Acs(transformacion de ferrita a austenita)se llevé a cabo empleando un calorimetro diferencial de barrido
(Differential Scanning Calorimetry, DSC). El subindice “c” indica que se trata de temperaturas medidas
durante el calentamiento. El calorimetro consta de dos crisoles de alimina independientes donde se depositan
las muestras a estudiar y uno vacio se utilizd como referencia. La muestra analizada consistié en un prisma
rectangular de 2 x 2 x 4 mm aproximadamente. En los ensayos se efectuaron ciclos térmicos con velocidades
de calentamiento y enfriamiento de 10 y 30 K/min, las cuales son similares a la velocidad de calentamiento
del horno empleado para los tratamientos térmicos. La temperatura méxima de calentamiento fue de 950 °C



(o) R PARODI, S.; KAPPES, M.A.; OTEGUI, J.L, et al. revista Matéria, v. 23, n. 2, 2018.

durante 5 min en el caso de los aceros con 0 y 1 wt% Ni, y 900 °C durante 5 min para las de 3 y 5 wt% Ni.
Estas temperaturas permitirian obtener una austenizacion completa, segin la ecuacion empirica de Andrews
[24], la cual predice la temperatura de austenizacién Acs en funcion de la composicidn quimica de la aleacion.

Para definir los criterios para determinar las temperaturas de transformacion, la Fig. 1 ilustra los picos de
transformacion de disolucién de la perlita y austenizacién del acero con 1 wt% Ni durante un calentamiento
continuo a 10 K/min. Como convencién, se tomo la temperatura critica Ac; como aquella donde comienza el
pico de transformacion de disolucion de la perlita a austenita, con el objetivo de evitar la apariciéon de
austenita durante el revenido. Mientras que, para la temperatura Acs, se tomé aquella que indica la
finalizacién de la transformacidn austenitica, a fin de lograr austenizar completamente al material previo al
normalizado y templado del acero. Esta convencién de temperaturas de transformacién es una de las
alternativas disponibles para el analisis [25]. Este mismo procedimiento se realiz6 para todas las aleaciones
ensayadas.
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Figura 1: Curvas de DSC del flujo de calor que representan las transformaciones del acero en calentamiento continuo
para el acero con 1 wt% Ni. Velocidad de calentamiento de 10 K/min.

2.3 Caracterizacion microestructural y de dureza

La caracterizacion de microestructuras se ha realizado a partir de observacién de las aleaciones tratadas
mediantes técnicas de microscopia éptica y por microscopia electronica de barrido (SEM). Se analizaron
muestras en estado templado y en estado templado y revenido. Las muestras fueron desbastadas empleando
papeles de carburo de silicio hasta la mas fina de granulometria 600. Posteriormente, las muestras fueron
pulidas a espejo en pailos con pasta de diamante de 6 pm y 1um.Una vez desbastadas y pulidas, las muestras
fueron atacadas quimicamente con Nital 2 (2% vol. de acido nitrico en alcohol) con tiempos de ataque de
entre 5 — 10 segundos aproximadamente. Se realizaron medidas de dureza con indentadores Vickers y
Rockwell C, a fin de caracterizar la dureza previo y luego del tratamiento de revenido.

2.4 Ensayos de traccion

Los ensayos de traccion se realizaron empleando una maquina universal Instron, ensayando 2 muestras por
aleacion. Las dimensiones de la probeta de traccion corresponde a una probeta “subsize” de la norma ASTM
E-8 [26]. Las mediciones de la curva de traccion hasta tensiones levemente superiores a la de comienzo de la
etapa de deformacion plastica se realizaron mediante un extensémetro de 10 mm, ubicado en la zona
calibrada. Las velocidades de desplazamiento de las mordazas fueron de Vy, = 0,0576 mm/min y Vy, = 0,1
mm/min para los rangos donde ¢ < 69, y 6 > 0¢ 2, respectivamente. Estas condiciones se fijaron a partir de la
norma ASTM E-8.

3. RESULTADOS Y DISCUSION

3.1 Medicion de temperaturas criticas Aci y Acs
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La Figura 2 muestra los resultados obtenidos con el DSC para las muestras analizadas. Tanto las
temperaturas Ac; y Acs poseen un acuerdo satisfactorio con las temperaturas estimadas por Andrews [24]
para los aceros estudiados. A su vez, puede observarse que las temperaturas Ac; y Acs tienden a disminuir a
medida que aumenta el contenido de Ni en la aleacion. Esto se debe a que el Ni es un elemento gamageno en
los aceros que tiende a estabilizar la fase y y ampliar su campo de estabilidad a temperaturas mas bajas [27].
La velocidad de calentamiento también posee un pequefio efecto en las temperaturas criticas, siendo estas
mayores cuanto mayor es la velocidad.
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Figura 2: Temperaturas criticas Ac, y Acz determinadas por DSC para los aceros con 0, 1, 3y 5 wt% Ni, en condiciones
de calentamiento de 10 K/min y 30 K/min. Las temperaturas criticas estimadas por Andrews también fueron agregadas a
modo de comparacion.

A partir de los resultados de la Figura 2se establecié por conveniencia una temperatura de
austenizacion de 900°C para todas las aleaciones. En cuanto al tratamiento de revenido, Grange et al.[28]
proponen una ecuacion empirica que relaciona la dureza de la martensita revenida con la temperatura de
tratamiento y la composiciéon quimica de la aleacién, donde la dureza resultante se obtiene sumando
linealmente la contribucién de dureza de cada elemento aleante:

HV = HV, " + 5 HY, " 1)

Donde HV¢ es la dureza Vickers aportada por el contenido de carbono C y HV; es la dureza Vickers aportada
por el i-ésimo elemento de aleacidn, para una determinada temperatura de revenido T (valida en el rango
204-704 °C) a tiempo t, = 1 hora. Grange et al. [28] presupone la hipétesis de que cada elemento aleante
actla indepeng'lentemern{e. A partir de las gréaficas propuestas por Grange et al.[28] que permiten obtener los
términos HV, "°y HV; "° para cada elemento aleante, la Tabla 2 muestra las temperaturas del tratamiento de
revenido estimadas por la ecuacién 1 para una dureza final correspondiente a 22 HRC (250 HV), luego de
una hora de tratamiento. La aleacién base corresponde a una con 0,18%C — 1,3% Mn — 0.25% Si.

Tabla 2: Temperaturas de revenido para una hora de tratamiento, a fin de obtener 22 HRC.

Ni [% en peso] Temperatura revenido (1 hora)
0 556°C
0,25 556°C
0,5 560°C
1 590°C
1,5 598°C

Los contenidos por encima de 2% Ni no fueron estimados ya que exceden los limites analizados por
Grange et al. Sin embargo, una simple extrapolacién para contenidos superiores al 2 wt% Ni permite ver que
las temperaturas de revenido no varian significativamente respecto a la correspondiente a 1,5 wt% Ni.
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Teniendo en cuenta dichas estimaciones y los resultados obtenidos por DSC, se puede prever que es
posible alcanzar durezas inferiores a 22 HRC durante el revenido, evitando la austenizacion parcial durante
dicho tratamiento. A partir de estas estimaciones de dureza luego del revenido, el ajuste final de la
temperatura del tratamiento de revenido fue ajustado empiricamente.

3.2 Tratamiento térmico

En base a los resultados obtenidos con DSC y predicciones de dureza de muestras revenidas de la literatura,
se trataron térmicamente las muestras de acuerdo al siguiente esquema:

- Normalizado: austenizado a 900 °C — 30 min. Enfriamiento al aire.

- Temple: austenizado a 900°C — 30 min. Enfriado en solucion acuosa de NaCl al 10% a 0°C con
agitacion manual de la muestra y el fluido.

- Revenido: durante 60 minutos a temperaturas variables y cercanas a las indicadas en la tabla 2, a
fin de garantizar que la dureza sea menor a 22 HRC.

El tratamiento de nomalizado previo al temple tiene como objeto homogeneizar estructuralmente a la
aleacion. Este tratamiento es critico para aceros trabajados en caliente, tal como es el caso de esta aleacién,
mejorando las condiciones previas para el tratamiento de temple [29]. El temple se realiz6 en la solucién
indicada a fin de garantizar una alta severidad de temple y un contenido uniforme de martensita en todo el
espesor de las muestras.

3.3 Microestructura en estado templado

La Figura 3 muestra la microestructura resultante del tratamiento de normalizado y temple para las muestras
con 0 y 5 wt% Ni. Resultados similares fueron obtenidos para el resto de los aceros. Puede apreciarse una
microestructura en forma de listones que crece en paquetes, caracteristica de aceros de una estructura
martensitica de bajo carbono (o alternativamente, con Ms> 315°C). A su vez, puede denotarse la presencia de
una microestructura de granos con carburos finos distribuidos uniformemente en su interior. Otros autores
[30] han reportadola precipitacion de particulas de cementita finas y largas dentro de listones martensiticos,
determinando que las mismas poseen dos orientaciones ortogonales preferenciales por difraccion de
electrones en TEM. Dichos precipitados de cementita poseen aproximadamente de 50-150 nm de longitud y
10-25 nm de ancho, y se forman durante el autorevenido de la martensita durante el tratamiento de temple,
favorecidas por la alta temperatura Ms y la gran sobresaturacion de carbono [31]. Las particulas de segunda
fase precipitadas dentro de las muestras estudiadas en este trabajo poseen las mismas caracteristicas (Figura
4), por lo cual, teniendo en cuenta que los valores estimados de Ms > 340°C, puede considerarse que se trata
de martensita autorevenida tras la precipitacion de cementita durante el temple.
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Figura 3: Imagenes SEM de aleaciones normalizadas y templadas con 0 wt% Ni (fila superior), y 5 wt% Ni (fila
inferior). Ataque con Nital 2%.
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Figura 4: Imagenes SEM de martensita autorevenida en acero con Ni Owt.%, mostrando la precipitacion fina de Fe;C.

La corroboracion de la fraccion de martensita se ha realizado también correlacionando la dureza
obtenida luego del temple con el contenido de C (Tabla 3) [22]. Dicho anélisis se realiza considerando que la
dureza de la martensita depende principalmente del contenido de C en la aleacion, y que a su vez es la fase de
mayor dureza en la aleacion templada. La dureza de la aleacién es por lo tanto una funcion del contenido de
martensita, se indica en la parte superior de la tabla la dureza para distintos porcentajes en volumen de
martensita, para un contenido de carbono nominal idéntico al de los aceros estudiados en este trabajo. Los
resultados muestran que se ha logrado obtener un porcentaje de martensita superior a 95% para aleaciones de
0y 1wt% Ni, y superiores a 99% para las aleaciones de 3 y 5 wt% Ni segun la caracterizacion realizada por
dureza.

Tabla 3: Correlacion entre dureza y fraccion de martensita para las aleaciones estudiadas (C ~ 0,16 wt%).

Contenido de Ni Dureza medida [HRC] % Martensita estimado
0 wt% 40,8 > 95%
1 wt% 41,7 ~99%
3 wt% 42,7 > 99%
5 wt% 42,9 > 99%

3.4 Determinaciéon de austenita retenida

La fraccion en volumen de austenita retenida V, luego del temple puede estimarse empiricamente a partir de
la ecuacion de Koistenen y Marburger [32]:

V, =exp [-0,11 (M —Tg)] 2
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Donde Mg es la temperatura de inicio de transformacion martensitica y T, la temperatura de temple. Para
nuestro caso, todas las aleaciones fueron templadas a ~ 0°C. Los contenidos estimados de austenita retenida
aumentan con el contenido de Ni, aunque se mantienen por debajo de 2,36 % en volumen. Sin embargo, se
han cuantificado los contenidos de segregaciones quimicas en la aleacién con 5 wt% Ni, las cuales alcanzan
contenidos de 6,53 wt% Ni y 2.4 wt% Mn. En tal caso, los contenidos de austenita retenida podrian ser del
orden de 4,54 % en volumen en zonas segregadas. De acuerdo a Yoshino y Minosaki [17], incluso en caso de
que toda esta fase transforme a martensita sin revenir durante la aplicacion de tensiones, los niveles de
martensita sin revenir generados no deberian afectar negativamente al SSC.

3. 5 Microestructura en estado revenido

Luego de corroborar una transformacion martensitica completa, se realizaron tratamientos térmicos de
revenido para ajustar los parametros de tratamiento para obtener una microestructura templada y revenida
con una dureza final de 22 HRC (250 HV). La Fig. 5 ilustra las durezas de revenido obtenidas para las
aleaciones templadas y revenidas utilizando un durémetro Vickers. Para los rangos de tratamientos térmicos
de 550°C — 600°C puede verse que se obtienen durezas inferiores a los 248 HV (22 HRC) deseados.
Comparando los resultados obtenidos con las estimaciones de Grange et. al [28], puede verse que los rangos
de tratamientos térmicos para las aleaciones estarian dentro del orden de los 550°C-1hr de revenido para
aleaciones de 0 — 3 wt% Ni, y de 575°C-1hr para la que posee 5 wt% Ni. Estos tratamientos son los elegidos
para la obtencidn de microestructuras de temple y revenido con durezas menores y cercanas a los 22 HRC.
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Figura 5: Durezas medidas en muestras templadas y revenidas a distintas temperaturas, con tiempos de 1 hr. Estrellas
negras corresponden a estimaciones con el método de Grange et al. [28] para durezas de 248 HV.

Las microestructuras de temple y revenido constan de listones martensiticos parcialmente
descompuestos con fina cementita precipitada preferencialmente en interfases entre listones y en bordes de
granos austeniticos previos al temple (Figura 6). En las imagenes de mayor aumento, puede verse pequefios
precipitados de cementita dentro de la zona limitada por el borde de los granos austeniticos previos al temple.
Dicha microestructura se mantiene practicamente en todas las aleaciones, independientemente del contenido
de Ni. Esto puede deberse al débil efecto que posee el Ni en la variacion de las temperaturas de
transformacion de fases durante el tratamiento de revenido [33], como asi también a que el Ni no contribuye
a la formacion de carburos. Todas las aleaciones en el tratamiento térmico seleccionado poseen una similar
microestructura con durezas similares, cumpliendo el objetivo del presente trabajo.



PARODI, S.; KAPPES, M.A.; OTEGUI, J.L, et al. revista Matéria, v. 23, n. 2, 2018.

3 wt.% Ni



(o) R PARODI, S.; KAPPES, M.A.; OTEGUI, J.L, et al. revista Matéria, v. 23, n. 2, 2018.
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Figura 6: Microestructuras de temple y revenido de los aceros aleaciones con 0, 0.5, 1, 3y 5 wt% Ni. Las muestras 0y 3
wt% Ni revenidas a 550°C-1hr, la muestra 5 wt% Ni revenida a 575°C-1hr.

LaFig. 7 ilustra las propiedades mecanicas medidasen el ensayo de traccion, para los tratamientos de
revenido previamente indicados. Las barras de error esquematizan el rango de los valores obtenidos en los
ensayos, mientras que el punto indica el valor medio. Las muestras con los tratamientos térmicos
seleccionados exhibieron tensiones de fluencia similares. Puede observarse que la tension al limite eléstico
disminuye a medida que aumenta el contenido de Ni. Estos resultados son consistentes con lo observado por
[34]. Estos autores establecen que el efecto de la deformacion pléstica durante ensayos de SSC puede ser una
de las causas reales responsables del efecto delNi en aceros de baja aleacion en SSC, ya que es practica
comun utilizar la tension de fluencia como pardmetro para fijar tensiones en ensayos de SSC. En eso0s casos,
los aceros con mayor contenido de Ni pueden exhibir pequefias deformaciones plasticas que posiblemente
favorezcan el transporte y absorcion de hidrégeno, haciéndolos mas susceptibles que los aceros con menor
contenido de Ni. Por ejemplo, considerando un experimento de SSC a tension constante a un nivel de
tensiones igual al 80% de la tension de fluencia, los aceros con 3 y 5 wt.% Ni podrian estar siendo solicitados
a un nivel de tensiones superior al limite elastico, a diferencia del resto de los aceros con menor contenido de
Ni. En ese caso, el uso del limite elastico como parametro para limitar niveles de tensiones en ensayos de
SSC es una opcidn para caracterizar el efecto del Ni en forma independiente de otras variables. Por otro lado,
la tension maxima exhibié un méaximo para la muestra de 3 wt.% Ni, la muestra de 5 wt%. Ni exhibid
resistencia menor, lo cual puede deberse a la mayor temperatura utilizada en el tratamiento de revenido. Sin
embargo, las diferencias en oyrs fueron menores al 10%, lo cual se correlaciona con los valores de dureza
similares medidos en las muestras luego de los tratamientos térmicos seleccionados. Considerando los
valores de tension méxima medidos, se estiman valores de dureza del orden de 220 HV, los cuales son
cercanos a los medidos con el durdmetro y reportados en la Figura 6. La elongacidn, por otro lado, fue del
orden del 40 % y similar para todos los aceros.
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Figura 7: Tension de fluencia (og2) y tension al limite eléstico (og), tension maxima (oyts) Y elongacion para aceros en
funcion del contenido de Ni, medidos en ensayo de traccion.
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4. CONCLUSIONES

Se disefiaron la composicién quimica y los tratamientos térmicos necesarios a fin de obtener un material que
permita estudiar el efecto del Ni en SSC independientemente de otras variables metaldrgicas. EI Ni
disminuye las temperaturas de transformacion eutectoide y ferrita a austenita. Los aceros en los tratamientos
térmicos seleccionados poseen una microestructura martensitica de dureza menor a 22 HRC, con carburos
finamente distribuidos provenientes de procesos de autorevenido durante el temple y precipitacion durante el
revenido. Se ha detectado un efecto del Ni en el limite elastico de los aceros estudiados, el cual podria
explicar algunos de los efectos negativos del Ni en SSC. El Ni no tuvo un efecto marcado en la tensién de
fluencia, tensién maxima y elongaciéon medidos en el ensayo de traccion de los aceros con los tratamientos
térmicos seleccionados, lo cual permitira en el futuro el estudio de SSC independientemente de otras
variables metaldrgicas.
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