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Capitulo 1

Introduccién

La introduccion de la colada continua como proceso para la obtencién de productos semi-
elaborados de acero trajo consigo algunos problemas especificos como el agrietamiento
transversal en la superficie. Estas grietas suelen tener un caracter intergranular, y aunque su
origen es discutido, su propagacion tiene lugar durante la etapa de desdoblado en la que la

superficie superior de los productos de colada queda sometida a traccion.

El control de parametros operacionales como la velocidad de colada, las marcas de
oscilaciéon del molde o la velocidad de enfriamiento, es muy importante para reducir la
incidencia del agrietamiento transversal, aunque la composicion del acero parece un factor
determinante en su susceptibilidad a presentar el problema. Son numerosos los estudios
llevados a cabo en los ultimos afios, particularmente en aceros microaleados, ya que ésta es
una de las calidades mas problematicas por su tendencia a formar precipitados que
fragilizan los limites de grano. Las investigaciones han permitido reducir la incidencia del
agrietamiento transversal en este tipo de aceros mediante un control de las condiciones
termo-mecanicas durante el desdoblado. Se trata pues de evitar condiciones en las que los
precipitados o las transformaciones de fases puedan actuar de un modo perjudicial

favoreciendo una fractura intergranular.

Industrialmente también se ha comprobado que la existencia de elementos residuales e
impurezas en la composicion del acero aumenta la incidencia del agrietamiento transversal
en la superficie. El contenido en elementos residuales de aceros procedentes del reciclaje de
chatarra experimentara un notable aumento en el futuro por las ventajas tanto econémicas
como medioambientales que supone esta practica y por la dificultad que implica eliminar
dichos elementos. La actual situaciéon y previsiones hacen necesario un replanteamiento del
problema de la ductilidad en caliente con especial atencién en el papel que los elementos
residuales e impurezas pueden tener durante las diferentes etapas del proceso de

fabricacion de acero.
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Existen algunos estudios en los que se ha evaluado el efecto del Cu, Sn y Ni en la ductilidad
en caliente de aceros al carbono con composiciones controladas. Ademas, las condiciones
generalmente seleccionadas para llevar a cabo los ensayos son las tipicas utilizadas para la
evaluacion de la ductilidad en caliente de aceros microaleados. A pesar de que estos ensayos
han permitido detectar un cierto efecto negativo de algunos de estos elementos, es muy
previsible que el comportamiento pueda variar cuando éstos se encuentren combinados y
en presencia de otras impurezas, favoreciendo un eventual agrietamiento transversal en
condiciones para las que los ensayos convencionales no indiquen que pudiera haber ningin

problema.

Con el fin de obtener datos mas realistas sobre el efecto que tienen en la ductilidad en
caliente los elementos residuales y las impurezas, se tomara como material para el estudio
un acero de construcciéon 0.23C-0.9Mn-0.13Si que presenta una gran susceptibilidad al
agrietamiento transversal relacionada con sus altos contenidos en Cu, Sn y S. Estos
elementos se encuentran en composiciones tipicas de aceros industriales procedentes del
reciclaje de chatarra. No se trata pues de evaluar el efecto de cada elemento en la
susceptibilidad al agrietamiento transversal, sino de ver cual es la susceptibilidad de un
acero existente en el mercado y en el que varios de estos elementos residuales coexisten. La
influencia de dichos elementos se cuantificara por la comparaciéon del comportamiento de
dicho acero con el de otro acero fabricado en condiciones de laboratorio, sin elementos
residuales o impurezas y con contenidos muy parecidos en C, Mn y Si. Esto permitira

cuantificar el efecto real que pueden tener los elementos residuales

Hay que tener en cuenta al evaluar la ductilidad en caliente de este tipo de aceros que el
método utilizado para aceros microaleados puede no ser el mas adecuado ya que los
mecanismos de fragilizacion pueden variar de unos aceros a otros. En los aceros
microaleados el agrietamiento se produce en condiciones que facilitan la formacién de
precipitados finos y por ese motivo durante los ensayos las probetas se someten a ciclos de
recalentamiento a temperaturas que permitan redisolver los precipitados. Los problemas
que presentan los aceros al C-Mn estan relacionados con las transformaciones de fases,
pero al aumentar los elementos residuales podrian aparecer nuevos mecanismos de
fragilizacion relacionados principalmente con la tendencia a segregar de algunos de estos
elementos. Sera por lo tanto necesario identificar los posibles mecanismos de fragilizacion

que pueden actuar para un acero al C-Mn con altos contenidos en elementos residuales y
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determinar las condiciones de ensayo que permiten reproducir de un modo lo mas

representativo posible las que se dan durante la colada continua.

Asi pues, no sélo se conocera el efecto que los elementos residuales e impurezas pueden
tener en la ductilidad en caliente cuando se encuentran en una composicion tipica de aceros
industriales, sino que se identificaran los mecanismos que bajo determinadas condiciones
pueden provocar la aparicion de grietas transversales. También se discutira sobre el mejor
procedimiento a seguir para obtener informacion representativa de lo que puede ocurrir
durante el proceso industrial de colada continua de aceros obtenidos a partir del reciclaje de
chatarra. Para todo ello se llevaran a cabo ensayos de traccion en caliente y se utilizaran
técnicas de caracterizaciéon como la microscopia optica y electronica o la espectroscopia

Auger.






Capitulo 2

Revision bibliografica

2.1. Proceso de colada continua para la produccién de acero

La colada continua fue introducida industrialmente alrededor de 1960" y ha permanecido
hasta convertirse en la actualidad en el proceso a través del cual se produce el mayor
tonelaje de acero, suponiendo un 90% de la produccién mundial de acero, y hasta un 97%

en la Unién Europea en el ano 2004,

La colada continua, como proceso para la obtencién de acero en bruto, consiste en colar de
una manera regular e ininterrumpida el acero fundido. En la Figura 2.1 se esquematiza el
proceso desde que el acero liquido se vierte de la cuchara a la artesa hasta la obtencion del
producto semielaborado. La artesa tiene la funcién de proveer de forma continua y
homogénea acero al molde, que suele ser curvo y de cobre, mientras que éste oscila para
facilitar el deslizamiento del metal. La capa externa del acero solidifica en contacto con el
molde refrigerado (refrigeracion primaria), y alcanza un espesor que permite soportar las
presiones del liquido interior a la salida de éste. Fuera del molde, el acero es guiado por
rodillos y sigue siendo enfriado mediante agua (refrigeracion secundaria), hasta conseguir un
producto sélido. Para reducir la altura necesaria de las instalaciones donde llevar a cabo la
colada continua, el acero se dobla, durante la refrigeracion secundaria o una vez ésta ha
finalizado y el acero ha solidificado, y posteriormente se endereza y se corta a la longitud
idoénea para llevar a cabo satisfactoriamente las siguientes etapas hasta llegar al producto
final. Mediante este proceso se obtienen productos semielaborados que, segun sus
dimensiones, pueden ser planchin (seccion rectangular con una relacién de aspecto superior
a 2 y con dimensiones 60-150cmx5-23cm), focho o palancin (seccion cuadrada mayor de

15x15cm o rectangular con una relacién de aspecto inferior a 2 y dimensiones maximas de

80x40cm) o palanguilla (seccion cuadrada de 5x5cm a 15x15cm).

El enderezado, durante el cual la superficie superior del semiproducto estd sometida a

deformaciones de 1-2%, ha resultado ser la etapa critica para la aparicion del denominado
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agrietamiento transversal®. Este es un problema especifico del proceso de colada continua que

provoca el rechazo de grandes cantidades de acero después de ser colado.

ouchara
artesa
baza de entrada
Menisoo
molde
enfriamiento oxlcorte
por roclado e

costra sohidificada

Figura 2. 1 Esquema del proceso de colada continua

Las grietas que aparecen en la superficie de los productos semielaborados son las mas
perjudiciales, porque al quedar expuestas al exterior se oxidan y no es posible eliminarlas
(soldarlas) en las posteriores etapas de elaboracion del producto final, como sucede con las
grietas internas. Asi pues, los productos semielaborados que presentan agrietamiento
superficial son rechazados y vuelven a entrar en el ciclo de producciéon del acero como

chatarra. Esto supone grandes pérdidas econémicas y resta competitividad al producto.

Ademas, las nuevas tecnologias que se estan introduciendo a nivel industrial (laminacién
directa, colada de bandas,...) en las que no hay posibilidad de supervisar los productos
semielaborados, requieren tener la certeza de que bajo las condiciones de procesamiento,

no apareceran grietas superficiales.

Dado el interés que tiene llegar a minimizar la incidencia del agrietamiento superficial

durante la colada continua, se han dedicado muchos esfuerzos para intentar conocer el
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origen de los diferentes tipos de grietas y evitar su aparicion. Tanto la composicién quimica
del acero como los parametros operacionales pueden influir en la incidencia del
agrietamiento transversall. Un posible origen de estas grietas pueden ser las marcas de
oscilacion que se producen debido al movimiento oscilatorio del molde, ya que
dependiendo de su profundidad e inclinacién, dichas marcas pueden actuar como
concentradores de tensiones durante el enderezado” . En otras ocasiones, las grietas estin
asociadas a la baja ductilidad que presentan determinadas composiciones de acero para
temperaturas y velocidades de deformacion en el intervalo de las que se dan durante el

enderezado?’!.

2.2. Reciclaje de chatarra

En el afio 2003 se consumieron a nivel mundial unos 400 mTm (millones de toneladas
métricas) de chatarra®, lo que supone un 40% del total del acero en bruto producido
durante el mismo periodo. El aumento de la producciéon de acero a partir del reciclaje de
chatarra que se ha experimentado durante las tltimas décadas se ha visto favorecido por
dos factores importantes. En primer lugar esta el uso extendido del horno de arco eléctrico
(EAF), que ha permitido la utilizacién de mayores cantidades de chatarra, hasta el 100% de
cada colada. En segundo lugar, las ventajas que supone a nivel medioambiental, ya que el
proceso de refusion de chatarra no necesita energia de reduccion y el consumo energético
es de un tercio a un sexto el que se necesitarfa para producir el acero partiendo de mineral

de hierro”. Ademas, las emisiones de CO, se ven reducidas hasta en un 76%.

Uno de los mayores problemas que plantea el reciclaje de acero es el control de los
elementos residuales y por lo tanto la dificultad de mantener el acero con los niveles de
“limpieza” necesarios que permitirfan disminuir la incidencia negativa, en cuanto a la
apariciéon de defectos y la calidad superficial, que supone la presencia de los mismos. Los
elementos residuales son elementos que no se han afiadido intencionalmente al acero y no
se pueden eliminar durante el afino por técnicas convencionales, ya que no se oxidan
preferentemente en presencia del Fe. Dependiendo del grado de acero que se esté
produciendo, estos elementos son Cu, Ni, Sn, Sb, Mo, Cr, etc... La presencia de estos
elementos, o al menos de algunos de ellos, puede influir en diferentes aspectos del
procesamiento, desde la colada hasta el recocido final, asi como en las propiedades

mecénicas del producto™’,
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El efecto de los elementos residuales difiere dependiendo de su distribucion dentro del
material durante los procesos de fabricacion. Estos elementos se pueden encontrar
homogéneamente distribuidos en solucién sélida substitucional con el Fe o concentrados
localmente por su segregacion a la superficie, a espacios intergranulares o interdendriticos o

incluso formando precipitados[“].

e FElementos residuales en solucién sdlida: en estas condiciones, los elementos residuales

tienen influencia en diferentes propiedades de los aceros que los contienen. Por lo
general aumentan la templabilidad de los aceros al carbono y de baja aleacion,
especialmente el Cr y el Mo. En cuanto a propiedades mecanicas el Sn y en menor
grado el Cu, Ni y Mo, disminuyen la ductilidad y aumentan la dureza y la resistencia a la
[12]

traccion

e Segregacion intergranular: El Sn es el elemento residual con mas tendencia a segregar a

los limites de grano durante el recocido de chapa. La fragilidad de revenido también se
relaciona con segregaciones a los limites de grano de P, Sb o Sn durante el revenido,

enfriamiento lento o incluso en servicio en el intervalo de 350°C-550°C

e Precipitacién: el Cu, por ejemplo, puede formar preciptados de e-Cu, fase que aparece

en el diagrama Fe-Cu para concentraciones superiores al 0.5%Cu!">""

e Segregacién superficial: el “hot shortness” superficial esta directamente relacionado con
este tipo de segregaciones, que consiste en la presencia de Cu liquido entre el material y

la cascarilla.

2.2.1. Tipos de chatarra

La chatarra de acero se puede dividir en tres grupos principales!':

e Chatarra interna (home scrap): es la que se origina en la planta de produccion de
acero. Se trata de moldes de colada rotos, de los cilindros de laminacion
desechados, recortes de planchones y palanquillas. ..

e Chatarra de proceso (process scrap): se produce durante los procesos de
fabricacion ya en las instalaciones de los clientes. Se trata de la chatarra producida
durante el mecanizado, estampado u otras operaciones de fabricacién de productos

de acero.
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e Chatarra obsoleta (obsolete scrap): es la producida cuando los productos de acero
finalizan su vida util y se desechan. Son importantes fuentes de este tipo de chatarra
las vias férreas, los automoviles viejos, desechos de proyectos de demolicion
(alcantarillado, tuberfas de agua...), asi como aparatos domésticos obsoletos

(muebles de decoracién de exteriores, sartenes y ollas, latas...).

A medida que los procesos de fabricaciéon de acero se han ido optimizando, la chatarra
interna ha ido disminuyendo su porcentaje en el total de chatarra generada, pero a su vez la
produccion creciente de productos de aceros asi como el incremento del reciclaje de
productos de acero desechados ha hecho que se incremente el porcentaje de chatarra de
proceso y obsoleta en términos relativos. A nivel mundial la distribucion de los diferentes

tipos de chatarra ha ido evolucionando en esta direccién como se muestra en la tabla 2.11%,

Tabla 2.1 Evolucion del porcentaje de los diferentes tipos de chatarra en el mercado mundiallf]

Mercado mundial de chatarra

Aios
interna de proceso obsoleta

1980 47.2 19.5 33.3
1985 414 20.0 38.6
1990 37.8 21.6 40.6
1992 34.8 21.7 43.5
1995 32.9 22.8 44.3
2001 30.0 23.5 46.5

En el esquema de la Figura 2.2 se observa cual es el ciclo que sigue la chatarra en el
proceso de produccion y reciclaje del acero (los valores corresponden a la cantidad en
1000Tm en el mercado japonés durante el afio 1990). La mayor parte del reciclaje de la
chatarra se lleva a cabo en hornos de arco eléctrico. Después de la fabricacién del acero
bruto, el material descartado vuelve a formar parte del mercado de la chatarra, la llamada
chatarra interna, mientras que la mayoria del acero bruto producido es exportado o
procesado. También parte del acero procesado vuelve al mercado de la chatarra como
chatarra de proceso. El resto del mercado de chatarra lo forma la chatarra obsoleta que pasa a

formar parte del stock acumulado.
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mineral de hierro

5,500 "-'- exportacién l“;—}g&"&“ exportacion uit;lz% :)m
alto hoimo
Procesamiento 65,8
7,500
34,800
horno eléctrico 9,000
2,900 ‘
7,700

coladas

26,000 stock de acero

mercado de acmnulado
chataara 1,000,000

Exportacion 400 -4 800 Iinportacion

Figura 2. 2 Diagrama de flujo del camino que sigue la chatarra en el proceso de produccion de acero
(valores en miles de Tm. Ejemplo en el mercado japonés)®]

Dependiendo del tipo de chatarra que se esté reciclando el contenido en diferentes
elementos residuales puede variar. En la tabla 2.1T" se listan valores tipicos de contenidos
en elementos residuales para diferentes tipos de chatarra. La chatarra obsoleta, que es la
que mas aumenta, suele estar mezclada o recubierta con otros materiales como cobre,
estafio, vidrio y polimeros. Por este motivo el contenido en elementos residuales en este
tipo de chatarra es mayor que en el resto, siendo la chatarra obsoleta la fuente principal de

Cu y Sn en los procesos de fabricacion de acero.

Tabla 2. I1. Contenidos aproximados en elementos residuales de los diferentes tipos de chatarra®

Composiciéon quimica del metal fundido (% en peso)

Tipo de chatarra

Cu Sn Ni Cr Zn*
g B} automoviles 0.23 0.052 0.069 0.123 (0.05)
S | 2 |chatarrapesada 0234 0017 0.07 0.13 ©0.21)
,“;j ’é latas 0.05 0.128 0.032 0.061 (0.00)
’i% chatarra de proceso 0.027 0.002 0.02 0.031 0.7)
§ chatarra interna 0.021 0.01 0.05 0.03 (0.01)
chatarra de arrabio 0.01 0.002 0.02 0.02 (0.002)

*Antes de la fusién

10
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2.2.2. Procesos desarrollados para la reduccion de elementos residuales

Para poder mantener la tasa de reciclaje al elevado nivel actual sin necesidad de sacrificar la
calidad del acero, serfa necesario desarrollar técnicas que permitan reducir
fundamentalmente los contenidos en Cu y Sn de los aceros procedentes de chatarra. La
oxidacién selectiva que se utiliza como método para refinar el acero y eliminar algunas
impurezas, no sirve en el caso del Cu y del Sn porque estos elementos no se oxidan

preferentemente en presencia de Fe.

Para disminuir el contenido en Cu del acero existen sistemas que permiten fragmentar la
chatarra y posteriormente recuperar los metales férreos al separarlos de los no-férreos o
no-metélicos magnéticamente o mediante la aplicacién de un flujo de aire!'”. El método no
es del todo efectivo porque las fragmentadoras no llegan a separar completamente el acero
del material no-férreo. Para paliar estos inconvenientes Noro e# @/ proponen triturar la
chatarra a baja temperatura, lo que hace la separacion magnética mas efectiva, o efectuar
una separacion discriminativa automatica, como se hace para las botellas de vidrio. El Sn
suele estar en forma de recubrimiento en la chatarra y se puede recuperar de la hojalata por
electrolisis alcalina, pero este proceso no es rentable para la chatarra obsoleta en la que el
contenido en Sn es un orden de magnitud inferior.

A escala de laboratorio!'**!

se han validado técnicas como las que se esquematizan en la
Tabla 2.11I. Algunas de estas técnicas son poco eficientes y ademas provocan pérdidas del
acero por oxidacion, como la separacion por fundicion de las partes de Cu o el tratamiento

de la chatarra con gases clorados que ademas implica la presencia de gases toxicos.

Otra posibilidad es eliminar el efecto negativo de los elementos residuales sin dedicar tanto
esfuerzo en eliminarlos de la composicién del acero liquido. Por ejemplo, Tsurekawa ef
atP'" han explorado la posibilidad de controlar la segregacién a los limites de grano que
producen el Cu y el Sn por la aplicaciéon de un campo magnético, consiguiendo incluso
aumentar la resistencia a la tracciéon de un acero aleado con Sn con respecto a la del Fe

puro.

11
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Tabla 2. III Técnicas para extraer diferentes elementos residuales del acero durante su reciclaje

Técnicas

Aprovecha las diferencias entre las temperaturas

de fundiciéon del acero (T =1520°C) y del

L(acero) ™

cobre (T, ¢, =1083°C)

Separacion por fundicion de las

partes de Cu

Extraccion del Cu por bafio
El acero es insoluble en bafios de Pb y Al
metalico

Extraccion con escorias
2 Cu(s)+(FeS)<=>(Cu,S)+Fe()

sulfurosas
Tratamiento de la chatarra con Cu(s)+2HCl(g)<=>CuCl,(g)+H,(g)
gases clorados para la eliminacion Cu(s)+Cl,(g)<=>CuCl,(g)
de Cu, Sny Pb

Aprovecha las diferencias de presion de vapor
Destilacién en vacio de Cuy Sn entre el Cu y el acero (1,26mbar y 0,08mbar

respectivamente a 1600°C)

2.3.Ductilidad en caliente y su relaciéon con la aparicion de grietas

Como se comenté con anterioridad, el principal problema asociado con el proceso de
producciéon de acero de colada continua es la aparicion de grietas transversales en la
superficie de algunos semielaborados. El agrietamiento se produce durante la operacion de
enderezado que se lleva a cabo a temperaturas comprendidas entre 1000°C y 700°C y

velocidades de deformacién de 1x10° a 1x10* ¥

, condiciones para las que los aceros
suelen presentar pérdidas de ductilidad. Esta relaciéon que se ha podido establecer entre el
agrietamiento transversal y la ductilidad en caliente, ha permitido reducir la incidencia de
grietas superficiales gracias a los datos obtenidos mediante ensayos de laboratorio tales

como el de traccion, flexiéon o torsion en caliente, que permiten simular la etapa de

enderezado.
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2.3.1. Evaluacion de la ductilidad en caliente

El ensayo de flexién en caliente es el que permite simular mejor las condiciones de
deformaciéon en la superficie del material durante la etapa de enderezado de la colada
continua. Para este tipo de ensayos, la medida de la ductilidad se realiza mediante la
severidad del agtietamiento superficial de la probeta™, pero debido a la dificultad que
supone cuantificar este parametro, el ensayo es escasamente utilizado”. El ensayo de
torsion en caliente también se utiliza con el mismo fin, pero en este caso las deformaciones
implicadas son muy grandes y ademas resulta dificil interpretar las superficies de fractura,

por lo que este ensayo tampoco parece ser el mas conveniente para evaluar la ductilidad en

3,23 [3,7]

bl

caliente®). El ensayo de traccién se utiliza de forma generalizada™”, aunque también
presenta algunos problemas, principalmente la apariciéon del fenémeno de estriccion o
encuellamiento, que no permite controlar a partir de ese momento la velocidad de
deformacion. Ademas existe una gran disparidad entre las deformaciones a las que aparece
la fractura durante el ensayo de tracciéon en caliente (5-100%) y las que se dan durante el
enderezado, que no suelen superar 1-2%". El ensayo de compresion en caliente ha sido

[24-25]

utilizado por algunos autores para predecir la ductilidad™ ™, o como complemento de los

., . . sz 3,23,26-
ensayos de tracciéon en caliente, asegurando una velocidad de deformacién constante

27]

A pesar de los inconvenientes que presenta el ensayo de traccion en caliente, éste parece ser
el mas efectivo para evaluar la susceptibilidad de un acero a presentar agrietamiento
transversal. Por lo general, los ensayos se llevan a cabo en condiciones lo mas cercanas
posible a las de colada continua. Para ello, las probetas se someten inicialmente a un ciclo
térmico que permita reproducir de manera aproximada la microestructura del planchén o
palanquilla antes del enderezado. Un tratamiento que permita redisolver los precipitados a
altas temperaturas, puede ser suficiente para evaluar la ductilidad en caliente de aceros
microaleados, aunque en los ultimos afos la tendencia ha sido solidificar “/n-sits’” las
probetas, intentando asi reproducir la microestructura en la superficie de la colada y
obtener resultados representativos. Después del tratamiento térmico las probetas se
mantienen a la temperatura de ensayo durante un tiempo, hasta que ésta se homogeneiza y
posteriormente el ensayo se realiza a una velocidad de deformacion similar a la que se da

durante el proceso industrial que se quiera simular.
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2.3.1.1. Ensayo de traccion en caliente convencional

En este ensayo las probetas, usualmente extraidas del planchén laminado en caliente y
mecanizadas en la direccién de laminacion, se someten primero a un tratamiento que
permita poner en solucién los elementos microaleantes y afinadores de grano y a su vez
obtener un tamafio de grano grueso que guarde semejanza con el de solidificacion en la
supertficie del planchén o palanquilla. La velocidad de deformacion y de enfriamiento hasta
la temperatura de ensayo se eligen dentro de los intervalos de colada continua y en funcién
del proceso concreto que se desee simular. Los valores de reduccion de area (%oRA) de las
probetas se toman como medida de la ductilidad y el valor requerido para prevenir el
agrictamiento transversal depende de las condiciones de ensayo. Por ejemplo, Mintz

establece que para un tratamiento de solubilizacion a 1330°C y una velocidad de
deformacién de 3x107s™, el valor de %RA minimo necesario para asegurar que no existira

agrietamiento durante el enderezado es de 40%.

A la hora de interpretar los resultados obtenidos mediante este ensayo, hay que tener en
cuenta las diferencias microestructurales que existen entre la probeta que se esta utilizando
y la superficie del planchén antes del enderezado. Un tratamiento de redisolucion llevado a
cabo sobre probetas mecanizadas directamente del planchén antes de laminar, cambia la
microestructura para producir un tamafio de grano austenitico mas fino en el que los
nuevos limites de grano estan lejos de los limites de grano austeniticos originales, altamente
segregados. Las variaciones composicionales macroscopicas que se pueden dar en los
productos semi-elaborados también se minimizan en las probetas de traccién con unas
dimensiones considerablemente menores. Si ademas el recalentamiento se lleva a cabo en
probetas extraidas de productos laminados, como suele ser frecuente, la microestructura
que se genera esta todavia mas alejada de la que se da en la superficie del producto de
colada. Ademas de obtener un tamafio de grano mas fino, los patrones de precipitacion
también se ven alterados, obteniendo precipitados mas finos a los observados en la
superficie del planch6n®. Generalmente, se considera que un tratamiento de redisolucion a
~1330°C suele ser adecuado para evaluar la susceptibilidad al agrietamiento transversal de

un acero microaleado.

14
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Este ensayo de tracciéon en caliente convencional, que se ha manifestado tan util para
determinar la ductilidad en caliente de una amplia variedad de aceros, entre ellos los
microaleados, podria llevar a conclusiones erréneas si se utiliza para evaluar el efecto de
elementos como el S y el Ti que forman particulas e inclusiones de alto punto de fusiéon. El

efecto de dichos elementos sélo se podria evaluar mediante la fusion zxz-situ de las probetas.

2.3.1.2. Ensayo de traccion en caliente con solidificacion zn-situ

Los inconvenientes que presenta el ensayo de traccion en caliente convencional se pueden
minimizar mediante equipos de ensayo mas sofisticados que permitan fundir las probetas
in-sitn. La microestructura de las probetas obtenidas bajo estas condiciones se asemeja mas
a la que se da en la superficie de los productos de colada, ya que se llega a disolver los
precipitados de TiN vy las inclusiones de MnS y se controla la velocidad de enfriamiento
hasta la temperatura de ensayo, lo que permite simular patrones de precipitacion y de
segregacion. Por ejemplo, el S puesto en soluciéon al fundir la probeta, segregara a los
limites interdendriticos o precipitara de un modo similar al real durante la colada continua y
su influencia en la ductilidad podra ser evaluada con mas garantias. Este tipo de ensayos se
puede llevar a cabo con éxito en el simulador termomecanico Gleeble o en maquinas de
ensayos equipadas con hornos de inducciéon. A continucién se describen estos sistemas de

ensayos que permiten la solidificacion zx-sitn de las probetas.

e Maquina de ensayos Gleeble:

Este simulador de procesos termomecanicos empezé a ser utilizado para evaluar la
ductilidad en caliente de los aceros a principios de los afios 70 debido a su gran versatilidad
en cuanto a los ciclos térmicos y las cargas mecénicas que permite aplicar™. En esta
maquina de ensayos, la probeta se coloca horizontalmente y se calienta por efecto Joule
mediante la aplicacion directa de una corriente eléctrica. Si las probetas se quieren llegar a
fundir, éstas se envuelven con un tubo de cuarzo que contiene el liquido durante la fusion.

Un esquema del ensayo se puede observar en la Figura 2.3.
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Figura 2. 3 Esquema del simulador termo-mecanico Gleeble

e Maquina de ensayos con horno por inducciéon

Otra posibilidad para fundir 7z-situ consiste en equipar una maquina convencional de
ensayos con un horno de induccién. Los principales problemas de este tipo de montaje son
que es dificil controlar la fusién y contener el liquido y ademas al solidificar el acero se crea
un microrrechupe que queda en el centro de la probeta debido a la direccionalidad de la

solidificacion y que actia como concentrador de tensiones, localizando el dafio™.

Deprez et alP'™

han ideado un sistema de ensayos con probetas entalladas que minimiza
el problema en este tipo de ensayos y que ademas permite reproducir una estructura de
grano columnar similar a la que se encuentra en la superficie de los productos de colada.
En la Figura 2.4 se esquematiza el proceso en el que dos lingotes y un crisol con entalla se
sitan en el interior de una bobina de induccién para fundir los lingotes en una atmodsfera
de argdn a continuacion. El movimiento de la mordaza inferior permite llenar el crisol, que
se destruye después de la solidificacion de la probeta. Fste, tiene una geometria y

dimensiones que permiten que el rechupe suba a una zona lejos de la entallada, que es por

donde rompera la probeta al ser ensayada a traccion.
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Figura 2. 4 Esquema del sistema de solidificacion in-situ utilizado por Deprez et alB3l.

2.3.2. Descripcion de la curva de ductilidad y mecanismos de fragilizacion

La curva de ductilidad o de %RA (reducciéon de area) en funciéon de la temperatura se

caracteriza, para la mayorfa de aceros y condiciones de ensayo, por la existencia de tres

regiones que esquematicamente se representan en la Figura. 2.5 para un acero C-Mn-Al",

1) wvalle o pozo de ductilidad o zona de fractura fragil a temperaturas intermedias

2) zona de alta ductilidad a bajas temperaturas (HDL)

3) zona de alta ductilidad a altas temperaturas (HDH)

100

%RA

650

T
850

Temperatura (°C)

|
1050

Figura 2. 5 Curva de ductilidad tipica de un acero C-Mn-AlD]
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Cuando el enderezado en colada continua se lleva a cabo a temperaturas que coinciden con

la zona de comportamiento fragil del acero, las posibilidades de que aparezca agrietamiento

superficial son mayores y dependen de los valores que la ductilidad alcance en el valle de la

curva de ductilidad.

A continuacion se describen las diferentes zonas de la curva:

2.3.2.1. Zona de comportamiento fragil

Esta region esta asociada con una fractura intergranular, pudiendo aparecer las superficies

de

los granos rugosas (existencia de microcavidades) o lisas. En el primer caso, la

deformacién se concentra preferentemente en zonas cercanas al limite de grano, creando

huecos alrededor de las inclusiones y/o precipitados, hasta llegar a la fractura intergranular

por crecimiento y coalescencia de las microcavidades, fractura que se conoce como

intergranular ductil. En el segundo caso, el mecanismo es el de deslizamiento en los limites

de grano en la fase austenitica y el tipo de fractura es intergranular fragil.

Mecanismos de fragilizacion:

a)

18

Fractura intergranular ductil se produce por la concentracién de deformaciones y
coalescencia de microcavidades en los limites de grano. Existen dos aspectos

microestructurales que conducen a dicha situacién:

a.1.) Formacién de una fina capa de ferrita (~5-20pm) alrededor de los granos de
austenita, durante la transformacion de austenita a ferrita. Esta fase transformari
inducida por deformacién a temperaturas superiores a Ar; que es la temperatura de
transformacion de austerita a ferrita en condiciones de enfriamiento (la ferrita puede
llegar a formarse inducida por deformaciéon a temperaturas tan elevadas como Ae; que
cotresponde a la temperatura de transformacién en condiciones de equilibrio)™ .
Debido a la facilidad de recuperar dinamicamente que tiene la ferrita, se produce una
concentracién de las deformaciones en dicha fase, formandose microcavidades

3]

alrededor de los MnS y precipitados”™ situados en los limites de grano. Esto da lugar a
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lo que se llama fractura intergranular dietil. E1 mecanismo queda esquematizado en la

Figura 2.6.

Decreasing Temperature

@ @ @4————-—_3@3

Figura 2. 6 Fragilizacion por la formacion de una fina capa de ferrita inducida por deformacionl’]

a.2.) Creacion de una zona libre de precipitados (precipitate free zone, PFZ) para los
aceros que contienen Nb y otros elementos microaleantes. El mecanismo, que se
esquematiza en la Figura 2.7, considera que la precipitacion que se produce durante en
el enfriamiento posterior al tratamiento de solubilizacién, que también puede ser
inducida por deformaciéon, va acompafiada de la existencia de zonas libres de
precipitados. Estas zonas que no estain endurecidas en comparacion al resto del
material, son concentradoras de las deformaciones y facilitan la formaciéon de
microcavidades alrededor de los precipitados existentes en el limite de grano. Dado que
este mecanismo se da en la fase austenitica, puede combinarse con el de deslizamiento
en el limite de grano. La fractura que se produce cuando actia este mecanismo también

es intergranular drictil.

(a) NbC en la matriz

200 nm precipitado en el

limite de grano c microcavidad 10 pm

Figura 2. 7 Fragilizacion por la formacién de PFZBI
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b) Deslizamiento en el limite de grano

Este mecanismo se da con mayor frecuencia en la austenita, ya que esta fase presenta poca
capacidad de recuperar dinamicamente, impidiendo la relajacion de las tensiones
acumuladas en los puntos triples o particulas en el limite de grano, lo que conduce a una
[fractura intergranular fragil. Este mecanismo de fragilizaciéon que se esquematiza en la Fig. 2.8,

esta normalmente asociado a la fluencia, y se da a bajas velocidades de deformacion.

\:\A B: A
B \\ . B i
/;/ C > ;

VAN

Cc

Figura 2. 8 Deslizamiento en los limites de granol’l
2.3.2.2. Alta ductilidad a altas temperaturas

Para los aceros al C-Mn, la recuperacion de la ductilidad a altas temperaturas puede ser
debida a la desaparicion de la fina capa de ferrita, de manera que no habra localizacién de
las deformaciones que facilite una fractura intergranular. Cuando la recuperacion de la
ductilidad se produce a temperaturas superiores a Aes, la ductilidad mejora gracias a que los
mecanismos de fragilizacion que podrian actuar en este intervalo de temperaturas
(existencia de PFZ y deslizamiento en el limite de grano) han dejado de actuar. Al aumentar
la temperatura se favorece la redisoluciéon de los elementos microaleantes que pudieran
estar en forma de precipitados tanto en la matriz como en los limites de grano.
Dependiendo del tipo de precipitado y de su solubilidad en la austerita, la recuperacion de
la ductilidad a altas temperaturas se producira a mayores O menores temperaturas.

Temperaturas mas elevadas también implican menores tensiones de fluencia al aumentar la
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“recuperaciéon dinamica”, lo que reduce la concentraciéon de tensiones en los lugares de

nucleacion de grietas.

Ademés, a mayores temperaturas también se favorece la recristalizacion dindmicd™. Este
fenémeno permite mejorar la ductilidad porque implica la migracion de los limites de grano
de tal modo que las grietas ya iniciadas se aislan de los limites de grano previos y se dificulta
su crecimiento y coalescencia. En este caso la superficie de fractura presenta grandes
huecos caracteristicos de las probetas ensayadas a elevadas temperaturas y cuya fractura no

se asocia a particulas de segunda fase.

2.3.2.3. Alta ductilidad a bajas temperaturas

La recuperacién de la ductilidad a bajas temperaturas se consigue cuando aumenta la
fraccion en volumen de ferrita. En ese caso, la ferrita ya no se encuentra en forma de una
fina capa rodeando los limites de grano austeniticos y por lo tanto no concentra las
deformaciones en dichas regiones. Ademas, la diferencia de resistencia entre la ferrita y la
austenita disminuye al bajar la temperatura, aumenta la deformacién plastica en la austenita
y, lo que es mas importante, disminuye la deformacion en la ferrita, de forma que ésta ya no
se localiza en lugares preferentes. Por otro lado, al estar la ferrita presente en mayores
proporciones y dada su alta energia de falla de apilamiento, se esta favoreciendo el

fenémeno de ablandamiento por recuperacion dinamica, lo que favorece el aumento de la

ductilidad.

Asi pues, la observacion de la curva de reduccion de area en funcién de la temperatura
permite conocer los intervalos de temperatura a los que es mas aconsejable llevar a cabo el
enderezado. Trabajar en el intervalo de alta ductilidad a bajas temperaturas permite
prevenir la formaciéon de grietas en aceros con contenidos en carbono inferiores al 0.3%
por la formacién de grandes cantidades de ferrita antes de la deformacién. Con mayores
contenidos en carbono, es necesario llegar a menores temperaturas (600°C a 700°C) que
producen capas mas gruesas de ferrita formada por deformacién y la diferencia entre la
resistencia de la austenita y la de la ferrita es menor, lo que disminuye la concentraciéon de
las deformaciones en los limites de grano. Pero trabajar en el intervalo inferior de
temperaturas requiere mayores cargas y rodillos con mejores propiedades tribologicas, por

lo que en muchas ocasiones se opta por trabajar en el intervalo de buena ductilidad a altas
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temperaturas. Esta practica puede ser especialmente beneficiosa para aceros que contienen

Nb ya que se puede controlar la precipitacion.

2.3.2.4. Fragilidad a muy altas temperaturas

Ademas de las pérdidas de ductilidad que sufren muchos aceros en condiciones de
temperatura y velocidad de deformacién relacionadas con el enderezado en colada
continua, los aceros también presentan fragilidad a muy altas temperaturas en las regiones

de crecimiento columnar debido a la existencia de liquido interdendritico segregadol .

Durante la solidificacién de los productos de colada continua existen tres zonas
diferenciadas que se esquematizan en la Figura 2.9a para la seccién transversal de una
palanquilla. En contacto con las paredes del molde existe una zona equiaxica de grano muy
fino que se forma por el enfriamiento rapido del metal fundido al entrar en contacto con el
molde, este enfriamiento rapido a una temperatura por debajo de la de liquidus provoca la
formacién de un gran nimero de nuicleos de solidificacion. Justo después de esta zona
existe otra de crecimiento columnar que se forma al disminuir los gradientes térmicos entre
las paredes del molde y el liquido interior. En esta region los cristales crecen
perpendicularmente a la pared del molde. En el centro de los productos de colada existe
una tercera region equidxica de granos orientados al azar que podrian haberse formado a
partir de brazos secundarios de dendritas rotos o refundidos del cuerpo central de la

dendrita y que actuarfan como semillas para el crecimiento de nuevas dendritas.

La zona de crecimiento columnar es la mas problematica y su extensién, asi como la
geometria de las dendritas vendrd determinada por las condiciones de solidificacion.
Durante el crecimiento de las dendritas el frente de solidificacion esta rodeado de liquido
interdendritico formando lo que se llama region pastosa. Esta region pastosa empieza a ser
resistente cuando la fraccidon solidificada es superior a aproximadamente el 0.7. La
temperatura a la que esto sucede se conoce como ZST (“zero strength temperature”). Por
otro lado, el liquido interdendsritico se ira enriqueciendo en solutos e impurezas durante la
solidificacion, lo que disminuira la temperatura de liquidus local. La temperatura a la que
solidifique el ultimo liquido corresponde a la temperatura de ductilidad cero, ZDT (“zero
ductility temperature”). Este modo de solidificacion asi como las temperaturas

[39-40]

caracteristicas se esquematizan en la Figura 2.9b En la regiéon de temperaturas
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superiores a ZDT los aceros son susceptibles de presentar agrietamiento fragil. Cuando el
acero liquido puede acceder a los espacios entre las dendritas que estan creciendo, las
grietas se pueden eliminar, sin embargo, cuando dos dendritas contiguas se tocan (que suele
ser para una fraccion solidificada de 0.9), el liquido que las rodea no puede penetrar hasta el
lugar donde se form¢ la grieta. Esta temperatura se conoce como la temperatura de liquido
impenetrable, LIT (“liquid impenetrable temperature”). Asi pues, realmente la zona de
comportamiento fragil se encuentra entre LIT y ZDT y las grietas que se formaran seran

interdendpriticas.

e
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Figura 2.9 a) Modos de solidificaciéon en los productos de colada continua y b) temperaturas
caracteristicas en el frente de solidificacion direccional

2.3.3. Factores que afectan a la ductilidad

Son diversos los factores que afectan a la curva de ductilidad”. Entre los principales se
halla la composicion quimica del acero, que determinarda en gran parte la forma,
profundidad y anchura del valle de ductilidad. Otros factores tales como la velocidad de
deformacion, ciclos térmicos, asi como otros parametros operacionales, también tendran
una influencia significativa en la curva dada su relacién con la microestructura (tamafio de

grano), precipitados e inclusiones.
2.3.3.1. Composicion quimica del acero
La composiciéon quimica del acero es una de las variables mas importantes que controla la

ductilidad en caliente de un acero asi como otras propiedades mecanicas. Las

transformaciones de fase, precipitaciones y niveles de inclusiones, tan determinantes en la
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ductilidad en caliente de un acero, vendran determinados en gran parte por su composicion

quimica.

Efecto del carbono:

En los aceros al C-Mn, la anchura del pozo de ductilidad esti controlada por las
temperaturas de transformaciéon Ae; y Ar;. A temperaturas superiores a Ae; la tnica fase
presente es la austenita y ésta recristaliza dinamicamente con facilidad permitiendo el
movimiento de los limites de grano y aislando las grietas que se hayan podido formar, lo
que confiere al acero una buena ductilidad. Para contenidos en carbono hasta 0.3% C, la
pérdida de ductilidad se traslada a menores temperaturas al aumentar el contenido en C,
por el efecto que el %C tiene Ar;. A partir de 0.3%C, la caida de la ductilidad se traslada a
mayores temperaturas. Crowther y Mintz*! justifican este comportamiento porque segin
ellos el C aumenta la energfa de activacion para la recristalizacion dinamica, aunque este
argumento es discutible teniendo en cuenta que autores como Medina ef /"o Cabrera e
al™®! consideran que el efecto es minimo, y en todo caso el C disminuirfa dicha energfa de
activaciéon. La temperatura a la que se recupera la ductilidad en la zona de bajas
temperaturas se desplaza a valores menores a medida que se aumenta el contenido en
carbono ya que a su vez también se aumenta la formacion de petlita que es una fase menos
ductil que la ferrita. Asi pues, el efecto del contenido en carbono sobre la ductilidad se

puede esquematizar como se muestra en la Figura 2.10.
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Figura 2. 10 Efecto del contenido en C en la curva de ductilidad
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Por debajo de Ae; la fractura es intergranular ductil por la concentracion de la deformacion
en la capa de ferrita inducida por deformaciéon. A temperaturas superiores el modo de
fractura cambia y se produce un comportamiento fragil por deslizamiento de los limites de

grano austeniticos.

La susceptibilidad al agrietamiento, en funcién del contenido en C, alcanza un maximo para
aceros con 0.1-0.15%CH. Esta dependencia de la ductilidad con el contenido de C no se
aprecia para ensayos de tracciéon en caliente convencionales en los que las probetas se
recalientan, porque la anterior dependencia esta relacionada con wun cambio

microestructural que se produce durante la solidificacién y que tiene que ver con la

reaccion peritéctica Fe-6+L—>Fe-y. Dado que la fractura ocurre de forma intergranular en
los limites de grano austeniticos, la ductilidad debe de estar estrechamente relacionada con
el tamafio de grano. El examen del tamafo de grano austenitico durante la solidificacion
muestra que éste alcanza un tamafio maximo para contenidos de carbono intermedios.
En la Figura 2.11 se esquematiza como la dependencia del tamafio de grano austenitico con
el contenido en carbono corresponde a la pérdida de ductilidad y esto concuerda con la
variacion de la temperatura de inicio de austenita en el diagrama binario Fe-C. El contenido
en carbono para el que el tamano de grano es maximo y la susceptibilidad al agrietamiento
es maxima, no coincide exactamente con el 0.18%C del punto peritéctico, lo cual se ha

achacado al efecto de otros elementos aleantes!™.
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Figura 2. 11 Relacién entre la ductilidad y el tamafio de grano (D,)13¢]

Ademas, los grados peritécticos de acero sufren una contracciéon durante su transformacion
de ferrita delta a austenita que provoca que la capa solidificada dentro del molde sea de
espesor desigual™. La pérdida de contacto del planchén con la superficie del molde debido
a la variacion del espesor, reduce la extraccion de calor del molde y provoca irregularidades
en el espesor de la capa solidificada. La fractura de la capa solidificada se produce por la
zona mas fina, asi pues, la fractura debajo del solidus puede ser explicada por este
mecanismo que se esquematiza en la Figura 2.12, pero cuando la fractura se produce a bajas
temperaturas en el intervalo austenitico o en la regién de coexistencia de ferrita con
austenita, el mecanismo tiene que ser explicado conjuntamente con el del efecto que el

tamano de grano tiene para disminuir la ductilidad en caliente.
Ambos efectos, gran tamafio de grano y capa solidificada irregular, se combinan para

provocar que los grados peritécticos sean los que presentan mas problemas durante su

colada continua.
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Figura 2. 12 Estructura de los granos austeniticos en la capa solidificada a) altos y bajos contenidos,
b) contenidos medios en CH#0]

Efecto de elementos microaleantes

Los elementos microaleantes juegan un papel importante en la aparicion de grietas por su
tendencia a formar precipitados, efecto que se pone de manifiesto en la dependencia que

tiene la ductilidad en caliente del tamafio, localizacién y numero de precipitados existentes.
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Los elementos que influyen en la ductilidad, por su tendencia a precipitar, son el Al, por la
posible formacién de AIN, y otros elementos microalentes como el Nb que forma

Nb(C,N) o el V que forma principalmente V(C,N)"*".

Estos precipitados pueden formarse en los limites de grano, provocando la inhibicién de la
recristalizacion dindmica®™ y favoreciendo la fractura intergranular bien por deslizamiento
en los limites de grano, bien por la formacién de cavidades en las zonas libres de
precipitados. Cuanto mas finos sean los precipitados, la ductilidad sera peor porque éstos
estaran mas cerca unos de los otros y favoreceran la propagacion de las grietas que se hayan
podido formar. La precipitacion inducida por deformacién es la que produce precipitados
mas finos y es por ello mas perjudicial en términos de ductilidad que la precipitacion que se

produce antes de la deformacion.

Los primeros aceros microaleados que presentaron problemas de agrietamiento fueron los
aceros calmados al Al por su tendencia a formar AIN que suelen precipitar tanto estatica
como dinamicamente en los limites de grano, favoreciendo la fractura intergranular. La

precipitacién de AIN es muy lenta en la austenita y esta controlada por el producto [Al
sol]x[N] P7*. Se ha calculado que es necesario que este producto tenga un valor

aproximado de 3x10* para aceros con altos contenidos en Mn (1.4%Mn), valor que
disminuye al disminuir el contenido de Mn, ya que este elemento aumenta la solubilidad de
los carbonitruros en la austenita. Se ha detectado que cuando se introducen oscilaciones de
temperatura, tales como las que se dan durante el proceso de colada continua, existe

precipitacion de AIN para productos de aluminio soluble por nitrégeno tan bajos como

1x10*, especialmente cuando el ciclo térmico comprende cafdas a temperaturas por debajo
de Ar,"" ya que los AIN se forman miés facilmente en la ferrita que en la austenita dada su
menor solubilidad en esta fase. Del mismo modo también puede existir precipitacion a
bajos productos de aluminio soluble por nitrégeno cuando el ensayo de tracciéon es con

solidificacion zn-sitn, probablemente debido a la segregacion de aluminio a los limites de

5.49] 51

grano o espacios interdendriticos I'en los que aumenta su concentracion hasta en un

factor de 0.
El Nb es un elemento microaleante particularmente perjudicial porque los Nb(C,N) que se

forman en la austenita precipitan rapidamente y son mas finos que los AIN. Los Nb(C,N)

se pueden formar tanto dinamicamente en las dislocaciones durante la deformacion, dando
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lugar a precipitados mas finos, como estaticamente previamente al ensayo, dando
precipitados mas grandes”. Ademas los precipitados se forman tanto en el interior de los
granos como en sus limites, provocando una fragilizacién intergranular debida a la
diferencia de resistencia entre la matriz endurecida por precipitacion de Nb(C,N) y los
limites de grano donde se encuentran zonas libres de precipitados. Esto da lugar a una
fractura en la regién austenitica de tipo mixto por combinacién de coalescencia de

microhuecos y deslizamiento en los limites de grano**>>*

. En presencia de Al y N, los
Nb(C,N) se formaran antes que los AIN porque no tienen dificultad para nuclear en la
austenita y ademas su mayor tasa de precipitacion se da a mayores temperaturas (950°C
para los Nb(C,N) frente a 815°C para los AIN)™! lo que provoca un ensanchamiento del
valle de ductilidad. La presencia de Al soluble podria provocar un empeoramiento en el
comportamiento ductil en los aceros C-Mn-Al-Nb. Se ha observado™ que en presencia de
Al los Nb(C,N) precipitan de una forma mas fina y la distancia entre ellos es menor, lo que
sugiere que el Al pueda intervenir disminuyendo la fuerza motriz de activacion de la
precipitacion de los Nb(C,N). Otras teorfas sugieren que el Al ralentiza el movimiento de
los atomos de N provocando que los Nb(C,N) precipiten a menores temperaturas y por lo

tanto de un modo mas fino. El efecto del contenido de Al soluble en la ductilidad de los

aceros C-Mn-Al-Nb se puede apreciar en la Figura 2.13.

El contenido en N para este tipo de aceros no tiene una influencia importante en la
ductilidad™®*" dado que los Nb(C,N) son precipitados con base carbono de tal modo que
para contenidos bajos en N se forman NbC, que precipitan en el rango de bajas
temperaturas austeniticas. Sin embargo cuando el contenido de N es superior a 0.005%N,
se forman preferentemente nitruros ya que lo hacen a mayores temperaturas que los
carburos. Dado que no se espera que el N tenga mucha influencia en la fraccion
volumétrica de Nb(C,N), la influencia negativa que tiene el N para el agrietamiento
transversal se puede relacionar con el aumento de la precipitaciéon de AIN que se puede dar

. . . , . , 7
como consecuencia de oscilaciones térmicas en el planchon!”.
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Figura 2. 13 Efecto del Al en la ductilidad para aceros 0.16C-1.3Mn -0.015S-0.007N-0.03Nb
(P>0.016%)153]

El V, que también se utiliza como elemento microaleante, provoca pérdidas de ductilidad
en comparaciéon con los aceros C-Mn-Al, aunque es un elemento menos perjudicial que el
Nb. Las curvas de ductilidad que se observan para los aceros microaleados con Nb y los
microaleados con V son muy similares, aunque con un pozo de ductilidad mas profundo
para los primeros. La similitud en la forma de las curvas es debida a que la cinética de
precipitacién dindmica de los Nb(C,N) y de los VN es muy similar y rapida®’. Sin embargo
los pozos de ductilidad son menos profundos para los microaleados al V porque los VN,
que son los responsables de la pérdida de ductilidad de estos aceros, son mas grandes que

[58]

los Nb(C,N) y ademas precipitan al azar

Diferentes estudios han concluido que la ductilidad en caliente de aceros C-Mn-Al o C-Mn-
Al-Nb, mejora al afiadir Ti como elemento microaleante. Esta mejora es especialmente
significativa cuando la ductilidad se evalia mediante ensayos a probetas que han sido

7,49-50

sometidas a un tratamiento de solubilizacion**". Esto es debido a que los TiN que se
forman, siguen presentes a 1330°C (temperatura a la que se suelen solubilizar los aceros
microaleados para evaluar su ductilidad en caliente) y esto provoca que el tamafio de grano
sea fino y por lo tanto mejore la ductilidad. Ademas, cuando la relaciéon Ti:N es superior a

la estequiométrica 3.4:1, el N formara TiN a altas temperaturas, mas grandes que otros
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carbonitruros mas perjudiciales que no se formaran debido a que no quedara N en
solucion. Asi pues, para poder evaluar el verdadero efecto de Ti en la ductilidad de los
aceros, es necesario colar zz-sitn las probetas para que el Ti esté en soluciéon. En estas
condiciones, la ductilidad no mejora tanto como en condiciones de recalentamiento ya que
el Ti no tiene oportunidad de afinar el grano. La velocidad de enfriamiento, la relacion Ti:N
asi como la composicion en Al, Nb y V del acero son parametros que influirain
directamente en el tamafio de los TiN formados y por lo tanto en la ductilidad del acero,

que puede llegar a empeorar en presencia de Til"%-on,

Efecto del S

Se ha podido comprobar que aumentar el nivel de S en un acero aumenta la incidencia de

agrietamiento transversal™®”

. A pesar de ello, su efecto en la ductilidad en caliente sélo
queda de manifiesto bajo determinadas condiciones experimentales como se aprecia en la
Figura 2.14. en la que se puede ver que como un aumento del %S sélo afecta a la ductilidad
cuando los ensayos se llevan a cabo en probetas coladas zz-situ, sin que la influencia de
dicho elemento sea apreciable en condiciones de recalentamiento. Unicamente el S puesto
en solucién durante el tratamiento térmico al que se somete a las probetas antes de
ensayarlas a traccion, es el que actda para reducir la ductilidad en caliente. Para poder

evaluar el verdadero efecto de un determinado contenido en S en un acero se aconseja

realizar el ensayo en condiciones de solidificacion zn-situ.
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Figura 2. 14 Efecto del %S para un acero C-Mn-Nb-Al a) probetas sometidas a un ciclo de
recalentamiento y b) probetas coladas in-situ

Turkdogan es /! evaluaron la solubilidad del S en el Fe y aleaciones Fe-Mn y

establecieron una relacién empirica segin la cual el producto de solubilidad de

[%Mn]x[%S] se puede expresar en funcion de la temperatura como:

9020

7(C)

logK, = 2.929 — 2.1)

que podra ser utilizada para %Mn superiores a 0.3.

El S en solucién que podra ser calculado a partir de la ecuacion (1) afecta a la ductilidad
fragilizando los limites de grano mediante diferentes mecanismos: segregaciones a los
limites de grano o la precipitacion de MnS o (Mn,Fe)S en los limites de grano austeniticos.
La incidencia de cada uno de los mecanismos dependera del contenido en Mn, de la
temperatura de redisolucion y tiempo de mantenimiento a dicha temperatura, asi como de
la velocidad de enfriamiento hasta la temperatura de ensayo.

[22,64-67]

Para bajos contenidos en Mn, algunos autores sefialan la segregacion del S disuelto a

los limites de grano austeniticos, como mecanismo de fragilizacién. Cuando el enfriamiento
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es rapido, se favorece la precipitacion de FeS que estara presente como liquido hasta
temperaturas tan bajas como 980°C. La existencia de esta capa de liquido debilitara el
material por “hot shortness” (el mecanismo se detalla en el apartado 2.3.4.). Para
velocidades de enfriamiento mas lentas, mas Mn tendrd tiempo de difundir a los limites de
grano y los precipitados se enriqueceran en Mn aumentando su punto de fusion. Si la
velocidad de enfriamiento es suficientemente lenta dominara la precipitacion de MnS que
es una fase estable y con alto punto de fusién, con lo que se evitara la fragilizacion por “hot
shortness”.

71 asocian el efecto negativo que tiene el S disuelto en la

Sin embargo, otros autores
ductilidad con la precipitacion de sulfuros. Los sulfuros que se formen lo haran en los
limites de grano o zonas interdendriticas si las probetas se solidifican zn-situ y seran mas
finos cuanto mas rapida sea la velocidad de enfriamiento. Estos sulfuros actuarain como
otros precipitados finos, inmovilizando los limites de grano, favoreciendo asi el crecimiento
de las grietas formadas por deslizamiento en los limites de grano y retardando la aparicién

de la recristalizacion dinamica. Cuando la presencia de los sulfuros afecte a la ductilidad por

los mecanismos citados, estos afectaran a la ductilidad en la zona austenitica.

Pero como se ha visto, los MnS también afectan a la curva de ductilidad en el intervalo de
temperaturas para las que coexisten la ferrita y la austenita, no sélo porque actian como
sitios de nucleacion para la formaciéon de ferrita sin deformar, y todavia mas para la
inducida por deformacion, sino también porque facilitan la formacién de cavidades cuando
la ferrita se halla en forma de una capa fina que rodea los limites de grano austeniticos,
favoreciendo una fractura intergranular ductil. Para evitar sus efectos negativos es
aconsejable que los sulfuros sean lo mas grandes posibles para que haya menos puntos de
nucleacion de grietas y al aumentar la distancia entre particulas sera mas dificil la

coalescencia de cavidades en la capa de ferrita.

2.3.3.2. Efecto de los elementos residuales

La presencia de Cu principalmente, entre otros elementos residuales, aumenta la incidencia
de agrietamiento superficial, aunque a menudo estas grietas estan asociadas con el

fenémeno de “hot shortness” (detalles de este fenémeno se dan en el apartado 2.3.4.). Las

grietas originadas por este fendémeno suelen aparecer durante las operaciones de laminacion
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por las condiciones de recalentamiento y atmosfera oxidante que se dan. Pero también
durante la colada continua la existencia de elementos residuales esta asociada con la
presencia de defectos superficiales'”. T.a combinacién del Cu con Sn o Sb causa una mayor
incidencia de agrietamiento transversal porque estos elementos reducen la solubilidad del
Cu en la austenita y bajan el punto de fusién de la fase enriquecida en Cu, Sn y/o Sb. A
menudo se aflade Ni para contrarrestar los efectos nocivos del Cu en la calidad superficial y
agrietamiento transversal porque este elemento aumenta la solubilidad del Cu en la
austenita. En la Figura 2.15 se ve el efecto de los diferentes elementos residuales en la
solubilidad del Cu en la austenita. Las isotermas ternarias propuestas por Melford y Salter!”
varfan entre ellas, pero en cualquier caso indican que el Sn y el Sb son los elementos que

reducen en mayor grado la solubilidad del Cu en la austerita y el Ni la aumenta.

A pesar de los problemas de agrietamiento que se presentan durante la colada y posteriores
proceso de conformado!™, la mayoria de los estudios llevados a cabo para determinar la
influencia de los elementos residuales en la ductilidad sélo han detectado pequeas

disminuciones cuando estos elementos estan presentes.

Sn, Sb, As or Ni (9, by mass) Sb, Sn, As, Mn or Ni (9 by mass)

Figura 2. 15 Isotermas ternarias ilustrando la influencia de diferentes elementos en la solubilidad del
Cu en la austenita, a) segiin Melford, b) segtin Salter(7?]

El efecto del Cu en la ductilidad en caliente ha sido estudiado por algunos autores. Cuando
los ensayos se realizan tras un tratamiento de recalentamiento y en atmosfera inerte, la

62,74-76 :
210 En presencia de

curva de ductilidad no sufre cambios por la presencia de Cu residual!
elementos microaleantes y velocidades de enfriamiento lentas el Cu puede llegar a mejorar

la ductilidad favoreciendo la formacién de precipitados mas grandes!””. Unicamente cuando
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las probetas solidificaron in-situ y el ensayo se realizé6 en atmosfera de aire, se pudo

detectar un efecto negativo de Cu en la ductilidad en caliente™

como se puede observar en
la Figura 2.16 para un acero C-Mn-Al. En estas condiciones no hubo evidencia de que la
fragilizaciéon pudiera ser debida a “hot shortness” sino a la precipitacion de sulfuros u
oxisulfuros de cobre mayoritariamente en los limites de grano que favorecfan una fractura
intergranular por la formacién de cavidades que facilitarfan la unién de grietas. Estos

sulfuros se formarfan durante el enfriamiento como resultado de la oxidaciéon en presencia

de Cu segun:

2MnS+0,+4Cu=2Cu,S+2MnO

100 —
O\o 50 ]
N Sws . / — 0.5%Ni
~ -
~—" 0.25%Ni-0.25%Cu
- - - normal
— — 0.49%Cu
0 | | |
800 900 1000

Temperatura (°C)

Figura 2. 16 Efecto del Cu en la ductilidad de un acero 0.1C-1.3Mn-0.05A1-0.04Nb para probetas
coladas in-situy ensayadas en airel70]

El hecho de observar esta precipitacion unicamente tras colar zz-situ las probetas, puede ser
debido a que estas condiciones son las que favorecen la segregacion necesaria para que se

produzca la anterior reaccion.

El Sn (y el Sb de un modo similar) es otro elemento residual que empeora la ductilidad

cuando esta presente en el acero. Su efecto negativo se puede observar tanto en probetas
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H : 74-75,78
ensayadas en condiciones de recalentamiento”* """

como en probetas solidificadas zn-situ
como se observa en la Figura 2.17 para un acero con 0.1%Sn ensayado bajo estas tltimas
condiciones. La pérdida de la ductilidad provocada por el Sn es debida a la tendencia a
segregar a los limites de grano que tiene este elemento (la fragilizacion por segregacion a los

limites de grano se detallara en el apartado 2.4.).

100
é 50
X
——— Sin Sn
“““ 0.1%Sn
0 T T T
600 800 1000 1200

Temperatura de ensayo (°C)

Figura 2. 17 Efecto del Sn en la ductilidad en caliente para un acero 0.05C-0.6Mn con 0.1%Sn["]

Los peores comportamientos se obtienen cuando existen a la vez varios elementos
residuales'” en la composicion del acero, especialmente si estos elementos son el Cu y el Sn
55031 Fn este caso la pérdida de ductilidad se relaciona con la segregaciéon del Cu y del Sn
a los limites de grano retardando su movimiento y favoreciendo la formacién de cavidades

alrededor de los MnS y AIN que puedan existir, de un modo similar al del S (explicado en el
apartado 2.3.3.1.)

El P es el unico elemento residual que no parece tener ninguna influencia negativa en la

ductilidad, incluso llega a mejorar la ductilidad®>*” para aceros C-Mn y C-Mn-Al

2.3.3.3. Microestructura

El tamafio de grano tiene influencia en la ductilidad, aunque no es facil determinar su

efecto aislado porque es muy dificil separar su efecto del de los elementos microaleantes y
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su precipitacion. En cualquier caso, parece existir un acuerdo en que una disminucion del
tamafio de grano permite obtener mejores ductilidades. Esto sucede por su efecto en los

mecanismos de dafio:

Cuando el mecanismo que esta actuando es el deslizamiento en los limites de grano,
reducir el tamafio de grano implica aumentar los puntos triples que son obstaculos
para la propagacion de las grietas.

e Cuando existe precipitacion, reducir el tamafo de grano implica aumentar el area
especifica de limite de grano. Para una fraccion volumétrica especifica de
precipitados, esto resulta en una menor densidad de precipitados en el limite de
grano, es decir, en un aumento de la distancia entre particulas

e Un menor tamafio de grano permitira mejorar la ductilidad por migracién de los
limites de grano ya que la deformacién critica para que se den condiciones de
recristalizacioén disminuye con el tamafio de grano

e Un menor tamafno de grano también afectara a la precipitaciéon de la ferrita que
tendra mas lugares para nuclear. Se formara una ferrita mas equiaxial y por lo tanto
menos perjudicial

e Ademas, la relacion de aspecto de la grieta, que controla la concentracion de

tensiones en la punta de la grieta, disminuye, lo que reduce la velocidad de

propagacion de la grieta

No soélo el tamafio de grano, sino la forma del mismo tiene una fuerte influencia en la
ductilidad ya que durante la colada continua existe una zona de crecimiento columnar desde
la superficie del producto de colada hacia el interior. Los limites de estos granos
columnares suponen un camino directo de propagacion de grietas. Este crecimiento, que es
comun en planchones y palanquillas es dificil de reproducir en condiciones de laboratorio,
donde, aunque se pudieran solidificar in-situ las probetas, sus dimensiones no serfan en
ningun caso lo suficientemente grandes como para simular las condiciones de colada.
Mintz* consiguié evaluar la influencia que tiene las estructura columnar de solidificacion
sobre la ductilidad. Para ello mecanizé probetas en la direccién de colada, en la direccion
transversal y a lo largo del espesor, de un planchén de acero inoxidable austenitico para
evitar los cambios de fase que durante el recalentamiento de las probetas borrarfan la
microestructura inicial columnar. Se pudo determinar que las probetas extraidas en la

direcciéon de colada, en la que los granos columnares se tensionan de igual modo que
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durante el enderezado en colada continua, muestran la peor ductilidad y mayor

agrietamiento superficial.
2.3.3.4. Variables del proceso

a) Velocidad de colada

La velocidad de colada es una de las variables del proceso cuyo efecto se puede evaluar en
términos de velocidad de deformacién mediante ensayos de traccion en caliente. Para un
determinado equipo de colada continua, la velocidad de deformacién se puede relacionar

con la velocidad de colada mediante la siguiente expresion:

é=(+17)/(2R'L) 2.2)

donde 7 es el espesor del semiproducto, [ la velocidad de colada, R el radio de curvatura y

I 1a longitud total necesaria para el curvado.

Experimentalmente se ha detectado que un aumento de la velocidad de deformacion
mejora la ductilidad. Las mejoras se relacionan con la influencia que dicha variable tiene

sobre los diferentes mecanismos que entran en juego para reducir o mejorar la ductilidad®.

La pérdida de ductilidad producida por el deslizamiento en los limites de grano, que es un
proceso asociado con la fluencia, no tiene tiempo de actuar cuando se aumenta la velocidad
de deformacion. Al aumentar la velocidad de deformacién también se reduce la incidencia
de todos aquellos procesos difusionales que tengan asociada una cinética, como
precipitaciones o segregaciones y se favorece el aumento del espesor de la capa de ferrita

inducida por deformacién.

Aunque de una manera general el aumento de la velocidad de deformacién es beneficioso
para evitar que los mecanismos de dafio lleguen a actuar, es dificil aplicar industrialmente
estos beneficios, pues para ello es necesario variar la velocidad de colada y esto soélo se

puede hacer dentro de unos limites.
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b) Enfriamientos primario y secundario

Durante el proceso de colada continua, la superficie del semiproducto se ve sometida a una
serie de oscilaciones térmicas que poco tienen que ver con los ciclos térmicos a los que se
someten las probetas durante los ensayos de tracciéon en caliente convencionales, aunque

éstos se hayan realizado en probetas solidificadas zx-situ.

En la Figura 2.18 se esquematiza el ciclo térmico que sufre la superficie de un
semiproducto durante su colada. Dentro del molde, durante el enfriamiento primario, el
acero se enfria rapidamente hasta alcanzar una temperatura minima justo a la salida de éste.
A partir de ese momento empieza a actuar el enfriamiento secundario, aunque el acero
liquido en el interior del semiproducto hace aumentar la temperatura en la superficie, hasta

que llegado a un punto, ésta empieza a disminuir paulatinamente.
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Figura 2. 18 Esquema del ciclo térmico en la superficie del planchén durante la colada continua

Algunos autores®*!

, han estudiado la influencia de las temperaturas caracteristicas del
proceso, sobre la ductilidad. Es principalmente la temperatura minima, a la salida del

molde, T, la que tiene un mayor efecto sobre la ductilidad. Esta temperatura puede hacer

min>
variar los resultados obtenidos mediante ensayos convencionales cuando es menor que la
temperatura de ensayo. En este caso se puede estar favoreciendo la precipitacion,
sobretodo en algunos aceros microaleados. En el peor de los casos, cuando T, <A, se
puede llegar a la transformacion de ferrita lo que propiciarfa la formacion de AIN y NbCN,

de lenta cinética de precipitacién en la austenita, pero que precipitan con facilidad en la

ferrita. Las diferentes oscilaciones de temperatura en la superficie al entrar en contacto con
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los rodillos, también alteran los patrones de precipitaciéon y pueden inducir pérdidas de

ductilidad.

2.3.4. Otras formas de pérdida de la ductilidad en caliente

Ademas de la fragilizacién que se da a altas temperaturas en fase sélida, otras formas de
fragilizacion en caliente se pueden dar con la presencia de una fase liquida. Este tipo de
fragilizacion se llama “hot shortness” (algunos autores traducen en castellano como
quemado del grano) y se puede dar tanto en el interior del material, por la fusiéon de
compuestos como sulfuros en los limites de grano, como en la superficie en presencia de

elementos con bajo punto de fusién y menor potencial reductor que el Fe.

2.3.4.1. Hot shortness masico

El S es el principal causante de este tipo de fragilizacion. Este elemento tiene tendencia a
segregar a los limites de grano, por su relativa baja solubilidad en el Fe, y a formar FeS,
compuesto de bajo punto de fusiéon (980°C). Para evitar la formaciéon de este tipo de
compuestos, se aflade Mn al acero, que ademas de formar MnS menos perjudiciales y con
alto punto de fusién, actia como desoxidante. Para evitar que se den supersaturaciones de
S que superen la solubilidad de este elemento en la austenita y promuevan su segregacion a
los limites de grano, se tiene que promover la precipitacion de MnSP. Es importante
controlar la relacién Mn:S, teniendo en cuenta que ésta debe aumentar al disminuir el
contenido en S. Se ha sugerido la relacion M,,, = 0.4 + 2-Mg donde M representa el
porcentaje en masa del correspondiente elemento!™, para evitar el “hot shortness masico”

producido por el S.

El P también puede formar un eutéctico de bajo punto de fusién, Fe,P, a 1050°C, pero es
un estabilizador de la ferrita y soluble hasta en un 2.8% en masa en la temperatura del
eutéctico, por lo que sélo puede tener un efecto perjudicial durante el trabajo en caliente
cuando se dan segregaciones severas. Hsta situacién es similar a la que se da con otros
elementos tales como el As, Sb y Sn, ya que estos elementos no forman fases liquidas a
menos que estén muy fuertemente segregados y esto es dificil que suceda para los
contenidos en los que normalmente se encuentran en los aceros’?. Para el Cu la situacién

no cambia mucho y también es necesario que se supere su solubilidad en la austenita (9%
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en peso de 1050°C-1200°C) y para ello son necesarias grandes segregaciones. El Sn
facilitaria la segregacion del Cu a los limites de grano porque disminuye la solubilidad del

cobre en la austenita.

2.3.4.2. Hot shortness superficial

Algunos elementos residuales pueden formar una fase liquida que penetre en los limites de
grano en condiciones de oxidacion durante el recalentamiento antes del trabajo en caliente,
fenémeno conocido con “hot shortness superficial”. Elementos tales como el Cu, Sn, Sb,
Ni, As, menos oxidables que el Fe, del mismo modo que son dificiles de eliminar durante la
fabricaciéon del acero, se concentran en la intercara entre 6xido y metal durante la
oxidacién. El enriquecimiento que se produce de uno de estos elementos residuales,
dependera de la velocidad de oxidacién del acero, y cuando éste supere su solubilidad se
producira una separacién de la fase rica en dicho elemento. Si la temperatura es
suficientemente elevada como para fundir esta fase, se producira penetraciéon a los limites

de grano.

A efectos practicos el Cu es el tnico elemento capaz de superar su limite de solubilidad en
la austenita (9%) en condiciones de severa oxidacion y recalentamientos a temperaturas de
1100-1200°C, dando lugar a la formacion de una fase rica en cobre fundida y con tendencia
a penetrar en los limites de grano austeniticos. No hay que olvidar que la existencia de otros
elementos afecta la solubilidad del Cu en el acero. Por ejemplo el Sn reduce
considerablemente su solubilidad en la austenita mientras que el Ni es un estabilizador del
Cu en dicha fase. Para evitar que se produzca “hot shortness superficial”, Melford™ sugirié

la relacion:
Cut+6(Sn+S8b)<k
donde las composiciones estin en (%oen peso) y k depende del nivel de enriquecimiento

que a su vez depende de la atmosfera y temperatura del horno asi como del tiempo que el

acero permanece en el mismo.
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2.4.Mecanismos de segregacion

La pérdida de ductilidad que sufren algunos aceros C-Mn a temperaturas en el intervalo
autenitico, se puede relacionar con una fragilizacién provocada por posibles segregaciones
a los limites de grano o interdendriticos de elementos residuales e impurezas. Estas
segregaciones pueden afectar ademas a diferentes propiedades mecanicas, causando
problemas como la fragilidad de revenido, fragilidad de fluencia, corrosién en los limites de
grano... Por ello se desarrollaron diferentes técnicas que permiten medir y caracterizar las

segregaciones. A continuacion se detallan algunos de estos métodos!™.

2.4.1. ‘Técnicas para determinar posibles segregaciones

AES (Auger Flectron Spectroscopy):

La técnica permite la deteccion y cuantificacion de los elementos existentes en las capas
superficiales de materiales conductores. Se fundamenta en el hecho de que si se irradia un
material de ese tipo con un haz de electrones, los dtomos de su superficie se ionizan. En
esta situacion, una forma de que recuperen su estado fundamental es que el hueco
producido en el atomo por ionizacién sea ocupado por un electrén de un nivel superior,
liberandose energia que al ser captada por otro electron de los niveles superiores, provoca
que este sea expulsado de su atomo (Figura 2.19). Este ultimo electrén es el que se conoce

como electrén Auger, cuya energfa cinética es caracteristica del atomo del que procede.

Esta técnica permite medir directamente el nivel de segregacion en muestras en las que los
limites de grano han quedado fragilizados y causan fractura intergranular. La superficie de
probetas fracturadas in-sit# en una camara de ultra-alto vacio (UHV) se analiza para
determinar las especies que fragilizaron los limites de grano. Para seleccionar la regioén a
analizar se rastrea la superficie con un haz de electrones en modo SEM. Se pueden obtener
mappings de cada elemento en la superficie con una resolucioén espacial de 1pum-0.1um,
pudiendo identificar areas y realizar analisis cuantitativos de los niveles de segregacion. La
variaciéon de la concentraciéon de un elemento en la profundidad se puede evaluar por
deposicion i6nica de baja energia que permite eliminar capas atémicas y monitorear las

sefiales Auger en cada capa.
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El método permite cuantificarla fracciéon molar de un determinado elemento, y,, en mono
capas y calcular un grado de enriquecimiento, 3, que lo relaciona con la composiciéon en
dicho elemento de la matriz, y., que en sistemas binarios se puede correlacionar con la
solubilidad. Este coeficiente de particién puede llegar a ser un orden de magnitud superior
en aceros aleados que en Fe-puro para impurezas como P, Sn y Sb. L.a competencia de los
sitios en los limites de grano durante la co-segregaciéon no ha sido muy estudiada, aunque se
sabe por ejemplo que en el caso del Sn y del S en el Fe, la segregaciéon de Sn de una
monocapa no se ve afectada por una segregacion de S equivalente, y viceversa, es decir, no

hay competencia por los sitios en los limites de grano.
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Figura 2. 19 Ilustracion del proceso Auger(®]

XPS (X-ray photoelectron spectroscopy): Es una técnica analitica superficial que como el
AES analiza las capas atomicas mas altas. La posicién precisa de la linea espectral del XPS
indica el estado de los enlaces atémicos. Esto permite por ejemplo diferenciar entre los
elementos segregados de una forma elemental y los que aparecen en forma de carburos o

precipitados en los limites de grano.

STEM (scanning transmisién electron microscope): este sistema permite determinar
posibles segregaciones cuando no se ha conseguido una fractura intergranular, que serfa un
requisito imprescindible para poder utilizar tanto AES como XPS. Esta técnica se utiliza
especialmente cuando hay escalonado del limite de grano (conocido en inglés como
“facetting”) que ocurre porque tanto la segregaciéon como la energfa del limite de grano son

sensibles a los posibles sitios en el limite de grano que a su vez dependen de la orientacion
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relativa de los cristales y los limites, que pueden ser determinados en STEM. Asf pues la
técnica contribuye a la comprension del fenémeno de “facetting” y permite conocer la

estructura de los sitios preferentes para la segregacion.

2.4.2. Tipos de segregacion

Durante la producciéon de acero por el método de la colada continua son diversos los
mecanismos que pueden actuar para fragilizar el acero y provocar diferentes tipos de
agrietamiento. Algunos de estos mecanismos estan relacionados con diferentes tipos de
segregacion. lLas que se producen durante la solidificaciéon del acero son
microsegregaciones y provocan el enriquecimiento del liquido en diferentes solutos o
impurezas a medida que avanza el frente de solidificacion. En determinadas condiciones
termo-mecanicas también se pueden producir segregaciones superficiales o a los limites de
grano. A continuacién se analizaran estos tipos de segregacion asi como algunos modelos

matematicos que permitiran describirlas.

2.4.2.1. Microsegregaciones

Durante la solidificaciéon dendritica que se da en los procesos industriales como el de colada
continua, el rechazo de solutos o impurezas puede provocar tanto segregaciones
longitudinales hacia el centro del producto de colada, o macrosegregaciones, como
segregaciones laterales a los espacios interdendriticos, o microsegregaciones. Las
microsegregaciones que se dan durante la solidificaciéon tienen su origen en la diferente
distribucién de soluto en el sélido en comparacion con la del liquido y estan controladas

por fenémenos de difusion.

En funcién de consideraciones mas o menos complejas sobre la difusién tanto en la fase
liquida como en la sélida, se han propuesto varios modelos. El estudio clasico™ parte del
uso de la regla de la palanca en el diagrama de equilibrio y supone que la difusién es
completa tanto en la fase sélida como en la fase liquida. El modelo considera que la
concentraciéon en el sélido Cy es igual a la de la intercara C| y se relaciona con la

composicion inicial de soluto C, por la expresion:
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£C,

Cy =C§ =~
L L [(7_][5)‘“%'][5]

(2.3)

donde f; es la fracciéon en volumen de sélido y £ es el coeficiente de distribucion que se

obtiene a partir del diagrama de fases como:

k=—2 (2.4)

En la Figura 2.20 se representa esquematicamente el diagrama de fases y se indica como
calcular £ a partir de las composiciones del liquido, X, y del sélido, X, que se forma en
cada instante. Segun lo descrito, £ sera constante cuando las lineas de solidus y de liquidus
sean rectas y suele ser inferior a 1, indicando que las especies de interés tienen preferencia

por la fase liquida.

Figura 2. 20 Diagrama de fases hipotético en el que & es constante

A partir del modelo descrito, se han desarrollado otras teorias mas realistas, ya que por lo
general la velocidad de solidificaciéon es mayor que la difusiéon de las especies tanto en el
liquido como en el sélido. Asf pues Scheil” desarrollé su modelo, considerando que no
existe difusion efectiva en el sélido pero si en el liquido, segun el cual C; se puede expresar

como:
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Cs =kC, (7 —Js )(éii) 2.5)

Aunque no es la mejor expresion porque siempre existe algo de difusion en el sélido. Este

aspecto lo consideraron Brody y Flemings™ en su ecuacién:
C, =kC,[1—(1-2ak)- f,] 1072 (2.6)
donde a es el coeficiente de retrodifusion del soluto en la fase solida.

2.4.2.2. Segregaciones intergranulares

El término de segregacion intergranular se utiliza para describir la concentracion localizada
de atomos de solutos en los limites de grano. Exiten dos tipos de segregacion intergranular,
la segregacion de equilibrio y la de no-equilibrio. En las segregaciones de equilibrio, los
atomos de soluto ocupan los sitios en los limites de grano para minimizar la energfa libre
del sistema, se trata de un proceso termodinamico. Las segregaciones de no-equilibrio, sin
embargo, son un proceso cinético en el que los atomos de soluto forman pares o

asociaciones con las vacantes que se desplazan al limite de grano.
2.4.2.3. Teoria de la segregacion de equilibrio

Seguin esta teorfa, liberar los atomos de soluto de la matriz lleva a una relajacion de la
energia elasticas, especialmente en el caso de atomos intersticiales o sustitucionales mas

grandes que los de Fe, como es el caso del Sb y del Sn.

Todos los procesos de segregacion de equilibrio producen por una variaciéon de la energia

93]

superficial que segun la ley de Gibbs"™" se puede expresar como:
dy

=—RT I’ 2.7
dhna A 2.7

donde p es la energia superficial, «, la actividad termodinamica de la especie segregante A,
I, es la concentracién superficial de A (mol/cm?), R la constante universal de los gases y T

la temperatura en K.
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En muchos casos, la segregacion se puede describir por la isoterma de Langmuir-McLean,

ecuacion que describe la segregacion a un namero limite de sitios que lleva a una cobertura
méxima '} cuando todos estin ocupados, con una energia libre AG ,independiente de la

cobertura. El grado de cobertura:

o,=" % 2.8)
A

viene dado por la relacion

O, -AG

— A =x  exp| —— 2.9
= Jor| ] 29)
dado que

AG , =AH , —-TAS (2.10)

esto lleva a una nueva formulacion de la ley de Langmuir-MclLean,

6. —AH+£+/ﬂXA (2.11)
-0, RT R

que se utiliza para obtener la entalpia y entropia de segregacion a partir de medidas de ©
para una concentracién masica constante x , (fraccién molar) de la especie segregante,

dependiendo de la temperatura.

Cuando dos elementos estan segregando simultaneamente a la superficie o a los limites de
grano, generalmente hay competicién por los sitios disponibles y la concentraciéon de cada
especie depende de la energia libre de segregacion de cada una de ellas y su concentracion
masica. La formulacién de la segregacién competitiva sin considerar las interacciones

energéticas entre las especies se puede dar por las ecuaciones:
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0, —AGA}
Cx | DA 2.12
-6 ,-6, AXP[ RT 12
—A4
1-6,-0, RT

2.4.2.4. Teoria de la segregacion de no-equilibrio

La segregacion de no-equilibrio se fundamenta en la formacién de pares o complejos
vacante-soluto. Una probeta que ha sido mantenida a una determinada temperatura durante
un tratamiento de disolucién, cuando es enfriada hasta una temperatura inferior, presentara
una pérdida de vacantes en los limites de grano para alcanzar la concentracién de equilibrio
de wvacantes a menores temperaturas. Hsta disminucién de vacantes provocard una
disociacioén de los complejos en vacantes y atomos de soluto lo que supone un descenso de
la concentraciéon de complejos cerca de los limites de grano. Mientras tanto, en regiones
alejadas de los limites de grano en las que no haya sumideros de vacantes, éstas disminuiran
su concentracion combinandose con solutos para formar complejos. Esto hace que la
concentracion de complejos de vacante-soluto sea mayor lejos de los limites de grano y por
lo tanto aparece un gradiente de concentraciones que es la fuerza motriz para la difusiéon de
los complejos vacante-soluto hacia los limites de grano. Esta difusién provoca mayores
concentraciones de soluto cerca de los limites de grano que resulta en una segregacion de

no—equilibrio[()“’gsj.

La segregacion de no-equilibrio depende de la cinética del proceso y desaparece cuando el
tiempo se hace infinito, a medida que los procesos difusivos alcanzan el equilibrio. Para una
probeta que se enfria rapidamente desde una temperatura mayor a una menot, a la que se
mantiene durante un cierto tiempo, se define un tiempo critico de mantenimiento a esta
temperatura para el que la segregacion de soluto en los limites de grano alcanza un maximo.
El hecho de que exista este tiempo critico es el aspecto mas caracteristico de las
segregaciones de no-equilibrio. La férmula para describir el proceso cinético isotérmico

desarrollada por Xu ez a/”*” se expresa como:

t(T)=d” n(D,/D,)/[45(D, - D,)] (2.14)
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donde 4 es el tamafo de grano medio, J es la constante de tiempo critico, D, es el
coeficiente de difusién del complejo vacante-impureza y D, es el coeficiente de difusiéon de

la impureza.

Modificaciones en el modelo permiten describir las segregaciones que se puedan dar
durante un enfriamiento continuo e incluso describir las segregaciones inducidas por

deformacién®,

2.4.3. Segregaciones de elementos residuales e impurezas en condiciones de colada

continua

Dado que las pérdidas de la ductilidad de algunos aceros se han relacionado con
segregaciones de diferentes elementos, han sido diversos los esfuerzos llevados a cabo para
demostrar la relacion entre la pérdida de ductilidad y las posibles segregaciones de estos
elementos* 77880878 Por 1o general, la técnica utilizada ha sido la espectroscopia Auger.
Para llevar a cabo los analisis mediante esta técnica es frecuente llevar a cabo el tratamiento
térmo-mecanico deseado en el sistema de ensayos mecanicos y templar la probeta para
retener la microestructura. Para el analisis por AES se mecanizan nuevas probetas de la
anterior que se suelen fracturar por impacto. La superficie de fractura asi obtenida, suele ser
bastante diferente a la obtenida mediante ensayos de traccion en caliente, pero si lo que se
buscan son segregaciones en los limites de grano, el objetivo es hallar en la probeta AES
alguna region donde quede al descubierto alguna faceta de grano y determinar la
composicion en los limites de grano.

Los primeros analisis realizados por Nachtrab e @/

en probetas recalentadas a
temperaturas elevadas y homogeneizadas a la temperatura de ensayo antes de ser
templadas, no mostraron ningun tipo de segregacion de elementos residuales. En cambio,
cuando las probetas eran sometidas a un pequefo grado de deformacion a temperaturas en
las que mostraban baja ductilidad, se podfan detectar segregaciones de Cu, Sn, Sb, S y N en

los limites de grano austeniticos™ ™

. Las superficies de fractura mostraban una superfice
intergranular ductil en la que las cavidades en los limites de grano se nucleaban alrededor
los precipitados intergranulares (principalmente AIN) a la vez que el Cu, Sn y Sb

segregaban a los limites de grano. La segregacion de las impurezas podria debilitar los
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limites de grano, y en presencia de precipitados, este efecto ayudarfa a la nucleacion y
crecimiento de cavidades. La ausencia de segregacion antes de la deformacién y el corto
tiempo disponible (<120s) para la difusién del Cu, Sn y Sb durante la predeformacion,

sugieren que la deformacién plastica aumenta la cinética del proceso de segregacion.

El efecto aislado del Sn fue estudiado por Song e 4/ para un acero de bajo carbono.
Afiadir un 0.061%8n suponia disminuir la ductilidad del acero en ~20% en el intervalo de
temperaturas austeniticas a pesar de que la forma de la curva de ductilidad no variaba. Ellos
estudiaron diferentes velocidades de enfriamiento y vieron que para una velocidad
intermedia (10°C/s) los valores de ductilidad fueron lo mas bajos, la supetficie de fractura
era intergranular ductil, con una mayor componente intergranular que para el resto de
velocidades de enfriamiento y ademas, las segregaciones a los limites de grano austeniticos
evaluadas por espectroscopfa Auger eran las mayores”™. Los autores sugieren que la
fractura intergranular y la baja ductilidad son efecto de la reduccién de la cohesion de los
limites de grano provocada por la segregacion del Sn a estas intercaras en el Fe. En este
caso las segregaciones del Sn se producen sin necesidad de que haya una deformacion
previa. Asi hablan de segregaciones de no-equilibrio dada su dependencia de la velocidad de
enfriamiento. Segun la teorfa, existe una velocidad de enfriamiento para la que la
segregacion de no-equilibrio alcanza un maximo durante el enfriamiento. Por debajo de
esta velocidad de enfriamiento la difusiéon de impurezas es dominante. Dentro de esta
teorfa ademas, la deformacion durante el ensayo de traccién aportarfa mas vacantes
supersaturadas, que a su vez aumenta el numero de complejos soluto-vacante, alcanzando

de este modo una segregaciéon de no-equilibrio de Sn maxima.

Un acero de una composicioén similar al estudiado por Song, que ademas contenfa 0.41%
Cu, fue estudiado por Matsuoka ¢ a/™ En este estudio también se pudo observar la
segregacion de Sn a los limites de grano, pero no hubo sefal de segregaciones de Cu a
pesar de que los analisis fueron realizados en probetas deformadas. Los autores establecen
que la pérdida de ductilidad para los aceros que contienen Cu y Sn es independiente de la
precipitacion de nitruros y sulfuros. Ademas se estudi6 el efecto del C en aceros con
diferentes contenidos en Cu y Sn, pudiéndose observar que las menores ductilidades se

dieron para aceros con mayores contenidos en C.
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También Nagasaki e a/™ evaluaron el efecto del Cu y el Sn en aceros con dos diferentes
contenidos en C variando la velocidad de deformacién. Ellos también hallaron
segregaciones de Sn en los limites de grano (para un acero con un contenido 0.192%Sn,
mas elevado que en los anteriores estudios citados) pero no evaluaron el efecto conjunto de
Cu y Sn para un acero con medio carbono (que serfa en el que supondria una mayor
fragilizacién segun el resto de autores). En las superficies de fractura intergranular ductil,
observan segregacion de Sn y S (a pesar de que el contenido es relativamente bajo,

0.003%S).

51






Capitulo 3

Material y técnicas experimentales

En este capitulo se detallan tanto los grados de acero que seran evaluados y métodos de
obtencion de los mismos, como métodos y condiciones experimentales y técnicas de
caracterizacion utilizados con el objetivo de conocer la ductilidad y los mecanismos de

fragilizacion en caliente de un acero de construccion procedente del reciclaje de chatarra.
3.1. Aceros estudiados

La ductilidad en caliente se evaluara para dos aceros al carbono con diferentes
composiciones. Se trata de un acero industrial, procedente del reciclaje de chatarra y de un
acero producido en condiciones de laboratorio con la misma composicién nominal pero

sin elementos residuales ni impurezas.
3.1.1. Acero industrial de chatarra reciclada

El estudio parte de una calidad de acero con una alta susceptibilidad a la aparicién de
agrietamiento transversal en las esquinas de las palanquillas. Se trata de un acero procedente
del reciclaje de chatarra y producido por horno de arco eléctrico, con un alto contenido en
impurezas y elementos residuales. El producto final que se obtiene de dicho acero es varilla
corrugada de construccién. El acero, al que se denominara acero A, se estudiara en dos

estados de recepcion:

Al: acero en forma de palanquilla de 120mm X 120mm

A2: acero en forma de varilla corrugada de construccion
Las probetas extraidas del acero Al tendran una estructura inicial de colada, mientras que

las que se extraigan del acero A2 tendran una estructura inicial laminada. Ademas también

se evaluara la ductilidad en caliente de un acero, acero B, que, a pesar de tener una
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composicion muy cercana a la de los aceros Al y A2, presento6 agrietamiento superficial en

las esquinas durante su colada continua, como se puede ver en la Figura 3.1.

Figura 3. 1 Grietas transversales que aparecen en las esquinas de algunas palanquillas

Las composiciones de los aceros Al, A2 y B se especifican en la tabla 3.I. Se trata de una
misma calidad de acero 0.23C-0.9Mn-0.13Si, con pequenas desviaciones en la composicion,
principalmente en el %Cr, %Sn y %S. No cabe esperar que estas variaciones afecten
significativamente a la ductilidad del acero a altas temperaturas, sin embargo habrd que
tenerlas en cuenta a la hora de analizar los resultados, principalmente en lo que al S y Sn se
refiere. Destaca en ambos aceros los altos contenidos en S, Sn y Cu. Mientras que para
contrarrestar el efecto negativo del S se ha anadido Mn, el contenido en Ni parece escaso
para reducir los posibles efectos negativos del Cu. Algunos autores!'! proponen %Ni
similares a los de Cu, contenido que habria que doblar en caso de que haya Sn presente en

la composicion, como es el caso de los aceros Al y A2.

Tabla 3. I Composiciéon quimica de los aceros industriales 0.23C-0.9Mn-0.13Si (%oen peso)

%C %Si %Mn %P %S %Cr %Ni %Cu %Sn

Acero Al 023 0.125 093 0.011 0.021 0.075 0.12 0.59  0.053
Acero A2 0.21 0.13 0.87 0.013 0.03 0.16 0.11 0.51 0.03
Acero B 0.23 0.13 0.9 0.012 0.021  0.07 0.11 0.51  0.053
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3.1.2.  Acero limpio producido por electro-escoria

Para poder evaluar el efecto de los elementos residuales en la ductilidad en caliente, se
procedié a la fabricacién de un acero con la composicion nominal del acero industrial
(acero A) pero sin impurezas ni elementos residuales. Para ello se recurri6 a la técnica de
refusion por electroescoria o ESK (Electroslag remelting), utilizando el horno que se halla en el

CENIM (Centro Nacional de Investigaciones Metalurgicas), en Madrid.

3.1.2.1. Fundamentos de la refusién por electroescoria

La ESR es un proceso de refusiéon en el que el material a ser procesado se utiliza como
electrodo consumible. La principal caracteristica del proceso es que permite la produccion
de lingotes de mejor calidad que la del material inicial por solidificaciéon controlada y afino
quimico. Esto se traduce en mejor ductilidad y tenacidad en la direccion transversal a la de
laminacién o de forja, ademas de menor segregaciéon de impurezas.

El proceso, que se esquematiza en la Figura 3.2 consiste basicamente en una barra,
habitualmente obtenida por fusién y colada convencional, que actia como electrodo, un
bafio de escoria y una chapa en la base que hace de segundo electrodo y cierra el circuito
eléctrico. Para iniciar la fusién, se hace circular una cotriente alterna o continua desde el
electrodo y a través de la escoria fundida hasta la chapa en la base. Debido a la resistividad
eléctrica de la escoria, se genera calentamiento por efecto Joule y esta energia se transfiere a
la superficie de la barra y del molde, asi como a la punta del electrodo que se esta
refundiendo. El metal fundido, en forma de gotas o de flujo constante, pasa a través de la
escoria y solidifica en forma de lingote en la base, por conduccién controlada, en contacto
con las paredes refrigeradas del molde. Ademas de permitir mejorar la estructura, la técnica
permite eliminar las inclusiones, que quedan flotando en la escoria, asi como desoxidar y

[101-102]

alear aceros mediante la adicién periédica de desoxidantes y/o ferroaleaciones al bafio

de escoria.
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Figura 3. 2 Esquema del proceso de refusion por electro-escoria (ESR)

3.1.2.2.  Horno de Refusioén por electro-escoria

El horno de ESR que se utilizd para la obtencién del acero limpio tenfa capacidad para
refinar lingotes de 30kg. La lingotera tenfa 90mm de didmetro superior, 110mm de
diametro inferior y 700mm de altura. La potencia aplicada para la fusion era de ~50kW, lo
que permitia una velocidad de colada de ~0.7kg/min. Estas condiciones propotrcionaban
un lingote con una orientacion de los granos de 40° con respecto al eje del lingote como se

puede apreciar en la Figura 3.3.

Figura 3. 3 Orientacion de la solidificacién en un lingote obtenido por ESR
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3.1.2.3. Procedimiento para la obtencién del acero limpio

Para la obtencién de un acero con la composiciéon nominal del acero A pero sin impurezas
ni elementos residuales, se partié de una barra de acero ARMCO (hierro casi puro) que se
utiliz6 como electrodo. El contenido deseado en C, Mn y Si se consiguié mediante la
adicién a intervalos regulares de pesadas, al bafio de escoria. Una vez todas las pesadas
fueron anadidas se dejo enfriar el lingote para poder extraerlo del molde. El proceso queda

esquematizado en la Figura 3.4.

Las pesadas contenfan viruta de fundicion, para carburar el acero, y ferroaleaciones (Fe-Siy
Fe-Mn), en las proporciones necesarias para ajustar la composiciéon a la deseada. Las
composiciones de acero ARMCO y de la fundicién utilizada para carburar se detallan en la
tabla 3.I1. Las ferroaleaciones tenfan un 82.5% de Mn (el Fe-Mn) y un 75% de Si (el Fe-Si).
Las adiciones se calcularon teniendo en cuenta la composicion de la fundicién y de las
ferroaleaciones asi como las pérdidas de cada elemento. Estas pérdidas habian sido
calculadas a su vez tras algunas pruebas y el valor estimado fue de un 15% para el C de la
fundicién, un 20% para el Mn del Fe-Mn y un 25% para el Si del Fe-Si. Se prepararon 40
adiciones, que se afiadfan al bafio con una frecuencia de 1min". El contenido de cada

adicién era: 42.3 g de fundicion de hierro, 6.8 g de Fe-Mn y 1.4 g de Fe-Si.

La escoria que se utilizé para el bafio estaba compuesta por CaF, (70%) y ALO; (30%).
Esta se precalentaba en un horno de mufla antes de introducirla en la lingotera para
eliminar la humedad. Cuando la escoria fundia en la lingotera (tardaba aproximadamente 30
minutos), se afiadian las adiciones al bafio para alear el acero del electrodo hasta la
composicion deseada. La composicion final del acero producido por electroescoria, que se
denominara acero C, se detalla en la tabla 3.II1. Comparando la composicién de este acero
con la del acero industrial, acero A en la tabla 3.1, vemos que la composicién base obtenida

es muy similar.
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1) Se coloca la barra y 2) Se anaden las adiciones: 3) Se deja enfriar el lingote
escoria en el horno

1 adicién/min

Después de 40 adiciones se
retira el eletrodo

Figura 3. 4 Proceso de refusion por electro-escoria para la produccion del acero C

Tabla 3. II Composicién quimica de la barra inicial y de la fundicién utilizada para carburar el acero
ARMCO (%en peso)

%C  %Mn  %Si %S %P  %Cu %Sn %Ni %Cr

Acero

0.007 <0.05 0.019 0.003 0.004 <001 0.005 0.02 0.018
ARMCO
Fundicion 3.73  0.144 0.44 0.126 0.515 - - 0.07  0.397

Tabla 3. III Composiciéon quimica del acero C (%een peso)

%C %Si %Mn %P %S %Al

Acero C 0.23 0.13 0.82 0.025 <0.01 0.007
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3.1.3. Temperaturas de transformacion

Las temperaturas de transformacion, principalmente Ar; y Ae;, temperaturas para el inicio
de transformacion de Fe-y a Fe-a en condiciones de enfriamiento continuo y de equilibrio
respectivamente, son importantes de cara a la interpretacion de las curvas de ductilidad de
un acero, ya que la aparicién de ferrita en la microestructura conllevara en algunos casos la

pérdida de la ductilidad mediante por la actuacion de diferentes mecanismos.

Existen algunas relaciones empiricas que permiten calcular estas temperaturas de
transformacion en funcién de la composicion del acero y de la velocidad de enfriamiento
en el caso de Ar;, aunque ambas pueden ser evaluadas por dilatometria con mas exactitud.
Para el calculo de las temperaturas de los aceros Al, A2 y C que se dan en la tabla 3.1V, se

utilizaron las relaciones de Andrews!"™ y de Ouchi!"™.

Tabla 3. IV Temperaturas de transformacion de y a « de los diferentes aceros

Acero Ae; (°C) Ar, (°C)
Al 802 733
A2 811 713
C 827 722
3.2. Técnicas experimentales

Con el objetivo de evaluar la ductilidad en caliente de los aceros descritos en el apartado
previo y determinar las condiciones de colada para las que los mismos serfan susceptibles
de presentar agrietamiento transversal en la superficie, se optd por el ensayo de traccion en
caliente, que es el mas comunmente utilizado para estos fines. Para algunas de las
condiciones de ensayo también se llevaron a cabo ensayos de compresion en caliente como

complemento de los ensayos de traccion.
Una vez finalizados los ensayos, las probetas ensayadas a traccion serfan sometidas a

posteriores observaciones fractograficas y metalograficas. En este apartado se describen

tanto los equipos de ensayo como las técnicas de caracterizacion utilizadas.
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3.2.1. Equipos de deformacién en caliente

Los ensayos de traccion en caliente se llevaron a cabo en dos equipos distintos. Una
primera serie de ensayos se llevé a cabo utilizando el sistema de ensayos del departamento
de “Ciencia de los Materiales e Ingenierfa Metalurgica” de la Universidad Politécnica de
Catalunya. Estos ensayos se denominarin “ensayos CMEM?”. Este mismo sistema de

ensayos serfa también utilizado para realizar los ensayos de compresion en caliente.

Para evaluar el efecto de la temperatura de recalentamiento, asi como de la microestructura
inicial del material, otra serie de ensayos se llevé a cabo en el sistema de ensayos de traccion
en caliente del Departamento “Mining, Metals and Materials Engineering” de la universidad

McGill, en Canada. Estos ensayos se denominaran “ensayos McGill”.

Ambos equipos experimentales se describen a continuacion, asi como las caracteristicas de

los ensayos llevados a cabo en cada uno de ellos.

3.2.1.1. Sistema de ensayos de traccién y de compresion en caliente CMEM

Para realizar los ensayos de tracciéon y compresion en caliente se partié de una maquina
electromecanica Instron 4507 con una célula de carga de 100kN. Un software, instalado en
un ordenador externo, encargado de registrar los datos, permite realizar ensayos a velocidad
de deformacién constante (esta propiedad se pierde cuando aparece la estricion en los

ensayos de traccion).

La maquina Instron se equipé con un horno de calentamiento por radiacion para poder
trabajar en caliente. Ademas se tuvo que diseflar un sistema de mordazas que permitieran
hacer ensayos de traccion a altas temperaturas. Para la validacion del disefio se recurrié a un

software de simulacion por elementos finitos.
» Horno de calentamiento por radiacion
El horno, modelo E4 Quad Elliptical Heating Chamber, tiene una camara de calentamiento

con 4 reflectores elipticos que enfocan la energfa suministrada por 4 lamparas IR alojadas

en el interior. El filamento que se aloja en el interior de las lamparas alcanza el 90% de su
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temperatura en 3 segundos. La energfa infrarroja de alta densidad se concentra en un area
cilindrica en el centro de la camara de modo que la carcasa del horno no se calienta
excesivamente. A pesar de ello, los reflectores deben estar refrigerados con agua
desionizada. Ademas del sistema de refrigeracion, se afiadié un panel de control al que se
conecta un termopar tipo K que en contacto con la probeta, permite controlar la

temperatura de ensayo.

Para facilitar el acceso a la camara la disposicion de los reflectores permite su apertura
lateral, permitiendo situar la probeta y las mordazas en la posicién necesaria, asi como
extraer la probeta una vez finalizado el ensayo. Un esquema de este componente asi como

de sus dimensiones se representa en la Figura 3.5.
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Figura 3. 5 Geometria y dimensiones del horno en (mm)

» Mordazas de traccion

Las mordazas fueron disefiadas para ser mecanizadas en TZM-VAC, una aleacién de
molibdeno (0.5% Ti, 0.1% Zr y resto de Mo) fundido al vacio por arco eléctrico. Su
principal caracteristica es que mantiene sus propiedades mecanicas (modulo elastico y
resistencia a la traccion) a altas temperaturas. En la tabla 3.V se dan los valores de dichas
propiedades a 20°C y 1095°C"”! y se ve como a la temperatura mas alta éstos siguen siendo
altos. El problema del TZM es que sublima a altas temperaturas al entrar en contacto con

oxigeno, por lo que es muy importante poder mantener una atmosfera inerte durante la
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realizacion de los ensayos. Esta atmosfera se consigue mediante la circulacién de argon a

través de un tubo de cuarzo que protege todo el sistema.

Tabla 3. V Propiedades mecanicas del TZMI1%3]

Temperatura (°C)  Resistencia a la traccion (MPa) Limite elastico (MPa)
20 965 860
1095 490 435

Las mordazas fueron disefiadas para ensayar probetas de 6mm de diametro y 30mm de
longitud cuya geometria y dimensiones se detallan en la Figura 3.6. Estas probetas cumplen
con la norma ASTM E-21 (“Standard Test Methods for Elevated Temperatura Tension
Tests of Metallic Materials”)!"" """, Una vez determinadas la geometria y dimensiones de las
mordazas en funcién de las de las probetas, se utiliz6 un codigo de elementos finitos
(DEFORM-3D) para poder evaluar el comportamiento de las mordazas durante los
ensayos de traccion para los que se disefaron. La principal caracteristica de DEFORM es
que se trata de un software desarrollado para el analisis de procesos termomecanicos y de
tratamientos térmicos, por lo cual es apropiado para validar el disefio de unas mordazas de

traccion que han de trabajar a temperaturas elevadas.
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Figura 3. 6 Geometria y dimensiones de las probetas a traccion para ser ensayadas en caliente

Para llevar a cabo las simulaciones en 3-D, en primer lugar se tuvo que introducir la

geometria tanto de las mordazas como de la probeta. Llas geometrias fueron dibujadas con
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un programa de dibujo asistido por ordenador y después exportadas a DEFORM. Las

mordazas son cilindricas (mecanizadas a partir de una barra de TZM de $=38mm) con una
cavidad en el extremo en la que se coloca la probeta y donde ésta queda encajada. Para
introducir la probeta y colocarla en la cavidad se diseié un canal. En la Figura 3.7 se
muestra una imagen de las mordazas tomada aprovechando su simetria. El corte permite
ver la geometria interior y la zona donde se apoyara la probeta. También se ve el agujero a
través del cual pasara un cilindro (pasador) que sera el que transmita las fuerzas de la

maquina a la mordaza para deformar la probeta.

canal para introducir
la probeta

agujero para
el pasador

base donde reposa
la probeta

Figura 3. 7 Geometria de las mordazas aprovechando el plano de simetria

La temperatura elegida para las simulaciones fue 700°C (temperatura relativamente baja
dentro del intervalo de ensayos a altas temperaturas), y la velocidad de avance de la
mordaza de 4 mm/s, que corresponde a una velocidad de deformacién muy elevada. Esta
combinacién de temperatura y velocidad de deformacion inducira tensiones muy elevadas,
que corresponden a condiciones de lo mas severas que se podrian darse durante los

ensayos para los cuales se disefa el sistema.

Ademas de estos datos, también fue necesario introducir el comportamiento del material de

la probeta y de las mordazas.

e DPara el material de la probeta se eligié uno acero inoxidable AISI-302 de la base de

datos de DEFORM, en la que se describe el comportamiento de dicho material

entre 600 y 1200°C.
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e Las mordazas son de TZM, y deben trabajar sélo elasticamente, por lo tanto para
introducir el comportamiento del material tnicamente se define al programa su
modulo elastico y coeficiente de Poisson. A 700 °C, que es la temperatura a la que
se van a realizar las simulaciones, E=247 GPa (obtenido por extrapolacion lineal

entre los puntos reportados en bibliograffa) y v=0.3.

(MPa)

50
(MPa)

100
Figura 3. 8 Distribucién de las tensiones a) en la zona en contacto con el cilindro transmisor de los
esfuerzos b) en la zona en contacto con la probeta de traccion

[

[e)

En estas condiciones, los resultados de tensién en las mordazas se muestran en la Figura

3.8 donde se pueden ver tanto las tensiones equivalentes de Von Mises en la zona del
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pasador como en la zona en contacto con la probeta, las dos zonas donde las tensiones son
mas elevadas. En la zona de la mordaza en la que se encuentra el agujero para el pasador,
las tensiones son maximas, mayores que en la zona en contacto con la probeta, siendo la
tension maxima cercana a los 100MPa. Este valor estd lejos de los 435 MPa de limite
elastico que se reportan en bibliografia para el TZM a 1095°C, temperatura que no sera

superada durante la realizaciéon de los ensayos de traccion en caliente.

Con el modelo asi validado, se procedié a la mecanizacion de las mordazas y montaje del
equipo que quedé como se muestra en las Figura 3.9. En ella se ve la probeta colocada en
las mordazas de tracciéon que se centran en el horno de radiaciéon. El sistema queda
protegido por un tubo de cuarzo (que no estaba colocado en el montaje de la Figura 3.9) a
través del cual se hace circular Ar, gas que también se utiliza para el temple de la probetas
mediante su circulacion a través de unos finos tubos capilares. Para medir la temperatura

durante el ensayo el termopar se coloca en contacto con la superficie de la probeta.

De este modo se consigui6 la puesta a punto de un equipo que tenfa como caracteristicas:

Posibilidad de hacer ensayos de tracciéon en caliente a velocidad de deformacion

constante (hasta que aparezca estricion en la probeta)
e Trabajar en un intervalo de temperaturas de 500°C a 1100°C
e Trabajar a velocidades de deformacion de 0.3 s'—0.0001 s

e Mantener una atmosfera inerte con Argon
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Figura 3. 9 Montaje de las mordazas y del horno en la maquina de traccion

3.2.1.2. Ensayos llevados a cabo en el sistema de ensayos del CMEM

En los ensayos llevados a cabo en la maquina Instron del CMEM, cada probeta era
sometida a un tratamiento de austenizacion para homogeneizar la estructura antes de ser
ensayada. Dadas las caracteristicas del sistema de ensayo el ciclo térmico al que se
sometieron las probetas consistfa en un recalentamiento durante 5 a 1100°C.
Posteriormente las probetas se enfriaban hasta la temperatura de ensayo a la que
permanecian durante 5> mas antes de empezar el ensayo. Este ciclo térmico se esquematiza
en la Figura 3.10. Posteriormente las probetas se ensayaban a temperaturas entre los 650°C

y los 1000°C a una velocidad de deformacién de 1x107%s.

En el sistema de ensayos del CMEM se realizaron ensayos a probetas de los aceros Al y C.
Las temperaturas de ensayo cubrian un amplio rango como se detalla en la tabla 3.VI, éstas
fueron de 650°C a 1000°C a intervalos de 50°C, aunque entre 700°C y 800°C el barrido de
temperaturas fue mas exhaustivo, ya que las temperaturas Ary y Ae;, que provocan cambios

microestructural que pueden afectar a la ductilidad en caliente, se hallan en este intervalo.
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1100°C -5

Figura 3. 10 Ciclo térmico aplicado a las probetas en el sistema CMEM

Tabla 3. VI Ensayos realizados en el sistema CMEM al acero A1y C

650 | 700 | 725 | 750 | 765 | 785 | 800 | 850 | 900 | 950 | 1000

Acero Al v v v v v v v v v v v

Acero C v v v v v v v v v v v

Estas mismas condiciones fueron utilizadas también para llevar a cabo una serie de ensayos
de compresion en caliente también a probetas de los aceros Al y C. Para los ensayos de
compresion las probetas eran cilindricas de 12mm de longitud y 8mm de diametro,

mecanizadas con el eje de compresion paralelo a la direccion de colada.

3.2.1.3. Sistema de ensayos de traccion en caliente McGill

El equipo de deformacién en caliente utilizado en McGill consta basicamente de una
maquina de ensayos MTS computerizada y equipada con un horno de calentamiento por
induccion. La célula de carga de la maquina es de 25kN. El desplazamiento del actuador
hidraulico se mide por la salida del transformador diferencial de variable lineal (linear
variable differential transformer, LVDT) con intervalo lineal de 2100mm. La posicién del
actuador se controla por el programa de deformacion que se introduce en el software

Multipurpose Testware™ 2000. En la Figura 3.11 se muestra la configuracién del sistema.
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Figura 3. 11 Equipo experimental en McGill

La unidad de induccién para el calentamiento de las probetas utiliza transistores MOSFET,
controlados por un microprocesador, capaces de producir la rapida conmutacion y altas
corrientes necesarias para generar el campo electromagnético que permite trabajar a
frecuencias de 50-450kHz. I.a bobina de induccién, formada por 4 espiras, tiene 45mm de
longitud, 50mm de diametro interior y estaba fabricaba de tubo de cobre de 6mm de
didmetro exterior y refrigerada con agua. La temperatura de la superficie de la probeta se
mide en el centro de la misma (entre las espiras centrales de la bobina) por medio de un
detector de longitud de onda de radiacién infrarroja dual Maxline™. El lector de
temperatura no considera el error que podrian producir objetos que no llenen el campo de
vision tales como humo, polvo, etc... Las probetas se fijan mediante rosca a las mordazas
superior e inferior de la maquina de deformaciéon. La mordaza superior de la maquina es
fija y la inferior es la que se mueve para aplicar la deformacién deseada. La atmodsfera
controlada se consigue colocando un tubo de cuarzo alrededor de la probeta a través del
cual se hace circular argén con 1% de hidrégeno, que se afiade para reducir cualquier 6xido
de hierro que se haya podido formar por encima de 900°C. También se puede utilizar helio

para alcanzar rapidas velocidades de enfriamiento.
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Los ciclos térmicos (mantenimientos y rampas de calentamiento y enfriamiento) se
programan mediante un microprocesador Leeds & Northrup. El control de la temperatura

M :
™ conectado tanto al sistema de

de la probeta se realiza mediante el controlador Maxline
inducciéon como al programador. El controlador regula una sefial de CC de 4-20mA a la
unidad de induccién por comparaciéon de la temperatura deseada y la temperatura

instantanea de la probeta.

Una vez fijada la probeta a la maquina, la fuerza se hace cero y la maquina se mantiene en
control de carga durante la aplicaciéon del ciclo térmico hasta que se inicia la deformacion,
siendo en tal caso el control por desplazamiento. Esto se hace para que las expansiones y
contracciones que se dan durante el calentamiento y enfriamiento respectivamente se
compensen con desplazamientos y la carga se mantenga alrededor de cero. Este ajuste
continuo es necesario para poder controlar la fusién, durante la cual no se puede aplicar
ningtn tipo de traccién ni compresion que producirian un derrame del metal fundido. La
tensioén superficial y viscosidad del liquido y la fuerza electromagnética de la bobina de
induccién, hace posible que la parte fundida de probeta se mantenga por levitacion
alrededor de 5-8 segundos antes de que empiece la solidificacion. Durante los ensayos, las
probetas se calentaban hasta 2-3°C por debajo de la temperatura a la que el liquido es
demasiado fluido, para poder sostenerlo. Asi pues, para cada acero, determinar la maxima
temperatura que asegure que el material del centro de la probeta también ha fundido,
requiere el sacrificio de algunas probetas. Este sistema de ensayos permite conseguir una

longitud de temperatura constante de unos 15mm en el centro de la probeta.

Para estos ensayos las probetas eran cilindricas y roscadas en los extremos a las mordazas.
La direccién longitudinal de las probetas coincidia con la direccion de colada para el acero
Al, en la direccién de laminacion para el acero A2 y en la direccion longitudinal del lingote
para el acero C. Las dimensiones de las probetas utilizadas para este sistema de ensayos

eran 120mm de longitud y 9.5mm de diametro.

3.2.1.4. Ensayos llevados a cabo en el sistema de ensayos de McGill

Este sistema de ensayos, como ya se ha comentado, era mas versatil y permite tanto llegar a

temperaturas superiores a las de la fusién de acero, como controlar las rampas de
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calentamiento y de enfriamiento. Para ver el efecto del ciclo térmico en los resultados de

ductilidad para el acero objeto de estudio, se estudiaron tres ciclos térmicos diferentes.

1100°C -5 a)

1330°C -5 b)

Fusion — algunos

0.5°C/s segundos C)

Figura 3. 12 Ciclos térmicos aplicados a las probetas en el sistema de McGill a) recalentamiento a
1100°C, b) recalentamiento a 1330°C y c) fusion y solidificacion in-situ

El primer ciclo térmico, que simulaba el que se llevaba a cabo en el equipo del CMEM,
consistia en un recalentamiento de la probeta a 1100°C durante 5. Un segundo ciclo

térmico consistfa en un recalentamiento de la probeta a 1330°C. Se trata de una
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temperatura frecuentemente utilizada en bibliografia para evaluar la ductilidad en caliente
de aceros microaleados, ya que a esta temperatura los precipitados existentes en este tipo de
aceros se redisuelven por completo. Ademas se incorporé un ultimo ciclo térmico que
comprendia la refusion del acero, con la intenciéon de simular la microestructura de
solidificaciéon que se da durante la colada continua en la superficie del planchén. Los tres

diferentes ciclos térmicos se esquematizan en la Figura 3.12.

Una vez sometida al ciclo térmico correspondiente, cada probeta se enfriaba hasta la
temperatura de ensayo a una velocidad de enfriamiento de 10°C/s, cercana a la que se da a
la salida del molde en palanquillas de dimensiones similares a la de nuestro acero base. A la
temperatura de ensayo las probetas se mantenfan durante 3’ antes de empezar a deformar.
3S~1

En estos ensayos la velocidad de deformacién escogida fue de 5X107s”, utilizada en

anteriores estudios con similares propositos.

Los aceros estudiados en este equipo, fueron el acero Al, A2 y C. En la tabla 3.VII se
especifica los ensayos realizados al acero Al, en la tabla 3.VIII los realizados al acero A2 y
en la tabla 3.IX los realizados al acero C. Por lo general se llevaron a cabo ensayos de
700°C a 1000°C a intervalos de 100°C y con algun fin especifico que se describira en su
momento en los sucesivos capitulos, se realizaron ensayos a algunas temperaturas

adicionales.

Tabla 3. VII Ensayos realizados al acero Al en la maquina de McGill

Tensyo 650 700 750 800 900 1000 1100
Trecalentamiento
1100°C v v v v v
1330°C v v v v v
fusion v v v v v
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Tabla 3. VIII Ensayos realizados al acero A2 en la maquina de McGill

Too | 650 700 800 850 900 1000 | 1100
Trecalentamiento
1100°C v v v v v
1330°C v v v v v v
fusion 4 4 v v v v

Tabla 3. IX Ensayos realizados al acero C en la maquina de McGill

Lo | 50 700 750 800 850 900 1000

recalentamiento

T

fusién v v v v v v v

3.2.2. ‘Tratamiento de datos

Una vez realizados los ensayos de traccion en caliente, la reduccion del area (%oRA), de las

probetas ensayadas hasta la rotura, se tomaba como medida de la ductilidad. A partir del

didmetro inicial de la probeta (¢,) y del didmetro final (¢,), la %RA se calculaba como:

®; -7
%RA = T x100 (3.1)

i

3.3.  Técnicas de caracterizacion
Para la caracterizacién microestructural del material y el estudio fractografico de las

probetas ensayadas a traccién, se usdé microscopia Optica, electronica de barrido y

espectroscopia Auger.
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3.3.1. Microscopia 6ptica

La microscopia 6ptica fue utilizada para caracterizar el material: medir el tamafo de grano
de cada acero tras cada ciclo térmico asi como determinar fases presentes y nivel de

inclusiones y agrietamiento interno.

3.3.1.1. Determinacién del tamafo de grano austenitico

Con el fin de conocer el tamafo de grano después de cada uno de los ciclos térmicos (antes
de la deformacién), los limites de grano austeniticos se decorarfan con ferrita. El
procedimiento consiste en someter a las probetas al tratamiento de homogeneizacién
deseado (1100°C, 1330°C o fusién) y posteriormente enfriarla rapididamente con Ar y He a
una temperatura a la que la ferrita empiece a transformar en los limites de grano
austeniticos (~750°C, para aceros con %C cercanos a los de los aceros A y C), pasado un
tiempo suficiente para homogeneizar la microestructura, la probeta se templa. Un simple
ataque con Nital sera suficiente para diferenciar la martensita de la ferrita que estara
decorando los limites de los granos austeniticos originales. Para evaluar el tamafio de grano
se utilizara un analizador de imagen, OMNIMET que permitira de una manera sencilla y a
partir de la metalografia, conocer el diametro de grano medio para cada acero y condicién

de ensayo.

3.3.1.2. Caracterizacién microestructural

Para la caracterizacion microestructural de las probetas una vez ensayas y templadas, se
cortaban con disco de diamante para obtener una secciéon longitudinal de la probeta y
poder ver las caracteristicas del material cerca de la superficie de fractura. Una vez
encastadas, las probetas se desbastaban y pulfan hasta 1pm. Las micrografias de las
probetas se tomaban antes de ser atacadas (para ver el nivel de inclusiones y de
agrietamiento interno) y una vez atacadas. Dependiendo de lo que se quisiera observar las
probetas se atacaban con diferentes reactivos. La composicion de los diferentes reactivos

usados asi como su utilidad se especifican en la tabla 3.X.
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Tabla 3. X Reactivos utilizados para atacar las probetas

Reactivo Composicion Propésito

e 2ml HNO
1 (nital 2%) ’ Revelar la ferrita y fases presentes

e 98 ml etanol

e 11H,0
Ataca las regiones donde existia algin tipo
e 5¢ CuCl,
2 de microsegregacion (regiones
e 20g ac. picrico . iy
interdendriticas)
e 200 ml jabon
3 e HCl diluido (37%) Macroataque

3.3.2. Microscopia electrénica de barrido

Las superficies de fractura, tras ser limpiadas en etanol por ultrasonidos, se examinaban por
microscopia electronica de barrido (MEB). Dos microscopios fueron utilizados, en cada
uno de los laboratorios en los que se realizaron ensayos. En el CMEM el microscopio
utilizado fue un JEOL 6400, y en McGill fue un JEOL JSME840A operando a un voltaje
de aceleracion de 15k V.

3.3.3. Espectroscopia Auger

La espectroscopia Auger fue utilizada para determinar posibles segregaciones durante los
ciclos térmicos ya que la técnica permite la deteccion y cuantificacion de los elementos
existentes en las capas superficiales de materiales conductores. El sistema utilizado!"™
permite reproducir los ensayos de tracciéon en caliente en una camara de ultra alto vacio
(UHV) del espectrometro de electrones Auger (AES) en la que el vacio se mantenia por
debajo de 1x107Pa. Para llevar a cabo los anilisis, las probetas se calentaron por efecto
Joule y un termopar tipo K soldado a la probeta en la seccion resistente se utilizd para
controlar la temperatura. La velocidad de deformacién se mantuvo en 5x107s". Después
del ensayo la probeta se trasladaba a la camara de analisis donde el vacio era estaba por
debajo de 1x10°Pa. El andlisis empezaba tras obtener la morfologia de la superficie en el
modo de imagen de electrodos secundarios del instrumento. Una vez que el area de interés

se identificaba se realizaba un barrido para determinar los elementos presentes en
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diferentes puntos de la superficie de fractura. El espectrémetro utilizado fue un sistema de
nanoprueba Riber con un cafién de emision de electrones FEI (“field emission gun”) y un
analizador cilindrico MAC 2. El haz de analisis de Auger se producia con un voltaje de

aceleracion de 5kV y una corriente de 7nA.
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Capitulo 4

Efecto del ciclo térmico en la ductilidad en caliente

Para evaluar la ductilidad en caliente de diferentes calidades de acero es frecuente realizar
ensayos de traccion en caliente en los que las probetas se someten a ciclos térmicos que
comprenden su recalentamiento a una temperatura en la region austenitica con el fin de
homogeneizar la microestructura del material. La temperatura de recalentamiento a la que
se somete a las probetas antes del ensayo varia de unos autores a otros, aunque
comunmente se utilizan temperaturas alrededor de 1300°C, especialmente para el estudio
de la ductilidad de aceros microaleados con Al, Nb y V', Esta temperatura se considera
lo suficientemente elevada como para redisolver la mayorfa de los precipitados que se
puedan haber formado y ademas proporciona un tamafio de grano grande, cercano al
obtenido durante la solidificacién del acero en colada continua. Sin embargo, variar dicha
temperatura de recalentamiento puede ser interesante para conocer mejor los mecanismos
de fragilizacién que pueden aparecer para diferentes composiciones y que provocan una

., .. . . - .. 109
reduccion de su ductilidad bajo determinadas condiciones termo-mecanicas™'"!,

El efecto del ciclo térmico en la ductilidad en caliente se ha estudiado en aceros al carbono,
sin elementos de aleacién o impurezas, para poder determinar la influencia aislada del

110-111

tamafio de grano en dicha propiedad"'"'"", Cuando los diferentes ciclos térmicos se aplican

a aceros microaleados, se consigue evaluar el efecto combinado de la precipitacion y del

tamafio de grano en la ductilidad""?.

En este capitulo se estudiard el efecto de la
temperatura de recalentamiento en la ductilidad en caliente de un acero C-Mn con altos
contenidos en S, Cu y Sn entre otros elementos, lo que permitira evaluar el efecto del

tamafio de grano junto con el de los elementos residuales e impurezas.

Para ello, se ensayaran probetas del denominado acero Al tras ser sometidas a dos
temperaturas de recalentamiento diferentes. L.a mas alta, 1330°C, proporcionara un tamafio
de grano grande y ademas permitira comparar los resultados con los obtenidos por otros
autores, al ser ésta la temperatura mas frecuentemente utilizada en la bibliograffa de

ductilidad en caliente.
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La otra temperatura de recalentamiento sera 1100°C, que proporcionara un tamafio de
grano significativamente mas pequefio. Ademas es una temperatura cercana a la de fusién
de algunos compuestos que se pudieran llegar a formar dada la composicion del acero Al.
Por ejemplo, cuando no hay suficiente Mn o la velocidad de enfriamiento es muy rapida se
pueden formar (Fe, Mn)S que tienen menor punto de fusién que los MnS y en un caso
extremo se puede llegar formar FeS que funden a 982°C**'", Lo mismo puede ocutrir con
la fase e que aparece en el diagrama Fe-Cu y que funde a 1084°C" aunque dadas las
velocidades de enfriamiento durante los ensayos no es previsible que ésta se forme. Una
baja temperatura de recalentamiento también tiene interés porque si se llegara a establecer
que las condiciones de ensayo son las adecuadas para el estudio de la ductilidad en caliente
de la calidad de acero que se esta estudiando, se conseguira simplificar el método
experimental ya que la temperatura es facilmente alcanzable por la mayoria de equipos de

deformacioén en caliente.

4.1. Efecto del ciclo térmico en el tamafio de grano del acero Al

La temperatura de recalentamiento tendra una fuerte influencia en el tamafio de grano de v,
que a su vez podra afectar a la ductilidad en caliente. Por este motivo, en primer lugar se
analizé el efecto que cada una de las temperaturas de recalentamiento tiene en la
microestructura inicial del acero Al en lo que se refiere al tamafio de grano. Para poder
medir el tamafio de grano tras cada uno de los ciclos de recalentamiento, se decoraron los
limites de grano austeniticos con ferrita siguiendo el procedimiento descrito en el capitulo 2

de “Materiales y técnicas experimentales”.

En la Figura 4.1 se pueden ver las metalografias de las probetas sometidas a cada uno de los
ciclos térmicos (recalentamientos a 1100°C y 1330°C), con los limites de grano de austenita

decorados con ferrita. Las metalografias fueron utilizadas para medir con el analizador de
imagenes OMNIMET el tamafio de grano medio, que fue de 67pum para el recalentamiento

a 1100°C y de 344um para el recalentamiento a 1330°C.
Con los datos obtenidos del analizador de imagenes se procedi6 a graficar la distribucion de

tamafios de grano después de cada uno de los ciclos térmicos. Estas distribuciones se

pueden ver en la Figura 4.2. Después del recalentamiento a 1100°C la mayoria de los granos
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tienen un tamano menor de 100pum, aunque existen algunos granos el doble de grandes que
aparecen con menor frecuencia. El recalentamiento a 1330°C provoca la formacién de
granos mas grandes con tamafos en su mayoria de 100 a 500pum, aunque con menor

frecuencia también se pueden encontrar granos mas pequefos y algunos mas grandes de

hasta 1mm de diametro.

Figura 4. 1 Granos de austenita decorados con ferrita para medir el tamafio de grano del acero A1l
a) tras un recalentamiento a 1100°C y b) tras un recalentamiento a 1330°C

40 - v, 1100°C
. Y 1330°C
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.
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PR PPN

Tamafio de grano (um)

Figura 4. 2 Distribucion de los tamafios de grano para el acero Al tras cada uno de los ciclos
térmicos
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En general queda claro que se produce un aumento considerable del tamafio de grano
austenitico con la temperatura de recalentamiento y ademas éste no es muy homogéneo
tras ninguno de los ciclos térmicos, quizas por la naturaleza del acero Al, que corresponde
a una palanquilla y tiene por lo tanto estructura de solidificacién (en oposicion a las
probetas extraidas del planchéon laminado que se suelen utilizar para la mayoria de estudios

de ductilidad en caliente).

4.2.  Curvas de ductilidad en caliente

La ductilidad en caliente del acero Al se evalu6 tras sendos recalentamientos previos de las
probetas a 1100°C y 1330°C y las curvas de ductilidad obtenidas se comparan en la Figura

4.3. En esta figura se puede observar una gran similitud entre ambas curvas, a pesar de las

diferencias microestructurales que introduce cada uno de los ciclos térmicos.

100

80 1

60

%RA

40
|

| A
20 1 A\‘/ —A— Recalentamiento a 1100°C
/ —m — Recalentamiento a 1330°C

T T T T T 1
600 800 1000 1200

Temperatura (°C)

Figura 4. 3 Curvas de ductilidad del acero Al en funcién del ciclo térmico previo al ensayo

Las curvas se caracterizan por una pérdida de la ductilidad a altas temperaturas entre 900°C
y 1000°C, por encima de la temperatura de transformacién en condiciones de equilibrio

(Ae;), calculada para este acero en 804°C segin la férmula de Andrews!'™. En el valle de
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ductilidad se encuentran los valores minimos de %RA alrededor del 20%. Tras un
recalentamiento a 1100°C las probetas ensayadas a 700°C y temperaturas inferiores
presentaban muchos problemas para romper en el centro de la probeta, dentro de la
longitud de ensayo. Esto no sucedi6 con la probeta recalentada a 1330°C que ademas pudo
ser ensayada a temperaturas inferiores sin presentar ningin problema. De esta manera se
pudieron obtener los valores de %RA a 650°C que indican que para el recalentamiento a

1330°C la ductilidad se recupera sensiblemente en el intervalo de bajas temperaturas.

El hecho de que ambas curvas sean tan parecidas resulta sorprendente teniendo en cuenta
que el tamafio de grano inicial inducido por cada una de las temperaturas de
recalentamiento es muy diferente. En principio, cabria esperar que un mayor tamafio de
grano diera peores ductilidades dado el caracter intergranular que suelen tener las grietas
formadas en la region austenitica. Sin embargo, en este caso, no solo la diferencia entre las
curvas es insignificante, sino que ademas la curva de ductilidad para el recalentamiento a
1330°C cae ligeramente por encima de la curva para el recalentamiento a 1100°C. Asi pues,
todo lleva a pensar que en este caso no existe influencia del tamano de grano en la
ductilidad en caliente del acero Al. O mas bien, que el mecanismo de fragilizacién que
provoca la pérdida de ductilidad dentro del intervalo de temperaturas austenitico, podria

estar ocultando el efecto del tamafio de grano en la ductilidad en caliente.

4.3. Mecanismos de fractura

Ademas de las curvas de ductilidad en caliente del acero, serd necesario para su correcta
interpretacién conocer los mecanismos que llevan a la fractura de las probetas a cada
temperatura de ensayo y para cada uno de los ciclos térmicos. Estos mecanismos de
fractura seran evaluados a partir de las fractografias y metalografias de las probetas y se

presentaran en funcion de la temperatura a la que actden.

4.3.1. Buena ductilidad a altas temperaturas

Las curvas de ductilidad en caliente del acero Al (Figura 4.3) mostraban grandes
reducciones de area para las probetas ensayadas a 1000°C fuera cual fuera el ciclo térmico al

que éstas se hubieran sometido. Este comportamiento ductil de las probetas se corrobora

con las superficies de fractura que se muestran en la Figura 4.4, donde se puede ver que se
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trata de una fractura transgranular por el crecimiento y coalescencia de huecos. A pesar de
tener un comportamiento muy similar, la formacién de los huecos tras un recalentamiento
a 1100°C (Figura 4.4a) sigue cierta direccionalidad que no se detecta en la probeta ensayada

tras un recalentamiento a 1330°C (Figura 4.4b).

SEl 15.0kV 100pm

a) b)

Figura 4. 4 Supetficies de fractura del acero Al ensayada a 1000°C tras a) recalentamiento a 1100°C,
b) recalentamiento a 1330°C

Para determinar el posible origen de la direccionalidad en la formaciéon de los huecos que
originaron la fractura de la Figura 4.4a, se procedié a evaluar microestructuralmente una
seccion longitudinal de la probeta ensayada a 1000°C tras un recalentamiento a 1100°C,
tomada cerca de la superficie de fractura. Esta se comparé con la metalografia de la probeta
ensayada a la misma temperatura tras el recalentamiento a 1330°C. Ambas probetas fueron
atacadas con el reactivo 2 (ver capitulo 3) que puso de manifiesto ciertas diferencias entre
ellas, como puede verse en la Figura 4.5. Para la probeta recalentada a 1100°C (Figura 4.5a)
se puede ver como las segregaciones interdendriticas, que permiten revelar la orientacion de
las dendritas tras el ataque, siguen presentes. En la zona de la probeta cercana a la
superficie de fractura, donde se ha concentrado la deformacién provocando la estriccion de
la probeta, las manchas correspondientes a espacios interdendriticos se han alargado, pero
contindan seflalando zonas previamente segregadas. El ataque para la probeta recalentada a
1330°C (Figura 5b) tnicamente revela algunos limites de grano pero no se aprecia ningun
tipo de orientacion que pudiera relacionarse con una estructura dendritica. Esto indicarfa
que esta temperatura de recalentamiento ha permitido homogeneizar la composicion del
acero a lo largo de toda la probeta y por lo tanto se han borrado las sefiales de las

segregaciones que se produjeron durante la solidificacién de la palanquilla.

82



Capitulo 4: Efecto del ciclo térmico en la ductilidad en caliente

b)

Figura 4. 5 Metalografias de las probetas del acero Al ensayadas a 1000°C tras un recalentamiento a
a) 1100°C y b) 1330°C y atacadas con el reactivo 2

4.3.2.  Valle de ductilidad

A partir de 900°C se produce una pérdida de ductilidad que se extiende hasta las
temperaturas mas bajas de ensayo, de tal manera que el valle de ductilidad abarca desde
temperaturas en el intervalo austenitico hasta temperaturas en el intervalo bifasico de ferrita

mas austenita.

4.3.2.1. Fragilidad en la regién austenitica

Las dos probetas ensayadas a 900°C tras diferentes ciclos térmicos, tuvieron %RA similares
con valores inferiores a 30% que marcaron para ambos ciclos el inicio del comportamiento
fragil en el intervalo de altas temperaturas. A pesar de esta similitud aparente en las curvas
de ductilidad, la observacién de sus superficies de fractura pone de manifiesto que para
cada una de las temperaturas de recalentamiento los mecanismos que intervienen para
fragilizar el acero son diferentes, como se puede ver en la Figura 4.6. A pocos aumentos ya
se pueden apreciar diferencias significativas en las fractografias: mientras que la probeta
ensayada tras un recalentamiento a 1330°C muestra algo de decohesién intergranular
(Figura 4.6b), para los mismos aumentos la probeta ensayada tras un recalentamiento a
1100°C (Figura 4.6a) no permite ver ninguna caracteristica clara y hay que ir a mayores
aumentos (Figura 4.6c) para ver que esta probeta tiene una superficie de fractura

caracterizada por su aspecto globular. Este tipo de superficie, en la que llega a intuirse la
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presencia de algunos granos pero que estd marcada por el aspecto redondeado de la
superficie, parece corresponder a una componente interdendritica. Cuando el
recalentamiento es a 1330°C (Figura 4.6d) se observa una componente intergranular y las
facetas de los granos que se hacen visibles tienen una superficie lisa. En los puntos triples la

morfologfa de la superficie de fractura se asemeja a la que ve cuando el acero se austeniza a

menores temperaturas.

Figura 4. 6 Supetficie de fractura de las probetas del acero Al ensayadas a 900°C tras
recalentamientos a 1100°C a) y c) y a 1330°C b) y d)

A pesar del aspecto de la superficie de fractura de la probeta ensayada a 900°C después de
un recalentamiento a 1100°C, en la metalografia de una secciéon longitudinal de la misma
(Figura 4.7a) se puede ver como con mayor claridad la existencia una cierta componente
intergranular, ademas de un gran agrietamiento interno de la probeta. Las grietas avanzan
siguiendo caminos intergranulares aunque la decohesién parece producirse a través de

zonas probablemente segregadas y de algin modo relacionadas con la estructura dendritica
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de solidificacién. La metalografia de la probeta ensayada a la misma temperatura tras un
recalentamiento a 1330°C (Figura 4.7b) muestra de igual modo un gran agrietamiento

interno de las probetas y las grietas transcurren por espacios integranulares.

2) b)

Figura 4. 7 Metalografias de las probetas ensayadas a 900°C tras recalentamientos a a) 1000°C y b)
1330°C

Al disminuir la temperatura hasta 800°C, no se detectan cambios en la superficie de fractura
de la probeta ensayada tras un recalentamiento a 1100°C (Figuras 4.8a y 4.8¢), con respecto
a la probeta ensayada a 900°C, manteniéndose la morfologia redondeada que la
caracterizaba. Sin embargo, en la probeta ensayada a 800°C tras un recalentamiento a
1330°C se aprecia claramente como la componente intergranular de la fractura se hace mas

pronunciada (Figuras 4.8b y 4.8d) y la superficie de los granos es lisa.

La temperatura de ensayo en esta ocasiéon es muy cercana a la Ae; del acero (calculada en
804°C) que serfa la temperatura mas alta a la que se podria estar formando ferrita inducida
por deformacion®. Las metalograffas de las secciones longitudinales de las probetas, no
muestran evidencia de la existencia de dicha fase tras un recalentamiento a 1100°C (Figura
4.9a) que, de estar presente, aparecerfa en los limites de los granos de austenita. Esta
metalografia ademas corrobora que la fractura después del recalentamiento a 1100°C
mantiene el mismo caracter que a 900°C, con un gran agrietamiento interno de la probeta y
donde las grietas siguen un camino intergranular a pesar de que éste no es evidente en las
superficies de fractura. Tras el recalentamiento a 1330°C la metalografia (Figura 4.9b)

muestra de nuevo el marcado caracter intergranular de la fractura.
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Figura 4. 8 Supetficie de fractura de las probetas del acero Al ensayadas a 800°C tras
recalentamientos a 1100°C a) y c¢) y 1330°C b) y d)

Ambas probetas fueron atacadas con el reactivo 2, y como ya sucedié en las probetas
ensayadas a 1000°C, se puede observar como la probeta recalentada a 1100°C (Figura 4.9¢)
mantiene aun la estructura dendritica de solidificacién que no puede observarse cuando la
probeta se recalienta a 1330°C (Figura 4.9d). A pesar de que estas metalografias
corresponden a probetas ensayadas a 800°C el comportamiento que representan es analogo
para probetas ensayadas en el mismo intervalo de temperaturas. Asi pues, pareceria 16gico
pensar que las microsegregaciones interdendriticas, reminiscentes tras recalentamientos a
bajas temperaturas, puedan explicar el modo de fractura que aparece para probetas

ensayadas tras recalentamientos a 1100°C.
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)

Figura 4. 9 Metalografias de las probetas del acero Al ensayadas a 800°C tras recalentamientos a
1100°C a) y c) y 2 1330°C b) y d) utilizando el reactivo 1 para a) y b) y el reactivo 2 para c) y d)

Para la probeta recalentada a 1330°C no queda claro mediante microscopia Optica si existe
ferrita precipitada en los limites de grano, ya que ésta no se puede ver pero los granos estan
bien decorados. Para clarificar la existencia de ferrita se recurrié al MEB, que permite ir a
mas aumentos. Las metalografias obtenidas de este modo (Figura 4.10) muestran la
aparicion de ferrita en algunos limites de grano, aunque su presencia no es continua y dada
la superficie lisa de los granos en la fractografia (Figura 4.8c), donde no se aprecia ningin
signo de deformacién, no se puede concluir que la formacion de una capa de ferrita sea la
que esta fragilizando el acero a 800°C. Se podria por lo tanto considerar que 800°C
corresponde a una temperatura en la que el acero se comporta de un modo fragil dentro del

intervalo austenitico, para ambos ciclos térmicos.

87



Capitulo 4: Efecto del ciclo térmico en la ductilidad en caliente

10um

Figura 4. 10 Metalografia obtenida mediante SEM de la punta de una grieta intergranular en la que
se ve ferrita a) y la existencia de algunas inclusiones b) en el limite de grano

A la vista de los resultados, todo parece indicar que existen dos mecanismos de dafo
actuando a diferentes escalas. Uno actuaria a la escala de tamafio de grano, induciendo la
componente intergranular de la fractura. Esta componente intergranular aparece
principalmente en probetas ensayadas tras un recalentamiento a 1330°C, aunque también lo
hace cuando las probetas se recalientan a 1100°C, sin embargo para estas probetas aparece

combinado con otro mecanismo de fractura.

Este otro mecanismo de fractura actuaria a menor escala, pudiendo estar relacionado con
microsegregaciones reminiscentes de la solidificacion e inducirfa una componente
interdendritica en la fractura. Esta componente interdendritica aparece preferencialmente
en probetas recalentadas a 1100°C quizas porque esta temperatura podria no ser lo
suficientemente elevada para borrar los signos de las segregaciones producidas durante la

solidificacién de la palanquilla de la que fueron directamente mecanizadas las probetas.

Las curvas de ductilidad mostradas en la Figura 4.3 pueden ser interpretadas en funcién de
los mecanismos descritos: la fragilidad intergranular actia cuando el tamafo de grano es
grande, correspondiente a altas temperaturas de recalentamiento, sin embargo la ductilidad
no mejora al disminuir el tamafio de grano, como cabria esperar, porque cuando el
recalentamiento se realiza a temperaturas menores entra en juego el segundo mecanismo de
fragilizaciéon que actda a nivel interdendritico. De manera casual, la unién de ambos

mecanismos en probetas recalentadas a bajas temperaturas provoca valles de ductilidad
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similares a los que se dan cuando actda un unico mecanismo en probetas recalentadas a

mayores temperaturas y por lo tanto con mayor tamafio de grano.

El mecanismo que actda a escala intergranular podria estar relacionado con la presencia de
inclusiones asi como a posibles segregaciones del Cu y/o Sn a los limites de grano. La
segregacion del Cu a los limites de grano podria llegar a formar compuestos de bajo punto
de fusién aunque los contenidos del acero en este elemento no parecen ser suficientes para

que esto pueda llegar a ocurrir (la solubilidad del Cu en la austenita es de 9% a 1100°C™)

Serfa mas probable que se estuviera produciendo una segregacion de Sn a los limites de
grano, dado que este elemento reduce fuertemente la cohesion intergranular en el Fe y
segiin Song e a/"™ las condiciones termomecénicas a las que se someten las probetas
recalentadas a 1330°C, estarfan promoviendo la segregaciéon no-homogénea de Sn a los
limites de grano. Segin el mismo autor, la segregacién podria alcanzar un maximo cuando
las probetas se enfrfan a 10°C/s que es la velocidad de enfriamiento que siguieron las
probetas cuando fueron ensayadas a tracciéon en caliente™. Asi pues parece probable que
en las probetas ensayadas tras su recalentamiento a 1330°C se esté produciendo una
segregacion de Sn a los limites de grano que los anclarfa y ademas favoreceria su
decohesiéon. Aunque hay que tener en cuenta que la segregaciéon de Sn suele estar
relacionada con fracturas intergranulares ductiles y por lo tanto a la presencia de inclusiones

y/o precipitados en los limites de grano.

En condiciones de recalentamiento el S no debiera tener mucha influencia en la ductilidad
en caliente, ya que en estas condiciones se espera que éste se encuentre en forma de MnS.
Unicamente el recalentamiento a 1330°C podtia llegar a poner algo de S en solucién

[114]

favoreciendo la precipitacion de finos MnS en los limites de grano" ™ y en este caso los

MnS actuarian anclando los limites de grano y favoreciendo su decohesién. Kobayashi®”
sugiere que el S puesto en solucién durante el tratamiento térmico podria segregar a los
limites de grano durante el enfriamiento de las probetas, lo que disminuiria la energia de

I Fste

unién entre los limites de grano y la matriz favoreciendo la fractura intergranular
elemento segregado a los limites de grano podria ser el que permite revelarlos en la
metalograffa de la Figura 4.9d, para una probeta ensayada a una temperatura a la que
todavia no se habia formado ferrita de una manera generalizada en los limites de grano de

austenita.

89



Capitulo 4: Efecto del ciclo térmico en la ductilidad en caliente

Para evaluar el verdadero efecto del S en la ductilidad en caliente se sugiere realizar los

., . q- . . 109
ensayos de traccién en probetas solidificadas sn-sits ™"

. Esto permite poner todo el S en
solucién y que éste segregue a los espacios interdendriticos o precipite de un modo

semejante al que lo harfa en las condiciones de enfriamiento que se dan en colada continua.

Las metalografias de las probetas ensayadas tras un recalentamiento a 1100°C atacadas con
el reactivo 2 muestran segregaciones que se tienen que relacionar con las que se pudieron
haber producido durante la colada continua, dada la condicién inicial del acero Al. Pudiera
tratarse de microsegregaciones de S y en ese caso este elemento serfa el responsable del tipo
de fractura observado para las probetas ensayadas tras recalentamientos a bajas

ternp eraturas.

4.3.2.2.  Fragilidad en la zona bifasica de ferrita mas austenita

Al seguir disminuyendo la temperatura hasta los 700°C, sigue sin verse ningin cambio
notable en cuanto a la morfologfa de la superficie de fractura de la probeta ensayada tras un
recalentamiento a 1100°C (Figuras 4.11a y 4.11c). Sin embargo, como muestra la
metalografia en la Figura 4.12a, para esta temperatura se ha producido un cambio
microestructural que consiste en la aparicioén de ferrita en los limites de grano y alrededor
de las inclusiones que son sitios preferentes para la nucleacion de la nueva fase. El hecho
de que a esta temperatura no se vea ningun cambio en cuanto a la superficie de fractura con
respecto a probetas ensayadas a temperaturas superiores, indicarfa que para estas
condiciones la fractura no se produce por la concentracion de deformaciones en la ferrita, y
que el mecanismo que actia para temperaturas en el intervalo austenitico tras un

recalentamiento a 1100°C, sigue actuando en la regioén bifasica.

Cuando el recalentamiento es a temperaturas superiores, la fractura sigue siendo claramente
intergranular (Figuras 4.11b y 4.11d). La metalografia (Figura 4.12b) muestra la formacion
de una capa de ferrita muy fina aunque esta no aparecié de manera generalizada en todos
los limites de grano. Como ya sucedi6 a 800°C, no se dirfa que la fractura se haya
producido por la concentracion de las deformaciones en dicha capa de ferrita que

concentraria las deformaciones alrededor de los MnS y que por lo tanto promoveria una
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fractura intergranular ductil (con la existencia de microcavidades en la superficie de los

granos decohesionados), aunque este mecanismo empieza a ser efectivo.

Figura 4. 11 Superficies de fractura de las probetas de acero Al ensayadas a 700°C tras un
recalentamiento a 1100°C a) y c) y 1330°C b) y d)

2) b)

Figura 4. 12 Metalografia de las probetas de acero Al ensayadas a 700°C tras un recalentamiento a a)
1100°C y b) 1330°C
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Asi pues, al contrario de lo que sucede en otras calidades de acero, los mecanismos que
estan induciendo el dafio actian del mismo modo en la zona bifasica que lo hacfan en la
region austenitica de temperaturas, lo que indica que su efecto es mas perjudicial que la
formacion de ferrita en los limites de grano de austenita que es el mecanismo que se

esperaria que estuviera actuando para la region bifasica de temperaturas.

La concentracion de las deformaciones en la capa de ferrita no empieza a aparecer hasta los
650°C, temperatura a la que presumiblemente el espesor de la capa de ferrita haya crecido y
su efecto concentrador de tensiones impida que el mecanismo observado a mayores
temperaturas aparezca. La superficie de fractura de la probeta ensayada a dicha temperatura
tras un recalentamiento a 1330°C se puede ver en la Figura 4.13a. En ella se observa como
a pesar del caracter intergranular de la superficie de fractura, existe algo de deformaciéon en
la superficie de los granos, se trata de una fractura intergranular duactil. A mayores
aumentos (Figura 4.13b) se aprecia con mayor claridad como la rugosidad en la superficie
de los granos corresponde a la formacioén de huecos alrededor de las inclusiones. Algunas
de las inclusiones pudieron ser analizadas por EDX y se identificaron como MnS o

(Mn,S)Fe a las que el Cu, presente en altos contenidos en el acero, parece haber segregado.
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Spectrum 19
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Figura 4. 13 a) y b) Superficie de fractura de la probeta del acero Al ensayada a 650°C tras un
recalentamiento a 1330°C, c) espectro de las inclusiones halladas en la supeficie
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