Capitulo 5

Efecto de la estructura inicial (laminada o colada) en la ductilidad en

caliente

Como se vio en el capitulo 4, las probetas del acero Al recalentadas a 1100°C tenfan
comportamientos fragiles que se relacionaron con posibles segregaciones a espacios
interdendriticos. Dada la estructura inicial del acero Al, cuyas probetas se mecanizaron
directamente de una palanquilla, estas segregaciones se interpretaron como segregaciones
reminiscentes de las que pudieran haber tenido lugar durante la solidificaciéon en colada
continua. Para el mismo acero, la fragilizaciéon de las probetas recalentadas a 1330°C se
relacioné con segregaciones intergranulares que se habrian visto favorecidas por la alta
temperatura de recalentamiento y alta velocidad de enfriamiento hasta la temperatura de

ensayo.

La mayoria de los trabajos que se encuentran en bibliografia sobre la ductilidad en caliente
de diferentes calidades de acero aportan datos obtenidos para probetas con una estructura
inicial laminada o forjada, siendo escasos los datos para probetas extraidas directamente de
palanquilla o planchén. Ademas, dadas las diferencias en las condiciones de ensayo y
calidades de acero de los distintos trabajos, es dificil poder comparar los resultados y
conocer el efecto de la estructura inicial del material en la ductilidad en caliente cuando las

probetas se someten a un ciclo de recalentamiento.

Para esclarecer hasta qué punto los mecanismos de dafio que reducen la ductilidad en
caliente del acero Al (con estructura de solidificacion o de colada), estan relacionados con la
estructura inicial del material, se evaluara la ductilidad en caliente del acero A2. Este acero,
con una composicion quimica muy parecida a la del acero Al, tiene una estructura inicial de

laminacion, ya que sus probetas se mecanizaron de varilla corrugada.

Las probetas del acero A2 se sometieron a los mismos ciclos de recalentamiento que se
utilizaron para el acero Al en el capitulo anterior para conocer el origen de los mecanismos

de fractura que se observaron en aquél, asi como el efecto que la estructura inicial del
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material tiene en la ductilidad en caliente de un acero C-Mn con altos contenidos en
elementos residuales. Los resultados se presentaran en funciéon de la temperatura de
recalentamiento: en primer lugar se compararin los comportamientos de los aceros Al y
A2 tras recalentamientos a 1100°C y seguidamente tras recalentamientos a 1330°C. Los
resultados también podran ser analizados desde el punto de vista del efecto que tiene el
ciclo térmico en la ductilidad en caliente de un acero cuya estructura inicial es laminada,
habiendo analizado en el capitulo anterior el mismo efecto cuando el acero tiene una

estructura inicial colada.

5.1.  Efecto de la estructura inicial del material para recalentamientos a 1100°C

El efecto de la estructura inicial del acero en la ductilidad en caliente tras un
recalentamiento a 1100°C se podra determinar comparando las curvas de ductilidad de los
aceros Al y A2 obtenidas bajo dichas condiciones de ensayo. También sera necesario
evaluar los mecanismos de fragilizacién mediante el estudio fractografico y metalografico
de las probetas de ambos aceros. Dado que las fractografias y metalografias
correspondientes a las probetas de acero Al ensayadas tras recalentamientos a 1100°C ya se

mostraron en el capitulo anterior, aqui sélo se mostraran las del acero A2.

5.1.1. Tamano de grano del acero A2

Para poder discutir los resultados que se obtengan para el acero A2 con los obtenidos para
el acero Al tras un recalentamiento a 1100°C es importante conocer el tamafio de grano
inicial que tienen las probetas del acero A2 cuando éstas siguen el mismo ciclo de
recalentamiento. Para ello se decoraron los limites de grano de austenita con ferrita, para
obtener una metalografia con los granos austeniticos diferenciados como la que se muestra
en la Figura 5.1. Siguiendo el mismo procedimiento que se siguié para el acero Al, se
encontré que un recalentamiento a 1100°C del acero A2 induce un tamafio de grano inicial
de 55pum. Esto supone una pequefia disminucién del tamafio de grano con respecto al
obtenido para el acero Al tras el mismo ciclo térmico, ya que para este tltimo el tamafio de

grano medio fue de 67pum.
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d, = 55um

Figura 5. 1 Metalografia de una probeta de acero A2 con los limites de grano de austenita decorados
con ferrita tras un recalentamiento a 1100°C
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Figura 5. 2 Comparacion de las distribuciones de tamafios de grano de los aceros Al (colado) y A2
(laminado) tras recalentamiento de las probetas a 1100°C

En la Figura 5.2 se comparan las distribuciones de tamafio de grano de cada uno de los
aceros para un ciclo de recalentamiento a 1100°C. En ella se puede ver que el acero A2
tiene un tamafio de grano mas homogéneo, ya que la mayoria de los granos tienen tamafios

menores a las 100um y son muy pocos los que superan dicho tamafio. En el acero Al, se
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encontraron granos grandes, de hasta mas de 200um, con mayor frecuencia. Esta diferencia
en las distribuciones de tamafio de grano son consecuencia de la estructura inicial del
material, ya que el trabajo en caliente al que ha sido sometido el acero A2 permite refinar y

[116]

homogeneizar la microestructura y esto facilita la obtencién de un grano mas

homogéneo durante el posterior recalentamiento de las probetas.

5.1.2. Curvas de ductilidad en caliente

La curva de ductilidad del acero A2 tras un recalentamiento de las probetas a 1100°C se
compara en la Figura 5.3 con la que se obtuvo para el acero Al, para conocer el efecto de la
condiciéon inicial del material en la ductilidad evaluada tras recalentamientos a bajas
temperaturas. Lo primero que se puede observar es que el acero A2 pierde la ductilidad a
menores temperaturas que el acero Al, pero igualmente dentro del intervalo austenitico de
temperaturas. Esto tiene como consecuencia el estrechamiento del valle de ductilidad
cuando el acero ha sido previamente deformado y ensayado a traccién en caliente tras

recalentamientos a bajas temperaturas.
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Figura 5. 3 Curvas de ductilidad tras recalentamientos a 1100°C de los aceros Al (colado) y A2
(laminado)
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El desplazamiento de las curvas a menores temperaturas al pasar de una estructura
laminada a una colada coincide con una disminucién de la temperatura para el inicio de
recristalizaciéon dinamica. La existencia de este fenémeno se puede apreciar tanto en las
metalografias de las probetas una vez ensayadas, en las que se verfan granos mas pequefios
que el inicial del acero, como mediante la curva traccion-deformacion del ensayo cuando la
tensiéon se mantiene o disminuye paulatinamente por efecto de la estriccién. Incluso puede

haber fluctuaciones que indicarfan recristalizacion dinamica de pico multiple.

Para el acero Al la desaparicién de la recristalizaciéon dinamica se muestra mediante
metalografias de las probetas ensayadas a 1000°C (Figura 5.4a), en la que se ve la formacién
de nuevos granos equiaxicos soélo cerca de la superficie de fractura, y a 900°C (Figura 5.4b)
que es la temperatura a la que se pierde la ductilidad y en la que los granos que se intuyen
son los iniciales, por lo tanto no hay recristalizaciéon. Para demostrar la relacion entre la
desapariciéon de la recristalizaciéon dinamica y la pérdida de la ductilidad en el acero A2
(Figura 5.5), se representan las curvas de tension-deformaciéon a traccion a 900°C,
temperatura a la que el acero es ductil y para la que efectivamente la curva presenta
caracteristicas de que hubo recristalizacion dinamica, y a 850°C que es la temperatura a la
que la ductilidad cae y a la que el comportamiento a tracciéon demuestra que el fenémeno
de ablandamiento desaparece por la caida brusca de la curva después de alcanzar el

maximo.

2)

Figura 5. 4 Metalografias de las probetas de acero Al recalentadas a 1100°C y ensayadas a a) 1000°C y
b) 900°C
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Figura 5. 5 Curvas tensién-deformacion a traccion del acero A2 de las temperaturas a las que se
produce la transicién ductil-fragil tras recalentamientos de las probetas a 1100°C

El S es un elemento que aumenta la temperatura para el inicio de recristalizacion
dindmica®**"* aunque en este caso la composicién en S de los aceros Al y A2 es alta para
los dos aceros e incluso mayor para el acero A2. Sin embargo, los sulfuros de cada uno de
los aceros tienen distintas morfologfas y distribuciones en funcién de la estructura inicial
del material. I.a laminacién ademas de haber alargado los sulfuros probablemente también
haya alterado los patrones de segregacion y esto puede ser determinante dada la influencia
que en el capitulo anterior se atribuy6 a la segregacion en cuanto a la pérdida de ductilidad

en el intervalo austenitico.

A pesar de que existe consenso en considerar al S un elemento perjudicial para la ductilidad
en caliente de los aceros, no queda claro a través de qué mecanismo éste elemento fragiliza
al acero. Mientras que algunos autores sostienen que el efecto fragilizador del S se debe a

64,66-67]

que su segregaciéon disminuye la cohesiéon intergranular! , otros consideran que la

fragilizacion se debe a la reprecipitacion de sulfuros finos en los limites de grano de

. , . oy ., . 53.64.69
austenita después de los tratamientos de solubilizacién correspondientes”**”!

, que
ejercerfan el mismo papel que otros precipitados finos, anclandolos y favoreciendo el
mecanismo de fragilizacién por deslizamiento en los limites de grano. En cualquier caso
solo el S que se haya puesto en solucion durante el recalentamiento puede fragilizar el acero

(si se solidifican 7#-situ las probetas todo el S se pone en solucién) mediante su segregacion

a los limites de grano de la austenita o precipitacién de sulfuros finos.
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No existen datos en bibliografia que analicen el efecto del S en probetas recalentadas a
temperaturas tan bajas como 1100°C, que es la temperatura de recalentamiento a la que se
estd sometiendo a las probetas de los aceros Al y A2. Fsta parece a priori demasiado baja
como para poner en solucion el S que esté presente en el acero en forma de MnS ya que

estos tienen una temperatura de fusién de 1530°C!M

. También es una temperatura baja
para eliminar las segregaciones, como se pudo ver en el capitulo anterior para probetas del
acero Al. Por lo tanto, parte del comportamiento que indican las curvas de ductilidad para

aceros con diferentes estructuras iniciales serfa consecuencia de la situacién en la que se

encontraba el S previamente al ensayo.

Originalmente el S del acero Al se encontrarfa segregado a espacios interdendriticos y
formando MnS o mas probablemente (Fe, Mn)S, dadas las relativas altas velocidades de
enfriamiento a las que se someten las palanquillas en colada continua. En el acero A2, sin
embargo, el S se encontrarfa en forma de MnS alargados y las segregaciones que produce la
solidificaciéon en colada continua también se mantendrian, aunque habrian sido alineadas

durante la laminacion™®,

Al austenizar el acero Al a 1100°C, los MnS formados durante la solidificacion
probablemente hayan pasado a estar dentro de los nuevos granos austeniticos y podrian
haber llegado a aumentar su tamafio dado el tiempo que permanecen a la temperatura de
recalentamiento que favorecerfa la difusion del Mn. La metalografia de los sulfuros del
acero Al tras haber sido sometido a un recalentamiento a 1100°C (Figura 5.6a) muestra que
efectivamente no parece que el recalentamiento a dicha temperatura haya afectado a la
morfologia y localizacién de los sulfuros con respecto a la que se supone que tenfan
previamente al ensayo ya que éstos aparecen alineados, probablemente en espacios
interdrendriticos originales, a los que podrian seguir debilitando. Para el Acero A2, los MnS
siguen apareciendo alargados tras un recalentamiento a 1100°C, segun las metalografias de
la Figura 5.6b, y lo tnico que se puede esperar que les haya sucedido durante el
recalentamiento es que hayan crecido como consecuencia de la mayor difusién del Mn en la

austenita.
Por otro lado habria que plantearse qué puede haber sucedido con el S que originariamente

se encontrara segregado. Para el material original del acero Al el S se esperaba que pudiera

estar segregado en regiones interdendriticas y éste parece seguir segregado en las mismas
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regiones por lo que se puede ver en la Figura 5.6c que corresponde a una probeta que fue
ensayada tras un recalentamiento a 1100°C y en la que el ataque con el reactivo 2 sigue
desvelando la estructura de solidificacion dendritica. Para el acero A2 las segregaciones
debieran encontrarse alineadas en el material original y asi se siguen encontrando para una
probeta ensayada tras un recalentamiento a 1100°C y que se representa en la Figura 5.6d. El
reactivo 2 para esta probeta revela ciertas bandas obscurecidas relacionadas con la
deformacién de laminacién a la que fue sometida la palanquilla y que indicarfan que el
alineamiento de las segregaciones de solidificacion no ha sido eliminado tras

recalentamientos a bajas temperaturas en la region austenitica.

-
‘e

)

Figura 5. 6 Metalografias de los MnS del a) acero Aly b) acero A2 y de las segregaciones del c) acero
Aly d) acero A2 tras recalentamientos a 1100°C

El hecho de que para el acero A2 tanto las inclusiones de MnS como las segregaciones se
encuentren alineadas en la direcciéon de traccién, podria estar favoreciendo el
desplazamiento de la pérdida de la ductilidad a menores temperaturas como consecuencia
de su influencia en la temperatura para el inicio de recristalizacién dinamica. Faltarfa saber

si esta orientacion empeorarfa la ductilidad en el caso de que las probetas fueran ensayadas
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con el eje de traccion perpendicular al alineamiento de inclusiones y segregaciones, aunque

parece bastante probable que asi fuera.

Volviendo a las curvas de ductilidad, hay que mencionar que una vez que la ductilidad se ha
perdido para los dos aceros en el intervalo austenitico, el comportamiento de ambos es
analogo, ya que tanto para el acero Al como para el acero A2 los valores de ductilidad se
mantienen muy bajos en el resto de temperaturas de ensayo. Ademas, y como ya sucediera
para el acero Al segin se comento6 en el capitulo anterior, tampoco se consiguié que las

probetas del acero A2 ensayadas a 700°C rompieron en la longitud de ensayo de la probeta.

La curva de ductilidad del acero A2 cae por encima de la del acero Al para todas las
temperaturas del pozo de ductilidad, con una diferencia de aproximadamente 6%RA. Este
comportamiento podria ser consecuencia de la pequena diferencia existente en el tamafio
de grano medio y distribucién de tamafios de grano entre ambos aceros, de tal manera que
la ductilidad mejora al disminuir el tamafio de grano y para distribuciones homogéneas.

3

stos resultados se corresponden con los encontrados por otros autores” segun los cuales
Est ltad d 1 trad t tores” seguin 1 1

el valor minimo de %RA depende proporcionalmente de éér'i/ g
5.1.3. Mecanismos de fractura

A pesar de que se ha podido ver cémo muchas caracteristicas de la curva de ductilidad en
caliente del acero Al para probetas recalentadas a 1100°C se mantienen para el acero A2,
sera necesario analizar las superficies de fractura de las probetas de este tltimo acero, para
ver qué mecanismos de dafio intervienen y esclarecer la dependencia de éstos con la

estructura inicial del material.
5.1.3.1. Fragilidad en la region austenitica

En la regiéon austenitica es donde se producen las principales diferencias entre el
comportamiento del acero Al y el del acero A2, sobretodo en cuanto a la temperatura en la
que se pierde la ductilidad. El acero A2 tiene un comportamiento ductil hasta los 900°C,
como lo demuestra la Figura 5.7a, en la que se puede apreciar que la fractura a dicha
temperatura se produjo por la formacién y coalescencia de cavidades, mientras que a esta

misma temperatura el acero Al present6é un comportamiento fragil cuando fue ensayado en
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las mismas condiciones (Figuras 4.6a y 4.6c). A mayores temperaturas de ensayo, a las que
la ductilidad fue practicamente del 100%RA, la fractura se produjo por ruptura ductil de las

probetas (Figura 5.7b).

a) b)

Figura 5. 7 Superficie de fractura de las probetas del acero A2 ensayada tras un recalentamiento a
1100°C a a) 900°C y b) 1000°C

Para el acero A2 la ductilidad en caliente se pierde a temperaturas inferiores a 900°C de tal
manera que a 850°C su comportamiento es fragil. Las superficies de fractura de las
probetas del acero A2 sometidas a un recalentamiento a 1100°C y ensayadas a 850°C y
800°C (temperaturas de comportamiento fragil en el intervalo austenitico) se pueden ver en
la Figura 5.8. Ambas se caracterizan por su aspecto redondeado en el que los granos se
pueden intuir. Asi pues se advierte un comportamiento fragil parecido al del acero Al
cuando sus probetas fueron recalentadas a 1100°C y ensayadas en el intervalo austenitico. Si
se comparan las fractografias de la probeta del acero A2 ensayada a 850°C (Figura 5.8a) con
la del acero Al a la temperatura en la que aquel perdi6 la ductilidad, 900°C (Figura 4.6¢) se
puede comprobar que el mecanismo que produce la pérdida de la ductilidad, y que se
mantiene para el resto de temperaturas de comportamiento fragil en el intervalo austenitico,
es el mismo para los dos aceros. Quizas para las probetas del acero A2 la componente
intergranular tiene un caracter mas marcado que en el acero Al, pero en cualquier caso
domina la fractura que se definié como interdendritica cuando se observé en el acero Al

por su superficie lisa y aspecto globular.
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100 pum

2) b)

Figura 5. 8 Superficies de fractura de las probetas del acero A2 ensayadas tras un recalentamiento a
1100°C a a) 850°C y b) 800°C

Las metalografias de las probetas ensayadas en el intervalo austenitico muestran un gran
agrietamiento interno en el que las grietas siguen un camino intergranular. Esto se puede
apreciar en la Figura 5.9 en la que se representa la metalografia de la probeta ensayada a
800°C tras un recalentamiento a 1100°C y atacada con el reactivo 2. Como ya se vio para el
acero Al y se coment6 con anterioridad, un recalentamiento a 1100°C durante 3 minutos
no es suficiente para borrar las sefiales de las segregaciones. Estas estarfan implicadas en los
mecanismos de fractura observados que siguen apareciendo en las probetas del acero A2, a
pesar de que en un principio se esperaba que cambiaran al modificar la estructura inicial del

material.

Figura 5. 9 Metalografia de la probeta de acero A2 ensayada a 800 tras un recalentamiento a 1100°C

A pesar de que las segregaciones se han relacionado mucho con el S, no hay que descartar
posibles efectos de otros elementos residuales, o incluso interacciones entre ellos que
podrian producir enriquecimientos localizados. Por ejemplo, en algunos aceros con altos

contenidos en elementos residuales se han encontrado sulfuros de cobre en la superficie, ya
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que en presencia de oxigeno a temperaturas de recalentamiento, éste es mas estable que los
sulfuros de hierro o de manganeso. Este u otros compuestos de bajo punto de fusion se
podrian haber formado, confiriendo a la superficie de fractura ese aspecto liso propio de la
solidificacion. Para detectar la aparicion de fases liquidas durante el ciclo de
recalentamiento que puedan estar debilitando los limites de grano e induciendo el tipo de
fractura que se observa tras recalentamientos a 1100°C, se llevaran a cabo ensayos CHT
(continuous heating tensile test) cuyos resultados se expondran y discutirin mas adelante en

este capitulo.

5.1.3.2. Temperaturas en la region bifasica de austenita mas ferrita

La temperatura mas baja de ensayo es 700°C, a la que se espera que se haya formado ferrita
y probablemente todavia quede austenita en la microestructura. La superficie de fractura de
la probeta del acero A2 ensayada en estas condiciones se puede ver en la Figura 5.10. Se
trata de una fractura fragil pero no tiene caracter intergranular y tampoco tiene ningdn tipo
de similitud con la superficie de fractura de las probetas ensayadas en el intervalo
austenitico tras un recalentamiento a la misma temperatura. Se ha comentado que tras un
recalentamiento a 1100°C las probetas ensayadas a 700°C rompian sistematicamente fuera

de la longitud de fractura.

400 pm

Figura 5. 10 Superficie de fractura de la probeta de acero A2 ensayada a 700°C tras un
recalentamiento a 1100°C
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La metalografia de la seccion longitudinal de la probeta (Figura 5.11a) muestra como en la
regioén en la que la probeta rompe existe algo de agrietamiento interior ademas de una gran
cantidad de ferrita. Sin embargo, en una region alejada de la superficie de fractura y
correspondiente al centro de la probeta, ya que la probeta no rompié dentro de la longitud
de ensayo, la ferrita si que se encuentra rodeando los limites de grano de austenita (Figura
5.11b). A pesar de que la ferrita cuando se encuentra en los limites de grano actia como
concentrador de las deformaciones y fragiliza el acero promoviendo una fractura
intergranular ductil, en esta ocasion la fractura de la probeta se produce en una region en la
que la ferrita estd en mayor cantidad, que ademas es una region en la que la temperatura era
menor que en el centro de la probeta como la mayor fraccién en volumen de ferrita lo
demuestra. Esto es debido a las caracteristicas del calentamiento por inducciéon que permite
homogeneizar la temperatura sélo en el centro de la bobina pero en el que las temperaturas
caen fuera de dicha region. Asi pues, el punto de la curva de ductilidad a 700°C
corresponde en realidad a una temperatura menor y por lo tanto el valle de ductilidad se

extenderfa a menores temperaturas.

Figura 5. 11 Metalografias de la probeta de acero A2 ensayada a 700°C tras un recalentamiento a
1100°C a) region cercana a la superficie de fractura y b) region lejos de la superficie de fractura

Este problema segun el cual las probetas rompen fuera de la longitud de ensayo para
temperaturas inferiores a 800°C, ha sido reportado otros autores, principalmente para
probetas solidificadas in-sitn, aunque no se le ha llegado a dar ninguna explicacion!™ ',
Probablemente la explicacion esté en el hecho de que la ferrita que aparece rodeando la
austenita a estas temperaturas ya no es inducida por deformacién y por lo tanto no aparece
como una fina capa, sino que lo hace de una forma mas gruesa que probablemente no

concentre tan facilmente las deformaciones. En este caso, el problema aparece tras

recalentamientos a bajas temperaturas que proporcionan un tamafio de grano pequefio, de
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tal modo que la relacién entre el espesor de la capa de ferrita formada con respecto al
tamafio de grano es mayor y esto podria estar inversamente relacionado con un efecto
concentrador de las deformaciones. Ademas, a las temperaturas a las que esto sucede la
diferencia entre la resistencia de la ferrita y la austenita no es muy grande y la configuracion
en la que se hallan podria hacer que la microestructura sea mas resistente incluso que a
temperaturas inferiores para las que la ferrita se encuentra en mayor fraccién en volumen, y

esa serfa la zona por donde las probetas romperian.

5.2. Efecto de la estructura inicial del material para recalentamientos a 1330°C

Para poder discutir el efecto que la estructura inicial de un acero de construccién tiene en la
ductilidad en caliente cuando éste se recalienta a 1330°C, serda necesario comparar el
comportamiento de los aceros Al y A2 para dichas condiciones de ensayo. Los
comportamientos de ambos aceros se compararan a partir de sus curvas de ductilidad asi
como de los mecanismos de fragilizaciéon que se evaluaran a partir del correspondiente
analisis fractografico y metalografico de las probetas. Aqui Gnicamente se presentaran las
fractografias y metalografias del acero A2 ya que las del acero Al fueron mostradas en el
capitulo anterior, aunque habra que tenerlas presentes para poder discutir los resultados en

funcién de la estructura inicial del acero.

5.2.1. Tamano de grano del acero A2

Del mismo modo que en ocasiones precedentes, el tamafio de grano del acero A2 tras un
recalentamiento a 1330°C se evalu6 mediante la decoracién con ferrita de los limites de
grano de austenita. Con este método se obtuvo un tamafo de grano medio de 324pum a
partir de metalografias como la de la Figura 5.12. Este tamafio de grano es muy cercano al
obtenido para el acero Al tras el mismo ciclo térmico que fue de 344 um. Esto supone una
diferencia minima en cuanto a la influencia de la estructura inicial del material en el tamafio

de grano obtenido tras un ciclo térmico de recalentamiento a altas temperaturas.

Las distribuciones de tamafio de grano obtenidas para ambos aceros se comparan en la
Figura 5.13. Estas muestran algunas diferencias entre ambos aceros, principalmente una
mayor homogeneidad para el acero A2 con granos de 100 a 300pm en su mayoria, mientras

que el acero Al tiene una gran cantidad de granos en un rango mas amplio de tamafos,
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desde los menores de 100pm hasta los de 500pm, ademas de algunos mas grandes de hasta

mas de Imm que se encuentran esporadicamente.

d, = 324um

Figura 5. 12 Metalografia de la probeta recalentada a 1330°C con los limites decorados con ferrita
para poder medir el tamafio de grano

40 - Y AceroAl
V] AceroA2

30 4

20 4

Frecuencia (%)

X

XX

!

X5

{]
SRRIILIEIN

%

!

X

R

%
“
_§7
s

-

N

7
v
7
4

2

S & \Q@ S \q}@
¢y & R § §© & &
O O NS RN

Tamafio de grano (um)

Figura 5. 13 Distribucion de los tamafios de grano de los aceros Al (colado) y A2 (laminado) después
de un recalentamiento a 1330°C
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5.2.2. Curvas de ductilidad en caliente

En la Figura 5.14 se representan las curvas de ductilidad de los aceros Al y A2 en
condiciones de recalentamiento a 1330°C. Como ya sucediera para recalentamientos a
menores temperaturas (Figura 5.3), al comparar las curvas de ductilidad de ambos aceros,
se puede ver como la estructura inicial del acero permite desplazar la caida de la ductilidad a
temperaturas menores cuando la estructura es laminada. Mientras que el acero Al pierde la
ductilidad entre 900°C y 1000°C, la curva del acero A2 indica que este acero pierde la
ductilidad entre 850°C y 900°C, a menores temperaturas pero igualmente dentro del

intervalo austenitico.

100
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. —m— Acero A2
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= 40+
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Figura 5. 14 Curvas de ductilidad tras recalentamientos a 1330°C de los aceros Al (colado) y A2
(laminado)

Mintz y Arrowsmith® ya compararon, en condiciones de recalentamiento a 1330°C, el
comportamiento de un acero entre probetas extraidas de un planchén y probetas extraidas
del acero después de haber sido laminado. El desplazamiento de la curva a menores
temperaturas para una estructura laminada que se observa en la Figura 5.14 no se observé
en dicho trabajo, en el que no se detecté ninguna diferencia de comportamiento entre
ambas condiciones iniciales del material. Hay que tener en cuenta que los aceros utilizados

para dicho estudio eran aceros C-Mn-Nb-Al y en ellos la pérdida de la ductilidad se
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relaciona con la precipitacion de Nb(C,N) y AIN en los limites de grano de austenita,
mientras que las diferencias entre los aceros Al y A2 parecen atribuirse mas bien a las
diferencias en los patrones de segregacion y precipitacion relacionados con el S y otros

elementos residuales.

De igual modo que para recalentamientos a menores temperaturas (apartado anterior), el
cambio de comportamiento de ductil a fragil se corresponde con un cambio en el
comportamiento a tracciéon, en particular con una desaparicion del fenémeno de
recristalizacién dindmica. En la Figura 5.15 se soporta la hipotesis con metalografias de las
probetas del acero Al ensayadas a 1000°C y a 900°C. A la temperatura mas alta de ensayo,
para la que la probeta presenté un comportamiento ductil, se puede ver la formaciéon de
nuevos granos cerca de la superficie de fractura (Figura 5.15a) que indican que para dicha
temperatura hubo recristalizaciéon dinamica, mientras que dicho fenémeno no se observo
para las probetas que fueron ensayadas a 900°C (Figura 5.15b) en las que unicamente se
observé una gran decohesion intergranular y en la que no se aprecia la formacion de
nuevos granos cerca de la superficie de fractura, sino granos con tamafios grandes, fruto del
recalentamiento a altas temperaturas. Para el acero A2 la hipétesis de que la pérdida de
ductilidad se relaciona con la desaparicién de la recristalizacién dinamica se soporta por las
curvas de tension-deformacion a traccion de la Figura 5.16, de tal manera que a 900°C el
acero todavia muestra cierta recuperacion de la tension durante la deformacion, mientas

que a 850°C no existe ningun tipo de recuperacion después de alcanzar la tensiéon maxima.

Figura 5. 15 Metalografia de probetas del acero Al sometidas a recalentamientos a 1330°C y
ensayadas a a) 1000°C y b) 900°C
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= 900°C acero A2
= 850°C acero A2
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Figura 5. 16 Curvas tension-deformacion a traccion del acero A2 de las temperaturas a las que se
produce la transicion ductil-fragil tras recalentamientos de las probetas a 1330°C

Si para recalentamientos a 1100°C las diferencias de comportamiento se relacionaron con el
S, cuando el recalentamiento es a 1330°C dicho elemento también debe de estar jugando un
papel fundamental. De nuevo el papel del S debe de ser analizado desde el punto de vista
de las segregaciones y de los sulfuros que puede estar formando. Las segregaciones que se
observaron en la Figura 5.6 y que se relacionaron con el S, podrian haber desaparecido tras
un recalentamiento a 1330°C o por lo menos haberse atenuado con respecto a
recalentamientos a menores temperaturas. Ademas es posible que a 1330°C se ponga en
solucion parte del S que estuviera formando sulfuros. Los nuevos sulfuros que se formen
durante el enfriamiento a las temperaturas de ensayo lo haran probablemente en los limites
de grano, que seran también las regiones en las que se produzcan las posibles nuevas

segregaciones después de austenizar a altas temperaturas.

El aspecto de los sulfuros tras un recalentamiento de las probetas a 1330°C se puede ver en
la Figura 5.17. En general parece que para el acero Al los sulfuros se encuentran
distribuidos al azar en la matriz del material y parece apreciarse un ligero aumento de su
tamafio con respecto a los encontrados tras recalentamientos a menores temperaturas. Para
el acero A2 los sulfuros siguen manteniendo una cierta orientacion, sin embargo ya no
todos tienen forma de baston, a pesar de que los nuevos sulfuros parecen precipitar en

forma globular uno tras otro en la direcciéon en la que estaba probablemente el sulfuro que

112



Capitulo 5: Efecto de la estructura inicial en la ductilidad en caliente

los originé. Para que este efecto se aprecie mejor se tomé una imagen de SEM que se

puede ver en la Figura 5.17b.

50 um

0

Figura 5. 17 Metalografias de los MnS del a) acero Aly b) acero A2 y de las segregaciones del c)
acero Aly d) acero A2 tras recalentamientos a 1330°C

Las segregaciones como regla general se han atenuado para los dos aceros. Para el acero Al
unicamente se encuentran segregadas algunas regiones, aunque no de un modo
generalizado, como la que se muestra en la Figura 5.17c. En estas regiones los espacios
interdendriticos son pequefios y por lo tanto corresponden a regiones en las que las
microsegregaciones de solidificacion fueron mas fuertes, aunque por lo general las probetas
recalentadas a 1330°C no presentan segregacion interdendritica. Para el acero A2 (Figura
5.7d) las segregaciones, que aparecian alineadas después de la laminacién, practicamente
han desaparecido, aunque todavia se pueden apreciar algunas franjas obscurecidas que
podrian corresponder a las regiones mas segregadas. Por lo general parece que el

recalentamiento a 1330°C ha ayudado a poner en solucién gran parte del S que estaba
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segregado y algo del que estuviera formando sulfuros. Esto contribuird a favorecer tanto
segregaciones intergranulares como la formacion de sulfuros finos en dichas regiones. Sin
embargo la orientaciéon de los sulfuros y segregaciones que se observaba tras
recalentamientos a 1100°C no ha desaparecido del todo, favoreciendo de nuevo el
desplazamiento de la curva de ductilidad a menores temperaturas para la condicion
laminada, aunque como parece logico, este desplazamiento no es tan pronunciado tras

recalentamientos a 1330°C.

Una vez que se ha producido la pérdida de la ductilidad en el intervalo austenitico, el
comportamiento de ambos aceros es analogo: la ductilidad sigue con valores muy bajos
hasta temperaturas en la zona bifasica y las curvas de ductilidad trascurren casi paralelas,
incluso ambos aceros mostraron una cierta recuperaciéon de la ductilidad a 650°C. La
probeta ensayada a 700°C tras un recalentamiento a 1330°C no presenté ningtin problema y
rompi6 en la longitud de ensayo, aunque a 650°C volvié a aparecer el fenémeno por el cual

las probetas rompen fuera de la longitud de ensayo a bajas temperaturas.

También se puede observar cémo la curva de ductilidad del acero A2 cae por debajo de la
del acero Al para todas las temperaturas de ensayo (sélo a 650°C tienen valores casi
idénticos). Esto ya sucedia cuando los recalentamientos se llevaban a cabo a menores
temperaturas, aunque a 1330°C la diferencia entre ambas curvas es menor. Como se sugitio
cuando se observo esta tendencia para recalentamientos a 1100°C, la leve mejoria de la
ductilidad que presenta el acero A2 en el pozo de ductilidad podria deberse a que el tamafio
de grano de este acero es algo menor al del acero Al, y ademas, su distribucién es mas
homogénea, pero como sefialan Mintz ez a/ estas diferencias se hacen menos notables a

medida que el tamafio de grano aumenta Bl

Es dificil poder comparar las curvas de los aceros Al y A2 con otros resultados obtenidos
en bibliografia, en primer lugar porque ambos son aceros industriales que combinan el
efecto de varios elementos perjudiciales para la ductilidad en caliente, y ademas las
condiciones de ensayo varfan de un trabajo a otro. La mayoria de los datos disponibles
versan sobre el efecto de un tnico elemento en la ductilidad. Por ejemplo Nagasaki et a/”"
estudiaron el efecto del Cu en aceros laminados con 0.2%C y recalentamientos a altas
temperaturas, observando pérdidas de la ductilidad progresivas entre 950°C y 850°C,

aunque las velocidades de deformacién fueron mas rapidas que las de este estudio y el
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acero no contenia ni Sn ni S. Segin los resultados de Houpert 7 a/!""!, una disminucién en
el contenido de carbono (hasta 0.07%C) hace que la curva se desplace a temperaturas
menores, con pérdidas de la ductilidad entre 900°C y 800°C. Por otro lado Song et a/!™
evaluaron el efecto del Sn en un acero laminado con 0.15%C recalentado a altas
temperaturas y determinaron que este elemento provoca %RA minimas muy bajas, pero a
850°C la ductilidad todavia es superior al 40%RA. El efecto combinado de ambos
elementos fue estudiado por Matsuoka e @/ para probetas extraidas de un lingote, que
corresponderia a la estructura del acero Al, y recalentadas a temperaturas intermedias
(1250°C) para un acero con 0.15%C, 0.4%Cu y 0.05%Sn. En este caso la pérdida de la

ductilidad se produjo a 800°C con valores minimos superiores también al 40%RA.

En cuanto al S, a pesar de que esta ampliamente comprobada su influencia en la incidencia
en el agrietamiento transversal, ésta no siempre es evidente cuando los aceros se ensayan en
condiciones de recalentamiento. Por ejemplo, para aceros microaleados y con altos

contenidos en Mn!®**"

ensayados tras recalentamientos a 1330°C no se aprecia ninguna
influencia del contenido en S en la ductilidad en caliente de los aceros. De hecho se ha
comprobado que cuando las relaciones Mn/S son elevadas se reduce el efecto negativo y
fragilizador del S¥*'"¥ tras recalentamientos a altas temperaturas. Cuando las relaciones son
bajas, de alrededor de 10" las curvas de ductilidad en condiciones de recalentamiento
muestran el efecto negativo del S en la ductilidad en caliente que provocan menores %RA
en el pozo de ductilidad que ademas se ensancha hasta provocar pérdidas de la ductilidad a
temperaturas tan elevadas como 1150°C. Este efecto fragilizador del S se puede apreciar en

[64,67]

toda su magnitud cuando no hay Mn en la composicion En cualquier caso, lo mas

conveniente para evaluar el efecto del S en la ductilidad en caliente es realizar los ensayos

29,109

en probetas solidificadas #n-sit2*”'") ya que ésta es la tinica manera de poner en solucién el

S que estuviera previamente formando sulfuros.

Al comparar las curvas en bibliografia con las obtenidas en la Figura 5.14 es destacable que
la pérdida de la ductilidad es mas brusca y ademas ésta se produce a temperaturas
superiores para los aceros Al y A2 que para el resto de aceros con diferentes contenidos en
elementos residuales. Esto puede deberse al efecto combinado de los altos contenidos en
Cu, Sny S, y al efecto que estos elementos pueden tener en los mecanismos de dafio. Este

efecto sera analizado en los siguientes apartados en base a las fractografias.
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Como inciso, habria que comentar que los resultados obtenidos hasta el momento se
pueden analizar también desde el punto de vista del efecto que tiene el ciclo de
recalentamiento en la ductilidad en caliente del acero A2, a pesar de que en este capitulo se
esta evaluando el efecto de la estructura inicial del material. Para ello s6lo hay que comparar
el comportamiento del acero A2 para recalentamientos a 1100°C (Figura 5.3) y a 1330°C
(Figura 5.14). Al comparar dichas figuras se llega a la conclusion de que para el acero A2
(con la estructura inicial seleccionada para la mayoria de estudios de ductilidad en caliente),
tiene un comportamiento muy similar a pesar de variar la temperatura de austenizacion.
Esto mismo ya se observé para el acero Al en el capitulo anterior, y como entonces, parece
que las diferencias microestructurales asociadas a cada uno de los ciclos térmicos, en
particular las diferencias en cuanto a tamafio de grano inicial, no afectan a la ductilidad en
caliente del acero. Sin embargo, algunas diferencias observadas entre los aceros Al y A2 se
han explicado en funcién de las diferencias en el tamafio de grano. Para explicar esta
aparente contradicciéon habria que retomar la idea que se introdujo en el capitulo 3 segun la
cual existen dos mecanismos fragilizadores actuando a diferente escala, uno interdendritico
que aparece principalmente tras austenizaciones a bajas temperaturas, y otro intergranular
que necesita mayores temperaturas de austenizacioén para ser predominante. Los resultados
estarfan indicando que ambos mecanismos provocan comportamientos similares y por lo
tanto la ductilidad parece independiente del tamafio de grano que cada temperatura de
recalentamiento induce, sin embargo, cada uno de estos mecanismos de fragilizacion serfa

sensible al tamafio de grano.

Los valores minimos de ductilidad obtenidos tras cada uno de los recalentamientos rondan
20-30%RA, lo que demuestra la gran fragilidad del acero para temperaturas en el valle de
ductilidad, sea cual sea el ciclo de recalentamiento al que se someten las probetas. Falta
todavia determinar si, como sucediera para el acero Al, se produce un cambio en el

mecanismo de fractura al variar la temperatura de recalentamiento.

5.2.3. Mecanismos de fractura

Los mecanismos de fractura que afectan al acero A2 cuando sus probetas se ensayan tras

recalentamientos a 1330°C se presentaran a continuaciéon en funciéon del intervalo de

temperaturas en el que aparezcan.
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5.2.3.1. Fragilidad en la region austenitica

A las temperaturas mas altas de ensayo el acero A2 tiene un comportamiento ductil (con
%RA cercanas al 100% a 1000°C) en el que las superficies de fractura muestran una gran
deformacion plastica como se puede ver en la Figura 5.18 para la probeta ensayada a 900°C.
A esta temperatura, que corresponde a la temperatura mas alta para la que el acero A2
presenta buena ductilidad, la fractura es transgranular por la formacién y coalescencia de

huecos.

Figura 5. 18 Superficie de fractura de la probeta del acero A2 ensayada a 900°C tras un
recalentamiento a 1330°C

El valle de ductilidad del acero A2 se inicia a 850°C, en la region austenitica y se extiende
hasta temperaturas en la regién bifasica. Las superficies de fractura de las probetas
ensayadas tras un recalentamiento a 1330°C y que tuvieron un comportamiento fragil en la
region austenitica se pueden ver en la Figura 5.19. A 850°C (Figura 5.192) la probeta
muestra una superficie de fractura intergranular muy similar a la que present6 el acero Al
ensayado a la temperatura a la que perdié la ductilidad tras el mismo ciclo de
recalentamiento, 900°C. Ademas de la componente intergranular cerca de los puntos triples
la morfologia de la fractura muestra ciertas protuberancias que podrian ser relacionadas con
las formas globulares observadas en probetas ensayadas tras recalentamientos a menores
temperaturas en el intervalo de comportamiento fragil. Cuando se disminuye la temperatura
de ensayo hasta los 800°C, la fractura tiene un caracter marcadamente intergranular como

se puede ver en la Figura 5.19b con la superficie de los granos lisa.
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Figura 5. 19 Superficies de fractura de las probetas del acero A2 ensayadas tras un recalentamiento a
1330°C a a) 850°C y b) 800°C

La componente intergranular de la fractura tras recalentamientos a 1330°C se corrobora en
la metalografia de la probeta ensayada a 800°C que aparece en la Figura 5.20. En ella se
muestra un gran agrietamiento interno en el que las grietas siguen claramente un camino
intergranular. Estas grietas son mas grandes que las observadas en probetas recalentadas a
1100°C debido al mayor tamafo de grano asociado a recalentamientos a temperaturas mas

elevadas.

Figura 5. 20 Metalografia de la probeta de acero A2 ensayada a 800 tras un recalentamiento a 1330°C

Por el intervalo de temperaturas al que se estan ensayando las probetas y por el tipo de
fractura que se ha obtenido, intergranular con la superficie de los granos lisa, existen dos
mecanismos que podrian estar actuando para fragilizar el acero. El primero estarfa
relacionado con posibles segregaciones de especies capaces de segregar en condiciones de

no-equilibrio dadas las rapidas velocidades de enfriamiento que se dan después del
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recalentamiento, probablemente el S y el Sn. El otro posible mecanismo de fragilizacién
serfa el de deslizamiento en los limites de grano que estaria favorecido por la precipitacion
de finos sulfuros en los limites de grano de austenita, a partir del S que se pueda haber

puesto en disolucién después del recalentamiento.

5.2.3.2.  Fragilidad en la region bifasica de austenita mas ferrita

Las probetas ensayadas a 700°C presentaron valores de %RA semejantes a los obtenidos
para las probetas ensayadas a 800°C y 850°C. Sin embargo, las fractografias muestran
caracteristicas diferentes asociadas a la aparicién de ferrita en la microestructura. Como se
puede ver en la Figura 5.21, la fractura de la probeta ensayada a 700°C sigue siendo
intergranular, pero en este caso la superficie de los granos aparece rugosa debido a la
concentracion de las deformaciones en la capa de ferrita que se debe de haber formado

alrededor de los granos de austenita. Se trata pues de una fractura intergranular dactil.

Figura 5. 21 Superficie de fractura de la probeta de acero A2 ensayada a 700°C tras un
recalentamiento a 1330°C

La aparicion de ferrita rodeando los granos de austenita se confirma en la metalografia de la
probeta representada en la Figura 5.22. Se puede apreciar en ella como las grietas
transcurren por espacios intergranulares, regiones que aparecen decoradas con ferrita. Se

puede pues concluir que la fragilizacion a esta temperatura se produce por la formacion de
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una fina capa de ferrita que se forma en los limites de grano de austenita concentrando las

deformaciones.

b0

Figura 5. 22 Metalografia de la probeta de acero A2 ensayada a 700°C tras un recalentamiento a
1330°C

A 650°C la probeta ensayada tras un recalentamiento a 1330°C tiene una superficie de
fractura intergranular, aunque, combinada con los granos, se ve algo mas de deformacion
que a temperaturas superiores (Figura 5.23), lo que explicaria la sensible mejora de la
ductilidad a bajas temperaturas. La metalografia (Figura 5.24) ademds muestra que existe
una mayor fracciéon de ferrita precipitada que a 700°C y que ésta alcanza un espesor
considerable en los limites de grano. Ademas existe algo de agtrietamiento interno que

transcurre por zonas ferriticas.

& mm

Figura 5. 23 Supetficie de fractura de la probeta de acero A2 ensayada a 650°C tras un
recalentamiento a 1330°C
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Figura 5. 24 Metalografia de la probeta de acero A2 ensayada a 650°C tras un recalentamiento a
1330°C

5.3, Curvas CHT de los aceros Al y A2

Dado el comportamiento de los dos aceros cuando las probetas se recalientan a 1100°C, y
considerando la posibilidad de que ésta fuera una temperatura que pudiera inducir algin
tipo de mecanismo fragilizador que pudiera promover el tipo de fractura que se observa
para sus probetas, se decidi6 llevar a cabo un ensayo CHT (Continuous Heating Tensile

Test) para cada uno de los aceros. Este ensayo, que fue desarrollado por Asan"*”

patra
determinar la temperatura de fusiéon incipiente (IMP en sus siglas en inglés), también

permite detectar transformaciones de fase dindmicas.

Las curvas CHT de los aceros A1y A2, obtenidas a velocidades de deformacién de 3107s
y velocidades de enfriamiento de 2°C/s, se comparan en la Figura 5.25a. En cada una de
ellas se pueden apreciar cuatro caidas de la tensién de fluencia denominadas con letras de la
aalad La caida sefialada como @ es una caida brusca que se produce a temperaturas muy
cercanas a los 1100°C, y dado que a esta temperatura no existe ningiin cambio de fase, la
caida sélo puede estar relacionada con el fenémeno de ablandamiento por recristalizacion
dinamica, o, con la aparicién de algin mecanismo fragilizador. Las caidas 4y ¢, que pueden
ser interpretadas del mismo modo, sufren un desplazamiento a temperaturas mayores para
el acero A2. De confirmarse que todas las caidas corresponden a recristalizacion dinamica
éstas podrian estar indicando un comportamiento de picos multiples. El hecho de que las
tensiones de fluencia no coincidan, ni tampoco la localizacién de las caidas, podtian indicar
una influencia de los diferentes tipos de sulfuros y patrones de segregacion en la

recristalizacion dinamica de cada acero. La caida J corresponde al IMP del acero. Dada la
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composicion del acero este punto en el que la tensién se hace cero corresponde a la

formacion de liquido alrededor de los limites de grano de austenita.

Es posible conocer qué picos pueden estar relacionados con una posible recristalizacion
dinamica, dada la dependencia que este fenémeno tiene con la velocidad de deformacion.
Para determinar la naturaleza de las caidas observadas en la Figura 5.25a, se ensay6 una
probeta del acero Al a una velocidad de deformacién mas lenta para ver si éstas se
desplazaban o por el contrario eran caracteristicas de una determinada temperatura. Las
dos curvas CHT del acero Al a diferentes velocidades de deformacion se comparan en la
Figura 5.25b. Como cabia esperar al disminuir ésta se produce también una disminucién
generalizada de la tension de fluencia. Las caidas en la curva a la velocidad de deformacién
mas baja se sefialan de la ¢’ a la ¢’ La caida @’ es muy tenue, por lo que no queda claro que

esté indicando algin mecanismo.

Resulta curioso que la siguiente caida, 4’, quede justo debajo de la segunda caida de la curva
obtenida a velocidades de deformacién mas grandes, 4. Para ver si se trataba de una caida
debida a recristalizaciéon dinamica que de manera coincidente aparecia a la misma
temperatura que 4 o si se trataba de algin fenémeno particular que pudiera estar teniendo
lugar alrededor de 1170°C, se ensayé una probeta del acero Al a la velocidad de
deformacion mas rapida y se templd justo después de que se produjera dicha caida. La
metalograffa de la probeta atacada con el reactivo 2 se puede ver en la Figura 5.20.
Unicamente aparecen algunos granos mis pequefios y no queda claro si haya podido haber
recristalizacion. Lo que si parece es que queda cierta reminiscencia de las segregaciones
interdendriticas de la solidificacién como se podria interpretar por el contorno redondeado
de algunos de los granos. Algunos de estos limites han quedado fuertemente atacados
pudiendo indicar una fuerte segregacion en estas regiones, quizas inducidas por la

deformacion.

Llama la atencién el desplazamiento a temperaturas mayores de la ultima caida,
correspondiente al IMP, cuando se disminuye la velocidad de deformacion. Esta caida
debiera depender unicamente de la temperatura y no de la velocidad de deformaciéon y su
desplazamiento a mas altas temperaturas sélo puede ser explicado como consecuencia de

[120]

posibles segregaciones de elementos de aleacion" " o residuales.
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Asi pues las curvas CHT ayudan a concluir que a 1100°C no se induce ningun tipo de
mecanismo fragilizador y que por lo tanto se puede considerar que el tipo de fractura
observado para las probetas ensayadas tras recalentamientos a dichas temperaturas es mas
bien fruto de posibles segregaciones, que parecen ser muy fuertes teniendo en cuenta que
ni siquiera después de que haya habido recristalizacién y se hayan alcanzado temperaturas

de 1170°C se han borrado completamente.
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Figura 5. 25 Curvas CHT a) efecto de la estructura inicial del material y b) efecto de la velocidad de
deformacién para una probeta del acero Al
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Figura 5. 26 Metalografia de la probeta ensayada mediante CHT y templada después de la caida b o
3’
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Capitulo 6

Solidificacién zz-sitn de las probetas

Como se ha podido ver en los capitulos precedentes, las curvas de ductilidad obtenidas tras
someter a las probetas a ciclos de recalentamiento muestran diferencias en funcién de la
condicion inicial de material, por lo que no es posible establecer un comportamiento ductil-
fragil en funcién de la composiciéon para aceros con altos contenidos en elementos
residuales. Ademas, a pesar de que para los dos aceros las curvas son muy similares después
de ciclos de recalentamiento a diferentes temperaturas, las fractografias de las probetas
muestran diferentes aspectos dependiendo de la temperatura a la que se lleva a cabo el
recalentamiento. Estas diferencias se relacionaron principalmente con el S y sus patrones de

segregacion y/o precipitacion de sulfuros.

Para discutir la conveniencia de evaluar la ductilidad en caliente de aceros con altos
contenidos en residuales e impurezas en condiciones de recalentamiento, y si es asi
determinar qué condicion inicial del material y temperatura de recalentamiento son los mas
adecuados, se llevaron a cabo una serie de ensayos en los que las probetas fueron
solidificadas 7n-situ. Este tipo de ensayo es el mas adecuado para predecir la susceptibilidad
al agrietamiento transversal de un acero, ya que permite simular mejor las condiciones
termo-mecanicas a las que se ve sometida la superficie del producto semi-elaborado
durante el desdoblado en colada continua. Esta practica se considera imprescindible para
determinar la influencia del S y del Ti en la ductilidad en caliente, porque los MnS y TiN
que puedan estar presentes tienen puntos de fusion elevados y es necesario fundir el acero

para poner en solucion a dichos elementos.

Al fundir y solidificar zn-situ las probetas de los acero Al y A2, se pretendera ademas de
poner el S en solucién, regenerar la microestructura, simular los patrones de solidificacion y
segregacion en la superficie del producto, asi como obtener tamafios de grano parecidos a
los que se dan en colada continua, aunque la estructura columnar que se encuentra en los
productos semi-elaborados es dificilmente reproducible, principalmente por cuestiones

dimensionales.



Capitulo 6: Solidificacion zn-situ de las probetas

El procedimiento para llevar a cabo la solidificacion zn-sitn de probetas de los aceros Al y
A2 se detalla en la el capitulo 3. Durante los ensayos de traccion se mantendran las
velocidades de deformacién y de enfriamiento que se siguieron cuando éstos se realizaron
en condiciones de recalentamiento. Los resultados se analizaran en relacion con los

presentados en los capitulos precedentes.

6.1. Curvas de ductilidad en condiciones de solidificacién zz-sztu

Las curvas de ductilidad obtenidas mediante ensayos llevados a cabo tras la solidificacion
in-sitn de probetas de los aceros Al y A2 se pueden ver en la Figura 6.1. Lo primero
destacable tras la observacion de las curvas son los bajos valores de %RA generales para
ambos aceros con minimos alrededor del 5%RA. La recuperacion de la ductilidad a altas
temperaturas se produce con valores de reduccion de area también relativamente bajos, por

debajo del 40%RA para los dos aceros.
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Figura 6. 1 Curvas de ductilidad para condiciones de solidificacion in-situ de los aceros Aly A2

La pérdida de la ductilidad parece iniciarse a partir de la temperatura mas alta de ensayo que

fue 1100°C y los valores se mantienen muy bajos para el resto de temperaturas. Para el
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acero A2 esta pérdida parece producirse de una manera mas progresiva que para el acero
Al que la pierde claramente entre 1100°C y 1000°C. A bajas temperaturas, unicamente para
el acero A2 (que pudo ser ensayado hasta 650°C) puede verse una leve recuperacion de la
ductilidad. El comportamiento no difiere mucho de un acero a otro, aunque al solidificar /-
sitn las probetas lo que cabria esperar serfa un comportamiento casi idéntico ya que este
método de ensayo permite regenerar la microestructura y la nueva microestructura
dependerfa de la composicion quimica, muy similar para los dos aceros, y de los ciclos

térmicos, también iguales para ambos.

Son pocos los datos encontrados en bibliografia sobre la ductilidad en caliente evaluada en
condiciones de solidificacién zz-sitn para aceros con altos contenidos en elementos
residuales. Essadiqi e o/ utilizaron el sistema Gleeble para estudiar la interacciéon entre
Cu, Sn y Ni para diferentes contenidos en carbono. Para un acero con un contenido medio
en carbono, la adicion de 0.4%Cu y 0.04%Sn tuvo como consencuencia un
ensanchamiento y ahondamiento del pozo de ductilidad con respecto al de un acero C-Mn,
cuyas pérdidas se relacionaron directamente con las temperaturas de transformacion. Las
pérdidas de ductilidad para el acero con residuales se produjeron entre 900°C y 800°C y la
adicion de Ni mejoré la ductilidad. Los valores minimos que se obtuvieron rondaban el
20%RA a temperaturas entre 750°C y 800°C. Los maximos, a partir de 900°C rondaban 70-
80%RA que son valores mayores a los que se han obtenido en el presente trabajo. Existe
una similitud entre las curvas encontradas por Essadiqi y las que se obtienen en el presente
trabajo que radica en la escasa recuperaciéon de la ductilidad a bajas temperaturas. Este
comportamiento se atribuye a la presencia combinada de Cu y Sn en la composiciéon y
también lo observaron Matsuoka e# 4™ para aceros con contenidos muy parecidos de Cu y
Sn y ensayados en condiciones de recalentamiento en probetas con estructura de colada. El
comportamiento se atribuye a la facilidad que tiene el Sn para segregar a los limites de

grano austeniticos y entre la ferrita proeutectoide y la austenita.

El efecto del Cu como unico elemento residual en condiciones de solidificacion in-situ se ha
evaluado para aceros o bien calmados al aluminio o microaleados con Ti-Nb con
0.5%Cu™. En este caso no se detecté ninguna influencia del Cu en la ductilidad del acero
C-Mn-Al y su presencia incluso mejoré la ductilidad de un acero C-Mn-Ti-Nb y se sugiere
que el Cu podria aumentar la actividad de los atomos de C y N en la austenita y esto

favoreceria la formacion de (Ti,Nb)CN mas grandes y por lo tanto menos petjudiciales en
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términos de ductilidad en caliente. S6lo cuando los ensayos se llevan a cabo en atmédsfera
de aire, el Cu parece reducir la ductilidad de aceros calmados al aluminio y microaleados™.
Aunque el mecanismo légico de fragilizaciéon que cabria esperar que estuviera actuando es
el de “hot shortness”, no hubo evidencia de éste y si que se encontraron algunos sulfuros u

oxisulfuros de Cu en los limites de grano a los que se les atribuy6 la fragilizaciéon del acero

en la region austenitica que se produjo a 850°C para un acero C-Mn-Al

El efecto aislado del Sn en condiciones de solidificacion zz-sizu también fue evaluado para
aceros con 0.05%C y 0.6%Mn". Un contenido del 0.1%Sn produjo un reduccién de la
ductilidad del 20%RA, con respecto al acero sin Sn, para todo el intervalo de temperaturas

de ensayo, alcanzando valores minimos algo inferiores al 30%RA a 900°C.

Hay que tener en cuenta dos factores fundamentales al comparar las curvas obtenidas en
bibliograffa para ensayos de solidificacién zz-sitn con las obtenidas en la Figura 6.1. El
primero de ellos radica en las diferencias en la composicién quimica de los diferentes
aceros y el segundo en los sistemas de ensayo utilizados y las diferentes caracteristicas de la
fusién en un horno por induccién con respecto al simulador termo-mecanico Gleeble. En
cuanto a la composicién quimica habria que destacar las diferencias en los contenidos de S,
mayores para los aceros Al y A2 que para los aceros del resto de trabajos. Por ejemplo, los
aceros estudiados por Essadiqi ez a/®" tienen contenidos de 0.003-0.005%S, mientras que
los aceros Al y A2 tienen contenidos de 0.021%S y 0.03%S respectivamente. Este
elemento podria estar relacionado con la aparicién de la caida de la ductilidad a mayores
temperaturas. Si as{ fuera, al efecto combinado del Cu y del Sn habria que afiadir el del S
que, como se concluyé en capitulos precedentes, tendrfa una influencia determinante en la
ductilidad en caliente de este tipo de aceros. La influencia del S serfa mas apreciable en
condiciones de solidificacion zx-situ de lo que lo fue en condiciones de recalentamiento, ya
que éste es el unico método de ensayo que permite disolver las inclusiones y poner el S en

solucion.

En cuanto al sistema experimental hay que tener en cuenta que los ciclos térmicos que
comprendieron la solidificacion zn-situ de las probetas de los aceros Al y A2 se llevaron a
cabo mediante calentamiento por induccién mientras que para el resto de trabajos se utilizo
el sistema de simulacién termo-mecanico Gleeble. Ambos tienen asociado un problema

que consiste en la apariciéon de rechupes en el interior de las probetas como consecuencia
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de las contracciones que supone el paso de liquido a sélido y por el cambio de fases de
ferrita 8 a austenita durante la solidificaciéon de las mismas. Los rechupes actian como
concentradores de tensiones y ademas falsean los valores de reduccion de area ya que en
realidad son secciones no resistentes dentro de las probetas. Dado que este fenémeno
aparece en todas las probetas ensayadas en un mismo sistema, los resultados obtenidos son
en realidad comparativamente validos, pero suponen un impedimento para la correcta
comparacion de resultados obtenidos en diferentes sistemas. Ademas, cuando los ensayos
se llevan a cabo en el sistema Gleeble, es comun aplicar deformaciones de compresion a las
probetas durante la solidificacién para cerrar las cavidades interiores correspondientes a los
rechupes de solidificacion. Esta practica tiene como consecuencia valores de %RA mayores
cuando las probetas se ensayan en este sistema ya que toda la seccion de la probeta es
resistente. Esto explicarfa las diferencias de los valores de %RA obtenidos mediante el
sistema Gleeble y los obtenidos mediante el sistema de calentamiento por induccion,
siendo éstas mas notables en el intervalo de altas temperaturas para las que el

comportamiento es ductil, pero también apreciables en el valle de ductilidad.

Recalentamiento vs. solidificacion zn-situ

Ademais de comentar los resultados obtenidos en condiciones de solidificacion zu-situ, es
interesante comparar estas curvas con las obtenidas en condiciones de recalentamiento para
los aceros Al y A2. En los capitulos precedentes se pudo ver que las pérdidas de la
ductilidad se produjeron entre 900°C y 850°C para el acero A2 y entre 1000°C y 900°C para
el acero Al. Estos valores contrastan con los obtenidos en condiciones de solidificacion z-
sitn para las que las curvas parecen indicar pérdidas de la ductilidad a mayores temperaturas
para los dos aceros. Las diferencias en cuanto a los valores maximos y minimos de %RA
pueden asociarse, como ya se hizo anteriormente, a la falta de secciéon resistente que

supone la formacién de rechupes en el interior de las probetas solidificadas 7#-sizu.

LLa comparacién entre el comportamiento de un acero con altos contenidos en elementos
residuales cuando éste se ensaya en condiciones de recalentamiento o de solidificacion -
situ 1o se ha llevado a cabo. Unicamente Mintz e# /" compararon ambas condiciones de
ensayo para evaluar el efecto del contenido en Cu y Ni en la ductilidad en caliente de un

acero C-Mn-Al-Nb. Cuando las probetas se ensayaban en atmosfera inerte no habia
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grandes diferencias entre un tipo de ensayo y otro, sin embargo, cuando se ensayaban en

aire, la ductilidad empeoraba para probetas solidificadas 7#-situ y altos contenidos en Cu.

Sin embargo si que hay diversas publicaciones sobre el efecto que cada tipo de ensayo tiene
en la ductilidad en caliente de aceros C-MnP>"""!1 y C-Mn-AIP>"*""*I con altos y bajos
contenidos en S, asf como otros aceros microaleados™**"*'"*?, Por lo general la ductilidad
es mas baja cuando las probetas se solidifican 7#-sitn y las curvas de probetas recalentadas y
probetas solidificadas zz-situ se van aproximando a medida que la temperatura de
recalentamiento aumenta, llegando a ser casi iguales para recalentamientos a temperaturas

(77,121

superiores a 1400°C"""*!l, Las diferencias suelen ser explicadas en funcién del tamafio de

grano, mayor para mayores temperaturas de recalentamiento.

A pesar de que por las diferencias observadas para estos aceros no parece que valga la pena
solidificar 7n-situ las probetas, ya que la practica es complicada y las diferencias con los
resultados obtenidos tras recalentamientos a altas temperaturas son minimas, este tipo de
ensayo se hace imprescindible para estudiar el efecto del S y del Ti en los aceros. En
particular los aceros que contienen MnS necesitan ser fundidos para poner el S en solucion
y evaluar toda su influencia en la ductilidad en caliente, dado el alto punto de fusiéon de

29,106 . ;
P21 Cuando esto se hace se observa un desplazamiento de la caida de la

dichas inclusiones
ductilidad a mayores temperaturas a medida que aumenta el contenido en S. Esta reduccion
se relaciona con la fraccién en volumen de sulfuros en los limites interdendriticos (que

posteriormente formaran los limites de grano de austenita) que debilita dichas regiones.

Habiendo analizado las caracteristicas de los resultados obtenidos mediante el ensayo de
solidificacion zn-sitn en un sistema de calentamiento por inducciéon para un acero con altos
contenidos en elementos residuales, se puede concluir que para una correcta interpretacion
de los resultados es necesario un exhaustivo analisis fractografico de las probetas ensayadas
bajo dichas condiciones. El conjunto de las curvas de ductilidad y fractografias y
metalograffas permitira determinar cualitativamente la susceptibilidad de los aceros Al y A2

a presentar agrietamiento superficial durante el desdoblado en colada continua.
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6.2.  Superficies de fractura y metalografias

A continuacién se compararan las fractograffas y metalografias de los aceros Al y A2
ensayados en condiciones de solidificacion zu-sitn y éstas se relacionaran con las curvas de
ductilidad para justificar sus comportamientos a cada temperatura de ensayo en funcién de
los mecanismos de fractura que se observen. Los resultados se analizaran en funcién de las
fases presentes, en primer lugar para las probetas ensayadas en la region austenitica y

posteriormente para las ensayadas en la region en la que coexisten austenita mas ferrita.

6.2.1. Region austenitica

La region austenitica es la regioén en la que los aceros Al y A2 pierden la ductilidad, de
modo que a altas temperaturas en esta region el comportamiento es ductil y a medida que
se disminuye la temperatura el comportamiento pasa a ser fragil. Un ejemplo del
comportamiento ductil para este tipo de ensayos de solidificacion zz-situ se halla en las
superficies de fractura de las probetas ensayadas a 1100°C que se muestran en la Figura 6.2
para los aceros Al y A2. En las Figuras 6.2a y 6.2b, correspondientes a fractografias a
pocos aumentos de las probetas, se pueden diferenciar dos regiones: una corona exterior y
la zona central. La parte exterior concentra la deformacién y muestra una fractura ductil
por formacién y coalescencia de microcavidades. En cambio, la zona central (Figuras 6.2c y
0.2d), muestra una estructura de solidificaciéon que no sufre ningun tipo de deformacién. Se
tratarfa de un rechupe que en realidad corresponde a area no resistente de la probeta. A
pesar de que las probetas hayan tenido reducciones de area de 35-38%RA, calculadas a
partir del diametro final, se podria considerar que en realidad éstas son mayores porque el
area ocupada por los rechupes no debiera ser considerada en el calculo de la ductilidad.
Esto significa, que a pesar de que los valores de %RA obtenidos son relativamente bajos, se

puede considerar que los aceros Al y A2 tienen un comportamiento ductil a 1100°C.
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) d)

Figura 6. 2 Fractografias de las probetas solidificadas in-situy ensayadas a 1100°C de a) y c) acero Al
y b) y d) acero A2

Cuando se disminuye la temperatura hasta los 1000°C, al margen de la zona relacionada
con rechupes de solidificacion, el acero Al muestra algunos signos de ductilidad (Figura
0.32) aunque de un modo bastante aislado y combinados con un tipo de fractura que no
queda muy definida pero tiene un cierto parecido con la superficie de fractura de las
probetas del mismo acero que mostraron un comportamiento fragil cuando fueron
sometidas a un recalentamiento a 1100°C. Para la probeta del acero A2 (Figura 6.3b), se
puede ver una combinaciéon de areas con rechupes y zonas deformadas, pero en cualquier
caso el comportamiento se podria considerar ductil a dicha temperatura. As{ pues, la

diferencia que se observo en las curvas de ductilidad entre los valores de %RA de cada uno
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de los aceros para probetas ensayadas a 1000°C se puede relacionar con una mayor o

menor deformacion plastica en la superficie de fractura.

a) b)

Figura 6. 3 Fractografias de las probetas solidificadas in-situ'y ensayadas a 1000°C de a) acero Aly
b) acero A2

El cambio significativo en el comportamiento de ambos aceros se produce a partir de los
900°C y se mantiene para temperaturas inferiores en el intervalo austenitico. En dicha
regién el comportamiento de los dos aceros es muy fragil y esto se corrobora con las
fractografias de sus probetas. Estas muestran areas de fractura por decobesion interdendritica
(marcadas como A) en las Figuras 6.4a y 6.4b para los aceros Al y A2 respectivamente,
combinadas con regiones en las que existia cohesion previa a la fractura (marcadas como B)

y cuya fractura se definitfa como fractura interdendritica por su aspecto redondeado.

Antes de pasar a analizar cada uno de estos citados mecanismos de fractura que aparecen
en las probetas con comportamientos fragiles en la regiéon austenitica, se analizara la
situacion de los sulfuros después de la solidificacién zn-situ de las probetas. Una de las
ventajas de esta practica es que se pone en solucién todo el S y por lo tanto se puede
evaluar su verdadero efecto. En la Figura 6.5 se representan las metalografias de las
probetas de los aceros Al y A2 cuyas fractografias se mostraron en la Fig. 6.4. En ellas se
puede apreciar la nueva precipitaciéon de sulfuros de manganeso en las regiones
interdendriticas. Para el acero Al (Figuras 6.5a y 6.5b) la zona de la fractura corresponde a
una zona cercana a la superficie de fractura y como para la metalografia del acero A2

(Figura 6.5¢ y 6.5d), correspondiente a una zona con microrrechupes, se ve que los sulfuros
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se han formado en el frente de solidificacién y cuando esta finaliza indican zonas
interdendriticas. Estas regiones se convierten en zonas fragilizadas por la segregacion de

diversas especies, en particular del S, y precipitacion de nuevos sulfuros que pueden hacerlo

en una forma muy fina dependiendo de la velocidad de enfriamiento.

Figura 6. 4 Superficies de fractura de las probetas solidificadas in-situy ensayadas a 900°C a) del
acero Aly b) del acero A2

Flgura 6. 5 Metalografias de los rechupes e inclusiones de a) y b) el acero Aly c) y d) acero A2
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e Decohesion interdendritica

Las regiones indicadas con una A en las superficies de fractura de ambos aceros en la
Figura 6.4 corresponden a zonas de decohesion interdendritica. Este tipo de fracturas ya se
ha observado por otros autores para probetas solidificadas sn-situ. Algunos de ellos™**%*!
han relacionado este tipo de fractura con microrrechupes que se hayan formado durante la

123 . ., ,
I 1o interpretan como la decohesién de areas

solidificacién de las probetas. Otros!
fragilizadas por la segregacion de impurezas o elementos de aleaciéon hacia las regiones
interdendriticas y por lo tanto es considerada como un tipo de fractura fragil. Estas
segregaciones se ven favorecidas por un coeficiente de distribucién (£) menor que uno para

solutos como el C, P, S y otros elementos de aleacion. Las zonas segregadas se convierten

asi en zonas de facil propagacion de grietas.

En la Figura 6.6 se puede ver una metalografia de una seccion longitudinal del acero Al
ensayado a 800°C después de solidificar la probeta zz-sitn que corresponde a una probeta
que present6 una fuerte decohesion interdendritica. Esta probeta fue atacada con el
reactivo 2 para detectar posibles segregaciones. Después de ver esta figura se corrobora que
en la zona donde se ha producido la fractura hay una fuerte segregacion interdendritica,
responsable de la falta de cohesion que se ve en la Figura 6.8a para el acero Al. En la
metalograffa ademas, se puede ver un rechupe que al parecer no fue camino preferente de
avance de grieta, ésta parece haber seguido mds bien zonas muy segregadas y con poca
cohesion interdendritica. Al alejarse de la superficie de fractura las segregaciones dejan de
ser claramente interdendriticas y a una determinada distancia, en regiones cuya temperatura
es menor que en el centro de la probeta y que probablemente no llegaron a fundir, éstas se

convierten en segregaciones intergranulares.
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Figura 6. 6 Metalografia de la probeta de acero Al solidificada in-situy ensayada a 800°C

A la vista de las metalograffas y fractografias y teniendo en cuenta la composicion del acero,
todo hace pensar que la decohesion interdendritica no esta tnicamente relacionada con la
existencia de rechupes de solidificacion, sino que este tipo de fractura también se ve
favorecido por las fuertes segregaciones que se producen durante la solidificacion de las
probetas. El hecho de que a bajas temperaturas se vea este tipo de fractura podria ser una
consecuencia de la existencia del fenémeno de “hot shortness” a altas temperaturas. Este es
en realidad una falta de ductilidad provocada por la presencia de una fase liquida en el
acero?. A pesar de que la fase liquida no esta presente a las temperaturas en las que el
comportamiento de los aceros es fragil, ésta existiria a altas temperaturas contribuyendo a

fragilizar las regiones interdendriticas que se convertirfan en el camino facil de propagacion

de la fractura a las temperaturas de ensayo.

No es extrafio pensar que este fenémeno pueda estar teniendo lugar ya que dos de los
elementos presentes en la composicion de los aceros Al y A2 favorecen el “hot shortness”.
Estos elementos son el S y el Cu, que segregados a los espacios interdendriticos pueden
formar compuestos de bajo punto de fusiéon que estarfan presentes en forma de liquido
hasta temperaturas relativamente bajas. El S tiene tendencia a producir “hot shortness”
porque es relativamente insoluble en el Fe, menos de un 0.03%S en masa a 1200°C en
ausencia de Mn. El Cu también forma una fase liquida cuando excede su solubilidad en la
austenita, aunque ésta es mas alta que la del S, alrededor del 9% y varia poco en el intervalo
de 1050°C-1250°C"™. Por si mismo el Cu no es un elemento que cause muchos problemas
en cuanto a “hot shortness” masico, sin embargo en condiciones de oxidaciéon durante el
recalentamiento, se produce un enriquecimiento en Cu que puede llegar a exceder su

solubilidad y producir lo que se conoce como “hot shortness” superficial.
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Hay que decir ademas que la estructura inicial del material condiciona la estructura
dendritica que se observa en las zonas que han sufrido decohesiéon interdendritica. Para el
acero Al ya se ha visto en la Figura 6.6 que la estructura interdendritica que se obtiene
después de la solidificacién es desordenada, mientas que para el acero A2 los rechupes se
encuentran localizados en ciertas zonas y ademas estos se forman orientados en la
direcciéon longitudinal de la probeta, penetrando considerablemente por debajo de la
superficie de fractura como se puede ver en la Figura 6.7 para la probeta del acero A2
ensayada a 900°C después de ser solidificada zn-situ y cuya fractografia en la regiéon de
decohesion interdendritica se muestra en la Figura 6.8b. Esta formacién de los rechupes
recuerda la orientacién que otorga al material el hecho de que éste haya sido previamente

laminado.

Figura 6. 7 Rechupes para la probeta del acero A2 solidificada in-situy ensayada a una temperatura
ala que el acero presenté un comportamiento fragil en el intervalo austenitico

El hecho que tanto para el acero Al como para el acero A2 la estructura de solidificacion
después de haber solidificado las probetas zz-situ sigue remitiendo a la estructura inicial de
cada uno de los aceros, no serfa mas que otra sefial de la influencia de las segregaciones de
determinados elementos. Durante la solidificacion de las probetas, las primeras regiones
que fundiran seran las que se encontraran segregadas y que probablemente tengan un
punto de fusién mas bajo!"*!. Estas regiones serin interdendriticas formadas durante la
solidificacion de la palanquilla en colada continua para el acero Al y para el acero A2 seran
la bandas en las que las segregaciones se alinearon durante la laminacién. Por las

caracteristicas del ensayo la fusién de las probetas no es completa y ademas las
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segregaciones complican el proceso de fusién porque amplia el intervalo de temperaturas a
las que puede existir fase liquida. Se puede considerar que el liquido que se haya podido
formar a partir de la fusién de las probetas estara mas enriquecido en elementos residuales
que el liquido a partir del cual se obtuvieron los aceros Al y A2. Las partes que no hayan
fundido dentro de las probetas servirin como lugares para el inicio de crecimiento del
frente de solidificacién y por lo tanto determinaran la nueva estructura solidificada, que por
ejemplo, para el acero A2 seguird estando orientada en la direccion longitudinal de la
probeta. En la Figura 6.8a se ve como la componente interdendritica de la fractura para el
acero Al no penetra tanto en el material ya que las segregaciones inicialmente no se

encontraban tan direccionadas.

Figura 6. 8 Regiones con decohesion interdendriticas de las probetas solidificadas in-situ'y
ensayadas a 900°C a) del acero Aly b) del acero A2

e Fractura interdendritica

Las regiones que se marcaron con una B en la Figura 6.4, corresponden a regiones en las
que existi6 cohesion interdendritica después de la solidificacion de las probetas. El tipo de
fractura en estas regiones (Figuras 6.9a para el acero Al y 6.9b para el acero A2) es fragil y
ademas guarda cierto parecido con las superficies de fractura que se observaron en los
capitulos anteriores para probetas de los aceros Al y A2 ensayadas tras recalentamientos a
1100°C. Entonces se defini6 la fractura como interdendritica, y mediante la solidificacion

in-situ de las probetas se puede corroborar el caracter interdendritico de la misma: en ella se
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pueden intuir algunos granos que estan cubiertos por formas globulares que remiten
directamente a las dendritas observadas en las regiones que presentaron decohesion
interdendritica. Esto permite relacionar la fractura interdendritica observada tras

recalentamientos a 1100°C con regiones altamente segregadas.

Figura 6. 9 Regiones con fractura fragil interdendritica de las probetas solidificadas in-situy
ensayadas a 900°C a) del acero Aly b) del acero A2

0.2.2. Region bifasica de austenita mas ferrita

Las superficies de fractura de las probetas solidificadas zz-sitn de los aceros Al y A2y
ensayadas a 700°C, temperatura inferior a Ae; a la que podria haber empezado a precipitar
territa, se pueden ver en la Figura 6.10. Ambas mostraron una cierta componente
intergranular, ademas de zonas con decohesion interdendritica propias del tipo de ensayo.
La fractura intergranular se produjo por decohesién ya que la superficie de los granos
aparece lisa. Es curioso que para el acero A2 la componente intergranular se sitde en el
centro de las probetas que es la regién en la que serfa mas facil encontrar rechupes. Este
comportamiento, sin embargo, se repitié cuando una probeta del mismo acero se ensay6 a
650°C, probeta a la que corresponde la Figura 6.11. En ésta se ve como la superficie de
fractura presenta una parte con fractura intergranular en el centro de la probeta y a su
alrededor se encuentra una zona en la que la fractura es por decohesion interdendritica. A
esta temperatura, las superficies de los granos muestran una cierta rugosidad, indicativa de

que dichas regiones han experimentado deformacion plastica, aunque se sigue observando
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decohesion en algunas de las facetas. La deformacion en la superficie de los granos se
puede explicar por la existencia de una capa de ferrita en los limites de grano de austenita

que actia concentrando las deformaciones.

Figura 6. 10 Superficies de fractura de las probetas solidificadas in-situy ensayadas a 700°C a) del
acero Aly b) del acero A2

6 mm

2) b)

Figura 6. 11 Superficie de fractura de la probeta del acero A2 solidificadas in-situy ensayadas a 650°C

6.3. Curvas de fluencia

Las curvas de tension-deformacién a traccion registradas a cada temperatura de ensayo para

cada uno de los aceros se han representado en la Figura 6.12 para intentar entender mejor
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el comportamiento los aceros Al y A2 cuando sus probetas se solidifican zz-sitn. Al
comparar la Figura 6.12a para el acero Al y la Figura 6.12b para el acero A2 se puede
observar un comportamiento mas regular para este ultimo acero, es decir, hay un aumento
progresivo de la tension de fluencia a medida que disminuye la temperatura de ensayo.
Ademas, al graficar la tension maxima en funcién de la temperatura (Figura 6.13) se ve un
aumento practicamente lineal de la tensién de fluencia de 800°C a 1000°C que confirma
que estas son temperaturas en el intervalo austenitico, y la aparicion de la ferrita se detecta a
partir de los 700°C y para menores temperaturas, donde se produce una variaciéon de la
pendiente de la curva. Para el acero Al los wvalores de tensién maximos son
sistematicamente mas bajos que para el acero A2 a la misma temperatura y ademas la
tension maxima no tiene una dependencia tan clara con la temperatura de ensayo. Un
punto en comun entre las curvas tension-deformacion a traccion de los dos aceros estd en
las curvas que presentan recristalizaciéon dinamica. Este fenémeno de ablandamiento sélo

se detecta para las probetas ensayadas a 1100°C y desaparece a 1000°C para los dos aceros.

Estas diferencias en el comportamiento de ambos aceros sin duda tienen su origen en la
condicion inicial (laminada o colada) de cada uno de ellos y en las caracteristicas que cada
estructura introduce en la fusiéon de las probetas. El acero A2, con una estructura laminada,
presenté fractografias en las que se reflejaba un comportamiento mas homogéneo al variar
la temperatura de ensayo en el sentido de que la zona de decohesion interdendritica se
mantenfa similar para todas las temperaturas. Sin embargo, la fraccién de decohesion
interdendritica fue bastante variable en el caso de las probetas del acero Al, llegando a
presentar algunas probetas este tipo de fractura en casi la totalidad de la superficie. El
hecho de que para el acero A2 se esté introduciendo el mismo error en todas las probetas,
si se entiende como error la variaciéon del drea resistente que supone la decohesion
interdendritica con respecto a la seccién inicial de las probetas, permite obtener curvas de
fluencia regulares. Ademas no hay que olvidar que los rechupes y segregaciones siguen
estando orientados en la direccién de traccion de las probetas, lo que probablemente esté
minimizando el efecto de éstos. Cuando el area ocupada por fractura por decohesion
interdendritica no se mantiene constante, como sucede para el acero Al, las curvas
presentan mas irregularidades que se pueden asociar a las heterogeneidades de la probeta
por su condicion inicial de colada. A pesar de que el acero Al presenta un comportamiento
mas heterogéneo, los resultados obtenidos son interesantes porque dan buena cuenta de lo

perjudiciales que pueden llegar a ser las segregaciones que se dan en este tipo de
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aceros, especialmente cuando los que las producen son elementos con tendencia al “hot

shortness”.
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Figura 6. 12 Cutvas de tension-deformacion a traccion para probetas solidificadas in-situ a) del acero
Aly b) del acero A2
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Figura 6. 13 Representacion de la tension maxima de fluencia en funcion de la temperatura para el
acero A2

6.4.  Efecto de la deformacién en la region semi-solida

Para evitar el efecto concentrador de tensiones que tienen los rechupes internos de
probetas y eliminar la incertidumbre que provocan en los resultados obtenidos mediante
los ensayos llevados a cabo en probetas solidificadas /n-sizu mediante el sistema de
calentamiento por induccién, se intent6 eliminarlos mediante la aplicacién de una pequena
deformaciéon de compresion a las probetas. Este procedimiento se llevaba a cabo durante el

enfriamiento posterior a la fusién del acero, pero en la regién en la que coexisten fase
sélida (o fetrita-6 o 7) y liquido para intentar cerrar los rechupes centrales sin alterar a

microestructura. Esta practica simularfa en principio la que se lleva a cabo en el sistema

Gleeble para evitar los rechupes internos.

Antes de llevar a cabo los ensayos en estas condiciones, una probeta del acero Al se
deformé un 3% a compresion en la region semi-sélida a una velocidad de deformacion de
34107 para ver como esta deformacion, aplicada para cerrar los rechupes, afectaba a su
microestructura. En la Figura 6.14 se puede ver una estereografia de esta probeta en la que
se marca con un circulo la localizacién de los rechupes tras la deformacién. Se comprueba

que los rechupes no han sido eliminados como se pretendia pero se ha producido un
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movimiento de los mismos hacia el exterior de la probeta de tal manera que algunos llegan
a la superficie formando un aro alrededor de la probeta y otros quedaron atrapados en el
interior, pero en cualquier caso aparecen alejados del centro. Para demostrar que la
deformacion de compresion que se aplicd para cerrar los rechupes efectivamente se realizo
en la region semi-solida, en la Figura 6.15 se representan la tension de fluencia y la
deformacion frente al tiempo. En ella se ve como durante la aplicacién de la deformacion la
tensién fue muy baja, lo que confirma que la compresiéon se realizé6 en el rango de

temperaturas deseado.

La estereografia también muestra que existe un abarrilamiento de la probeta que supone un
aumento de la seccién resistente en la longitud de ensayo. Este abarrilamiento no se
produce en otros sistemas de fusion zz-situ en los que el liquido se contiene en un tubo de
silica. T.a existencia de zonas de grano columnar a ambos lados del centro de la probeta
indican un crecimiento direccional que se produce longitudinalmente a la probeta,
partiendo del material que no llegd a fundir. En las zonas cercanas al centro de la probeta

también existe crecimiento direccional desde la superficie hacia el interior.

El hecho de que la mayor parte del crecimiento dendritico se produzca paralelo al eje de
traccion supone un hecho importante de cara a la validez del ensayo para simular la
estructura de colada continua. Durante la solidificacién de los semi-elaborados en el
proceso industrial, las dendritas crecen desde el exterior hacia el interior del producto, esto
es un crecimiento perpendicular a las tensiones que se dan en la superficie durante el
desdoblado. Se ha demostrado que esta orientacion de las dendritas en la que la mayor
parte de los limites de grano es perpendicular al eje de traccion es la mas perjudicial ya que

52 FEn el sistema de ensayos utilizado para la

facilita el avance de las grietas intergranulares
solidificacion de las probetas de acero Al y A2 este crecimiento es mayoritariamente
paralelo al eje de tracciéon y esto supondria que no se puede evaluar el efecto que estos

granos columnares tienen en la ductilidad en caliente de los aceros.
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Figura 6. 14 Estereografia de la probeta deformada a compresién en la regiéon semi-sélida para cerrar
los rechupes de solidificacion. Los circulos indican la localizacion de los nuevos rechupes.
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Figura 6. 15 Grafico ilustrativo de que la tension de fluencia no aument6 mientras se aplico la
deformacion de compresion para cerrar los rechupes
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Esta misma probeta también fue atacada con el reactivo A2 para poder determinar los
patrones de segregacion que se obtienen después de haber aplicado una deformacién de
compresion en la regién semi-solida. Las metalografias se han montado en la Figura 6.16
sobre una imagen de la estereografia difuminada para facilitar la interpretacion de las
metalograffas en funcién de la region de la probeta de las que fueron extraidas. Lo primero
que se puede ver es que en la parte central la segregacion interdendritica es fuerte. La
metalografia indicada con un 1 corresponde a una ampliacién de dicha regién y muestra
que los granos formados en ella son columnares (los limites de grano se han marcado en
rojo para que se puedan distinguir). Al alejarnos del centro en la direccidon longitudinal de la
probeta y como se ve en la metalografia sefialada con un 2, las segregaciones no son tan
fuertes pero los granos siguen siendo columnares y mas grandes que en el centro,
corresponden a la parte de la estereogratia donde se vefa claramente la direccionalidad del
crecimiento. Todavia mas lejos del centro la segregacion se convierte en intergranular y los

granos equiaxicos se pueden distinguir claramente como en la metalografia 3.

Habiendo caracterizado los efectos que una deformacién de compresion puede introducir a
nivel microestructural, se procedi6 a ensayar algunas probetas de ambos aceros a diferentes
temperaturas y siguiendo el procedimiento segin el cual se minimiza el efecto de los
rechupes. En primer lugar se ensayaron dos probetas, una de cada acero, a 1000°C, que es
la temperatura a la que en principio se detectan mas diferencias entre el comportamiento de
los dos aceros para probetas solidificadas zz-sitn. En la Figura 6.17 se pueden ver las
estereografias de las dos probetas especificadas y resulta curioso comprobar que para
ambas la fractura se produjo fuera del centro de la probeta, en la zona equiaxica asociada
con segregaciones intergranulares. Este comportamiento, ademas, se repitié para la mayorfa
de las probetas ensayadas siguiendo este método. Las superficies de fractura de las probetas
se incluyen en la misma figura y muestran para ambas probetas un comportamiento fragil
intergranular probablemente asociado a las segregaciones presentes en las regiones en las
que se produjeron las fracturas. La fractura intergranular es mucho mas clara para la
probeta del acero Al que también tuvo una %RA menor. Asi pues, las diferencias que se
observaron en la Figura 6.1 entre la ductilidad el acero Al y la del acero A2 en condiciones
de solidificacion sn-sitn se mantienen cuando las probetas se someten a una deformacion de

compresion a temperaturas en la region semi-soélida para cerrar los rechupes.
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4 mm

Figura 6. 16 Metalografias de la probeta mostrada en la Fig. 15 en la que se pueden ver los cambios
en las segregaciones en funcién de la localizaciéon dentro de la probeta

La metalografia de la probeta atacada con el reactivo 2 de la probeta del acero Al, que se
presenta en la Figura 6.18 demuestra que efectivamente la fractura se produce por una zona
de la probeta en la que existen segregaciones intergranulares. En el centro de la probeta
sigue existiendo segregacion interdendritica pero ésta no parece tan fuerte como la que se
observo en la Figura 6.6 para la probeta ensayada a 800°C sin deformacién de compresion
para cerrar los rechupes. Sin embargo en la misma Figura 6.18 se ve que para el acero A2
las segregaciones intergranulares no son tan notorias, e incluso las interdendriticas en el
centro de la probeta son menos marcadas que para el acero Al. Ademas llama la atencion
para el acero A2 que las segregaciones mas importantes se producen de una forma alineada,
en regiones en las que probablemente en el material original existfan sulfuros alargados,

indicando que el material mantiene la memoria de la condicién inicial incluso después de la
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fusion y dadas las caracteristicas del ensayo utilizado para llevar a cabo los ensayos. Asi

pues se puede seguir considerando que las diferencias entre el acero Al y A2 observadas en

la Fig. 1 son debidas al alineamiento de las inclusiones y segregaciones. Esto también se

podria relacionar con el desplazamiento hacia menores temperaturas de las pérdidas de

ductilidad que se produce cuando el material ha sido previamente laminado.

Existen varios motivos por los que las probetas podrian no romper en el centro de la

probeta cuando las probetas se deforman en la regiéon semi-solida:

148

Por el abarrilamiento de las probetas que comportan un aumento de la seccion
resistente y por lo tanto de las fuerzas necesarias para romper la probeta por dichas
zonas. Este factor que puede ayudar a que la fractura no se produzca en el centro
de las probetas no parece determinante, ya que las probetas tampoco rompen justo
cuando se acaba el abarrilamiento, sino que todavia lo hacen mas alld, en una zona
que se caracteriza por el cambio que sufren las segregaciones que dejan de ser

interdendriticas para convertirse en intergranulares.

Por el efecto que la deformacién pueda haber tenido en el patréon de las
segregaciones, disminuyendo probablemente la influencia de las segregaciones
interdendriticas que provocan la decohesion o fractura que se vio en el segundo
apartado del capitulo y favoreciendo las segregaciones intergranulares en regiones
que no llegaron a fundir pero que estuvieron sometidas a recalentamientos a muy

altas temperaturas.

Efecto de los gradientes de temperatura que se dan en la probeta como
consecuencia del calentamiento por induccién de tal manera que durante el ensayo
las zonas por las que transcurrié la fractura estaban en realidad a T<1000°C,
pudiendo corresponder a la temperatura de fragilizacion del acero. Esto significarfa
que las probetas romperfan por una zona que estarfa a una temperatura inferior a la
del centro por la aparicion de un mecanismo fragilizador que actuarfa a menores
tensiones que la de fluencia a la misma temperatura. La diferencia entre ambas
temperatura serfa minima para que el efecto de la temperatura en la tension de
fluencia fuera insignificante, sino la zona a mayor temperatura deformarfa antes de

que apareciera el mecanismo de fragilizacion en la zona a menores temperaturas.
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ACERO Al: 22.4%RA ACERO A2: 38.3%RA
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Figura 6. 17 Estereografias y fractografias de las probetas de los aceros Al y A2 ensayadas a 1000°C
después de haber sido sometidas a una deformacién de compresién en la region semi-sélida
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Figura 6. 18 Metalografias de las probetas mostradas en la Fig. 6.17

Para acabar de analizar la situacién en la Figura 6.19 se han comparado las curvas traccion-
deformacion para cada uno de los aceros de las probetas que fueron ensayadas a 1000°C
después de haber intentado cerrar los rechupes internos mediante compresion en la region
semi-solida con las de las probetas que fueron ensayas a la misma temperatura después de
haber sido unicamente solidificadas 7#-sizu y cuyas fractografias se pueden ver en la Figura

6.3.

Para el acero Al la comparacion se puede ver en la Figura 6.19a y lo mas destacable es un
aumento tanto de la tensiéon maxima de fluencia como de la elongacién para la probeta
ensayada con una deformacioén de compresion previa en la region semi-sélida. Como ya se
comentd en el apartado anterior el acero Al presenté muchos problemas durante su
solidificacion 7n-situ debido a su condicién inicial de colada que propiciaba mayores
segregaciones y fracturas con decohesion interdendritica generalizada. Los rechupes
estaban muy relacionados con las segregaciones y decohesion interdendritica, por lo que al
cerrar los rechupes (o minimizar su efecto al desplazarlos a regiones que no concentran las
tensiones) se elimind la decohesion interdendritica que fragiliza el material y que actia
como seccién no resistente. Es decir, al haber mas seccion resistente las fuerzas aumentan y
por lo tanto también las tensiones (que para su calculo consideran la seccion de las

probetas como constante).
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Para el acero A2 (Figura 6.19b) el comportamiento es parecido, aunque como para este
acero no existfa tanta decohesion interdendritica en la probeta solidificada zn-situ, la
diferencia entre las curvas es menor y probablemente también tenga su explicacion en el
cambio de la seccidn resistente que supone cerrar los rechupes. También hay que tener en
cuenta que la probeta rompié por una zona alejada del centro y en la que la temperatura
probablemente fuera algo inferior, lo que también favorecerfa un aumento de la tension
maxima. Parece ademas que la probeta que fue sometida a una deformacién de compresion

previa al ensayo, muestre signos de recristalizaciéon dinamica, aunque la probeta rompe

antes de que el mecanismo llegue a actuar.
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Figura 6. 19 Comparacion de las curves de fluencia entre ensayos de solidificacion in-situy ensayos
de solidificacion in-situ con deformacion de compresion a temperaturas en el intervalo semi-so6lido
para a) acero Al y b) acero A2

Aunque no con el mismo objetivo, Zarandi e# a/"**'*" también aplicaron deformaciones de
compresion a sus probetas previamente al ensayo y observaron, cuando éstas se llevaban a
cabo en la regiéon semi-sélida, un comportamiento contrario al que aqui se ha observado.
Para ellos, cualquier tipo de deformacion, ya fuera esta de traccion o de compresion,
supuso una pérdida de las propiedades mecanicas para probetas ensayadas en la region de
comportamiento fragil de los aceros ademas de una disminucién de la ductilidad con
respecto a probetas que no fueron previamente deformadas. Ellos apuntaron que el efecto
perjudicial de deformar en la regiéon semi-sélida era consecuencia del cambio en los
patrones de segregacion que supondria un aumento del S y otros elementos en los limites
de grano y a la formacién de grietas durante la aplicaciéon de las deformaciones. Esto no

estarfa en contradiccién con lo que observamos en la Figura 6.17, ya que las probetas
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rompen en las zonas donde se ha producido segregacion intergranular y no hay que
descartar que ésta se haya potenciado por la deformacién en la region semi-solida, en
detrimento de las segregaciones interdendriticas que habrfan disminuido y de ahi el mejor

comportamiento de las probetas previamente deformadas.

Ademas de las probetas que se acaban de analizar, que fueron ensayadas a 1000°C otras se
ensayaron a diferentes temperaturas. A mayores temperaturas se consiguié romper las
probetas en una zona cercana al centro de la probeta, dentro de la longitud de ensayo,
como se puede ver en la estereografia de la Figura 6.20 correspondiente a la probeta del
acero Al ensayada a 1100°C. En ella se puede ver como existe bastante deformacién en el
centro de la probeta, y ademds la microestructura se ha afinado, lo que indica que ha
habido recristalizaciéon dindamica en la longitud de ensayo. Las fractografias de esta probeta,
que se presentan en la misma figura, muestran una combinacién de fractura intergranular y
fractura ductil por la existencia de algunos huecos que demuestran que ha habido algo de

deformacion.

Ademas otros ensayos fueron llevados a cabo a 900°C y a 800°C para los aceros Al y A2
respectivamente, lo que corresponderia a temperaturas de comportamiento fragil en el
intervalo austenitico, segun la Fig. 1. Estas probetas como las que se ensayaron a 1000°C,
no rompieron en el centro de la probeta. Las fractografias de estas probetas se pueden ver
en la Figura 6.21. Para ambas e independientemente de la condicién inicial del acero la

fractura es intergranular con la superficie lisa que indica decohesion.

El comportamiento de las probetas que han sido deformadas en la region semi-sélida,
ayuda a entender el papel que juegan las segregaciones en la fragilizaciéon de los aceros.
Mientras que las probetas solidificadas zz-sit# rompian por zonas fuertemente segregadas a
los espacios intedendtiticos, cuando las probetas se deforman para eliminar o desplazar los
rechupes, la fragilizacién se produce por regiones intergranulares. La solidificacion en la
region semi-solida muy probablemente esté afectando los patrones de solidificacion,
minimizando la fragilizacién por segregacion interdendritica y favoreciendo la fragilizacién
intergranular, que a la vista de las metalografias y fractografias también es debida a las

segregaciones y se produce por decohesion.
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Figura 6. 20 Estereografia y fractografias de la probeta del acero Al ensayada a 1100°C después de
haber sido comprimida en la region semi-so6lida
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100 um

a) b)

Figura 6. 21 Superficies de fractura de probetas ensayadas depués de una compresion en la region
semi-so6lida a) a 900°C del acero Aly b) 800°C del acero A2
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Capitulo 7

Efecto de los elementos residuales

Los aceros Al y A2 han mostrado comportamientos fragiles con pérdidas de ductilidad en
el intervalo austenitico tanto para condiciones de recalentamiento como de solidificacién
in-sitn. Ademas, los valores de reduccién de area en el pozo de ductilidad también fueron
muy bajos y practicamente no hubo recuperacion a bajas temperaturas. Este
comportamiento se relacioné con la presencia de impurezas y elementos residuales en la

composicion de ambos aceros.

En este capitulo se comparara el comportamiento de los aceros Al y A2 con el de un
acero, al que se denominara acero C, que fue fabricado en condiciones de laboratorio sin
residuales o impurezas. Esto permitira cuantificar la influencia de dichos elementos en la
ductilidad en caliente de un acero C-Mn y determinar en qué condiciones la fragilizacion
del acero se puede atribuir a la presencia de los mismos o a otros mecanismos que puedan
actuar independientemente del contenido en impurezas o residuales. El acero C tiene una
composiciéon nominal en C, Mn y Si muy cercana a la de los aceros Al y A2 pero no
contiene impurezas como S, ni residuales como Cu o Sn. Unicamente el %P fue mayor
para el acero C que para los aceros Al y A2, con un 0.025%P para el primero y 0.011-
0.013%P para los otros dos. El alto %P del acero C proviene de la fundicién utilizada para
alear el acero ARMCO a partir del cual se produjo el acero C. El proceso de fabricaciéon de

este acero se detalla en el capitulo “Materiales y técnicas experimentales”.

Para el acero C, una primera serie de ensayos se llevd a cabo en condiciones de
solidificacion zn-sitn y otra en condiciones de recalentamiento a bajas temperaturas. Los
resultados se discutiran en base a las curvas de ductilidad, fractografias y metalografias de

las probetas.
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7.1. Solidificacion zn-situ

La primera serie de ensayos que se llevé a cabo para el acero C fue en probetas solidificadas
in-sitn, ya que en principio este es el tipo de ensayo para el que se introducen las
condiciones mas severas y para el que los aceros Al y A2 presentaron peor
comportamiento. La solidificacion zn-situ de las probetas del acero C permitira reproducir la

microestructura de solidificaciéon y conseguir un tamafo de grano grande.

La influencia de los elementos residuales se podra determinar al comparar las curvas de
ductilidad del acero C con la de los aceros Al y A2, y las fractografias de las probetas del
acero C permitiran conocer los mecanismos de fragilizaciéon que aparecen cuando el acero

esta limpio.

7.1.1. Curvas de ductilidad en caliente

La curva de ductilidad del acero C para probetas solidificadas zz-situ se presenta en la Figura
7.1 y en la misma se incluyen las curvas obtenidas en las mismas condiciones para los
aceros Al y A2. La curva para el acero C presenta un valle de ductilidad muy estrecho que
se inicia alrededor de 750°C. Esto supone una diferencia significativa con respecto a las
curvas obtenidas para los aceros industriales que en condiciones de solidificacion zn-situ
presentaron pérdidas de la ductilidad alrededor de 1000°C. Esta diferencia de 250°C en la
amplitud del pozo del ductilidad revela que los elementos residuales e impurezas tienen el
efecto de aumentar el intervalo de temperaturas de comportamiento fragil y por lo tanto la
susceptibilidad de un acero a presentar agrietamiento transversal durante su colada
continua. Fl minimo de %RA para el acero C tiene un valor de 13% y se encuentra a

1 .
" e incluso de

700°C, temperatura por debajo de Ae, calculada para este acero en 827°C!
At que fue calculada considerando una velocidad de enfriamiento de 10°C/s y cuyo valor

fue de 733°C.

La ductilidad maxima alcanzada por las probetas solidificadas zxz-situ del acero C fue de
52%RA a 1000°C. A esta temperatura el comportamiento se presupone ductil (a falta de
corroborarlo mediante el andlisis fractografico de la probeta). De ser asi, este valor se puede

considerar como el umbral de %RA para este tipo de ensayos de solidificacion in-sitn que,
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dada la composicion del acero C, esta indicando la fuerte influencia que tiene el rechupe
central en la medida de los valores de %RA. A pesar de la existencia de dicho defecto, y
siendo éste una constante para todas las probetas ensayadas siguiendo el mismo
procedimiento, los resultados obtenidos son cualitativamente representativos del
comportamiento del material. En cualquier caso, y dadas las caracteristicas de la curva de
ductilidad, el comportamiento del acero C es tipico de aceros cuyas pérdidas de la
ductilidad se relacionan directamente con la transformacion de fases de austenita a ferrita.
Esta fase puede aparecer inducida por deformacion a temperaturas tan elevadas como Ae;
(temperatura de transformacion de austenita a ferrita en condiciones de equilibrio) y hasta
Ar; (temperatura de transformacién en condiciones de enfriamiento continuo). Para
determinar de qué modo la trasformacion de fases esta afectando a la ductilidad del acero,

sera necesario evaluar las fractografias y metalografias de las probetas ensayadas.
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Figura 7. 1 Curvas de ductilidad de los aceros Al, A2 y C en condiciones de solidificacion in-situ de
las probetas
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Por lo general los resultados de ductilidad en caliente de aceros C-Mn se obtienen para
probetas recalentadas a altas temperaturas (no se llegan a fundir). Dada la composicion de
los aceros y que no existe ningun elemento microaleante o residual que pueda fragilizar el
acero por precipitacion de segundas fases o por segregaciones, un recalentamiento a altas
temperaturas debe proporcionar datos similares sobre la ductilidad de un acero a los
obtenidos cuando las probetas se solidifican zz-situ. El tamafo de grano es la Gnica variable
que en este acero (dada su limpieza inclusionaria) depende del ciclo térmico y que puede
influir en los resultados. En condiciones de recalentamiento el tamafio de grano no
depende del %C, sin embargo cuando las probetas son solidificadas zz-sitn el tamafio de
grano presenta un maximo para valores cercanos al peritéctico, asi pues serd para estas
composiciones para las que las diferencias sean mayores entre los resultados obtenidos para

4 Dado que el acero C tiene una

probetas recalentadas y probetas solidificadas zn-situ
composicion de 0.23%C, por encima del peritéctico, no se espera que existan grandes
diferencias entre los resultados obtenidos tras recalentamientos a altas temperaturas y los
obtenidos tras solidificacién 7n-situ de las probetas. Por ese motivo se puede comparar el
comportamiento que dicho acero presenta en la Figura 7.1 con el de otros aceros C-Mn
ensayados tras ciclos de recalentamiento a altas temperaturas.

[28.41]

Crowther y Mintz evaluaron el efecto del C en la ductilidad en caliente de este tipo de
aceros C-Mn en probetas recalentadas a 1330°C, sus resultados se pueden ver en la Figura
7.2. Las curvas de ductilidad de los aceros con los %C mas cercanos a los del acero C
presentaron curvas muy parecidas, con minimos alrededor de 700°C y buenas ductilidades
para temperaturas mayores de 800°C. En la region de buena ductilidad a altas temperaturas
los valores de %RA rondaban el 90%RA, siendo en cualquier caso superiores a los
obtenidos para el acero C, aunque esta diferencia se puede explicar por la naturaleza de los
ensayos con solidificacion zn-situ de las probetas y la existencia del rechupe central. A bajas
temperaturas también se recupera la ductilidad desde los 650°C. Para aceros con
contenidos inferiores a 0.28%C y grano grueso (altas temperaturas de recalentamiento) la
pérdida de la ductilidad esta relacionada con la aparicion de ferrita en la forma de una capa
fina en los limites de grano de austenita, que conduce a una fractura intergranular ductil por
la concentracion de las deformaciones en dicha capa. La formacion de la capa de ferrita se
puede iniciar a temperaturas entre Ae; y Ar; inducida por deformacion y una vez que se

forma experimenta pocas variaciones de espesor a medida que disminuye la temperatura

porque debido a las bajas velocidades de deformacion existe continuamente recuperacion
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dindmica que mantiene a la ferrita mas blanda que la austenita. La ductilidad se recupera
cuando la ferrita aumenta su fraccién en volumen, dado que ésta en si misma tiene buena
ductilidad. Para ello es necesario que la ferrita se haya formado antes de que se iniciara la
deformacion y que esté presente en un 30-40%, lo que supone disminuir la temperatura

hasta 20-30°C por debajo de Ar;.
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Figura 7. 2 Efecto del contenido en C en la ductilidad en caliente de una serie de aceros C-1.5Mn
ensayados en condiciones de recalentamiento a 1330°C[41

Essadiqi ez @/ también evaluaron, y en condiciones de solidificacién in-situ, la ductilidad
en caliente de aceros C-Mn con una composicion en C muy parecida a la del acero C, y
ademas evaluaron la influencia de elementos residuales como el Cu, Sn y Ni en este tipo de
aceros. Las curvas de ductilidad que se muestran en la Figura 7.3 tienen una forma muy
parecida a la obtenida en la Figura 7.1 para el acero C aunque desplazada para temperaturas
mayores. Esta diferencia en cuanto a la temperatura a la que la ductilidad es minima puede
deberse a las variaciones en %C y %Mn, y probablemente indiquen que el minimo real esté
entre 700°C y 750°C, quizas alrededor de 733°C que es la Ar; calculada para el acero Cy a
la que la ferrita empieza a formarse en condiciones de enfriamiento a una velocidad de
10°C/s. Los valores maximos y minimos de ductilidad no coinciden ya que el sistema de
ensayo evitaba la existencia del rechupe central que hace que para el acero C el umbral de
ductilidad se encuentre cercano al 52%RA. En cuanto al efecto de los elementos residuales
Essadiqi e/ /. encuentran que altos contenidos Cu y Sn reducen los valores minimos de

ductilidad y ensanchan el pozo de ductilidad para un acero C-Mn con 0.2%C. Pero la
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diferencia entre las curvas de los diferentes aceros, con diferentes niveles de elementos
residuales, no era tan notable como las obtenidas en la Fig. 1 al comparar los aceros Al y
A2 con el acero C. Efectivamente en la Figura 7.1 se observa una diferencia, sobretodo en
lo que se refiere a la anchura del pozo de ductilidad, que no se observa entre los aceros
ensayados por Essadiqi ¢f 2/ ni tan sélo para aceros con contenidos en Cu 'y Sn superiores
a los de los aceros Al y A2, lo que hace considerar, como ya se apuntd en capitulos

anteriores, que el S esté jugando un papel importante en la fragilizaciéon de los aceros

comerciales.
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Figura 7. 3 Curvas de ductilidad para aceros con 0.2%C y diferentes contenidos en elementos
residuales. Probetas ensayadas en el sistema Gleeble.

7.1.2.  Superficies de fractura

Las superficies de fractura de las probetas del acero C solidificadas 7n-situ se presentaran a
continuaciéon en funcién del comportamiento que tenga la probeta, y no en funcién de las
fases presentes como en capitulos anteriores, ya que para el acero C el pozo de ductilidad
esta relacionado con la transformacioén de fases de austenita a ferrita y no hay pérdida de la

ductilidad en la regién austenitica, como para los aceros Al y A2.
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7.1.2.1.  Comportamiento ductil

Las fractografias del acero C muestran un comportamiento ductil para este acero desde los
1000°C (con %RA de 52%) hasta los 800°C. En la Figura 7.4 se muestran las superficies de
fractura del acero cuando fue ensayado a estas dos temperaturas. A la temperatura mayor,
1000°C, se pueden ver algunas cavidades y aunque la fractura no acabé en la punta
caracteristica de una fractura por ruptura ductil, éste fue el mecanismo que actud, aunque
quede distorsionado por el rechupe interior. A 800°C la fractura se produjo por formacion
y coalescencia de cavidades y el acero presenté mucha deformacion plastica alrededor de

los huecos como se aprecia en la Figura 7.4b.

800 um

Figura 7. 4 Supetficies de fractura del acero C ensayado a a) 1000°C y b) 800°C

El efecto del rechupe de solidificacion en las probetas del acero C se puede ver claramente
en la Figura 7.5 correspondiente a la superficie de fractura de una probeta ensayada a
850°C. Esta temperatura que esta dentro del intervalo de temperaturas de comportamiento
ductil presenta una zona en el exterior de la probeta en la que el mecanismo de fractura fue
la formacién y coalescencia de grandes huecos. El centro de la probeta que no se ha
deformado, corresponde al rechupe central que se forma debido a la direccionalidad de la
solidificacion desde el exterior de la probeta hacia el interior (y longitudinalmente desde la
parte no solidificada de la probeta hacia el centro de la misma). En la Figura 7.5b se

muestra una imagen de la estructura dendritica que caracteriza los rechupes de las probetas.

161



Capitulo 7: Efecto de los elementos residuales

Se trata de una estructura de solidificacion en la que no hay evidencia de unién previa con

la otra mitad de la probeta.

& mm 400 um

a) b)

Figura 7. 5 Supetficie de fractura del acero C ensayado a 850°C a) vista general y b) detalle de las
dendritas del rechupe

7.1.2.2.  Comportamiento fragil

A partir de 750°C y para las siguientes temperaturas de ensayo se produce una fragilizaciéon
del acero C como lo demuestran las fractografias de la Figura 7.6 en las que se observa que
todas las probetas ensayadas entre 750°C y 650°C presentaron una fractura intergranular. A
pesar de que en la curva de ductilidad del acero C el paso de 800°C a 750°C implica una
pérdida de la ductilidad de 9.7%RA, esto en la realidad corresponde a un cambio
importante en el comportamiento del acero como lo demuestra la fractografia de la Figura
7.6a, si se compara con la Figura 7.5. Ademas, el comportamiento a traccion del acero
también sufre un cambio como se puede ver en las curvas de la Figura 7.7. A 800°C todavia
hay signos de recuperaciéon que se pueden asociar con el fendmeno de recristalizacion
dinamica, sin embargo este fenémeno desaparece a 750°C. La fragilizacién del acero esta
pues relacionada con la desaparicion de la recristalizacion dinamica y sera necesario realizar
el analisis fractografico para conocer si la desaparicion de recristalizacién dinamica se asocia
a la aparicion de ferrita en la microestructura o existe algun otro mecanismo que induce la
fractura intergranular observada para las probetas ensayadas a 750°C y temperaturas

inferiores.
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SEl 15.0kV 1000pm ———

SEl 15.0kV

Figura 7. 6 Supetficies de fractura de las probetas del acero C solidificadas in-situ'y ensayadas a
2)750°C, b)700°C y c) 650°C
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Figura 7. 7 Curvas traccién-deformacion para el acero C a las temperaturas en las que se produce el

cambio ductil-fragil

En las superficies de fractura de las probetas ensayadas a 750°C, 700°C y 650°C existen

diferentes mecanismos que se combinan y cuya mayor o menor presencia depende de la

temperatura de ensayo. En la Figura 7.8 se muestra un detalle de la superficie de fractura de

la probeta del acero C ensayada a 650°C en la que se han indicado los diferentes tipos de

fractura que conviven a dicha temperatura:
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Zona A: corresponde a una zona donde la fractura se produce por formacién y
coalescencia de huecos y se trata por lo tanto de un tipo de fractura ductil. Esta
componente de la fractura se encuentra principalmente en las probetas que han
sido ensayadas a 750°C y 650°C, y es practicamente inexistente en las probetas
ensayadas a 700°C que corresponde a la temperatura para la que la ductilidad es

minima.

Zona B: se trata de una zona en la que las facetas de los granos es lisa con la
existencia de algunos surcos y agujeros probablemente relacionados con espacios
interdendriticos de solidificaciéon. Este tipo de faceta de grano es apreciable
principalmente en las probetas ensayadas a 750°C y 700°C aunque todavia se puede

encontrar alguna en la probeta ensayada a 650°C. Para aclarar el caracter dendritico
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de algunos aspectos de este tipo de fractura (agujeros y surcos en las facetas de los
granos) se presenta la Figura 7.9 que serfa un caso extremo de componente
interdendritica para este tipo de fractura. Se trata de una fractografia tomada de una
probeta ensayada a 750°C en una region en la que la fractura era intergranular. El
hecho de que las dendritas queden tan definidas dentro del grano probablemente se
deba a que este grano se formé en una zona de rechupes, y aunque en otras zonas
no es tan evidente la estructura dendritica, ésta sigue estando presente en la
superficie de los granos. Por otra parte, el hecho de que la superficie de los granos
sea tan lisa hace pensar en que la fractura se haya producido por decohesion
intergranular relacionada con la solidificacion de la probeta. Probablemente durante
la soldificacion #n-situ de la probeta el dltimo liquido en solidificar esté enriquecido
en aleantes y P. En principio el P no es un elemento perjudicial para la
ductilidad™"™, pero si tiene tendencia a segregar a los espacios interdendriticos que

12 Fstas

se convierten en espacios intergranulares cuando finaliza la solidificacion
zonas podrian haber decohesionado por deslizamiento en los limites de grano que
es un mecanismo que se observa para contenidos en carbono superiores a 0.3% y
se ve favorecido por bajas velocidades de deformacién y tamafio de grano

[34,41

grueso’*!l. A pesar de que el acero C tiene un contenido <0.3%C, existe algo de P

, . ., . . ., ., . 129
que aumenta la energfa de activacién de recristalizacion dindgmica®.

Zona C: es una region de fractura intergranular en la superficie de los granos que
aparece rugosa. Este aspecto rugoso, que se detalla en la Figura 7.10, se debe a la
existencia de ferrita que supuestamente se ha formado inducida por deformacion
alrededor de los granos de austenita y que concentra las deformaciones. Este tipo
de fractura aumenta su presencia a medida que se disminuye la temperatura, y
empieza a ser notorio a 700°C, dominando la practica totalidad de la superficie de

fractura cuando la probeta se ensaya a 650°C.
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Figura 7. 8 Detalle de la superficie de fractura de la probeta del acero C solidificada in-situy
ensayada a 650°C en la que se distinguen diferentes mecanismos de fractura (A) fractura ductil por
formacion y coalescencia de cavidades, (B) decohesion intergranular y (C) fractura intergranular
ductil

Figura 7. 9 Region con fractura por decohesion intergranular de una probeta del acero C solidificada
In-situy ensayada a 750°C
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Figura 7. 10 Detalle de la supetficie de los granos que se observan en las supetficie de fractura
intergranular ductil, aqui para la probeta del acero C solidificada in-situ y ensayada a 700°C

Para estas temperaturas a las que el comportamiento es fragil, las metalogaffas de las
probetas ayudan a interpretar lo que se ha visto factograficamente y determinar las
temperaturas a las que la ferrita esta presente en la microestructura. La probeta ensayada a
750°C, cuya fractografia se mostré en la Figura 7.6a y en la que se distingufan regiones con
la existencia de huecos y otras con decohesion intergranular, es la primera que se asocia con
un comportamiento fragil. .a metalograffa de dicha probeta se puede ver en la Figura 7.11a
y en ella no se llegd a distinguir en los limites de grano de una forma generalizada.
Unicamente se pudo observar algo de ferrita en algunos puntos triples como en la Figura
7.11b, que corresponde a una ampliacién de la anterior y por su morfologia parece que se
haya formado mas bien durante el enfriamiento posterior al ensayo que inducida por
deformacioén. Se llegaron a encontrar algunos limites de grano en los que la ferrita apareci6
de forma aislada, pero no se trata de un comportamiento general en toda la probeta. En
principio no parece que la ferrita haya tenido mucha influencia en la fractura intergranular
observada para la probeta ensayada a 750°C y la decohesion que se observa serfa mas bien
fruto de deslizamiento en los limites de grano favorecido por la estructura dendritica de

solidificacion y por un tamafio de grano grande.

La ferrita empieza a aparecer en los limites de grano de austenita a 700°C como se puede
ver en las metalografias de la Figura 7.11c y 7.11d. A pesar de que esta temperatura esta
algo por debajo de la Ar; calculada, todo parece indicar que la fragilidad del acero esta
provocada por la existencia de esta fase que concentra las deformaciones en los limites de
grano de austenita, aunque todavia existen algunos granos, especialmente en el centro de la

probeta que presentan fractura por decohesion. El hecho de que los granos que presentan
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decohesion se encuentren mayoritariamente en el centro de la probeta refuerza la teoria de
la decohesion es consecuencia de la solidificacion zn-situ de las probetas y probablemente
este mecanismos no apareceria en probetas sometidas a ciclos de recalentamiento a pesar
del efecto que la composicién pueda tener en la energia de activacion para recristalizacion

dinamica.

Figura 7. 11 Metalografias de las probetas del acero C solidificadas in-situy ensayadas a a) y b)
750°C, c) y d) 700°C y e) y f) 650°C
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A 650°C la ferrita ya existe en la microestructura de una manera generaliza y también en los
limites de grano inducida probablemente por deformacién, donde concentra la
deformacion (Figurga 7.11e). Practicamente toda la superficie de fractura esta cubierta por
ferrita que ademas tiene una marcada subestructura (Figura 7.11f) relacionada con
restauracion por recuperacion dinamica. Esta recuperacion es un mecanismo tipico de
ablandamiento en la ferrita y serfa la responsable de la recuperaciéon de la ductilidad que

presenta el acero para esta temperatura

Asi pues, todo parece indicar que la ferrita tiene un papel fundamental en la ductilidad en
caliente de un acero C-Mn, reduciendo significativamente los valores de %RA cuando ésta
aparece en los limites de grano de austenita inducida por deformaciéon. A temperaturas a las
que la ferrita esta presente antes de la deformacién y en una mayor fraccién en volumen se
vuelve a recuperar la ductilidad. Para los aceros Al y A2 ensayados en las mismas
condiciones se puede presuponer que a 700°C y 650°C existe ferrita en la microestructura,
pero para temperaturas superiores y hasta que se recupera la ductilidad a altas temperaturas,
la fragilizaciéon de las probetas debe atribuirse a otros mecanismos, que probablemente
actien incluso en presencia de la ferrita dado que no se observa ninguna variacion en los
valores de %RA en el pozo de ductilidad al entrar en la zona bifasica de temperaturas y los

valores son inferiores a los obtenidos para el acero C.

7.2. Recalentamiento a 1100°C

Para poder conocer mejor el comportamiento de la ferrita y su papel fragilizador para
aceros C-Mn y aceros C-Mn con altos contenidos en elementos residuales, se llevaron a
cabo ensayos en condiciones de recalentamiento a bajas temperaturas de austenizacion, en
concreto a 1100°C que fue una de las temperaturas de recalentamiento utilizadas para los
aceros Al y A2. Estos ensayos se llevaron a cabo en el sistema de ensayo UPC (descrito en
el apartado de “Materiales y Técnicas experimentales”) ya que en ¢l también se podian
realizar ensayos de compresion en caliente a las mismas condiciones que los de traccion. El
ensayo de compresion en caliente, como se vera mas adelante, sera muy util para conocer la
temperatura a la que la ferrita aparece en la microestructura, determinar si lo hace inducida

por deformacion y relacionar las curvas de ductilidad con la existencia de dicha fase.
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Los mismos ensayos que se llevaron a cabo para el acero C en estas condiciones, tanto de
tracciobn como de compresion, también se realizaron para el acero Al para garantizar que
las condiciones de ensayo se mantenian, ya que al cambiar de equipo hubo variaciones en la
velocidad de enfriamiento de las probetas y también de la velocidad de deformacién. No se
pudieron ensayar probetas del acero A2 porque la varilla de la cual se extrafan las probetas
no tenfa un didmetro suficiente como para poder extraer de ella probetas con las

dimensiones necesarias para ser ensayadas en el equipo de la UPC.

7.2.1. Curvas de ductilidad en caliente

En la Figura 7.12 se puede ver el comportamiento del acero C, a las condiciones de ensayo
de recalentamiento a 1100°C y velocidad de deformacién de 1X107s”, y compararlo con el
del acero Al ensayado a las mismas condiciones. El acero C cuando se ensaya tras un
recalentamiento a bajas temperaturas presenta mayores %RA para todo el intervalo de
temperaturas de ensayo que cuando las probetas se solidifican zn-sitn (Figura 7.1). Estas
diferencias se deben sobretodo a la desaparicion del rechupe central en las probetas
recalentadas, y son mas evidentes en el intervalo austenitico para el que la ductilidad pasa
de tener valores maximos de 52%RA a valores de 100%RA en probetas recalentadas. A las
temperaturas en el pozo de ductilidad los valores de %0RA también son mayores cuando las
probetas se recalientan a 1100°C. Este aumento de los valores de %RA en el pozo se
debera a la desaparicién del rechupe central, y probablemente se vea favorecido por las
diferencias en los tamafios de grano obtenidos los diferentes ciclos térmicos ya que otros
estudios para aceros C-Mn!"""""? han demostrado que al disminuir el tamafio de grano las

curvas se desplazan hacia mayores %RA.

La pérdida de la ductilidad se produce a las mismas temperaturas independientemente de la
temperatura de recalentamiento y velocidad de deformacién pero de un modo mas brusco,
entre 800 y 750°C cuando las probetas se recalientan a 1100°C. Esta tltima temperatura
corresponde al valor minimo de ductilidad e indica un desplazamiento de este valor a
mayores temperaturas. El desplazamiento a mayores temperaturas puede ser debido tanto a

26,130

una menor velocidad de deformacién como a una menor velocidad de enfriamiento y

131]

su efecto en la temperatura de transformaciéon Ar,/”') utilizadas para los ensayos en

probetas recalentadas a bajas temperaturas.
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En la misma Figura 7.12 se presenta también la curva de ductilidad del acero Al y en estas
condiciones de ensayo aumentan las diferencias entre el acero C y el acero Al. La anchura
del pozo de ductilidad de los aceros se mantiene bastante semejante a la que se obtuvo en
condiciones de solidificacion zn-sitn, sin embargo aumentan las diferencias en la
profundidad del pozo. Al conseguir modificar las condiciones de ensayo y desplazar el
pozo de ductilidad del acero C a mayores %RA se consigue poner de manifiesto que el
mecanismo o los mecanismos que actian en el acero Al (y también en el A2) para
provocar la pérdida de ductilidad (que en estos aceros se extiende para un intervalo grande
de temperaturas) es mas perjudicial que la formacién de ferrita en los limites de grano de
austenita que se produce en la zona bifasica de temperaturas. Este mecanismo ademas, y
como ya se demostré en capitulos anteriores no depende del tamano de grano, ya que no se
producen diferencias significativas en la profundidad del pozo de ductilidad al variar las

condiciones de recalentamiento.
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recalentamiento 1100°C, 1-10"s
: —A— Acero Al,
A 3
60 \ recalentamiento 1100°C, 1 -10 %!
N * 2
= 40
20 A
\A\ /A
] A, A,
0 T T T T T T T T 1
600 700 800 900 1000

Temperatura (°C)

Figura 7. 12 Cutrvas de ductilidad de los aceros Aly C en condiciones de recalentamiento a 1100°C y
ensayados a una velocidad de deformacién de 1x10-3s1
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7.2.2.  Fractografias

A continuacién se mostraran las superficies de fractura de las probetas del acero C
ensayadas tras recalentamientos a bajas temperaturas. Las fractografias se mostraran en
funcién del comportamiento que presentd el acero: ductil a altas y bajas temperaturas de
ensayo y fragil (aunque en realidad los valores de %RA no eran muy bajos) a temperaturas

intermedias en la region bifasica de austenita mas ferrita.

7.2.2.1. Comportamiento ductil

El acero C ensayado en condiciones de recalentamiento a 1100°C presenté buena
ductilidad tanto a altas como a bajas temperaturas de ensayo. A las temperaturas mas altas
de ensayo las superficies de fractura mostraron reducciones de area cercanas al 100%RA
que se relacionaron con ruptura ductil de las probetas como se puede ver en la Figura 7.13
para la probeta ensayada a 850°C. A 800°C que es la siguiente temperatura a la que el acero
C todavia presentd buena ductilidad, el mecanismo de fractura pasé a ser la formacién y
coalescencia de cavidades en el centro de la probeta y cizalladura en la parte exterior de la

probeta.

A bajas temperaturas la ductilidad vuelve a recuperarse con valores muy elevados, de tal
manera que a 650°C el acero vuelve a presentar muy buenas ductilidades y la superficie de
fractura se puede ver en la Figura 7.14. Se trata de una fractura por crecimiento y
coalescencia de cavidades. A esta temperatura la buena ductilidad debe de estar asociada a

una fraccidon en volumen de ferrita elevada.
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800 um

a) b)

Figura 7. 13 Superficies de fractura de las probetas del acero C recalentadas a 1100°C y ensayadas a
110-3s1 a a) 850°C y b) 800°C

1mm

Figura 7. 14 Superficie de fractura de la probeta del acero C recalentada a 1100°C y ensayada a 650°C
a 1x10-3s!

7.2.2.2.  Comportamiento fragil

Las temperaturas de comportamiento fragil se extienden de los 800°C a los 650°C, con un
minimo alrededor de 750°C. Una superficie de fractura tipica que se observa para las
probetas ensayadas a temperaturas en el pozo de ductilidad se puede ver en la Figura 7.13.

Este tipo de fractura se ha definido por algunos autores como fractura intergranular con
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alta ductilidad?. Los granos se pueden intuir y existe bastante deformacién en su
superficie y hasta la existencia de huecos que indican que la fractura se produjo por su
coalescencia en los limites de grano. Los huecos son bastante planos, lo que indica que se
han formado en una capa separada del resto del material y que por lo tanto se asocia con la
existencia de ferrita rodeando los granos austeniticos, fase que esta siendo preferentemente
deformada, dada la diferencia entre la resistencia de la ferrita y de la austenita cuando

ambas coexisten a una temperatura determinada.

Figura 7. 15 Supetficie de fractura de una probeta del acero C recalentada a 1100°C y ensayada a
675°C a 1x10-3s1

7.2.3.  Ensayos de compresion para determinar la presencia de ferrita

El sistema de ensayos en el que se llevaron a cabo los ensayos de traccion tras
recalentamientos a 1100°C y velocidades de deformacién de 1x10°s” no permitia templar
las probetas, y por lo tanto no es posible conocer metalograficamente las fases presentes a
cada temperatura de ensayo. Sin embargo el sistema fue elegido porque permite realizar
ensayos de compresion que es un método preciso de conocer las temperaturas a las que la
ferrita esta presente, inducida o no por deformacién, mediante la representaciéon de la
tension pico frente a la temperatura. Este dato se podria obtener directamente de las curvas
tension-deformacién a traccion pero por lo general éstas presentan comportamientos
heterogéneos porque el ensayo es muy sensible a las heterogeneidades internas del material.
En particular el acero Al, con una estructura de solidificacién, puede llegar a tener en su

interior zonas interdendriticas decohesionadas que repercutirian en los valores de tensién
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medidos ya que en realidad corresponden a secciéon no resistente dentro de las probetas.
Por este motivo, se decidi6 llevar a cabo ensayos de compresion realizados en las mismas
condiciones de recalentamiento y velocidad de deformacién para conocer la evolucion de la
tension maxima de fluencia en funcién de la temperatura. Los ensayos de compresion se

llevaron a cabo para los aceros Al y C.

En la Figura 7.16 se representan las curvas de tension maxima de fluencia en funcién de la
temperatura de los aceros Al y C. Para determinar bien las temperaturas a las que coexisten
ferrita y austenita, se realiz6 un barrido exhaustivo de temperaturas de ensayos,
especialmente para las temperaturas cercanas a la calculada de transformacion Ae; e
inferiores (Ar; no fue calculada porque la temperatura de enfriamiento no se pudo
controlar). Lo primero que se observa es un comportamiento similar para los dos aceros, a
pesar de las diferencias que introducen las diferentes composiciones en las temperaturas de
transformacion. Las curvas muestran dos zonas con diferentes dependencias lineales de la
tension de fluencia con la temperatura de ensayo, y una zona de transiciéon a temperaturas
intermedias. A altas temperaturas la fase presente es la austenita, y a bajas temperaturas,
dada la composicion del acero, coexisten ferrita y perlita. En la region intermedia se trata de
una regioén bifasica de ferrita mas austenita. En esta region, la aparicion de la ferrita
provoca una caida de la tension de fluencia a pesar de la disminucién la temperatura porque
la ferrita es menos resistente que la austenita a las temperaturas en las que ambas coexisten.
Estas diferencias se hacen menores a medida que disminuye la temperatura, de ahi que
vuelva a haber una recuperacién de la tension de fluencia a medida que se sigue
disminuyendo la temperatura, todavia dentro de la region bifasica ferrita mas austenita. A
menores temperaturas la variaciéon de la tension de fluencia con la temperatura sigue una
pendiente mas pronunciada asociada a la apariciéon de petlita que es una fase muy

resistente.

Las curvas muestran que la ferrita aparece alrededor de 765°C, por encima de la Ae, de los
dos aceros, y coexiste con la austenita hasta los 700°C. Las temperaturas de transformacion
Aty calculadas para condiciones de enfriamiento a 10°C/s fueron de 733°C para el acero C
y 713°C para el acero Al. Para los ensayos después de recalentamientos a 1100°C la
velocidad de enfriamiento fue menor, aunque no se conozca exactamente, y por lo tanto
estos valores serfan mayores. Unicamente la ferrita formada entre Ar, y 765°C setia

inducida por deformacién y por la proximidad entre ambas temperaturas no parece que
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esta fase aparezca mediante dicho mecanismo para un intervalo grande de temperaturas.
Por ese motivo la caida en la ductilidad del acero C fue brusca e inmediatamente después
de producirse, la ductilidad empez6 a recuperarse, porque después de la primera ferrita

formada enseguida se empieza a generar ferrita estaticamente que es menos perjudicial.
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Figura 7. 16 Representacion de la tension maxima de fluencia a compresion de los aceros Aly C en
funcién de la temperatura

Para ver la relacion entre la presencia de ferrita indicada por las curvas de tensién maxima
en funcién de la temperatura y la curva de ductilidad, en la Figura 7.17 se representan
ambas en el mismo grafico para el acero C, para corroborar que su comportamiento
depende unicamente de la apariciéon de ferrita en la microestructura. El grafico muestra
cémo a 750°C se produce una pérdida de la ductilidad que segun la curva de tension
maxima en funcién de la temperatura se corresponde con la aparicion de ferrita. A las
siguientes temperaturas tanto la ductilidad como la tensién maxima se recuperan y el
comportamiento se relaciona con un aumento progresivo de la fracciéon en volumen de

ferrita.

Asi pues se deduce que la pérdida de ductilidad del acero C se relaciona directamente con la

existencia de ferrita. Sin embargo, la apariciéon de esta fase no afecta a la ductilidad del

176



Capitulo 7: Efecto de los elementos residuales

acero cuando aumenta su contenido en elementos residuales ya que aparecen mecanismos
tragilizadores, relacionados sin duda con su presencia, que disminuyen su ductilidad desde
altas temperaturas en el intervalo austenitico hasta temperaturas en el intervalo bifasico de

ferrita mas austenita.
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Figura 7. 17 Relacion entre las curvas de tensiéon maxima a comptresion en funcioén de la
temperatura y las curvas de ductilidad

Es interesante analizar la forma de las curvas de tensién-deformacion a traccion en funcion
de la temperatura de ensayo y cémo ésta cambia para el acero C dependiendo de las fases
presentes y mecanismos de fragilizacion. Hasta ahora las curvas traccién-deformacion se
habfan analizado para relacionar la presencia o no de recristalizaciéon dinamica con la
pérdida de ductilidad de los diferentes aceros. Pero la forma de las curvas puede ser muy
util también para conocer otros mecanismos que puedan estar actuando, en particular en el
intervalo de bajas temperaturas y relacionados con la presencia de ferrita. En la Figura 7.18
se representa la curva de ductilidad del acero C con tres curvas traccion-deformacion a
temperaturas para las que el acero presenta diferentes comportamientos. La curva de una
probeta ensayada a 800°C, con un maximo seguido de una recuperacion de la tensién para
mayores deformaciones, indica recristalizacion dinamica. Este tipo de curvas esta asociado
a un comportamiento ductil del material en la region austenitica. A 750°C, temperatura a la
que la ductilidad se pierde y en el intervalo bifasico, la curva presenta un maximo después

del cual la tension cae drasticamente y esto se relaciona con la fragilizacién que introduce el
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hecho de que la ferrita se encuentre rodeando los granos de austenita. A 650°C,
temperatura a la que la ductilidad se recupera como consecuencia de una mayor fracciéon en
volumen de ferrita en la microestructura, la curva vuelve a cambiar de forma. A esta
temperatura la tensiéon no cae justo después de alcanzar su maximo sino que disminuye
paulatinamente a medida que la deformaciéon aumenta, y esto indica que se esta
produciendo un mecanismo de recuperacién, en concreto, y dado que es la ferrita la

responsable, se trata restauraciéon dinamica.
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Figura 7. 18 Diferenciacion de la morfologia de las curvas a traccion tension-deformacion en funcion
de la temperatura y comportamiento duactil-fragil del acero C

En base a esta interpretacion de las curvas, se pueden analizar las obtenidas para el acero
Al a las mismas condiciones de ensayo. En la Figura 7.19 se representan las curvas
traccibon-deformacion de la probetas ensayadas a algunas temperaturas caracteristicas en
funcién del comportamiento ductil-fragil del acero y de las fases presentes. Del mismo
modo que para el acero C, una buena ductilidad a altas temperaturas esta relacionada con el

fenémeno de recristalizacion dinamica, aunque para el acero Al es necesario aumentar la
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temperatura hasta los 1000°C para que este fenémeno tenga lugar. Posteriormente la
ductilidad se pierde en el intervalo auntenitico y la morfologia de las curvas, como se ve en
la Figura 7.19 para 900°C, es similar a la obtenida para el acero C cuando la fragilizacién se
produce por la existencia de ferrita en los limites de grano de ferrita. Asi pues para aceros
C-Mn con altos elementos en residuales, la pérdida de la ductilidad tanto por la formacion
de ferrita en los limites de grano de austenita como por otros mecanismos de fragilizacion
da lugar a curvas a traccioén tension-deformacion con la misma forma en la que la tensién
se pierde justo después de alcanzar el maximo. El acero Al incluso presenta la misma
ductilidad y elongaciéon para probetas ensayadas dentro del intervalo fragil exista o no
ferrita en la microestructura, como se comprueba al comparar las curvas a 750°C y 900°C.
Esto puede estar indicando que el mecanismo que actda en la regién austenitica es mas
nocivo que la aparicion de ferrita en la microestructura y que es el dominante que actda
para fragilizar el acero independientemente de las fases presentes. A 650°C, temperatura a
la que la ferrita debe de haber aumentado su fraccién en volumen, se produce una ligera
recuperacion, que no se nota mucho en el valor %RA, pero si en la elongaciéon de la
probeta. El gran aumento de la resistencia de la probeta se debe a la aparicion de perlita que
es una fase muy resistente. Al contrario de lo sucedido para el acero C, la curva no muestra
recuperacion dinamica de la ferrita y la ligera disminucién de la tension de fluencia, sin que
la curva no caiga justo después de alcanzar el maximo, se debe a la aparicioén de la estriccion

en la probeta.

Las curvas a traccion tension-deformacion también indican que la aparicion de la ferrita en
la microestructura no supone ninguna fragilizacién adicional a la que ya existia como
consecuencia de la presencia de elementos residuales en la composicion del acero. Ademas
la fragilizacion que ejercen estos elementos se mantiene hasta bajas temperaturas en las que

la ferrita esta presente en una mayor fraccion en volumen.
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Figura 7. 19 Curvas de tension-deformacion a traccion para el acero C ensayado tras un
recalentamiento a 1100°C y deformado a 1x107s™
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A través de los resultados analizados en los capitulos anteriores, se han podido distinguir
diferentes mecanismos de fragilizacion relacionados con las fases presentes asi como con la
composicion de los aceros. Principalmente han sido tres los mecanismos identificados en
funcion de su aspecto fractografico. La fractura intergranular dictil se ha relacionado con la
aparicion de ferrita rodeando los limites de grano austeniticos y este mecanismo aparece
independientemente de la existencia de elementos residuales e impurezas en la composicién
de los aceros. La fractura por decobesion intergranular se encuentra en probetas ensayadas en el
intervalo austenitico y recalentadas a muy altas temperaturas. Finalmente también se ha
identificado un tipo de fractura interdendritica que se ha relacionado con el hot-shortness que
se produce durante la solidificacién del acero y que fragiliza las regiones interdendriticas a

menores temperaturas.

La fractura intergranular dictil ya ha sido abordada en el capitulo 7. A continuaciéon se
intentara conocer con precision el papel que cada elemento puede tener en cada uno de los
otros tipos de fractura, asi como analizar qué condiciones durante la colada continua
favorecerfan la apariciéon de cada uno de los mecanismos de dafio que tendria como

consecuencia el agrietamiento transversal en la superficie.
8.1.  Fractura interdendritica

Las fracturas interdendriticas que se observan en probetas recalentadas a bajas
temperaturas han sido relacionadas con las microsegregaciones que se dan durante la
solidificacion de los productos semi-elaborados en colada continua. La existencia de
determinados elementos que pueden formar compuestos con bajo punto de fusién en los
aceros Al y A2 hace que los aceros también sean fragiles a muy altas temperaturas, cerca de
la Ty (temperatura de solidus), por el mecanismo de hot-shortness. Asi pues, ambas
fragilidades estan sin duda relacionadas y las mismas segregaciones que pueden causar hot-

[133,135]

shortness a altas temperaturas estarfan fragilizando el acero en los espacios
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interdendriticos a menores temperaturas, cuando los tiempos y temperaturas de

mantenimiento no permitan homogeneizar la composicion.

Para intentar conocer la evolucion de las microsegregaciones y las condiciones que pueden
hacer que una determinada palanquilla presente agrieatamiento transversal, se procedié a
comparar el comportamiento de un acero, al que se denominara acero B, que present6
agrietamiento transversal en las esquinas a pesar de tener una composicion casi idéntica a la
del acero Al. Para comprobar si la aparicion de las grietas se puede relacionar con
variaciones en las curvas de ductilidad se llevaron a cabo ensayos de traccion en caliente en
condiciones de recalentamiento a 1100°C y a una velocidad de deformacioén inicial de 1x10°
’s! en probetas del acero B. Para este acero las probetas fueron mecanizadas directamente
de la palanquilla y por lo tanto tienen una estructura inicial de solidificacién. Las curvas de
ductilidad del acero Al y del acero B se comparan en la Figura 8.1 y en general no
muestran ninguna diferencia significativa entre el comportamiento de los dos aceros,

incluso a algunas temperaturas el acero B presenta mayores valores de %RA que el acero

Al.

60
—4a— Acero Al
—A— Acero B A
A
40
O\O A
204 A
A A\A N A
A\A\A/:\
A
O T T T T T T T T T 1
600 700 800 900 1000 1100

Temperatura (°C)

Figura 8. 1 Curvas de ductilidad de los aceros Aly B para probetas ensayadas en el sistema UPC

Asi pues, no parece que la presencia de grietas quede directamente reflejada con la curva de

ductilidad del acero que unicamente indican la susceptibilidad de la composiciéon a
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presentar agrietamiento por fractura interdendritica si el desdoblado en colada continua se
llevara a cabo a temperaturas inferiores a 950°C. El hecho de que el acero B presente
agrietamiento transversal puede deberse a variaciones en los parametros operacionales
durante la colada continua mas que a la ductilidad intrinseca del acero relacionada con la

composicion y condiciones termomecanicas a las que se lleva a cabo la deformacion.

La observacion de secciones transversales de las palanquillas del acero Al y del acero B
sometidas a un macroataque con HCI permite dilucidar las condiciones operacionales que
pueden favorecer la aparicién de las grietas en colada continua. Este macroataque revela
que la zona de la palanquilla con crecimiento columnar es mayor para la palanquilla del
acero B que para la palanquilla del acero Al como se puede ver en la Figura 8.2. Las

dimensiones de dicha zona columnar son importantes por dos razones principales:

e Esta zona es mas susceptible al agrietamiento que las zonas equiaxicas

e Aumenta la severidad de la segregacion longitudinal hacia el centro de la

palanquilla asi como la porosidad

b)

Figura 8. 2 Secciones transversales de las palanquillas de a) acero Aly b) acero B tras un
macroataque con HCI 37% durante 30’

La extension del area con crecimiento columnar depende de variables como la temperatura
de colada, el disefio de las maquinas, tamafio de la seccién, condiciones de flujo en el bafio
liquido y la composicién quimica del acero. De estas variables, la que es mas probable que
haya variado entre la colada del acero Al y la del acero B es la temperatura de colada o
condiciones de enfriamiento primario. Si la temperatura de colada es muy elevada, los

cristales que pudieron haberse formado en la superficie por contacto con el molde pueden
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volver a fundir a la salida de éste por las corrientes de convexion y se reducen los cristales
capaces de formar una region equiaxica en la superficie a la vez que las dendritas pueden
crecer sin impedimento hacia el centro de las palanquillas. Por ese motivo se aconseja que
la temperatura de colada sea lo mas baja posible, sin que el acero pueda llegar a solidificar

en las buzas, y que permita que las inclusiones floten en el bano.

Tanto la temperatura del caldo como las condiciones de enfriamiento influyen en los
espaciados interdendriticos. Segun determinaron Cabrera ez al. 1361 egte espaciado aumentara
ligeramente con la temperatura del acero liquido. Sin embargo el espaciado interdendritico
tanto primario como secundario aumenta desde la superficie hacia el centro de la
palanquilla. Este comportamiento estaria relacionado con un efecto de la velocidad de

enfriamiento en el frente de solidificacion en los espaciados interdendriticos.

A partir del espaciado interdendritico medido en probetas del acero Al y B se intentard
establecer las condiciones experimentales que pudieron variar durante la colada continua de

uno y otro acero.
8.1.1. Estudio de las microsegregaciones

Las dendritas se caracterizan por los espaciados interdendriticos primario (},) y secundario
(), estando este ultimo estrechamente relacionado con las microsegregaciones. Conocer A,
puede llegar a ser muy util para determinar si efectivamente se produjeron variaciones
operacionales durante la colada de diferentes palanquillas ya que existen expresiones

experimentales que permiten relacionar dicho parametro con las condiciones de

[46]

b

solidificacion. Una de estas expresiones obtenida experimentalmente para un amplio

intervalo de %G, relaciona A, con la velocidad de enfriamiento segun:

-0.39
A, =146 % 70‘6(‘23 (m) (8.1)

Conociendo estos datos sera posible estimar las microsegregaciones a partir de los modelos
que permiten predecir la composicion tanto de la fase sélida como de la liquida en cada
momento de la solidificacién. En particular, el modelo de Brody y Flemings” considera la

difusién de la intercara de solidificacion a la fase sélida ademas de una completa difusiéon en
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el liquido. Segtn este modelo la concentraciéon en un elemento 7 del sélido,C ZY ,s€ puede

CXpresar como:
Ch = kCo[t-(1-2ak) £, |1/ (1-206) 82)

que la relaciona con la fraccion de sélido solidificada f;, donde £ es el coeficiente de
distribucién o relacién de las composiciones de solidus y liquidus y @ es la constante de
retrodifusion o difusion del soluto segregado en la fase solida. Esta constante se relaciona

con el espaciado interdendritico secundario segun:

_ 4Dy,
%

a

(8.3)

donde Dy es el coeficiente de difusion en el sélido y 7 el tiempo de permanencia en la

region liquido-sélido o tiempo de solidificacion local™”, que se puede calcular a partir de la

velocidad de enfriamiento y de las temperaturas de liquidus, T}, y la de solidus, T}, segun la

relacion:
‘= T =T, (s) (8.4)
oT/or

Las temperaturas T} y T se pueden calcular a partir de la composicién del acero. Posibles

relaciones empiricas que se pueden utilizar para su calculo se dan en las ecuaciones (8.5) y

(8.6)1:

T, =1537-/88(%C)+25 (%S)+5 (%Cu)+8 (%Si)+5 (%Mn)+2(%Mo)+4(%Ni)+1.5(%Cr)
+18(%Ti)+2(%1/)+30(%P)] (8.5)

T, =1535-[200(%C)+12.3(%Si)+6.8(%Mn)+124.5(%P)+183.9(%S)+4.3(%Ni)+1.4(%Cr)
+4.1(%Al)] (8.6)

El problema que plantea el modelo segun se ha descrito es que cuando a tiende al infinito
(total difusién en el sélido), la ecuaciéon (8.2) no tiende a la concentraciéon de equilibrio.

Ademas se ha verificado que no se conserva el soluto a escala global. Por este motivo Clyne
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y Kurz™ propusieron una expresion matemitica que permitia solucionar dichas
incongruencias, introduciendo un coeficiente efectivo de retrodifusion a’ que se incluirfa en

las ecuaciones (8.2) y (8.3) sustituyendo a a y que se relaciona con esta tltima segun:

d'=dlf—expl~1/a)] - exp(~1/2a) 8.7)

Durante la solidificacién del acero, éste puede hacerlo como ferrita-3 (b.c.c.) o austenita
(f.c.c.). Cuando el %C es menor que 0.1 sélo se formara ferrita y cuando es mayor que 0.5
so6lo se formara austenita, sin embargo cuando el %C se encuentra entre 0.1 y 0.5 el primer
solido en formarse lo hara como ferrita, pero cuando el %C del liquido interdendritico
sobrepase 0.5, el liquido restante solidificara como austenita. Este cambio en el modo de

solidificaciéon tiene una influencia importante en la microsegregacion, porque los

parametros de solidificacién cambian para cada una de las fases. En la tabla 8.1 se dan
los valores que Dy, 7y £ tienen en cada una de estas fases para el C, Si, Mn, P y S.
Tabla 8. I Parametros de solidificacion[!38]
Elemento Ferrita Austenita
Dym’s™")  m(°C/%) £ Dym’s™")  m(°C/%) £
C 7.9x10” 80 0.2 6.4x10™" 60 0.35
Si 3.5%10™" 8 0.77 1.1x10™" 8 0.52
Mn 4.0x10™" 5 0.75 4.2x10°7" 5 0.75
P 4.4x10™" 34 0.13 2.5x10" 34 0.06
S 1.6x10™" 40 0.06 3.9x10™" 40 0.025

También es interesante considerar el efecto del Cu, ya que este elemento puede acentuar la

¥y para ello habra que conocer sus parametros de solidificacién. El

microsegregacion
coeficiente de particién £, calculado a partir del diagrama de fases Fe-Cu, tiene un valor
de 0.65, tanto dentro de la fase ferrita-6 como en la austenita. Este valor indica que durante
la solidificaciéon del acero el Cu segregara al liquido interdendritico de una manera
moderada. La difusividad de este elemento en el Fe a altas temperaturas se puede calcular

en funcién de la temperatura a partir de la relacion!™*":

D,y (T) = 0.434 exp(%(;}ooj (en® ] 5) 8.8)
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El efecto del cambio del modo de solidificaciéon se puede afiadir al modelo teniendo en
cuenta que unicamente el C es responsable de la transiciéon del modo de solidificacién de
ferrita a austenita. Para ello se utiliza la ecuacion (8.2) y se obtiene que la fraccion

solidificada a la que se dara la transicion se puede calcular a partir de:

. 0.5 (1=2ak)/(£~T1)

1—| — (8.9)

T =12,

ecuacion para la que hay que utilizar los valores de a y £ en la ferrita. Para calcular la

microsegregaciéon para una fraccion solidificada mayor que £,

.sy SC tiene que calcular

previamente una concentracion inicial virtual C'y. A partir de la ecuacion (8.2) y los
parametros de solidificacion en la austenita, C'(j se puede calcular a partir de los datos para

la solidificacion en la fase austenitica como:
! 1-£)/(1-2ak
Co = CL,ﬁ—)y[l_ﬁ_za'é)fx,ﬁ—)y]( )/(1-2ak) (8.10)

Para calcular las concentraciones de S habra que tener en cuenta que el S es un elemento
con mucha tendencia a segregar (bajo coeficiente de distribucién), sin embargo, su
influencia negativa se puede controlar por la precipitacion de MnS. La solubilidad de MnS
es 0.506(%)” a 1500°C. Si la concentracién de Mn y S supera este valor, precipitarin MnS.
Con la precipitacion de MnS, la concentraciéon de S decrecera sin un cambio significativo
en la composicion de Mn que se encuentra por lo general en una concentracién bastante

mayor.

Con el modelo descrito se calculé la composicion del dltimo liquido solidificado para cada
uno de los aceros, Al y B, partiendo del espaciado interdendritico y de la composicion C,,
de cada elemento para cada uno de los aceros. Se considerara para los calculos que la

fraccion solidificada en dichas condiciones es 0.99.
De las probetas ensayadas a 800°C de los aceros Al y B se prepararon secciones

longitudinales para evaluarlas microestructuralmente. Dos metalografias de cada una de las

probetas atacadas con el reactivo 2 se muestran en la Figura 8.3. En ella se distinguen las
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dendritas que ademas han sido resaltadas para facilitar la medida de los espaciados
interdendriticos. Ambas probetas se extrajeron de zonas analogas de diferentes palanquillas
y en términos generales ambas muestran grandes heterogeneidades a lo largo de su seccién
longitudinal. El espaciado interdendritico secundario (A,) se calculé por la media de
espaciados medidos en diversas metalografias tomadas en diferentes regiones de las

probetas.

El espaciado interdendritico secundario medio calculado para cada uno de los aceros fue de
155pum para la probeta del acero Al y 122um para el acero B. Estos valores indican que la
diferencia entre ambos no es muy grande, aunque efectivamente el espaciado
interdendritico es mas fino para el acero B que es la que tiene una mayor zona de

solidificacion columnar y que ademas present6 agrietamieto transversal en las esquinas de

las palanquillas.

Acero Al Acero B

Figura 8. 3 Metalografias de las probetas ensayadas a 800°C después de un recalentamiento a 1100°C
de a) acero Aly b) acero B

Estos espaciados interdendriticos se pueden relacionar con velocidades de enfriamiento,
que también seran promedio de las zonas de las que se extrajeron las probetas y estan
tabuladas en la tabla 8.II. En la misma tabla también se dan los valores de T} y Ty de ambos
aceros y ty de la composicion C; inicial de cada uno de los aceros. A medida que vaya
solidificando el frente de la dendrita la composicion del liquido ira variando y por lo tanto
también tg, as{ que para cada fraccion solidificada habria que corregir los valores de tg en

funcién de la temperatura de solidificacion del liquido remanente.
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Tabla 8. II Espaciado interdendritico y velocidad de enfriamiento para los aceros Aly B

Acero b (um)  OT/0r(°C/s) T, (°C) Ts(°0) ts (s)
Al 155 0.86 1508 1477 39.6
B 122 1.58 1508 1477 21.4

La f; a la cual se pasara de solidificacion en modo ferritico a solidificaciéon en el modo
austenitico se podra calcular considerando que el C tiene una alta difusividad en el Fe-8 y

por lo tanto que a’ se aproxima a 0.5. Dado el contenido inicial del acero en C, f sera 0.68.

A partir de este valor y de los de a’ , calculados a partir de la difusividad y del espaciado
interdendritico, se podra calcular la composicion del liquido cuando el modo de

solidificaciéon cambie, valores que se dan en la tabla 8.111.

Tabla 8. III Valores del coeficiente de retrodifusion en la fase § y composicion del liquido
interdendritico para £=0.68

Al B
Elemento
a’ (A1) Cromy (AD) % (B) Cpymry (B)
C 0.5 0.5 0.5 0.5
St 0.17 0.155 0.16 0.158
Mn 0.18 1.18 0.17 1.14
P 0.19 0.028 0.18 0.031
S 0.33 0.059 0.32 0.059
Cu - 0.88 - 0.76

Con las concentraciones del liquido para una f; 0.68 se calculan las nuevas temperaturas T}
y T del liquido interdendritico enriquecido en diversos elementos y a partir de las cuales se

calcula el nuevo 7. Los nuevos valores se estas variables se dan en la tabla 8.IV.

Tabla 8. IV Valores del tiempo de solidificacion a partir de las temperaturas de liquidus y de solidus
del liquido interdendritico para £~=0.68

1,00 1,0 75(s)
Acero Al 1479 1411 79.1
Acero B 1480 1411 437
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A partir de los nuevos tiempos de solidificacion, 7, asi como de los coeficientes efectivos
de retrodifusion en el fase austenitica, se puede calcular la concentracion inicial virtual de
cada elemento, y a partir de ésta, el contenido del liquido final (=0.99) en cada uno de los
elementos y para cada uno de los aceros, dadas sus condiciones de solidificaciéon que se dan
en la tabla 8.V. Hay que tener en cuenta que los valores han sido calculados de modo
incremental y no integral como hubiera sido necesario para obtener valores aproximados,
sin embargo, los valores obtenidos serviran para ver en términos relativos qué elementos
son los que tienen mas tendencia a segregar y cémo las condiciones de colada pueden

afectar a dichas segregaciones.

Tabla 8. V Valores de los coeficientes efectivos de retrodifusion en la fase y, concentraciones
iniciales virtuales y composicion del ultimo liquido solidificado (£=0.99)

Al B
Elemento
a7 'y C, (f.=099) a"? 'y C, (f.=099)
C 0.4717 0.28 0.80 0.4685 0.28 0.81
St 0.014 0.090 0.55 0.013 0.092 0.57
Mn 0.006 0.89 2.42 0.005 0.85 2.36
P 0.033 0.0096 0.54 0.029 0.012 0.7
S 0.25 0.019 0.81 0.24 0.02 0.87
Cu - 0.59 2.96 - 0.51 2.55

En términos generales el ultimo liquido en solidificar esta ligeramente mas segregado en el
acero B que en el acero Al, sin embargo, los elementos que mas aumentan su contenido
con el PyelS que ademas tienen una gran influencia en la temperatura de solidus. Su
fuerte segregacion se ve favorecida por los bajos valores de su coeficiente de particion asi
como baja difusividad tanto en la ferrita como en la austenita, que ademas hacen que
pequefas variaciones en las variables de solidificacion pueden provocar diferencias
significativas en la segregaciéon de dicho elemento. El estudio de las microsegregaciones
pone de relieve que el P juega un papel importante durante la solidificacién del acero!™* y

de nuevo indica la fuerte tendencia a segregar del S, asi como la sensibilidad de su

segregacion a las condiciones de enfriamiento.
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Los calculos también permiten estimar las concentraciones de Mn y S en el liquido
interdendritico que se ira enriquecido a medida que aumente la fraccion solidificada hasta
alcanzar el producto de solubilidad que ira disminuyendo paulatinamente a medida que el
liquido segregado disminuya su temperatura de solidificacion. Cuando esto sucede, se
pueden empezar a formar MnS en los espacios interdendriticos y a partir de ese momento
las concentraciones de Mn y S estaran controladas por la formacién de sulfuros. En la
Figura 8.4 se esquematizan las condiciones en las que se pueden empezar a formar los

sulfuros durante la solidificacién.

Producto de solubilidad
1] / de equilibrio Se empiezan a formar MnS

% Mnx%S

Liquido interdendritico

»
»

fs

Figura 8. 4 Esquema de la formacién de MnS durante el enfriamiento del liquido interdendritico

En presencia de suficiente Mn se formaran inclusiones de MnS, en las regiones
interdendriticas en las dltimas etapas de la solidificacion (para un acero con 1.5Mn-0.25C-
0.05S las condiciones para la formaciéon de MnS se dan para una fg cercana a 0.9°™), de tal
manera que dichas regiones quedaran marcadas por la presencia de inclusiones y ademas,
especialmente cuando las velocidades de enfriamiento sean rapidas, también quedara S
segregado que podra formar FeS de bajo punto de fusién. Lo cierto es que en aceros
comerciales como los aceros Al y B, en los que los contenidos en Mn no son tan elevados

y ademas el contenido en O es alto, lo mas probable es que se formen inclusiones

complejas de (Mn, Fe)S,0.
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8.1.2. Fragilidad a muy altas temperaturas

Como se ha podido ver, una mayor velocidad de enfriamiento en las calidades de acero que
se estan estudiando, provoca una mayor segregacion a los espacios interdendriticos durante
la solidificacién. El liquido interdendritico segregado, y dadas las especies con tendencia a
segregar, estard presente a temperaturas por debajo de la de solidus de la composicion
inicial del acero. Tendiendo en cuenta que la zona de fragilidad a muy altas temperaturas
queda delimitada por la temperatura LIT (temperatura a la que el liquido no puede penetrar
por los espacios interdendriticos porque los brazos secundarios de las dendritas han llegado
a unirse) y ZDT (temperatura de ductilidad cero, cuando solidifica el ultimo liquido), una
disminucién de la temperatura de solidus del dltimo liquido interdendritico aumentara el

intervalo de temperaturas de comportamiento fragil.

Todos aquellos elementos con £ bajas y que intervengan en la temperatura de solidus (6)
con un coeficiente elevado haran que el intervalo entre LIT y ZDT aumente y el acero sera
mas susceptible al agrietamiento a las deformaciones que se puedan dar durante la
solidficacion del metal durante mas tiempo. Estas deformaciones que se pueden dar en esta
etapa del proceso de colada se pueden dividir en deformaciones originadas por variaciones
de temperatura (enfriamiento y cambios de fase) y deformaciones originadas por factores

operacionales (pandeo del material, desalineamiento de los rodillos...).

8.1.3. Fragilidad durante el desdoblado

Segun las curvas de ductilidad en la Figura 8.1, los aceros Al y B también pueden presentar
agrietamiento durante el desdoblado, que son las condiciones que se simulan durante los
ensayos de traccion en caliente. Durante estos ensayos el acero se recalienta y se mantiene a
1100°C durante 5, sin embargo las segregaciones persisten y ademas las grietas avanzan por
las regiones segregadas, como se aprecia claramente en la Figura 8.5 para la probeta del
acero B ensayada a 800°C. Segun las curvas de la Figura 8.1 la fragilidad que provocan las

microsegregaciones de solidificacion produce %RA alrededor de 15.

Durante el proceso industrial, en el que no habria tiempo para ningun tipo de redisolucion

de los elementos segregados, cabria esperar que las segregaciones fueran mayores que las
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que se encuentran en las probetas ensayadas a traccion tras un recalentamiento a 1100°C y
por lo tanto la fractura por este mecanismo se produciria a menores deformaciones que las
calculadas a partir de las curvas de ductilidad y si el enderezado se llevara a cabo a

temperaturas inferiores a 950°C.

Habia que considerar una posible influencia del tamafio de grano en la fragilidad
interdendritica de los aceros en el intervalo de temperaturas de desdoblado. Durante la
colada continua el tamafio de grano austenitico sera mas grande que el inducido durante el
recalentamiento a 1100°C, que es aproximadamente la mitad del espaciado interdendritico
secundario. Este tamafio de grano mas fino favoreceria la unién de las grietas formadas en
las regiones segregadas a través de los espacios intergranulares debilitados por incipientes
segregaciones intergranulares que irdin aumentando a medida que aumente la temperatura

de recalentamiento y se vayan borrando las microsegregaciones de solidificacion.

Figura 8. 5 Microestructura de la probeta del acero B ensayada a 800°Ctras un recalentamiento a
1100°C

Por otro lado, el hecho de que el acero A2 presente pérdidas de la ductilidad a menores
temperaturas (Figuras 5.3 y 5.14), se puede deber a que durante la laminacién los patrones
de segregacion habrian cambiado y la estructura dendritica de colada se verfa modificada.
Rezaeian et al"*” han demostrado que una deformacién de compresién tan pequefia como
0.1 en la region austenitica rompe las dendritas, como queda reflejado en la Figura 8.6, y
ademas este fenémeno esta asociado con una mejor ductilidad de las probetas cuando se

ensayan a menores temperaturas.
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Figura 8. 6 Microestructura de un acero C-Mn a) solidificado in-situ 'y b) igual que a) pero
deformado 0.1% a compresion[142]

8.2. Fractura intergranular

Para conocer el papel de los diferentes elementos en la segregacion intergranular que esta
propiciando la fractura intergranular que se observa en las probetas ensayadas tras un
recalentamiento a 1330°C se recurrié a la espectroscopia Auger. El equipo utilizado para
evaluar las posibles segregaciones que fragilizarfan el acero en el intervalo austenitico
permite llevar a cabo ensayos de tracciéon en caliente dentro del sistema y transferir
directamente la probeta, una vez fracturada, a la cimara de espectroscopia Auger. Con esto
se consigue mantener un alto vacio en todo momento y evitar la contaminaciéon de la

superficie de fractura sobre la que se evaluara la composicion.

Para llevar a cabo el anilisis, se utiliz6 una probeta del acero Al que habia sido
homogeneizada a 1330°C, enfriada a temperatura ambiente y posteriormente recalentada
dentro del sistema Auger hasta la temperatura de ensayo que fue 800°C. La probeta se
mantuvo a dicha temperatura durante 5 minutos antes de ser ensayada a traccién a una
velocidad de 5x107s". La superficie de fractura que se obtuvo se puede ver en las imigenes

de SEM que se muestran en la Figura 8.7.

A pesar del recalentamiento a 1330°C al que fue sometida la probeta previamente a ser
introducida en la camara Auger, la superficie de fractura no muestra una fractura
intergranular caracteristica de las probetas con comportamiento fragil después de haber
sido recalentadas a altas temperaturas, mas bien recuerda el aspecto interdendritico de las
probetas recalentadas a 1100°C. También se pueden ver algunas zonas de la superficie de

fractura con una apariencia completamente dendritica. Parece mas bien que la probeta haya
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sido fundida y esto podtia haber sucedido durante el ensayo previo al analisis en la camara
de espectroscopia Auger dado que el calentamiento fue por efecto Joule que hace que si la
fractura no es lo suficientemente rapida puede haber un sobrecalentamiento de la superficie

que puede llegar a fundirla.

Figura 8. 7 Supetficie de fractura de la probeta del acero Al ensayada tras un recalentamiento a
1330°C en la camara de espectroscopia Auger y sobre la que se evaluara la composicion superficial

El espectrograma obtenido para la superficie de fractura especificada y que se muestra en la
Figura 8.8 parece indicar que unicamente hay Fe y S en la superficie (y algunas sefales de
Si, C y quizas P). Dado que no se detecta C ni O (270eV y 510eV respectivamente) se
considera que no hubo contaminaciéon durante el ensayo. La cuantificaciéon de los picos
utilizando el método clasico de factores de sensibilidad en modo derivativo dio 25%S y

75%Fe.

Las condiciones experimentales de la probeta ensayada y analizada en el sistema de
espectroscopia Auger no reproducen exactamente las que se dieron durante los ensayos de
tracciéon en caliente y desgraciadamente no se pudo llevar a cabo un estudio exhaustivo
para encontrar las condiciones que permitan obtener superficies de fractura similares a las
de las probetas que tuvieron un comportamiento fragil en el intervalo austenitico. Sin
embargo, el espectro indica que en condiciones similares y en superficies de fractura que
mas se asemejan a las de las probetas recalentadas a 1100°C, existe una fuerte segregacion
de S, lo que viene a corroborar el papel que este elemento tiene en la fragilidad en caliente
del acero. No se puede descartar no obstante, y teniendo en cuenta que no se han podido
realizar analisis de manera extensiva por espectroscopia Auger, la segregacion de otros

elementos.
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Figura 8. 8 Espectrograma caracteristico de la superficie de fractura que se muestra en la Figura 8.1

A pesar de que no se ha podido esclarecer experimentalmente los elementos que actian
para provocar la fragilidad intergranular de las probetas cuando éstas se recalientan a
1100°C, existen datos en bibliografia que nos permitiran, cuando menos, discutir los
mecanismos a través de los cuales los diferentes elementos podrian actuar y que de algin
modo ya han sido apuntados en capitulos anteriores, aunque no se ha podido demostrar

que efectivamente estos elementos estén actuando de la manera descrita por otros autores.

8.2.1. Papel del S en la fractura intergranular

Dado el aspecto de las superficies de fractura y los datos de espectroscopia Auger, todo
parece indicar que la fractura intergranular se debe mas a la segregacion del S que a su
precipitacion en forma de MnS, que serfan los dos mecanismos a través de los cuales el S
podria fragilizar intergranularmente el acero. Segin Kobayashi®, la segregacion del S se
produce durante el enfriamiento desde la temperatura de solubilizaciéon y aumenta al
disminuir la temperatura de ensayo. Durante la solubilizacion, en el caso de los aceros Al y

A2 a 1330°C, el S que no forme MnS estara homogéneamente distribuido en el material, y
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al disminuir la temperatura, y por lo tanto la solubilidad del S en el Fe-y, habra segregacion
a los limites de grano siempre y cuando la velocidad de enfriamento no sea superior a
30°C/s, ya que entonces no se datfa tiempo a los dtomos para migrar a los limites de grano.
A pesar de que el %S que se pueda poner en solucién a 1330°C no sea muy grande segun la
relacion de Turkdogan[(”gj, pocos p.p.m. sera suficientes para fragilizar los limites de
grano'” dado el S es uno de los elementos que més disminuye la energfa de cohesién

interfacial en la austenita™. Pudiera considerarse!®*'*!

que las segregaciones intergranulares
de S son de no-equilibrio, aunque afirmarlo requeriria un exhaustivo estudio del efecto de
los tiempos de mantenimiento a las temperaturas de ensayo y de las velocidades de
enfriamiento desde la temperatura de solubilizacién en las segregaciones de S para la

composicion de los aceros Al y B.

8.2.2. Papel del Sn en la fractura intergranular

A pesar de no haber detectado la presencia de Sn en la superficie de fractura de la probeta
analizada mediante espectroscopia Auger, y dado que no se ha podido realizar un analisis
exhaustivo, no se puede descartar que dicho elemento pueda estar jugando un papel
importante en la fragilizacion intergranular que sufren las probetas ensayadas tras un

recalentamiento a 1330°C.

El Sn no suele segregar en condiciones de equilibrio probablemente porque se trata de
atomos grandes con poca difusividad en el Fe. Sin embargo, Nachtrab y Chou™
observaron segregaciones de dicho elemento a los limites de grano, relacinada con la
existencia de precipitados y cuando habfa deformaciones. Por otro lado Song ez al
detectaron segregaciones de dicho elemento en condiciones de enfriamiento desde una
temperatura de austenizaciéon de 1320°C a una velocidad critica que se encuentra alrededor
de 10°C/s, la seleccionada para llevar a cabo los ensayos de traccién en caliente. El
comportamiento en ambos casos solo puede explicarse si las segregaciones se producen en
condiciones de no-equilibrio. Segun esta teorfa, durante el enfriamiento desde la
temperatura de austenizacion hasta la temperatura de ensayo se producirian una gran
cantidad de vacantes que durante el mantenimiento a la temperatura de ensayo formarian
compuesto con los atomos de Sn que segregarian a los limites de grano con mayor facilidad

que las vacantes o los atomos de Sn por si solos. Este tipo de segregacion se ve favorecida

por la deformacién, de manera que durante el ensayo se verfa inducida.
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Conclusiones

A continuacién se expondran de manera breve las conclusiones a las que se ha llegado a

través del trabajo descrito en los anteriores capitulos.

e El acero industrial Al, con altos contenidos en elementos residuales e inclusiones,
pierde la ductilidad en el intervalo austenitico de temperaturas, entre 900°C y 1000°C
cuando éste se ensaya en condiciones de recalentamiento a 1100°C y 1330°C. El valle
de ductilidad de este acero se extiende hasta las temperaturas mas bajas de ensayo, y

unicamente tras un recalentamiento a 1330°C se consigue apreciar una leve mejorfa de

la ductilidad a 650°C.

e A pesar del cambio microestructural que supone variar la temperatura de
recalentamiento, no se aprecia ninguna diferencia significa a nivel de curva de ductilidad
entre el comportamiento del acero Al cuando las probetas se recalentaban a 1100°C o
cuando el recalentamiento era a 1330°C. Sin embargo, el mecanismo de fractura cambia
de interdendritico a intergranular al aumentar la temperatura de recalentamiento.

e la fractura interdendritica se relaciona con las microsegregaciones que hayan podido
tener lugar durante la solidificacién del acero en colada continua y que seguirian
estando presentes tras un recalentamiento a 1100°C. Cuando el recalentamiento se
realiza a 1330°C los elementos que podrian haber segregado durante la solidificacion se
pondrian en solucién y, dadas las condiciones de enfriamiento y deformacion, podrian
segregar a los espacios intergranulares durante el ensayo.

e Cuando el acero se ensaya en su estado laminado, lo que corresponderia a los
resultados obtenidos para el acero A2, se observa un desplazamiento de las pérdidas de
ductilidad a menores temperaturas, de tal manera que ésta se produce entre 850°C y
900°C, igualmente dentro del intervalo austenitico de temperaturas. Este
comportamiento es independiente de la temperatura de recalentamiento, aunque al
aumentar ésta la diferencia entre las curvas de ductilidad se hace menor. La ductilidad

unicamente se recupera a 650°C para probetas recalentadas a 1330°C.
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De igual modo que sucediera para el acero Al, los mecanismos de fragilizacion
cambian al variar la temperatura de recalentamiento y también para la estructura
laminada las pobretas ensayadas tras ser recalentadas a 1100°C muestran fractura
interdendritica que se convierte en intergranular al aumentar la temperatura de

recalentamiento.

La laminacién del acero provoca un alargamiento de las inclusiones y alineamiento de
las segregaciones de colada. Esta orientacion en la direccion de traccion de las probetas
serfa beneficiosa en términos de ductilidad en caliente. Esto implica que al evaluar la
ductilidad en caliente de aceros con altos contenidos en S hay que ser especialmente
critico con los resultados obtenido a partir del material laminado, ya que esta condicién

proporciona valles de ductilidad mas estrechos que el real del acero.

En el comportamiento de los aceros Al y A2, y después de recalentamientos a
diferentes temperaturas, el S, que puede estar formando sulfuros o segregado, tiene un
papel muy importante. Asi, un recalentamiento a 1100°C no es suficiente para borrar
las segregaciones de solidificacion y probablemente permita un crecimiento de los MnS
al mejorar la difusién del Mn en la austenita. Por el otro lado, 1330°C es una
temperatura lo suficientemente elevada como para borrar la mayoria de las
segregaciones de solidificacion. También permitira que parte del S que se hallaba
formando MnS se haya puesto en solucién y sea por lo tanto capaz de segregar, junto
con otros elementos residuales, a los limites de grano de austenita durante el posterior

enfriamiento a la temperatura de ensayo.

Al solidificar in-situ y poner todo el S en solucion se produjo un ensanchamiento del
valle de ductilidad de los aceros Al y A2, de tal manera que las pérdidas de ductilidad
se produjeron entre 1000°C y 1100°C.

El tipo de fractura observado para las probetas con comportamiento fragil ensayadas
en condiciones de solidificacion zz-situ fue una combinacion de decobesion interdendritica y
de una fractura interdendritica similar a la que se vio en las probetas de los aceros Al y A2
recalentadas a 1100°C. La decohesion interdendritica pudo estar relacionada con la
tendencia del acero al “hot shortness”, mecanismo que fragilizarfa los espacios
interdendriticos por la existencia de liquido fuertemente segregado y con bajo punto de
fusion.

El hecho de que a las temperaturas de ensayo (para las que ya no existe liquido en la
composicion) siga habiendo fragilidad interdendritica, indica que las segregaciones de

solidificacion que podrian causar “hot shortness”, también fragilizan al acero a menores
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temperaturas y podrfan ser causantes del agrietamiento superficial durante el

desdoblado en colada continua.

En las zonas cercanas a la region fundida durante el ensayo, las segregaciones
intergranulares son muy fuertes. Cuando las probetas se someten a una deformaciéon de
compresion para cerrar el rechupe central, la fractura de las probetas se produce de
manera intergranular por éstas regiones. Los elementos que en principio tendrfan mas
tendencia a este tipo de segregacion serian el S y el Sn, aunque este punto no se ha

podido demostrar.

El efecto concreto de los elementos residuales e impurezas en los contenidos en los
que se hallan para los aceros Al y A2 se puede ver al comparar el comportamiento de
éstos con el del acero C. Cuando estos elementos no estin presentes, el unico
mecanismo de fragilizacién que actia es el de la concentracion de las deformaciones en
una capa fina de ferrita que se forma inducida por deformacién en los limites de grano
de austenita. Esto supone que para el acero C unicamente a temperaturas alrededor de
Ar; el acero presenta un comportamiento fragil, mientras que para los aceros
industriales el intervalo de comportamiento fragil se extiende durante 200°C,
produciéndose la pérdida de ductilidad en el intervalo austenitico.

En condiciones de solidificacion zn-situ, las diferencias entre el comportamiento del
acero C y el de los aceros industriales son mayores que las observadas en otros trabajos
llevados a cabo con aceros de composiciones similares. Esto es debido al sistema
experimental ya que cualquier deformacién previa al ensayo (por ejemplo las que se
aplican para cerrar los rechupes en algunos equipos), podria modificar los patrones de

segregacion enmascarando el verdadero efecto nocivo de las mismas.

El estudio de la ductilidad en caliente del acero B, con composicion quimica y
estructura inicial igual a la del acero Al, puso de manifiesto que la aparicién de grietas
en las esquinas de algunas palanquillas no es consecuencia de la ductilidad intrinseca de
la composiciéon de acero estudiada. Sin embargo, el crecimiento columnar en la
palanquilla del acero B ocupaba una extension mayor que en el acero Al.

El calculo de las microsegregaciones de solidificacion a partir de los espaciados
interdendriticos secundarios de probetas del acero Al y del acero B, pusieron de
manifiesto que entre los elementos con mas tendencia a segregar se encuentran el P y el
S. Pequenas variaciones en el espaciado interdendritico (relacionadas con variaciones en
los parametros operacionales como la temperatura del acero liquido o velocidad de

enfriamiento) pueden hacer variar significativamente la concentracion de estos
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elementos en el ultimo liquido en solidificar y por lo tanto en su temperatura de
liquidus.

e Unicamente la segregacién de S pudo ser demostrada mediante espectroscopia Auger,
aunque no hay que descartar otras posibles segregaciones, especialmente la de Sn a

espacios intergranulares.
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