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CAPITULO 1

DUCTILIDAD EN CALIENTE A ALTAS
VELOCIDADES DE DEFORMACION

1.1. Trabajado en caliente

El trabajado en caliente de un material se lleva a cabo bajo condiciones de temperatura y
velocidad de deformacion tales que tienen lugar los procesos dindmicos de restauracion
(recuperacion dindmica sola o acompafiada de recristalizacion dindmica) lo que permite
alcanzar grandes deformaciones practicamente sin endurecimiento.

La distincion entre trabajado en frio y trabajado en caliente no depende de ninguna
temperatura de referencia arbitraria. Para la mayoria de las aleaciones comerciales, el
trabajado en caliente debe realizarse a temperaturas relativamente elevadas para lograr una
alta velocidad de recristalizacion.  Sin embargo, el plomo y el estafio recristalizan
rapidamente a temperatura ambiente después de grandes deformaciones, de manera que el
trabajado de estos materiales a temperatura ambiente constituye trabajado en caliente. De
la misma manera, la deformacion del tungsteno a 1100 °C (en el rango de trabajado en
caliente para el acero) se realiza en frio, ya que la temperatura de recristalizacion de este
metal supera ese valor. Un criterio utilizado ampliamente para caracterizar los procesos
realizados a altas temperaturas como procesos de deformacion en caliente establece que la
temperatura minima para que exista trabajado en caliente es la temperatura de recristalizacion
estatica (recristalizacion del 50% del material en una hora). Para la mayoria de los metales
y aleaciones esta temperatura se encuentra alrededor de 0,6 Tm (temperatura absoluta de
fusion).

Procesos tipicos de trabajado en caliente son la laminacién, la extrusion y el forjado, y
frecuentemente constituyen los primeros pasos en la transformacion del material colado
(lingote o colada continua) en material trabajado.

La deformacion real en el trabajado en caliente es grande comparada con la que se puede
alcanzar en los ensayos de traccion o compresion (e ~2 a 4). Esta es una de las razones de
la gran difusion que adquirié el ensayo de torsion en caliente para simular en el laboratorio



los cambios metalUrgicos que sufre el material en el proceso real.

El trabajado en caliente se realiza a temperaturas superiores a 0,6 Tm ya altas velocidades
de deformacion (0,5 a 500 s'D), (ref. 1) y ademas de reducir la energia requerida para
deformar el metal, presenta otras ventajas. En efecto, a altas temperaturas el metal fluye mas
facilmente sin Asurarse, la rapida difusién disminuye las inhomogeneidades quimicas de la
estructura de colada, los poros y sopladuras se sueldan durante la compresion y los granos
columnares gruesos, tipicos del material colado, se transforman en pequefios granos
recristalizados. Sin embargo, existen algunas desventajas, que se resefian a continuacion.

Generalmente el trabajado en caliente tiene lugar al aire, esto produce una intensa oxidacion
superficial y por lo tanto una cantidad apreciable de material debe removerse (cascarilla), con
el consiguiente costo adicional en energia malgastada en el homo y en las maquinas.
Algunos materiales muy reactivos como el titanio son severamente fragilizados por el
oxigeno y por lo tanto deben trabajarse en una atmdsfera inerte, o protegida del aire por una
barrera adecuada. La descarburacion de una capa superficial del acero trabajado en caliente
obliga a realizar pasadas de acabado en la laminacion para removerla. La laminacién con
una capa oxidada y las contracciones no uniformes que sufrira el material cuando se enfrie,
complican la obtencion de tolerancias dimensionales, de forma y de acabado superficial muy
estrictas. Aun mas, la uniformidad de la microestructura y de las propiedades en la seccién
transversal de los metales trabajados en caliente suele ser menor que la de los materiales
trabajados en frio y posteriormente recocidos. Como la deformacién es siempre mayor en
las capas superficiales, el metal adquirird un tamafio de grano recristalizado menor en esta
region. Debido a que el interior se encontrard a temperaturas mayores a las de las capas
extemas por tiempos més largos durante el enfriamiento, puede tener lugar un importante
crecimiento de grano en el interior de piezas grandes de material.

En un amplio rango de temperaturas el principal mecanismo de deformacion plastica es el
deslizamiento de dislocaciones.  Las interacciones atractivas y repulsivas entre las
dislocaciones hacen que se organicen en una subestructura y provocan el endurecimiento
(aumento de la tension de fluencia) por deformacion. A mayores temperaturas, ya sea
durante o después de la deformacidn, las dislocaciones incrementan su movilidad mediante
mecanismos como el deslizamiento cruzado y trapado, lo que permite que se aniquilen y que
la subestructura resultante sea mas regular y menos tensionada. Esta recuperacion puede
ser tanto dinamica (durante la deformacion) o estatica (después de la deformacion). Se
pueden generar limites de gran angulo y resultar inducidos a migrar debido a la energia de
deformacion, en cuyo caso aniquilan dislocaciones durante la deformacion (recristalizacion
dindmica) o después de la deformacion (recristalizacion estatica), (ref. 2).

A la luz de esta breve explicacidn mecanicista, el trabajado en caliente puede redefinirse
como la deformacion de un metal mediante el deslizamiento de dislocaciones a una
temperatura en la que la recuperacion dinamica sola o acompafada por la recristalizacion
dindmica, produce en forma continua (estado estacionario) una subestructura regular con
una baja tension de fluencia comparada con la correspondiente al trabajado en frio para igual
deformacion.

En la fig. 11 se pueden ver las curvas de fluencia correspondientes a distintos materiales



para una temperatura homologa (cociente entre la temperatura absoluta de deformacion y
la temperatura absoluta de fusion, T/Tn) y una velocidad de deformacién (e) dadas. El pico
de tension seguido de ablandamiento es caracteristico de la recristalizacion dinamica,
mientras que los que presentan curvas de fluencia que crecen monotonamente hasta el estado
estacionario son caracteristicas de la recuperacion dinamica.

Se han propuesto diversas ecuaciones constitutivas para representar el estado estacionario
de los materiales cuando se deforman a altas temperaturas. A continuacion se presentan

algunas de éstas:

metales bcc (e).: Fe-a, Ti-P, Zr-P), (ref. 2): Z=A assn (1.1)
metales hcp (gj.: Ti-a, Zr-a, Mg, Zn), (ref. 2): Z =A'exp(Pass) 1.2
metales fcc (gj.: Al, Ni, Cu, Fe-y, austenita), (ref. 2): Z=A "senh”aa’)" (13)

donde: Z =esexp(QHWR T) que es el pardmetro de Zener - Hollomon (sJ);
T = temperatura absoluta de la deformacion (K);
e = velocidad de deformacion real estacionaria (sJ;
as=tension verdadera de fluencia estacionaria (MPa);
Qnhw = energia de activacion (J), para recuperacion dindmica: QHN~ Qc ~Q Dy para
recristalizacion dinamica: QHNV>Qc 6 QD, donde Qc =energia de activacion de
termofluencia o "creep” y QD- energia de activacion de autodifusion.

R = constante universal de los gases perfectos = 8,31 J/(K mol);

A, A1 A", a, 3y nson constantes determinadas experimentalmente



Deformacion equivalente (£)

Fig. 1.1. Curvas de fluencia correspondientes a distintos materiales a 0,7 Tmy e - 0,5 s'1
Las curvas para el Waspaloy y el acero SAE M2 estan dadas en tension de corte para
mantenerlas dentro del gréafico, (ref. 2).



Como se dijo anteriormente, pueden obtenerse grandes deformaciones bajo condiciones
especiales que llevan el proceso a un estado estacionario. Tales condiciones sélo pueden
alcanzarse en la extrusion y en la laminacion planetaria, donde existen condiciones de
deformacion continua e isotérmica. La mayoria de los metales y aleaciones se trabajan en
caliente con deformaciones interrumpidas y no isotérmicas, como ocurre en forjado y en
laminacién, donde las deformaciones incrementales son mas pequefias y no alcanzan los
niveles requeridos para asegurar el referido estado estacionario. Hay una interaccion
complicada entre los procesos de ablandamiento dindmicos y estaticos y esto se vuelve
particularmente importante para los denominados tratamientos termomecanicos. En ellos,
ademas del conformado del material, se busca un producto con propiedades finales
determinadas mediante el control de la microestructura y de la textura durante el proceso,
(por ejemplo la laminacion controlada de aceros microaleados o la obtencion de chapa de
grano orientado para ws<? eléctrico).

La tabla | resume la situacion de los procesos de ablandamiento estaticos y dinamicos.

TABLA 1.1. Procesos de restauracion en distintas aleaciones (Ref. 3)

Grupo Ejemplos Proc.Dindmicos Proc.Estéticos
A Al, Fe-a, Recuperacion (a Recuperacion
aleaciones ferriticas todas seguida de
deformaciones) recristaliza-
cion
B Cu, Ni, Fe-y, Recuperacion Recuperacion muy
aleaciones (pequenias limitada seguida de
austeniticas deformaciones) recristaliza-
cion

Recristalizacion
(grandes
deformaciones)

Las relaciones constitutivas vistas anteriormente estan restringidas a las deformaciones
correspondientes a un punto caracteristico de la curva de fluencia (como por ejemplo la
tension maxima o la tensién del estado estacionario). Debido a esto se han ajustado
numerosas funciones algebraicas simples a las curvas experimentales tensién/deformacion
obtenidas a temperatura y velocidad de deformacion constantes. Algunas de estas ecuaciones
son (ref. 2):

a =Kem 14

o0-0Og"Be"l (1-5)



a =A(B +£)" (o)

a =A+Blne .7
a=A-(A-B) exp(- Ce) (1.8)
a =a0+B\ 1-exp(-Ce)]m (1.9
a=A[l -exp(-Ceml]lin (1-10)

donde: a =tensién verdadera de fluencia
g = deformacion real
A, B, C, K, a0, m y nson constantes que dependen de la velocidad de
deformacion y la temperatura.

Ninguna de las ecuaciones propuestas es enteramente satisfactoria para todos los materiales
y todas las condiciones de deformacion. En algunos casos, es posible combinar estas
ecuaciones con las 1.1-1.3 correspondientes a una deformacion caracteristica con algunas de
las ecs. 1.4-1.10, reemplazando por ejemplo K en la ec. 1.4 o A en la ec. 1.10 por as
obteniéndose:

a={BZyinem (1.11)
a=— InBZ (1.12)
ct:E senhl(BZ)lin (1.13)

En cada caso, las propiedades del material en un amplio rango de condiciones de
deformacion pueden expresarse mediante unas pocas constantes que permiten una
aproximacion razonable a la curva de fluencia para cada temperatura y velocidad de
deformacion.



1.2. Trabajabilidad en caliente

La trabajabilidad en caliente (w) de un material es la capacidad para ser deformado (sin
fisuras) bajo condiciones de alta temperatura (> 0,6 Tn) y velocidades de deformacion
relativamente altas (10 1a 102s'J) en un dado proceso metalirgico. Las dos caracteristicas
que gobiernan la trabajabilidad en caliente son:

- la tension que debe aplicarse para obtener la deformacion buscada (resistencia) que debera
ser menor que la maxima alcanzable con el equipamiento disponible;

- la maxima deformacion plastica posible antes de la formacion de fisuras (ductilidad) que
debe ser mayor que la deformacion final correspondiente al proceso.

Se ha propuesto como dependiente de tres factores funcionales (hasta ahora no explicitados):

w - /j(material) . f2{proceso) .  (variables operativas) (1-14)

donde f{ : una funcién de las propiedades del material, es decir la trabajabilidad
"intrinseca” del material que puede determinarse convencionalmente por un
ensayo de traccién, compresion o torsion;

/2 : una funcion del proceso utilizado, (forjado, extrusion, laminacion, etc.);
particularmente del estado de tension y/o deformacion;

/3 : una funcion de las variables operativas (condiciones de friccion, temperatura,
velocidad de deformacion, etc.); algunos autores retinen las funcionesf2y /3
en una sola que a su vez interactiacon /,, lo cual refleja la complejidad del

tratamiento funcional de las variables involucradas.

Un factor determinante en la funcion /, es la microestructura y, dentro de esta, el contenido
inclusionario, ya que frecuentemente pequefias variaciones de este parametro pueden
determinar si un material puede trabajarse en caliente sin que se fisure (ver apéndice seccion

5).

Por otra parte, se hace necesario considerar también los cambios estructurales que se
producen durante el proceso (tamafio de grano, deformacion de las inclusiones, solubilizacién
y precipitacion de fases, etc.). Todo esto determinard el cambio de /, a medida que

progresa el trabajado.

En la funcion f2 se tiene en cuenta basicamente el estado tensional que el proceso impone
al material.



Se desprende entonces que una descripcion completa de la trabajabilidad de un material
deberia darse mediante la dependencia de la tension de flujo de las variables de proceso (por
ejemplo: deformacion, velocidad de deformacion, estado de tensiones, temperatura de
precalentamiento y temperatura del herramental), de su comportamiento de falla, y de las
transformaciones metalurgicas que caracterizan el sistema de aleaciones al cual pertenece el
material (ref. 4).

El método més preciso para determinar la trabajabilidad en caliente es procesar los materiales
bajo las condiciones de planta donde las variables inherentes al material (composicion,
geometria, estructura); y las variables inherentes al proceso (velocidad de deformacién, estado
de tensiones, lubricacion, y temperatura), se cubren simultdneamente. Ademas de un costo
menor, los ensayos de laboratorio presentan las siguientes ventajas: facilidad de estudiar
distintas coladas, determinar las condiciones dptimas para nuevos materiales, control estrecho
de las variables, y la posibilidad de relacionar estructura y propiedades.

1.3. Ductilidad en caliente

Como se dijo en la seccion anterior, la ductilidad en caliente es una de las dos caracteristicas
que determinan la trabajabilidad en caliente, siendo la otra la resistencia que opone el
material a ser deformado (tensién de fluencia). La ductilidad es frecuentemente el aspecto
méas limitativo de la trabajabilidad en caliente, ya que en muchos casos practicos los
problemas en el conformado del material se presentan por fisuracién o rotura.

El problema basico de la ductilidad en caliente consiste en explicar la razén por la cual, para
un dado material, se alcanzan distintas deformaciones a la fractura en diversos procesos y/o
con diferentes variables operativas.

La ductilidad en caliente, al igual que la trabajabilidad, es una propiedad cualitativa que
depende de factores relacionados con: el material, el proceso o tipo de ensayo (estado
tensional) y las variables operativas. A pesar de esto, algunos autores sostienen que existe
un Gnico pardmetro que caracteriza la ductilidad del material, pero hasta el momento no
existe concenso sobre este particular.

Una gran dificultad que se presenta en la investigacion en trabajado en caliente es la
utilizacion de técnicas diferentes para la medicion de la ductilidad. Mientras que, como se
vera en el capitulo 2, algunas permiten un ordenamiento de los materiales por su grado de
dificultad de procesamiento, las generalizaciones de los resultados de distintos ensayos
frecuentemente conducen a conclusiones contradictorias.

Algunos de los ensayos de laboratorio empleados para obtener una medida indicativa de la
ductilidad en caliente son simulativos (laminacion, extrusion, forjado) y tienen la virtud de
incorporar factores tales como la friccion (dificiles de aislar experimentalmente) y estan
generalmente en una escala representativa de los valores de planta. Los ensayos basicos
(traccion, compresién, torsion y flexién) tienen la ventaja de que las variables pueden ser
controladas en forma muy confiable debido a su pequefia escala.



Los dos ensayos mas utilizados son el de traccion y el de torsion, ya que ambos dan
resultados cuantitativos para comportamientos que van desde completamente fragil a
completamente ddctil (fractura intrinsecamente ductil).

Métodos usuales para cuantificar la ductilidad en caliente son la deformacion real de rotura
(Er), la estriccion de rotura (Zr) para el ensayo de traccion y el nimero de vueltas a la rotura
(Or) para el ensayo de torsion.

La ductilidad que presente un material para cada estado tensional y determinadas variables
operativas dependera principalmente del modo o mecanismo por el cual se produzca la rotura.

1.4. Modos de fractura en caliente

La fractura es la separacion o fragmentacion de un cuerpo sélido en dos 0 més partes como
consecuencia de la accion de una tension.

Para un dado material la fractura se presenta en modos caracteristicos que dependen del
estado de tensiones, de la velocidad de deformacion (se podria considerar en su lugar la
velocidad de aplicacién de la tension, pero para el caso de deformacion en caliente tiene mas
significado la primera) y la temperatura.

La fig. 1.2 es un mapa de fractura en el que se representan los modos de fractura para
traccion uniaxial a distintas temperaturas y velocidades de deformacion de un metal
policristalino.

Excepto el caso del modo 1V, el proceso de fractura comprende dos etapas: la iniciacion o
nucleacion de una fisura y la propagacion de la fisura.

El modo 1 corresponde a la fractura fragil por clivaje, que se caracteriza por una alta
velocidad de propagacion de la fisura con baja deformacién macroscopica y una deformacion
microscopica muy pequefia. Es el proceso anélogo al clivaje en los cristales ionicos. La
tendencia a la fractura fragil se incrementa con la disminucion de la temperatura, con el
aumento de la velocidad de deformacion y con el aumento de la triaxialidad del estado
tensional (para una tension equivalente o dada).

Como puede verse en el mapa de fractura de la fig. 1.2 la fractura fragil esta fuera de la zona
correspondiente al trabajado en caliente para la mayoria de los materiales. Sin embargo,
algunos materiales como el acero pueden ser fragiles a altas temperaturas. EIl acero presenta
béasicamente dos fendbmenos de fragilizacion en caliente que llevan al material a un estado
en el que sus limites de grano son susceptibles de sufrir fractura fragil (aunque
macroscopicamente el material se comporta fragilmente, desde el punto de vista microscopico
son casos especiales de la denominada fractura decohesiva, ya que la fragilidad se da en
una segunda fase distribuida en los limites de grano, ref. 6). Los fendmenos maés estudiados
son la fragilidad en caliente ("*hot shortness' algunas veces llamada "‘red shortness™) y el
guemado (“'burning™). En la seccion 3 del apéndice B se describe este Gltimo. Por otro
lado no se considera en este caso el llamado sobrecalentamiento (‘'overheating'™) que



también es un mecanismo de fragilizacién en caliente (ver seccién 2 del apéndice B). Esto
se debe a que el comportamiento fragil se da a temperatura ambiente y no a altas
temperaturas. El sobrecalentamiento no tiene efectos sobre la ductilidad en caliente (rei. 7).

Fraccion de la temperatura de fusion absoluta

Fig. 1.2. Representacion esquematica de los modos de fractura en el ensayo de traccion en
funcion de la velocidad de deformacién y la temperatura. Ref. 5.

La fragilidad en caliente esta asociada con la segregacion de elementos no combinados que
produce fases de bajo punto de fusion (principalmente aquellas ricas en azufre y fésforo)
frecuentemente ubicadas en los limites de grano austenitico. Un proceso similar

ocurre en los aceros para rodamientos al cobre debido al enriquecimiento en Cu en la
superficie y se conoce como fragilidad en caliente superficial, (ref. 7). La fragilidad en
caliente ocurre generalmente en aceros de bajo contenido de manganeso en los que el S esta
presente como laminas finas de FeS a lo largo de los limites de grano austemtico. La
presencia de oxigeno tiende a profundizar este efecto. En la practica actual de aceria se
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agrega suficiente cantidad de Mn como para reducir la actividad del oxigeno y formar
inclusiones de MnS con preferencia a FeS. Como el MnS tiene una energia superficial
mucho mayor que el FeS existe la tendencia a formar laminas intergranulares es pequefia, de
manera que en aceros desoxidados adecuadamente con Mn la fragilidad en caliente ya no
representa un problema.

El modo Il de la fig. 1.2 corresponde a la fractura ductil por nucleacion y crecimiento de
huecos (0 "dimples'), que se caracteriza por presentar una gran deformacion antes de la
rotura, y es el modo de fractura més frecuente en el trabajado en caliente de piezas metalicas
voluminosas (ref. 3). Se da en tres etapas:

- Nucleacion de huecos en algunas zonas del material sometidas a una alta concentracion
de la deformacion. Esto se da en tomo puntos capaces de absorber muy poca deformacion
como particulas de segunda fase e inclusiones no deformables. Se produce mayor
endurecimiento por deformacién y por ende una mayor tensiéon. Cuando la tension se hace
lo suficientemente grande, la interfase matriz-particula o la particula misma se rompe (se
utiliza la denominacion "particulas™ para particulas de segunda fase e inclusiones). De esto
se deduce que la fractura ductil y en especial esta fase dependen fuertemente de la fraccién
en volumen de las particulas.

- Crecimiento de los huecos formados en la etapa anterior, que es un proceso controlado por
la deformacion. Los huecos se alargan a medida que crecen, y los ligamentos de la matriz
se hacen més delgados forméndose cuellos internos (“intemal necking”), lo que lleva a la
altima etapa.

- Coalescencia de los huecos para formar una fisura continua que abarca toda la seccién
resistente produciendo asi la fractura. También puede ocurrir que la nucleacion de los
huecos forme una entalla interna que produce la rapida propagacion de una fisura duictil hasta
la fractura.

La fractura ductil por crecimiento y nucleacion de huecos puede darse en el plano principal
de fractura (normal a la tensién de traccion principal) o segun planos ubicados a un angulo
oblicuo respecto del plano principal de fractura debido a la concentracion de la deformacién
por corte. Esto Ultimo ocurre frecuentemente en el trabajado de los materiales ya que las
condiciones de friccion y/o geométricas introducen inhomogeneidades en la deformacion que
llevan a bandas de corte locales. Esta localizacion de la deformacion genera un marcado
incremento de la temperatura que ablanda localmente el material.

El modo Il de la fig. 1.2 corresponde a la fractura intergranular decohesiva. La falla est4
asociada generalmente con el deslizamiento de los limites de grano lo que lleva a dos tipos
de fractura dependiendo de la velocidad de deformacién, que es siempre menor a 1/s como
indica la fig. 1.2:

- Cuanto menor sea la velocidad de deformacion, mayor sera la tendencia a formar cavidades
redondeadas o elipticas a lo largo de los limites de grano y continuar creciendo por
deslizamiento de éstos o por absorcion de vacancias. La iniciacion de los huecos por
deslizamiento de los bordes de grano y la baja velocidad de recristalizacion dindmica (debido
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a la baja velocidad de deformacién) puede producir la apariciobn de numerosos huecos
(cavitacion).

- Cuanto mayor sea la velocidad de deformacién (mayores tensiones), mayor sera la
tendencia a nuclearse fisuras en cufia en los puntos triples y la fractura ocurrird
preferentemente por el crecimiento y conexion final de estas fisuras.

Si bien, en general, este modo de fractura muestra una baja ductilidad, en ocasiones la
migracion de los limites de grano debida a la recristalizacion dinamica puede ser lo
suficientemente rapida como para impedir la conexion de los huecos o fisuras y entonces se
pueden dar deformaciones de fractura muy grandes.

Por altimo el modo IV de la fig. 1.2 corresponde a la denominada fractura completamente
dactil (ref. 1) o falla intrinsecamente plastica (ref. 8).

Se caracteriza por una Zr=100% vy se da cuando el material recupera o recristaliza durante
la deformacion. La fractura resulta controlada exclusivamente por la deformacién plastica,
por lo que la estriccion continda hasta que la seccidn transversal se reduce a un punto o un
borde afilado. Si el material es lo suficientemente ductil como para fracturarse segln este
modo en un ensayo de traccion, significa que es muy dificil que se fracture durante su
trabajado mecanico a temperatura y velocidad de deformacion similares.

1.5. Fractura en situaciones practicas del trabajado en caliente (ref. 2)

Los estudios de laboratorio de los modos de fractura en el trabajado en caliente se llevan a
cabo generalmente en materiales homogéneos bajo temperaturas y velocidades de
deformacién controladas. En la practica, rara vez se alcanzan estas condiciones, y los modos
de fractura pueden resultar significativamente diferentes de los observados en el laboratorio.
Algunos de los factores que contribuyen a esta diferencia son:

a) En el trabajado en caliente, la mayoria de los problemas ocurren en la rotura inicial de la
estructura de colada, que consiste invariablemente en granos columnares superficiales
(conteniendo impurezas segregadas entre las dendritas) y una region equiaxial central. En
esta etapa del proceso de trabajado, la ductilidad es minima y ademas se nuclea la
mayoria de los defectos, aunque su presencia puede no percibirse hasta cerca del final del
proceso de trabajado.

b) Usualmente se trabaja el lingote desde las temperaturas en el limite superior del rango de
trabajabilidad establecido para una aleacion en particular, y la temperatura cae
progresivamente durante el trabajado. La ductilidad mejora durante el trabajado a medida
que la estructura de colada recristaliza y las inclusiones resultan dispersadas en el seno

del material. Después de la recristalizacion, tanto las inclusiones como las particulas de
segunda fase estan aisladas de los limites de grano. La recristalizacion, tanto cuando se
presenta durante la deformacion (dinamica), como cuando lo hace entre etapas sucesivas de
trabajado (estatica), es un factor esencial en un trabajado en caliente satisfactorio. No solo
se dispersan las segregaciones sino que también se eliminan los gradientes de concentracion
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en la matriz. Aun mas, como se dijo anteriormente, cualquier defecto nucleado en una
estructura previa puede ver impedido su crecimiento, una vez que el limite de grano al migrar
se ha alejado del punto de nucleacion.

c) Las operaciones de trabajado en caliente son predominantemente compresivas, de manera
tal que los defectos preexistentes como cavidades de rechupe y porosidad generalmente son
eliminados durante el trabajado. Sin embargo, en la mayoria de los procesos de trabajado
(incluida la laminacién) las condiciones de deformacién no son uniformes, generandose
tensiones de traccion secundarias en regiones localizadas de la pieza trabajada. La presencia
de estas tensiones de traccidon secundarias, particularmente aquellas cercanas a la superficie
exterior de la pieza, puede llevar a la fisuracion, antes que la estructura recristalice y que se
dispersen las impurezas. Estas fisuras superficiales pueden originarse también en los
defectos preexistentes en el lingote (tales como fisuras en la contraccion durante el
enfriamiento) o pueden generarse como consecuencia de la practica de recalentamiento
empleada (por ejemplo fragilidad en caliente en el acero debida a la segregacion de elmentos
de bajo punto de fusion como Cu y Sn en capas superficiales).

En resumen, en la practica del trabajado en caliente la fractura esta influenciada por la
estructura inicial del lingote, la recristalizacion de la estructura durante el trabajado y la
presencia de inclusiones y particulas de segunda fase.

1.6. EIl papel fundamental de las particulas de segunda fase y de las inclusiones

Como se dijo en la seccidon anterior, el rol de las particulas de segunda fase e inclusiones que
no siguen la deformacién de la matriz (en adelante particulas duras) es fundamental en el
proceso de fractura de los materiales metalicos.

Durante el proceso de fractura que se identific6 como tipo Il en la fig. 1.2 se forman
cavidades o huecos en tomo a las particulas que no se deforman (ver apéndice secciones 3
y4), lo que hace que la matriz en tomo a ellas se deforme méas que en otros puntos, lo que
a su vez aumenta el endurecimiento por deformacion y por lo tanto produce una mayor
tension alrededor de las particulas. Cuando la tension es lo suficientemente alta, la interfase
puede romperse o la particula misma puede Asurarse. En la fig. 1.3 se ve un esquema de
esta situacion. El resultado es que la ductilidad depende fuertemente del tamafio y la
densidad de las particulas.

13



Fig. 1.3. Formacion de una cavidad en tomo a una particula dura debido a la concentracion
de tensiones alrededor de la misma, (ref. 9).

Si un material que contiene particulas duras se deforma a temperaturas elevadas la velocidad
de endurecimiento por deformacion se vera disminuida por la restauracion dindmica.
Ademas, la difusion transportard materia de las regiones bajo compresion alrededor de las
particulas a las regiones bajo traccion, contribuyendo asi a relevar las tensiones locales, (ref.
9). EI tiempo de relajacion para el mecanismo de difusion puede calcularse. También
pueden ayudar a relajar las tensiones procesos tipicos de la termofluencia, pero los tiempos
de relajacion involucrados son iguales o mayores que los de difusion, (ref. 9).

Habrd entonces una velocidad de deformacion real umbral (ed) para que se formen las
cavidades. En efecto, si la velocidad de deformacion aplicada es menor que este valor
umbral, las cavidades no se forman porque la concentracion de tensiones alrededor de las
particulas se relaja méas rapidamente de lo que se forma. Esta velocidad de deformacién
real critica esta dada (ref. 9) por:
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donde maddulo elastico de corte del material a la temperatura T
coeficiente elastico de Poisson a la temperatura T
constante de Boltzmann

volumen atémico

espesor de la interfase entre entre las particulas y la matriz
Db : coeficiente de autodifusion a la temperatura T

fv - fraccion en volumen de las particulas

p ' tamafio medio de las particulas

SO0 x < ®

Debe aclararse que la ec. 1.15 se aplica a particulas de igual tamafio e indeformables. En
materiales reales ninguna de estas dos condiciones se cumplen estrictamente. Tampoco debe
pensarse que si las particulas se deforman en alguna medida no se formaran los huecos. En
la seccion 3.5.1 del apéndice se demuestra que en determinadas condiciones pueden generarse
huecos aln con cierto acompafiamiento de la deformacién de la matriz por parte de algunas
inclusiones.

Si se quiere ser conservativo en la determinacion de la velocidad de deformacién real umbral
para la formacion de los huecos deberia utilizarse el menor valor de p de la distribucion de
tamafios, ya que con él se puede asegurar que los huecos se formaran para la ed calculada
aun para las particulas mas pequefias.

A pesar de sus limitaciones, la ec. 1.15 puede resultar de utilidad para estudiar la influencia
de variables microestructurales como fvy p. En la medida que las particulas sean de mayor
tamafio y ocupen una fraccion menor del volumen del material, la velocidad de deformacion
umbral para que se nucleen los huecos sera méas baja, es decir que el campo de la fractura
ductil por nucleacion y coalescencia de microhuecos en la fig. 1.2 se ampliard mediante un
corrimiento del limite entre los modos Il y Il hacia abajo.

El tamafio y distribucién de las particulas también determina la posicién del limite entre los
modos Il y IV en la fig. 1.2. En este caso, cuanto menores son fv yp, este limite se correrad
mé&s hacia la izquierda ampliando el campo del modo IV, (ref. 10).

Se puede calcular la deformacién necesaria para la nucleacion de huecos alrededor de las
particulas (en) referida a una deformacion de nucleacion limite (s°n) que es la deformacion
de nucleacién de huecos sin considerar la relajacion de la tensién por accion de los
mecanismos térmicamente activados. La expresion correspondiente es la ec. 1.16, (ref. 9).
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-Q=2(A)2[-"-in(I1-M)] (1.16)
e,, ed e e

donde edes la velocidad de deformacion critica de la ec. 1.15 que depende exclusivamente
del material para una temperatura dada. Esta ecuacion se obtuvo suponiendo una relacion
tension deformacion (e=k a2). En la fig. 1.4 se representa la relacion dada por la ec. 1.16
y la analoga que se obtiene a partir de una relacion tensién-deformacion lineal. Cuando la
velocidad de deformacion alcanza ed la relacién de laec. 1.16 tiende a infinito, es decir que ed
es la minima velocidad de deformacion, por debajo de la cual no es posible la
nucleacion de huecos aun a grandes deformaciones. Cuando la velocidad de deformacién e
tiende a infinito en/ énh = 1, lo que significa que la deformacion limite para la nucleacién
de huecos alcanza su valor minimo, que como se dijo, coincide con el valor correspondiente
al caso en el que no existe relajacion de la tensién. Por otro lado, se puede ver que para
ambas relaciones tension-deformacion la nucleacion ocurrird para un valor aproximado de en/ én
=2 (la deformacion de nucleacion se duplica debido a la relajacion de la tension) para una
velocidad de deformacion que es apenas 1,5 ed.

* i i i .
0 §N) 1D
ele
Fig. 1.4. Relacion entre la deformacion limite de nucleacion de huecos en y la minima
deformacién de nucleacién en funcion de la velocidad de deformacién referida al

pardmetro del material ed , (ref. 9)
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1.6. Representacion gréafica de la ductilidad en funcion de las variables operativas y
microestructurales - Mapas de procesamiento

La necesidad de contar con un método sencillo de presentacion de la informacion tedrica
y experimental existente en tomo a la posibilidad de procesar los materiales para distintos
valores de las variables operativas y microestructurales ha llevado al desarrollo de
representaciones graficas conocidas genéricamente como mapas de mecanismos de fractura
(ref. 11), de deformacion (ref. 3) y de procesamiento (ref. 9). trabajabilidad

Esta seccion esta dedicada a los mapas de procesamiento que son los que representan de
modo grafico los rangos de las variables e y T en los que se puede obtener la méaxima
ductilidad de un material determinado. En la fig. 1.5 puede verse un mapa de procesamiento
para el aluminio. La zona sefialada como segura corresponde a una deformacion superior
a determinado valor sin la aparicion de defectos. Por esa razon estos graficos también suelen
denominarse mapas de nucleacion de dafio (ref. 3).

TIK)
Fig. 1.5. Mapa de procesamiento para el aluminio, (ref. 9).
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Para la confeccidon de este tipo de graficos se hace necesario considerar todos los mecanismos
que implican un cambio importante en la ductilidad del material. Como puede verse en la
fig. 1.5 éstos son la fractura ductil, la fractura por fisuras en cufia, la recristalizacion
dinamica y la fractura por localizacién de flujo debida a la deformacion adiabética.

a) Fractura ductil

En la fig. 1.4 o en la ec. 1.16 se puede ver que en la medida que la maxima deformacion
requerida en un proceso de trabajado en caliente sea menor, se podra utilizar una velocidad
de deformacion mayor. En efecto, al disminuir la deformacion de nucleacion de los huecos
(en/ £° para la fig. 1.4), aumenta la velocidad de deformacion para la nucleacion de los
huecos respecto de la critica (e / ed).

En la fig. 1.6 se grafica la ec. 1.15 para distintas deformaciones (en/ €h) y distintos valores
de tamafio de las particulas [p). Estas curvas constituyen distintos limites de la fractura
ductil para los mapas de procesamiento aplicables al aluminio con distintos tamafios de
particulas y distintas deformaciones requeridas. Se incluyen también en la misma figura
algunos puntos experimentales (ref. 12), que confirman los calculos teoricos.

T(K)
Fig. 1.6. Limites para la iniciacion de huecos en las particulas, para

el aluminio, (ref. 9).
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El limite 1de la fig. 1.5 corresponde afv =0,05,p =0,5 fxmy en/ éh =2

b) Fisuras en cuia en los limites de grano

Cuando se describié brevemente este tipo de fractura en la seccion 1.4 se sefialé que su
ocurrencia estaba asociada con bajas velocidades de deformaciéon. Si la velocidad de
deformacion es tan alta que la matriz se deforma antes de que los limites de grano puedan
deslizar, los efectos de deslizamiento seran despreciables y no habra fisuracién en cufia.

La velocidad de deformacién méxima por encima de la cual no se producen fisuras en cufia
ew puede obtenerse mediante la ec. 1.17:

. (1.17)

donde o : tension aplicada
d : tamafio de grano
kb: resistencia a deslizarse de un limite de grano y esta dada por la ec. 1.18 para el

caso en que los limites de grano contienen particulas de fraccion de areafby
tamafio medio p.

k,-hL I£ a.18)
* 8fi iDDb

De todos modos, el mejor método para calcular kbes mediante la medicién del
amortiguamiento del deslizamiento de los limites de grano por la friccion interna. De esta
metodologia surge un tiempo de relajacion del deslizamiento de los limites de grano s que
estd relacionado con kbmediante la ec. 1.19:

r E
k.= 0,877 (1.19)
1-v2d

En la fig. 1.7 se representan los limites correspondientes a la zona de fisuracion en cufia para
does tamafios de grano distintos en el aluminio. También se incluyen algunos puntos
experimentales (ref. 9). Noétese que en laec. 1.18 la temperatura esta en el numerador, pero
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también se encuentra en el denominador dentro del coeficiente de difusion, con una
influenicia mucho maés fuerte (exponencial). Es por esta razén que con el aumento de la

temperatura la velocidad de deformacion para que se produzcan fisuras en cufia (¢ )
aumenta.

En la fig. 1.5 la curva 2 se obtuvo considerando un tamafio de grano d =20 |im.

c) Recristalizacion dinamica

Como se sefiald en secciones anteriores, el fenomeno de recristalizacion dindmica es de gran
importancia en el trabajado en caliente de los metales. Su presencia en condiciones de
deformacion homogénea es muy positiva, ya que reduce la resistencia del material a ser
deformado, aumenta la ductilidad, refina el grano y homogeiniza la estructura. Sin embargo
si el proceso conlleva una considerable inhomogeneidad en la deformacion, se puede producir
un defecto conocido como bandas de corte. En forjado en caliente suelen presentarse las
bandas de corte cuando la matriz provee una escasa restriccion a la deformacion del material
en la direccion que estd a 45° respecto de la de maxima tension principal.
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para el aluminio, (ref. 9)

De lo dicho se deduce que en algunos procesos debe controlarse la recristalizacion dinamica,
y por lo tanto debe incluirse en los mapas de procesamiento, (ref. 9).

Un criterio atil para determinar el comienzo de la recristalizacion dinamica se basa en que
ésta comienza a una deformacion critica (efr) que depende de la velocidad de deformacion
y de la temperatura. Esta relacién estd dada en la ec. 1.20:

e =Z(eJ exp(- Q/RT) d-20)

donde eres la velocidad de deformacion para la cual se da la recristalizacion dinamica para
una deformacion critica dada, y Z (ecr) es el parametro de Zener-Hollomon critico, que es
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una funcion creciente de ea y que se puede obtener combinando las expresiones de la
seccion 11 que mejor se adecuen al material en estudio.

En el mapa de la fig. 15 se utiliz6 ecr=2.

d) Deformacion adiabatica

Mas del 90% de la energia empleada en deformar el metal se transforma en calor. Por otro
lado, en muchos procesos de trabajado la deformacion es inhomogénea y por lo tanto la
deformacion y consecuentemente el calentamiento se concentran en pequefias porciones de
la pieza trabajada. Como la tensién de fluencia disminuye con la temperatura la deformacion
se concentra aun mas y el proceso se realimenta hasta que se produce la fractura. A altas
velocidades de deformacion no hay tiempo para una disipacién adecuada del calor y entonces
se tiene una condicion cercana a la adiabaticidad. Este tipo de fractura localizada se
denomina fractura adiabatica por corte.

Es factible calcular la velocidad de deformacion para la cual la deformacion adiabatica puede
producir una localizacién catastréfica del flujo; se reescribe la ec. 1.1 en forma explicita:

e=A"'exp(- QIRT) an (121)
La velocidad de calentamiento en un elemento de volumen estard dada por:

dT so (1.22)
dt pOCp

donde p es la densidad y Cp el calor especifico del material.

Ahora tomando logaritmos en la ec. 1.21 y derivando respecto de T queda:

RT1 dT
e introduciéndola en la ec. 1.22 queda:
d(\no) _ aqQ (123)
de nR T1p Cp '
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A partir de la ec. 1.23 una condicion razonable para el comienzo de la localizacion del flujo
es:

-(ggg) <-1 (1.24)

De acuerdo a esta condicion, la localizacion se dara cuando la tension disminuya en un factor
mayor que e 2,7 ) ante un incremento en una unidad de la deformacion verdadera. A
partir de las ecs. 1.23 y 1.24 la condicion se expresa:

o>ah (1-25)

donde ah estad dada por la ec. 1.26:

nRT~pC

La velocidad de deformacién critica puede obtenerse introduciendo la 1.26 en la 1.21:

eh=A"exp(-QIRT) (-------- U-27)

La ec. 1.27 tiene implicancias interesantes. Valores bajos de temperatura y del coeficiente
n, asi como un valor alto de la energia de activacion Q provocara la localizacion a un valor
menor de e . Esto es consistente con lo observado en el forjado de aleaciones de Ti por
encima y por debajo de la temperatura de transicién (a+P) -+ P, PT Por debajo de PTla
tensién es muy sensible a la temperatura y a la velocidad de deformacion (n pequefio y Q
es grande) y por lo tanto la localizacion se da facilmente, mientras que por encima de px la
tension es practicamente independiente de de la temperatura (n -+ *°) y la localizacion
usualmente no ocurre.

En la fig. 1.8 se representan las curvas correspondientes a los limites de las zonas de

recristalizacion dinamica para dos deformaciones criticas distintas y el limite de la
localizacién de flujo por deformacion adiabéatica para el aluminio.
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T (K)
Fig. 1.8. Limites de la recristalizacion dindmica para ead =03 y eq
= 2 y de la localizacion de flujo por deformacion adiabatica para el
aluminio, (ref.9).

La deformacion adiabética puede llevar a la fractura durante el procesamiento por fusion del
material o fases intergranulares, o el deterioro de las propiedades del producto, como en el
caso del sobrecalentamiento del acero (ver apendice seccion 2). Una solucidén puede ser
iniciar el trabajado del material a una temperatura suficientemente baja, como para evitar que
se alcance la de deterioro del material en el proceso. Esta temperatura segura de trabajado,
dependerd, ademas de la velocidad de deformacion, de la magnitud de la deformacion a
introducir, de la geometria de la pieza y del herramental, ya que esto Gltimo determina las
condiciones de disipacion del calor. Por lo tanto, a diferencia de la localizacion de flujo, este
mecanismo no puede representarse en un grafico e vs. T.

Habiendo descripto individualmente los principales mecanismos de fractura que deben
considerarse en un mapa de procesamiento, se pueden extraer las siguientes conclusiones al
respecto:
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- La zona sefialada como segura en la fig. 1.5, corresponde a la ausencia de los mecanismos
descriptos al menos hasta la deformacion tomada como limite.

- Para una dada velocidad de deformacion, esta zona se corresponde con la maxima
ductilidad en funcion de la temperatura.

- La extension de la zona segura depende de la microestructura del material como quedo
claramente demostrado mediante las ecuaciones que determinan los limites. En la fig. 1.9
se muestra la variacion de la zona segura con la modificaciébn de los pardmetros
microestructurales para el ejemplo del aluminio que se utiliz6 como base.

- Se pueden agregar otros limites a los mapas de procesamiento basados en el rango térmico
de maxima ductilidad obtenido a partir de algun ensayo. En la fig. 1.10 se puede ver un
ejemplo de esto en un mapa de procesamiento obtenido para el Ni, pero debe considerarse
que los limites sefialados como eur y eur son validos s6lo para el estado tensional
correspondiente al ensayo utilizado para trazarlos, en este caso el de torsion en caliente, (ref.
14).

T/Tm
Fig. 1.9. Un esquema de como cambian los limites de la regién
segura para el trabajado con la modificacion de la microestructura,
(ref.9).
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- Un factor importante no considerado en las ecuaciones que afecta el limite de nucleacion
de la fractura ductil, es la resistencia de la interfase matriz/particula. Impurezas como el Pb,
Sn, Sb y S disminuyen la resistencia de la interfase en superaleaciones y aceros inoxidables,
reduciendo asi la ventana de trabajabilidad. Pero pequefios contenidos de elementos como
Zr y B pueden aumentar la deformacion de iniciacion de la fractura en las superaleaciones,
ya que ambos disminuyen el coeficiente de difusion en limite de grano e incrementan en gran
medida la resistencia de la interfase, (ref. 14).

1.8. El trabajado en caliente y las altas velocidades de deformacion

La velocidad de deformacion ejerce una marcada influencia en los procesos dinamicos de
restauracion.

En el caso de la recuperacion dindmica, cuanto mas baja sea la temperatura y cuanto mayor
sea la velocidad de deformacién, la diferencia entre el ritmo de aniquilacion y el de
generacion de dislocaciones sera menor, con lo que la velocidad de recuperacion sera baja.
La deformacion correspondiente al estado estacionario también depende de la velocidad de
deformacion y varia entre 0,1 a altas temperaturas y bajas velocidades de deformacion a 0,5
0 méas a bajas temperaturas y altas velocidades de deformacion. Esto se debe a que tanto la
disminucion de la temperatura como el incremento de la velocidad de deformacion
disminuyen el numero de eventos de recuperacién por unidad de deformacion, ademas el
ritmo de generacion de dislocaciones aumenta, (ref. 13).
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T/T*

t (k)
Fig. 1.10. Mapa de procesamiento para el Ni basado en previsiones
tedricas y datos experimentales, (ref. 14).

De la observacion de las ecs. 1.1 a 1.3 queda clara ademéas la equivalencia entre baja
temperaturas y altas velocidades de deformacion en lo que hace al valor de la tension de
estado estacionario. El parametro de Zener-Hollomon tiene por finalidad justamente dar
cuenta de esta equivalencia.

En muchos materiales existe una gran similitud entre las dependencias de la tension
verdadera de estado estacionario (o y de la tensidon verdadera limite de fluencia (oy)
respecto de la temperatura y de la velocidad de deformacién. Esto ha llevado a la conclusion
de que los obstaculos al deslizamiento y a la recuperacién tienen caracteristicas similares y
pueden involucrar los mismos eventos controlantes. En la fig. 1.11 se representan las
dependencias de ambas tensiones respecto del parametro de Zener-Hollomon, obviandose la
pequefa diferencia existente entre las respectivas energias de activacion. Puede verse en la
figura que a medida que Z disminuye la tension verdadera limite de fluencia resulta
progresivamente menos sensible a la temperatura y la velocidad de deformacion, hasta que
la deformacion se hace virtualmente atérmica. Ademas, para altos valores de Z el flujo
estacionario se hace cada vez més dificil de alcanzar debido a la inhibicion progresiva del
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mecanismo de recuperacion dindmica que acompafia la transicion al flujo atérmico. A
temperaturas lo suficientemente bajas y/o velocidades de deformacion suficientemente altas
el flujo estacionario no puede alcanzarse de ninguna manera, (refs.13,15,16).

Fig. 1.11. Dependencia de la tension verdadera limite de fluencia (oy)
y de la tension verdadera de estado estacionario de recuperacion
dindmica (oJ respecto del parametro de Zener Hollomon, (ref. 13).

Con respecto a la recristalizacion dindmica de acuerdo a la ec. 1.20, la deformacion real
critica para el comienzo de la recristalizacion (ea) aumenta con el incremento de la velocidad
de deformacion y con la disminucion de la temperatura, (fig. 1.12). Esto lleva a que la
deformacion critica puede no alcanzarse en un proceso determinado de trabajado en caliente
debido a una variedad de razones. Por ejemplo, el material puede continuar aumentando su
tension de fluencia por deformacién hasta la fractura.  En tal caso no existe trabajado en
caliente independientemente del valor de la temperatura homologa, pues la condicion de la
actuacion de algun mecanismo de restaruracién dindmica no estd dada. Por otro lado, si s6lo
la recuperacion dinamica alcanza un ritmo de aniquilacién de dislocaciones lo
suficientemente alto, la nucleacion de la recristalizacion no se produce. Este es el caso
correspondiente al Fe-a a bajas temperaturas y altas velocidades de deformacion, al aluminio
en todo el rango de trabajado en caliente y la mayoria de las aleaciones en servicio bajo
condiciones de "creep", (ref. 13).

El incremento de ea con Z significa que a mayores Z la densidad de dislocaciones en los
limites de subgrano es més alta antes de que se nuclee la recristalizacion. El incremento de
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ea con la disminucién de la temperatura es atribuible a la disminucién de la velocidad de
recuperacion, y por lo tanto de nucleacion. Un aumento de la velocidad de deformacion a
una temperatura dada, en cambio, produce una disminucion en el tiempo requerido para el
comienzo de la recristalizacion aunque esta disminucion es insuficiente para compensar la
mayor velocidad de deformacion y por lo tanto se tiene un incremento neto de la
deformacion critica, (ref. 13).

PARAMETRO DE ZENER-HOLLOMON, Z(s'1)
Fig. 1.12. Deformacion real critica para la iniciacion de la
recristalizacion dinamica (ea) en funcién del pardmetro de Zener
Hollomon (Z) para el Ni, (ref. 14).

La deformacion para la cual se completa la recristalizacion (ere también se incrementa con
Z por razones similares a las mencionadas para e Ademas, el incremento de la velocidad
de deformacion que resulta de la deformacion de la porcion recristalizada tiende a hacer mas
lenta la recristalizacion. Este retardo es méas notable a altas velocidades de deformacion, de
manera que la pendiente de ereen funcion de la velocidad de deformacidn es mayor que la
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de ea.

A bajas velocidades de deformacion ere « e, lo que hace que una vez que comienza la
recristalizacion, se complete mucho antes de que las regiones que recristalizaron primero
tengan tiempo de endurecerse por trabajado, nuclear y recristalizar nuevamente. Cuando la
velocidad de deformacion es lo suficientemente grande como para que er » ect, antes de que
se complete la recristalizacion las regiones que primero recristalizaron alcanzan la
deformacion critica para nuclear nuevamente. De esta forma, puede ocurrir més de un ciclo
de recristalizacion al mismo tiempo. El resultado es una distribucion de regiones que tienen
diferentes deformaciones entre 0 y ecr dando lugar a una tension de fluencia media constante.

Finalmente y en base a lo expuesto en este capitulo y especialmente en esta seccion, la
influencia de la alta velocidad de deformacion afectara el trabajado en caliente de un dado
material de acuerdo a las siguientes caracteristicas basicas:

- Cuanto mayor sea e , la recuperacién dindmica es dificil y puede llegar a inhibirse para
valores suficientemente altos (deformacion atérmica).

- Al crecer e , la deformacion critica para la iniciacion de la recristalizacion dindmica (eq)
se hace también mayor, y por lo tanto un proceso o ensayo de corta duracion puede concluir
sin que la recristalizacién dinamica haya tenido tiempo de nuclear, en cuyo caso no puede
hablarse de deformacion en caliente.

- En caso de producirse la recristalizacion dinamica, existe una tendencia mayor a darse en
forma ciclica cuanto mayor sea la velocidad de deformacion.

- La velocidad de deformacion influye también sobre la resistencia que ofrecen los metales
a ser deformados, (ver ecs. 1.11 a 1.13). En caliente, este efecto es mucho méas marcado que
en frio.

- A altas velocidades de deformacion puede darse la deformacién adiabética, con la
consecuente elevacidn de temperatura durante el trabajado. Esto sera en general beneficioso,
ya que ayudard a compensar la pérdida de temperatura del material durante su movimiento
en la planta; pero puede ser peligroso si la temperatura alcanza las temperaturas
caracteristicas del sobrecalentamiento o del quemado, pudiendo afectarse (incluso
irreversiblemente) el material procesado con perjuicios productivos tecnolégicos y
economicos.
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CAPITULO 2

EL ENSAYO DE TRACCION RAPIDA EN CALIENTE

2.1. Antecedentes

En 1946 Canard (ref. 17) desarroll6 una maquina de traccion en caliente accionada por
impacto y utilizando un homo para el calentamiento de las probetas, para la evaluacion de
la forjabilidad de aceros. A partir de la década del 60 este tipo de ensayo fue utilizado a
nivel industrial para la determinacion de los rangos éptimos de trabajabilidad (no sélo para
su aplicacion en forjado sino también en laminacidn) de distintas aleaciones (refs. 18 y 19).

En diciembre de 1992 la ex Div. Tratamientos Termomecanicos efectu6 la puesta a punto
preliminar de la maquina de traccion rapida en caliente (TRC) que, a diferencia de sus
predecesoras, utilizaba el sistema de calentamiento por resistencia eléctrica que ya habia sido
empleado con éxito en el ensayo de torsion en caliente (ref. 20). También en 1992 se
realizaron algunos ensayos con la maquina en el marco del trabajo de Rodrigo A. Herrera
Guerrero (becario OEA del XII CM y TM), (Ref. 21).

En este capitulo se expone el avance alcanzado en el mejoramiento de la maquina, asi como
en la comprension de los fendmenos fisicos que intervienen en el ensayo, y la determinacién
de los parametros caracteristicos que lo gobiernan.

2.2. Mecanismo de traccién - Calculo de la velocidad de cabezal

El ensayo de traccion rapida en caliente (TRC) consiste en la aplicacion a alta velocidad de
una carga axial a una probeta mantenida a alta temperatura. El impacto que carga la probeta,
ocasiona su deformacidn y eventual rotura, es producido por un péendulo en forma de martillo
que golpea sobre una pieza de arrastre, (fig. 2.1). Esta traccion por choque constituye un
problema fisico de impacto, actuando fuerzas (tensiones) de gran magnitud en lapsos muy
breves (percusiones). Fisicamente, el ensayo muestra dos etapas bien diferenciadas:
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1B la caida libre del péndulo hasta el golpe del martillo sobre la pieza de arrastre de la
probeta;

22) una rapida reduccién de seccion calibrada (minima), con el consiguiente desgarramiento
del material, que puede alcanzar finalmente la rotura (si el ensayo no es detenido en una
deformacion prefijada).

La primera etapa puede describirse mediante las leyes de la Mecanica del sélido rigido.

Si se considera al péndulo como ideal con la masa total (brazo y maza) concentrados en el

extremo del brazo (fig. 2.2) y de acuerdo al teorema de las fuerzas vivas, que relaciona la
variacion de energia cinética (AEC con el trabajo de las fuerzas exteriores (W):

AEc=W

desarrollando:

con VO =0 resulta la velocidad de la maza al chocar el martillo:

VF =y/2~gKh @2.1)
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Fig. 2.1. Maquina de traccion rapida en caliente.

brazo del péndulo
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Fig. 2.2. Esquema del péndulo y del martillo.

Como existe una rotacion pura, de velocidad angular co, en el instante del impacto:

9=y V=1tV
R r

por disefio r=cte. y R variable; pero Vj depende de R, pues

"h-R{\ - eos

Reemplazando surge que:

V = yjlgRi 1-cosa,.)-A" (22)

para at=cte. resulta que V =—, pero esta conclusion corresponde al pendulo matematico.
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Segun disefio r- 125 mm y el valor de R puede ajustarse mediante el desplazamiento de la

maza sobre el brazo del péndulo en los valores 80, 125, 250, 500 y 625 mm.

El Unico efecto cinematico de considerar al péndulo como fisico es el desplazamiento del
centro de gravedad a lo largo del eje longitudinal del brazo (variacién de R), lo que produce
una variacion de v como se ve en la tabla 21. En ella, el valor corregido de la velocidad del

martillo es V

TABLA 2.L. Velocidades del martillo antes del impacto

R (mm)

80
125
250
500

625

aj=600
1,38
111
0,78
0,55
0,49

aj=90°
1,95 145,70
1,56 164,62
1,10 217,17
0,78 322,29
0,70 374,84

V (m/s) con  V (m/s) con R" (mm) V (m/s) con

0"=60°
1,02
0,96
0,84
0,69
0,64

V' (m/s)
con aj=90°

1,45
136
1,19
0,97
0,90

R: longitud brazo del péndulo matemético; \: velocidad del martillo antes del impacto
considerando péndulo matemaético; R': longitud del brazo del péndulo fisico; V: velocidad
del martillo antes del impacto considerando péndulo fisico.

La fig. 2.3 representa la etapa de traccion, es decir después del impacto del martillo. En un
instante dado antes de que la maza alcance su altura maxima Ahd, despreciando la friccion
en el eje de pivoteo se puede plantear:

-Freosa - MgRsena:JO(-:[t-C-t
fit2
r¥cosa -Mgsena. J-bd(wdic&])l%

considerando a pequefio, (su valor maximo ad no supera en ningun caso los 100):
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Mg
Fig. 2.3. Trayectoria del péndulo después del impacto (etapa de traccién)

La ec. 2.3 describe el movimiento del péndulo pero no depende explicitamente de la masa
del sistema deslizante (m) ni de la resistencia ejercida por la probeta (Fp). Para incorporar
estas variables, se plantea el equilibrio dinamico del sistema deslizante en la fig. 2.4 del que

resulta:

dv
F- Fn=m — - (2.4)
p dt

Combinando las ecuaciones 2.3 y 2.4 se obtiene:



rx — fw
5 (2.5)

La ecuacion (2.5) da la velocidad instantdnea del sistema deslizante, que junto con la
mordaza fija, tracciona la probeta. En adelante se mencionara esta velocidad como velocidad
de cabezal, ya que es la analoga a la velocidad de cabezal en un ensayo de traccién normal.
La determinacion de esta velocidad es importante como dato para el calculo, en base a la
geometria de la probeta, de la velocidad de deformacion del ensayo. Como puede deducirse
de la ecuacion, la velocidad de cabezal (V) diferird muy poco de la velocidad de impacto
del martillo (K) si la resistencia ejercida por la probeta es pequefia y/o si la diferencia entre
las masas del péndulo y del sistema deslizante es grande.

o \(O,

o

Fig. 2.4. Representacion esquematica del equilibrio dindmico del sistema deslizante durante
el ensayo.
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Otra aproximacion posible al problema de hallar la velocidad de cabezal es la que surge de
despreciar la energia absorbida por la deformacién de la probeta y considerar que el sistema
deslizante de la maquina se detiene finalmente, inicamente como consecuencia de las fuerzas
de friccion. Esta es la situacion real cuando la maquina se utiliza "en vacio", es decir sin
probeta. En la Fig. 2.5 se representa el impacto del martillo sobre el sistema deslizante de
la maquina. De acuerdo a la conservacién de la cantidad de movimiento, se tiene:

10(u 1-G)0) =-/Tr (2.6)

donde wO : velocidad angular del péndulo antes del choque

id] : velocidad angular del péndulo después del choque

Fig. 2.5. Impacto del martillo sobre el sistema deslizante suponiendo la ausencia de probeta.

m : masa del sistema deslizante
P\ 'y Pi  ¢impulsos de choque

38



P\ =Pl =p

p=mVx

Para este andlisis se hace necesario considerar la caracteristica de choque real mediante el
coeficiente de restitucion del choque (k). Este coeficiente puede definirse para impacto
coaxial a partir de la Fig. 2.6.

Fig. 2.6. Choque real con velocidades iniciales y finales.

K, - K K, ~ V2

Volviendo al problema, en este caso el k puede expresarse:
0),r- W
0)0r

k=

V=i {r-+k(j30r

De (2.6) se tiene:
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/0(9),'W 0):-/27 VAT

m WXr
Jo

Entonces:

mV,12 .
W=- ------— +0)Q+ kioOr

toOr(l+¢)  J0a0r(l +¢)
K= [+mr2J0  Jg*hii2

Reemplazando « 0 por su valor en funcion de los parametros conocidos:

20{ 1-cosa,)

2"(1 -cosa,-) JQ(\+k)
R JArw 2

(2.7)

Experimentalmente se sabe que si la velocidad del impacto varia entre limites no muy
grandes, el coeficiente k depende solamente de los materiales de los cuerpos en contacto.
En este caso ambas superficies son de acero.

Un valor estimativo sugerido (Ref. 22) es k=5/9.

Se determiné la masa del sistema deslizante resultando m=1,5 kg. La ecuacion (2.7) permite
calcular la velocidad de cabezal después del impacto, si se asume que la resistencia de la
probeta es nula. En la tabla 2.11 se dan los valores correspondientes a las velocidades de

cabezal calculadas segln esta hipdtesis.

Del mismo modo que en los ensayos Charpy e lzod, puede estimarse el trabajo de
deformacion (Wd) a través de la conservacion de la energia, después de producido el
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impacto, (Vease Fig. 2.2).
Del primer principio de la termodindmica para sistemas cerrados:

<?=AfA Wd+bE+LEp

Si se desprecian el calor intercambiado, la variacion de la energia interna, las pérdidas de
energia por friccion y deformacion elastica de las piezas en contacto, se tiene:

LE+LBp+fVd=0

tM( V/- V?)<MgAiy

VAO - (2.8)

TABLA 2.U. Momento de inercia del péndulo fisico y velocidad de cabezal

R (mm) R* (mm) J0 (kgm3 VK (mis) K (m/s)
con aj = 60° con aj =90°
80 145,70 0,92 2,10 2,97
125 164,62 0,98 1,68 2,38
250 217,17 1,30 1,20 1,69
500 322,29 2,56 0,85 Ul
625 374,84 3,51 0,76 1,08

R: longitud del brazo del péndulo matematico; /?: longitud del brazo del péndulo fisico; JO:
momento de inercia del pendulo fisico; VXx: velocidad de cabezal.

23. Medicion de la velocidad de cabezal y de la fuerza de traccion
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Dado el caracter dinamico de este ensayo, es esencial la evaluacion de la velocidad de
deformacion. La maquina de TRC cuenta con una celda de carga acoplada con el
mecanismo de traccion, la que permite registrar la variacion de la fuerza de traccion con el
tiempo. Ademas se construyd un dispositivo para medir el desplazamiento del sistema
deslizante como funcion del tiempo. Este dispositivo se basa en un instrumento conocido
comercialmente como LVDT. EI LVDT registra la posicion del sistema deslizante de la
maquina con el tiempo mediante el movimiento de un nudcleo metéalico dentro de un
arrollamiento extemo que entrega una tension eléctrica de salida proporcional al
desplazamiento del nucleo. EIl esquema constructivo se ve en la fig. 2.7.

En la fig. 2.8 se representa el desplazamiento en funcién del tiempo medido con el sistema
descripto en un ensayo sin probeta. El ensayo se realiz6 con un aj = 60° y R=625 mm.
Puede verse que después de un corto periodo de aceleracion la velocidad alcanza un valor
que se mantiene practicamente constante hasta que el sistema deslizante se frena como
consecuencia de la friccién y/o del retroceso del péndulo. En el caso mostrado en la figura,
se introdujo una tuerca de tope que al impactar con el soporte del sistema deslizante (ver fig.
2.1), contribuye al frenado. EI impacto de la tuerca de tope corresponde al cambio de
pendiente en 6=5 mm que es la carrera libre prefijada para el sistema deslizante.

De la fig. 2.8 se puede obtener la velocidad de cabezal V& = 0,48 m/s como pendiente de la
curva 0 vs. t después de la aceleracion y antes del frenado. Este valor es un 37% menor que
el calculado en la tabla 2.11 y un 25% menor que el valor de V de la tabla 2.1, para las
mismas condiciones. El motivo mas probable de estas diferencias es la no consideracion en
los calculos de la inevitable friccion en punto de pivoteo del pendulo. Sin embargo, hay una
gran coincidencia con la velocidad V= 0,49 m/s de la tabla 21 que considera al péndulo
como matematico. Este resultado sugiere que el efecto de disminucion de la velocidad
debida a la friccion se compensa con el aumento de la misma que produce el corrimiento del
baricentro del péndulo.

Si bien la celda de carga (convenientementemente calibrada), entrega una tension eléctrica
proporcional a la fuerza que soporta, se hace necesario considerar que esta fuerza no
necesariamente coincide con la fuerza F con que el martillo carga a la tuerca de impacto, ni
con la fuerza que en un dado instante soporta la probeta (Fp). Si se desprecia el efecto de
la inercia del sistema deslizante, estas diferencias se deben principalmente al rozamiento en
los soportes (fig. 2.9).

En la fig. 2.9 se ve un esquema de las fuerzas de rozamiento durante la traccion de la
probeta. Durante la carrera positiva (hacia la derecha en la fig.) la fuerza F que desarrolla
el martillo resulta mayor que la R medida por la celda de carga. Cuando el sistema
deslizante se frena, las fuerzas de restitucion elastica hacen que todo el mecanismo se
desplace ahora en sentido contrario (negativo) en una magnitud muy pequefia. Esto invierte
el sentido de las fuerzas de rozamiento y la fuerza R medida en este momento serd mayor
que F.
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Fig. 2.7. Esquema dispositivo de medicion del desplazamiento
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Fig. 2.8. Desplazamiento medido en funcion del tiempo.

La friccion también afecta a la fuerza de traccion aplicada a la probeta (Fp) en un dado
instante, como queda expuesto en la fig. 2.9.

En la fig. 2.10 se ve como, en virtud de lo dicho, se puede realizar una correccion a la curva
R vs. t que da la celda de carga para obtener F vs. t, en los casos en que se tiene
deformacion plastica de la probeta (pero no rotura), y en el caso en que esta se rompe.
Las curvas se representan mas separadas de lo que corresponde a la escala para mayor
claridad.
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calda de carga soporte 1 probeta soporte 2

9« A R -

Fig. 2.9. Accion de las fuerzas de friccion en los soportes.
a) Durante el desplazamiento positivo.
b) Durante el retomo por recuperacién elastica.

De acuerdo a la ref. 22, la variacion con la velocidad del coeficiente de friccion  para acero
que desliza sobre un polimero (material de los bujes) con lubricacién, en el rango de
velocidades de trabajo (tabla 2.1), es muy pequeiia. Ademaés, dado el corto recorrido de
deslizamiento (unos 7 mm) se puede considerar que la fuerza normal a las superficies que
deslizan permanece constante en todo el recorrido.
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T

Fig. 2.10. Influencia de la friccion en la curva F vs. t medida.
a) Si la probeta no llega a la rotura.
b) Si la probeta se rompe.

En resumen, la correccion de la F(t) entregada por la celda de carga puede efectuarse
considerando las fuerzas de friccion en los soportes como constantes. Los valores estimados

para Fj y F2 en base a AR medidas en distintos ensayos a rotura y sin rotura son 0,5 kgf
y 1 kgfrespectivamente.
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Por ultimo, existe otra fuente de error en la informacion que entrega la celda de carga que
consiste en el fendmeno conocido como ruido de la celda de carga (ref. 24). En la fig. 10
se puede ver la forma de un registro tipico entregado por una celda de carga de la fuerza vs.
el tiempo durante un ensayo de traccion dindmica. Las oscilaciones ocurren cuando la
velocidad de aplicacion de la carga esta cerca de la frecuencia de resonancia de la celda. Los
estudios realizados en relacion a este tema (ref. 24) mostraron que estas oscilaciones son
debidas a vibraciones y que, consecuentemente, el valor medio de la lectura de la celda de
carga podra diferir de la fuerza sobre la probeta. Esta diferencia estd causada por vibraciones
cercanas a la frecuencia natural de la maquina de ensayos, que suele ser lenta al punto de
que el ensayo dindmico se complete en 1/10 de ciclo. De esta forma, estas vibraciones de
baja frecuencia usualmente son imposibles de detectar en un registro de ensayo pero pueden
producir errores significativos en el analisis de los resultados. El rango de frecuencia de
ruido para celdas de carga tipicas va de 2400 a 3600 Hz (ref. 24).

Fig. 2.10. Registro de la carga en funcion del tiempo donde se aprecia el efecto del ruido de
la celda de carga. (Ref. 24).

2.4. Probeta de TRC

La geometria de la probeta (fig. 2.11) fue adaptada para cumplir los siguientes requerimientos
béasicos:

a) zona calibrada cilindrica adelgazada para concentrar el efecto térmico, obtener un estado
uniaxial de tensiones en esa zona localizando alli la rotura, y por ultimo poder relacionar el
desplazamiento relativo de los hombros de la probeta con la deformacién;

b) zona calibrada corta para obtener una mayor velocidad de deformacion, pero con una
longitud suficiente como para que el volumen deformado permita su estudio metalografico.

c) cabezas cilindricas con muescas (cunas) para sujecion con pernos cilindricos transversales

(espigas), evitandose el dificil roscado en materiales muy endurecidos; las cabezas deben
asegurar ademas un buen contacto eléctrico;
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c)transicion gradual entre las cabezas y la zona calibrada para impedir concentracion de

tensiones con buena terminacién superficial (rugosidad).

Fig. 2.11. Probeta de TRC (esc. 2:1 ; tolerancias no indicadas : + 0,1 mm)

El calentamiento de la probeta se efectla por resistencia al pasaje de la corriente eléctrica
que circula por la misma (efecto Joule).

En virtud de su menor area transversal, este calentamiento se concentra en la zona calibrada
produciendo una temperatura mucho mayor en ella que en el resto de la probeta.

Para prevenir la rapida oxidacion de la probeta a altas temperaturas, los ensayos se realizan
en atmosfera dinamica de argon, de pureza industrial.

La medicion de temperatura del ensayo se logra mediante una termocupla que se suelda por
puntos a la zona calibrada. Si bien la soldadura por puntos produce tensiones residuales de
traccion de importancia (Ref. 25), se prefiere este método a la pirometria Optica dada la
dificultad de hacer foco en una regién tan pequefia como la zona calibrada de la probeta de
TRC.
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2.5. Circuito eléctrico de calentamiento y de registro de datos

En la fig. 2.12 se representa el circuito eléctrico de calentamiento y de registro de datos de
la maquina de TRC.

220V 50 Hz

Fig. 2.12. Circuito eléctrico de calentamiento y de registro de datos.

La tensién eléctrica provista por el autotransformador se multiplica en el transformador
conectado al sistema de traccion de la probeta forzando el paso de la corriente a través de
la misma. Este sistema de calentamiento permite un control muy exacto de la temperatura
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en la zona calibrada y presenta una inercia térmica muy baja, lo que permite realizar ciclos
de calentamiento de cualquier tipo. Ademas existe total acceso fisico y visual a la probeta.

Después de su liberacion desde el angulo inicial aj y justo antes del impacto, el péndulo
acciona el microinterruptor cortacorriente para evitar la elevacion de la temperatura que
produciria la circulacién de la corriente por una seccion reducida por la deformacion y
también para evitar el salto de chispas entre las mitades de la probeta en el momento de la
fractura.

Para el registro de la fuerza y el desplazamiento se utiliza un registrador ultravioleta. Este
registrador consiste en una serie de galvanometros (uno por cada canal de entrada) que
pivotean de acuerdo a la sefial externa a representar y su propia constante elastica. Cada
galvanometro tiene un pequefio espejo que refleja la luz de una lampara produciendo una
traza sobre un papel sensible que se mueve a velocidad constante. Este sistema asegura una
alta velocidad de registracion, compatible con las necesidades del ensayo.

2.6 Velocidad de deformacion

Dada la caracteristica dinamica de este ensayo, se hace necesario analizar la influencia de la
no uniformidad de la deformacion debido a la aplicacion subita de la carga.

AUn en un ensayo de baja velocidad puede ocurrir una sustancial localizacion de la
deformacion tales como las asociadas con las bandas de Luders o con la formacion del cuello
en la probeta de traccion (estricciéon localizada).

En el ensayo estatico (baja velocidad de cabezal), la estabilidad de la deformacion plastica
y por lo tanto de la deformacion macroscopica esta asociada con la pendiente positiva de la
curva tension ingenieril - deformacion convencional. En el ensayo dinamico, la uniformidad
de la deformacion esta gobernada por la velocidad de propagacion de las ondas plasticas que
estd controlada a su vez por la misma pendiente. La pendiente de la relacion tensién -
deformacion es la esencia de la distribucion de la deformacion a lo largo de la probeta tanto
para desplazamiento rapido como lento de uno de sus extremos (Ref. 26).

Entonces en un ensayo dinamico se deberdn analizar dos cuestiones:

1) como se relaciona la distribucion rapida de la deformacién plastica con esta pendiente;
2) coOmo se espera que varie la pendiente en si misma con la deformacion répida.

Lo mejor que puede esperarse de una maquina de ensayos es que uno de los extremos de la
probeta se mueva a una velocidad relativa constante u. Si esta velocidad se alcanza
abruptamente, solo el material adyacente al extremo movil "se enterard" de ese hecho.

Sucesivamente las secciones distantes sentiran la condicion del extremo solo después de un
tiempo de demora, dependiente de la velocidad de propagacion de la perturbacion. En

50



probetas esbeltas, esta velocidad estd determinada con una buena aproximacion por dos
caracteristicas del material de la probeta: su densidad y la derivada de la tensién ingenieril
o convencional respecto de la deformacion convencional, como lo indica la ecuacion 2.9 que
da la velocidad de propagacién de la onda generada, en una barra:

dsj de ~9)

Como la variacién de la densidad en flujo plastico es despreciable, la velocidad con que se
distribuye la deformacion estd determinada por la variacion del modulo tangencial de
endurecimiento ( dS /de ) con la deformacién. Suponiendo que el material de la probeta
tiene un maédulo tangencial constante y positivo de valor 6 (fig. 2.13), se tiene:

ut- Sp

ut=ef£ vEt+ep vt

u=A"sfg™+("-")vW p (2.10)
tf u
donde Sy es la tension de fluencia ingenieril o convencional.

Con la ec. 2.10 se puede estimar la amplitud de tension ingenieril SF que se alcanzara en el
extremo del impacto para una dada velocidad del cabezal u.

Fig. 2.13. Material con modulo tangencial de endurecimiento constante.
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En un acero para el cual E = 200 GPa, 9= £/100, ¢ = 5000 m/s (velocidad de la onda
elastica) y Sy=340 MPa; para alcanzar la tension de fluencia en una onda de traccién simple
se requiere una velocidad de cabezal de 8,5 m/s. Para alcanzar inmediatamente en el
extremo del impacto una tension de flujo de 480 MPa, se requiere una velocidad que es
cuatro veces la calculada anteriormente.

Con 9 supuesto igual al 1% del médulo de elasticidad, el frente de onda plastica se movera
a 1/10 de la velocidad de la onda elastica.

Si se considera un ensayo real, ni la condicion de velocidad de cabezal constante, ni la
relacion de endurecimiento por deformacidn constante seran suficientemente realistas.

En las figs. 2.14 y 2.15 se pueden apreciar las diferentes distribuciones de deformacion y
tension en el caso en que el modulo tangencial de endurecimiento es constante y en el caso
en que varia con la deformacion (caso real).

Si las caracteristicas de fluencia son graduales, la tension y la deformacion se incrementarén
suavemente desde la posicion del frente de onda elastico. Ahora, lo que antes era una suma
sera una integral:

(2.11)
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i /t\
Fig. 2.14. Distribucion de la deformacion y la tension suponiendo una relaciéon de
endurecimiento constante. (Ref. 26)
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Fig. 2.15. Distribucion de deformacion y tension suponiendo una relacion de endurecimiento
variable. (Ref. 26)

La velocidad u correspondiente a la integracion de esta expresion hasta la deformacion de
carga maxima sugiere la aparicion de la inestabilidad localizada por carga de impacto, y es
la velocidad referida por Zener y Hollomon como velocidad critica de cabezal (Ref. 26).

La inestabilidad surge en la cercania al extremo que se desplaza, donde, debido a las
limitaciones de la velocidad de propagacion, aparecera la maxima deformacion pléastica.

La asignacion de un limite a la velocidad de cabezal, que asegure una uniformidad tolerable
en la distribucion de la deformacion, depende de la pendiente de la curva tension -
deformacion (moédulo tangencial de endurecimiento).

Una estimacién razonable de esta pendiente puede tomarse de los datos de un ensayo estatico
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teniendo en cuenta una diferencia importante: el flujo plastico rapido es adiabatico, esto hace
que la temperatura se eleve durante el ensayo.

Este efecto, también considerado por Zener y Hollomon, puede tender a reducir 6 si a
medida que progresa la deformacién el incremento de temperatura reduce la tensién de flujo.

La ecuacion mecanica de estado segun Zener y Hollomon a partir de la expresion general:

cr=a(f;e; 7)

_ N * ™
(I£)r+(dT)*C;( ¢)eTck (2.12)

donde a ye son la tension y la deformacion reales o verdaderas respectivamente, y £ la
velocidad de deformacion real. En base a las relaciones entre tension ingenieril o
convencional y la verdadera, asi como entre la deformacion convencional y la real se puede
hallar 9 en funcién de do/cte'.

o ={\+e)S
dr=Sde+(\ +e)dS
e=In( 1+e)

ck-——de
1l+e

EL=(Ué)S+(Uefri
ck( ) ( de

g ds_ 1 _ S
de (1+e)2 1+e

' ( e 72 o (2.13)

Ahora reemplazando la ec. 2.12 en la ec. 2.13 se obtiene:

f 44

55



La evaluacion de cada uno de los términos de la ec. 2.14 dependera del material en cuestion.

Si se logra obtener una 0=f(e), se la podra introducir en la integral de la ec. 2.11, y se
tendrd la velocidad critica de cabezal para el caso particular.

Varios investigadores han sugerido velocidades de cabezal limitantes mas alld de las cuales
no puede seguir asumiéndose la uniformidad de la deformacion plastica.

Bardn, que trabajo con aceros de varios niveles de resistencia, sugiere la aceptacion de 15
fts/s (4,572 m/s). Para las probetas de 3/4" (19 mm) que utilizo, esto implica velocidades
de deformacion convencional de 240 1/s. Clark asumid un punto de vista mas conservador
al sugerir un orden de magnitud menor que esto. Lee y Wolf, aunque no mencionan un
limite numérico, aceptan como verificacion grosera el criterio de que el ensayo dure varias
veces el tiempo de transito del componente méas lento de la onda plastica.

En base a esto, se pueden establecer los requerimientos basicos para una maquina de ensayos
de alta velocidad (ref. 26):

le) Para probetas pequefias, la velocidad maxima de cabezal no deberia superar los 100 in/s
(2,54 m/s).

2a) Deberia ser posible mantener la velocidad del cabezal razonablemente constante durante
la porcion del ensayo en la cual se espera deformacion uniforme.

39 Deberian proveerse medios adecuados para registrar la carga y el desplazamiento del
cabezal durante el ensayo.

De acuerdo con lo expuesto en la seccion 2.3, las 3 exigencias se cumplen a partir de las
modificaciones introducidas en lo que hace al registro del desplazamiento del cabezal.

Con la hipotesis de uniformidad de la deformacion en la probeta que se sustenta en lo recién
expuesto, queda analizar el problema de la compliancia de la maquina. En efecto, si bien
la rigidez de la maquina es necesariamente mucho mayor que la de la zona calibrada de la
probeta, no es infinita, y las férmulas de la deformacion y la velocidad de deformacién se
modificaran como consecuencia de esto. En la fig. 2.16 se plantea el problema. El
desplazamiento que sufre la longitud calibrada de la probeta es menor que el desplazamiento
de cabezal en una magnitud directamente proporcional a la fuerza transmitida (F) e
inversamente proporcional a la constante de rigidez de la maquina (K). Esta constante
involucra la resistencia a la deformacion elastica de la estructura, del mecanismo de sujecion
de la probeta y de sus hombros.

También en la fig. 2.16 se emplea Le para designar una longitud efectiva, que para la

especial geometria de la probeta de TRC, reemplaza a la longitud calibrada LO con la
finalidad de tener en cuenta la deformacién plastica que se produce en la zona de los radios
de empalme.
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Sin probeta :

Con probeta :

-3
Le +i(t)-F(t)/K

Fig. 2.16. Influencia de la compliancia de la maquina.

El concepto de longitud efectiva suele emplearse en probetas que presentan la caracteristica
de deformarse plasticamente en cierta medida fuera de la zona calibrada, y su definicion

matematica es (ref. 27):

(2.15)

donde ALT es el desplazamiento relativo de los hombros de la probeta, y eT es la
deformacion uniforme.

En la probeta de TRC, la deformacion uniforme en la zona calibrada no puede medirse en
forma directa. Sin embargo, podria encontrarse un valor util de Le si se utiliza el &rea

transversal final en la zona calibrada medible al extraer la probeta después de un ensayo que
se detiene antes de la estriccion (de manera que se satisfaga la condicion de deformacion

uniforme) para calcular un valor de eTf (ec. 2.16). Con el valor medido de ALT al final del
ensayo se podra calcular Le.

1 (2.16)
(. 2.17)
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Finalmente queda:

L/j —
Ao Af ti-d}

donde dOy df son los didmetros inicial y final de la zona calibrada.

(2.18)

Con la longitud efectiva, se puede relacionar el desplazamiento del cabezal medido en cada

instante S(t) con la deformacidn que experimenta la probeta:

8(t) =8en*q+8pn*

Ademas Semaq puede expresarse como:

Con lo que la deformacion convencional de la probeta en cada instante queda:

L. L'K
eifl.M -m
L, L,K

donde los valores instantaneos de 8(t) y F(t) se miden en forma directa.

<219 >

(2.20)

,2.21,

Si se efectia un ensayo en condiciones tales que la deformacion no exceda el limite elastico,

la ec. 2.21 se modificard de acuerdo a:
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¢ (a_ WV dFtdtjf)
Le LeK

Sjt). Vef) W Ao
E " Le LeK

de donde se obtiene la constante de rigidez de la méquina:

Finalmente, las expresiones de la tension verdadera, la deformacién real o racional y la
velocidad de deformacion real en funcion del tiempo serén:

m
off) A)
=40 v (2.23)
e(/) =In(1 +e())) (2.24)
(2.25)

| +«0)

En la fig. 2.17 se representa, en forma de diagrama de bloques, el flujo de la informacién
obtenible del ensayo de TRC, incluyendo la estriccion a rotura (Z*) dada por la ec. 2.29.



CORRECCION POR

Fig. 2.17. Esquema del flujo de informacion en el ensayo de TRC.



2.7. Evaluacién de los sistemas de medicion de fuerza y de desplazamiento

En las figuras 2.18.11-2.20 se pueden ver algunos de los registros de fuerza en funcion del
tiempo obtenidos en los ensayos de los tres aceros a distintas temperaturas. Con la
instalacion del sistema de medicion de desplazamiento descripto, se comenzaron a obtener
los registros de fuerza y desplazamiento en forma simultdnea para cada ensayo (la misma
escala de tiempos ) como se muestra en la fig. 2.21. Esto permite correlacionar los valores
medidos de fuerza y desplazamiento.

En la fig. 2.22 se grafican los tiempos de pico medidos a partir del registro de fuerza y los
tiempos de rotura que se calcularon partiendo de la variacion de la distancia entre hombros
(AL=Lf - LO), marcando el punto correspondiente a esta distancia sobre el registro de
desplazamiento y midiendo el tiempo correspondiente desde el inicio del ensayo, (ver fig.
3.21). De la misma forma se estimaron los tiempos de inicio de la estriccion localizada
considerando que se produce para e=30%, es decir AL = 0,3 LO.

En la fig. 2.22 se puede ver que los tiempos de fuerza maxima son mucho mayores que los
estimados para la aparicion de la estriccion localizada, lo cual contradice la experiencia
relativa al ensayo de traccion. Por otro lado, los tiempos de rotura resultan mayores a los
de fuerza méaxima. Con respecto a este punto hay que aclarar que existe una tendencia a la
sobreestimacién de Lf para las probetas rotas al medir entre los hombros de las dos mitades.
Por lo tanto cabria esperar que algunos puntos correspondientes a la rotura bajen un poco en
la fig. 2.22.
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Fig. 2.18. Registros de fuerza obtenidos para el acero SAE 12L14 a 4
temperaturas distintas.
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Fig. 2.19. Registros de fuerza obtenidos para el acero SAE 1040 a 4 temperaturas
distintas.

Fig. 2.20. Registros de fuerza obtenidos para el acero SAE 1010 a 4
temperaturas diferentes.
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Fig. 2.21. Registros de desplazamiento y fuerza
para el acero SAE 1010 ensayado a rotura a
1100 °C. Se muestra el procedimiento para
obtener tRpara un AL dado.
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Fig. 2.22. Tiempos de pico medidos a partir de los registros de fuerza, de rotura calculados
en base a la medicién de las probetas deformadas hasta rotura y de los registros de
desplazamiento y de inicio de la estriccion localizada estimados considerando e=30%.

Ademas de las diferencias en los tiempos que ilustra la fig. 2.22 existen diferencias en las
tensiones medidas en la porcién de las curvas de fuerza que corresponde a deformacion
uniforme. Para e=10% se calcularon valores de tension un orden de magnitud menor que los
disponibles en bibliografia para ensayos de traccion de materiales a altas temperaturas y altas
velocidades de deformacion (ref. 19).

Estas inconsistencias sugieren que el registro de fuerza se halla fuertemente influenciado por
las caracteristicas del sistema de medicion y acondicionamiento de sefial.

Si se supone que la interfase celda de carga-acondicionador de sefial-registrador UV se puede
representar por un sistema fisico de primer orden, estara caracterizado por una ganancia A
y por una constante de tiempo t. De acuerdo con la teoria de los sistemas de control
(ref.28), un sistema de este tipo se puede representar con una funcién transferencia G(s) dada
por la ec. 2.26.

i
2.26
X[s)y T1s+1 ( )
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donde Y(s) : sefial de salida entregada por el sistema;
X(s) : sefial de entrada al sistema;
¢ . constante de tiempo del sistema

Por lo tanto el registro de fuerza resultara afectado en mayor o menor medida dependiendo
de la funcion transferencia G(s) del sistema utilizado para medirla. En la fig. 2.23 se
aproxima la sefial de entrada (sefial verdadera de fuerza en funcién del tiempo) con un pulso
de duracion tj y amplitud A. En la misma figura se muestra esquemaéticamente la forma de
la respuesta (registro) para t z t,, que resulta como se ve muy similar a las curvas de las
figs. 2.18-2.20.

De acuerdo al esquema de calculo utilizado, el pico de las curvas de fuerza deberia coincidir
con el tiempo de rotura tR (tiempo de caida brusca de la sefial de entrada). Esto no se
cumple exactamente en las curvas medidas (ver fig. 2.22) debido a la simpleza de éste
andlisis. El valor de pico de la sefal de salida est4 dado por la ec. 2.27.

(2.27)

La distorsion de la medicion de fuerza que produce el sistema disponible en la actualidad
hace que su procesamiento resulte muy complejo y poco confiable. Por esta razén, en este
trabajo no se incluyen datos de resistencia de los materiales estudiados, a pesar de haberse
obtenidos los registros de fuerza correspondientes.

Como se deduce de la ec. 2.27 ve en la fig. 2.24, la utilizacién de un sistema de medicidn
con una constante de tiempo lo suficientemente baja (mucho menor que los tiempos
caracteristicos de ensayo) tendria como resultado una registracion adecuada de la sefial real
de fuerza. Tomando como tiempo caracteristico i,=0,015 s, seria recomendable un sistema
con una « =1,5X10~4 s.

De todas maneras, esta limitacion no se considera trascendente, dado que el objetivo de la

construccion de la maquina fue el estudio de la ductilidad y no de la resistencia a la
deformacion.
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Sedal real de fuerza

Aproximacion mediante un pulso

Fig. 2.23. Representacion esquemaética del efecto del sistema de
medicion sobre la sefial real de fuerza.

Aproximacion mediante un pulso

Respuesta de un sistema de primer

Fig. 2.24. Sefales de salida para t"t, y para t<.

En cuanto al sistema de medicion de desplazamiento, se considera que su exactitud es
adecuada ya que la velocidad de cabezal medida coincide con la prevista (ver seccion 2.3.).
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2.8. Velocidad de deformacion caracteristica del ensayo TRC

De lo expuesto en la seccion anterior queda claro que no existe una unica velocidad de
deformacion caracteristica del ensayo de TRC. Pero para que los resultados del ensayo
referidos al comportamiento de un determinado material bajo traccion de alta velocidad
resulten interpretables, se debe escoger adecuadamente un valor representativo de la
velocidad de deformacion. Hasta el momento no se ha podido medir K (constante de rigidez
de la maquina) debido a que esto requeriria un mejoramiento de la fijacion de la celda de
carga para que soporte un ensayo a temperatura ambiente. Sin embargo, se estima que por
disefio y dimensiones la influencia de la rigidez de la maquina sobre la velocidad de
deformacién es minima, por lo que no sera considerada en los calculos de esta seccion.

La maquina de TRC entra en la categoria conocida como "maquinas de traccion de impacto”,
es decir aquellas maquinas en las cuales una masa que se mueve a gran velocidad imparte
una considerable energia cinética a uno de los extremos de la probeta. De acuerdo con la
ref. 29, la velocidad del extremo de la probeta (velocidad de cabezal), alcanza rapidamente

un valor constante VXt como se representa en la fig. 2.25.

En el ensayo de traccion con velocidad de cabezal constante, de acuerdo con la ec. 2.25 la
velocidad de deformacion real disminuira con la deformacion, y su valor maximo coincidira
con la velocidad de deformacion convencional en el instante del comienzo del ensayo.

En base a los ensayos realizados a distintas temperaturas que seran materia del capitulo 3,
utilizando la ec. 2.18 se comprobo6 que L, depende de la temperatura de ensayo, y que varia
entre 3 mm y 6 mm.

Tomando las velocidades de la tabla 21 como representativas de la velocidad de cabezal
caracteristica del ensayo, y considerando los Le calculados, se tendran los valores de
velocidad de deformacion inicial ( e0=¢ ) y de la velocidad de deformacion real de
inestabilidad ( eu , se condidera la inestabilidad con una e = 1,3) que se representan en la
tabla 2.ID.

Fig. 2.25. Velocidad de cabezal de una "maquina de
traccion de impacto™” (Ref. 29).
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TABLA 2.HL Velocidad de cabezal y velocidad de deformacion

R (mm) Kc (m/s) €=¢0 (I/s) €=eQ (1fs) bu (1/s) eu (1/s)
para para para para

Le=3mm Le=6mm Le=3mm Le=6bmm
80 1,38 460 230 354 177
125 1,11 370 185 285 142
250 0,78 260 130 200 100
500 0,55 183 92 141 71
625 0,49 163 82 125 63

R: longitud del brazo del péndulo; Vxc: velocidad de cabezal constante; € =e0 : velocidad
de deformacién convencional coincidente con la velocidad de deformacion real inicial, en

base a la longitud efectiva Le ; eu : velocidad de deformacion real de inestabilidad.

La disminucion monotona de la velocidad de deformacidn real se revierte cuando comienza
la inestabilidad de la deformacion (estriccion localizada). A partir de este momento la
velocidad de deformacion crece rapidamente como consecuencia de la localizacion de la
deformacion en la zona del cuello, hasta que tiene lugar la rotura. Este aumento en la
velocidad de deformacion ocasiona una elevacion anomala de la tension de flujo y de esta
forma restringe la utilidad de los datos obtenidos a deformaciones inferiores a la de
inestabilidad, que para los aceros suele darse para e = 1,2-1,3 ,(ref. 2).

En la cuarta columna de la tabla 2.0l se consignan los valores de eu que es la velocidad de
deformacion convencional de inestabilidad (obtenida considerando eu= 1,3).

2.9. Aplicaciones del ensayo TRC

El objetivo del ensayo de TRC es contribuir a la evaluacion de la trabajabilidad en caliente
de los metales y aleaciones, (ver capitulo 1).

Un escollo dificil de salvar al evaluar la trabajabilidad intrinseca de un material (lafx de la
ec. 1.14) a partir de ensayos basicos, es la influencia del estado tensional. En general, cuanto
mas grande es el nivel de la tensién de traccion, mas severo es el estado tensional con
respecto a la trabajabilidad. Para un material, una temperatura y una velocidad de
deformacion dados, la trabajabilidad es mucho mejor si el estado de tensiones es altamente
compresivo, ya que las tensiones de compresion favorecen el deslizamiento de las
dislocaciones. Se ha propuesto (ref. 3) un pardmetro general de trabajabilidad que tiene en
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cuenta el estado tensional:

donde ames la componente hidrostatica del tensor de tensiones, y a la tension efectiva. La
fig. 2.26 muestra el pardmetro /3 para varios ensayos basicos y procesos de trabajado de
metales, y puede verse que la trabajabilidad crece cuando es predominantemente
compresivo. Como se puede ver en la fig. el ensayo de traccion constituye el méas exigente
en lo que hace a su estado tensional, y por lo tanto los valores de deformacién a la fractura
0 de estriccion de fractura serdn valores "seguros” desde este punto de vista. Para una
tension efectiva dada el ensayo de traccion tiene el peor estado tensional posible en relacién
con la ductilidad del material.

compresion  torsion traccion hasta
estriccion

Fig. 2.26. Influencia del estado de tensiones en la deformacion a fractura. (Ref. 3).

Aunque los ensayos de traccion son sencillos en su realizacidn, la estriccion hace dificil el
control de la velocidad de deformacion y lleva a la incertidumbre acerca del valor de la
deformacion a fractura debido al complejo estado tensional que existe antes de la misma.

Por lo tanto el ensayo de traccién es de uso limitado como ensayo de trabajabilidad. Este
ensayo se usa principalmente bajo condiciones especiales de alta velocidad de deformacion
y alta temperatura (> 0,6 Tj) para establecer el rango seguro de temperatura para el trabajado
en caliente (ref 2). La principal ventaja de este ensayo para aplicaciones industriales es que
establece claramente temperaturas maximas y minimas de trabajado en caliente (ref. 3).
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Comercialmente, la mayoria de los ensayos de traccion en caliente se realizan con maquinas
del tipo Gleeble (una marca registrada perteneciente a Duffers Scientific, Inc.) de
accionamiento neumatico o hidraulico y proveen altas velocidades de cabezal y elevadas
temperaturas.

Si bien la maquina de TRC disponible, a diferencia de la Gleeble, no tiene la posibilidad de
variar el orden de magnitud de la velocidad de cabezal, con costos notablemente menores,
puede resultar competitiva en su rango caracteristico, que es de gran aplicacion como puede
verse en la tabla 2.1V, en la que se vuelcan las velocidades de diferentes ensayos y
operaciones de conformado.

TABLA 2.FV. Velocidades caracteristicas de maquina de diversos ensayos y de
trabajado en distintos procesos, (refs. 1, 30 y 31)

Proceso/Ensayo Rango de velocidad (m/s)
Ensayo de traccion 10'6 - 10~2
Prensa de extrusion hidraulica 0,025 - 0,35
Trefilado de tubos 0,05 - 0,5
Embutido profundo de chapa 0,05 -1
Ensayo Gleeble * 103 - 1.2
Prensa mecénica** 0,15 - 15
Ensayo TRC *** 05-23
Laminado de chapa 0,25 - 25
Forjado con martinete 25 - 10
Ensayo Charpy 3-6
Trefilado de un alambre fino 5-40
Forjado Dynapak 20 - 50
Conformado con explosivos 30 - 125

*  Segun ref. 31. ** Segln ref. 1

*** Considerando que también se puede variar el ang. inicial de caida del péndulo (a-).

Una medida de la ductilidad es el alargamiento (A). Sin embargo, como el alargamiento total
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a rotura es la suma de una componente uniforme que se da antes de la estriccion localizada
y una componente local asociada con la estriccion localizada, es dificil aplicar esta medida
en la comparacion de distintos materiales con distintas contribuciones de deformacion local
y uniforme. En la medida que se utilice una longitud calibrada mas corta se podra asegurar
que la mayor contribucion proviene del alargamiento local (ref. 2 y 3).

Otra forma de medir la ductilidad es a través de la estriccion a rotura (Z*) dada por la ec.
2.29, que es el resultado mas inmediato obtenible del ensayo de TRC. Esta medicion de la
ductilidad se puede utilizar para evaluar la capacidad del material para resistir la propagacion
de fisuras bajo las condiciones de velocidad de deformacion y temperatura del ensayo. La
reduccidn de area detecta adecuadamente variaciones pequefias de ductilidad en los materiales
causadas por diferencias en la composicion o procesamiento cuando el material es de
ductilidad baja a moderada. Debido a la componente hidrostatica de la tensién que se
produce durante la estriccion genera una realimentacidn negativa que tiende a reducir el valor
final de ductilidad. Por esta razon el porcentaje de estriccion a rotura no revela variaciones
pequefias de ductilidad en materiales de muy alta ductilidad. (Refs. 2, 3y 32)

(2.29)

y para probetas de seccion cilindrica como la de TRC:

X (%) = 100 (230)

En latabla 2.V se da una escala de trabajabilidades en caliente y su relacion con la reduccion
porcentual de area. Esta correlacion se basé originalmente en superaleaciones.

TABLA 2.V. Escala de trabajabilidad en caliente, (ref. 3)

Reduccion en area bajo Comportamiento esperado Comentarios acerca de las
traccion en caliente (%) (a) de la aleac. en forjado o practicas de trabajado en
laminado caliente
Pobre trabajabilidad en Se forja y se lamina con
<30 caliente. pequefias reducciones, bajas

velocidades de deformacién
y un recubrimiento aislante.
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Trabajabilidad en caliente

Laminado y foijado con

30 - 40 marginal, numerosas fisuras.  pequefias reducciones y
velocidades de deformacién
menores a las usuales.

Trabajabilidad en caliente Laminado y forjado con

40 - 50 aceptable, pocas fisuras. reducciones y velocidades

de deformacién moderadas.
Buena trabajabilidad en Laminado y foijado con
50 - 60 caliente, muy pocas fisuras. reducciones y velocidades
de deformacién normales.
Excelente trabajabilidad en Laminado y foijado con
60 - 70 caliente, fisuras reducciones y velocidades
ocasionalmente. de deformacién mayores
que las normales.
Trabajabilidad en caliente Laminado y foijado con
superior, raramente se dan reducciones y velocidades
fisuras; se puede producir de deformacién mayores
> 70 ruptura dactil si la que las normales si la

resistencia es muy baja.

aleacion es lo
suficientemente resistente
para que no se produzca
ruptura dactil.

(@) Estos valores son aplicables al ensayo de traccion Gleeble con probetas de 6,4 mm de
diametro con 25 mm de separacion de los cabezales (aunque debe tenerse en cuenta que de
acuerdo a la ref. 3, la longitud de la zona de trabajo es alrededor de 1/3 de este valor).

Ademés de la ductilidad, la lectura de la celda de carga y la determinacion del area
inmediatamente antes de la estriccion localizada a partir del desplazamiento medido en este

momento 8U se pueden utilizar para obtener la tension ingenieril maxima o "tensiéon ultima™
Su, que es una medida de la resistencia del material a deformarse bajo las condiciones del
ensayo.

El desarrollo de un extensémetro capaz de medir la seccién de la zona calibrada de la
probeta en cada instante, permitiria obtener la tension verdadera hasta la estriccion en base
al dato del area instantdnea medida, y no calculada (como se hace en el estado actual de la
maquina).
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CAPITULO 3

ESTUDIO DE LA DUCTILIDAD EN CALIENTE DE
TRES ACEROS A ALTA VELOCIDAD DE
DEFORMACION

3.1. Introduccion

En este capitulo se exponen los resultados de alrededor de 80 ensayos de TRC (ver capitulo
2) para tres aceros cuyas composiciones obtenidas por andlisis quimico y de normalizacion
se muestran en las tablas 3.1y 3.1l respectivamente. El maquinado de las probetas se realizo
a partir de barras laminadas de origen comercial 12 mm de diametro. Los objetivos de este
trabajo experimental son la cuantificacion de la ductilidad en caliente, a la velocidad de
deformacidn real provista por el ensayo de TRC (entre 140 y 160 s'l), mediante la estriccion
de rotura (Z*) y el estudio de los mecanismos que producen su variacion con la temperatura,
para lo cual algunos de los ensayos se interrumpieron antes de producirse la rotura.

TABLA 3.1. Composicion de los tres aceros ensayados de acuerdo al analisis quimico

ACERO C Mn P S Si Al @) Pb
SAE 1010 0,09 0,8 0,02 0,007 0,3 0,008 0,004 -
SAE 1050 0,54 0,94 0,02 0,014 0,2 0,004 0,005 -
SAE 12114 0,088 1.2 0,02 0,41 0,2 0,003 0,006 0,2
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TABLA 3.1l. Rangos de composicion para los tres aceros ensayados de acuerdo con
normas SAE-AISI para productos semijelaborados para forjado, barras laminadas en
caliente y terminadas en frio, alambrén y tubos sin costura

ACERO C(%) Mn®%) P@®%) S(%) Si®%) Al(%) 0(%) Pb(%)
SAE 1010  0,08-  030- <004 <005 - - , -
013 0,60
SAE 1050  048-  0,60- <004  <0,05 - - , -
055 0,490
SAE 12L14 <015 085- 004-  0,26- - - - 0,15-
115 009 035 0,35

Comparando las tablas 31 y 3.1l se pueden obener los siguientes apartamientos en la
composicién quimica respecto de los limites normalizados:

a) el contenido de Mn es mayor al maximo valor normalizado para los tres aceros ensayados,
especialmente para el acero SAE 1010;

b) el contenido de P estd muy por debajo del valor minimo normalizado en el acero SAE
121.14;

c) el contenido de S es mayor al maximo valor normalizado en el acero SAE 12L14.

3.2. Procedimiento experimental

El ciclo térmico empleado se muestra en la fig. 3.1 y consiste en un calentamiento rapido
hasta la temperatura de ensayo en atmdsfera dindmica de Ar, una homogeinizacion a esa
temperatura durante 10 minutos con desviaciones no mayores que 50C, realizacion del
ensayo, enfriamiento bajo corriente de Ar hasta los 200 °C para preservar la probeta de la
oxidacion y finalmente enfriamiento al aire.

Los ensayos se efectuaron con un aj= 60° y una masa M = 6,75 kg ubicada en la posicion
R=625 mm (ver capitulo 2 fig. 2.2).
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T,s -

1 min. 10 min. ensayo {
(<0,02s)

Fig. 3.1. Ciclo térmico utilizado en los ensayos.

En la fig. 3.2 se muestra la maquina de traccion répida en caliente durante el calentamiento
de una probeta previo a un ensayo. En la figs. 3.3a - i se ve la probeta con mayor detalle
durante el tiempo de permanencia a temperaturas de ensayo que van de los 700 a los 1400

°C.
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Fig. 3.2. Maquina de TRC durante el calentamiento de una probeta previo a un
ensayo. Se observan el milivoltimetro para medicion de temperatura (indicacion
digital roja), el autotransformador (abajo izquierda), la fuente fria para calibracion
de la termocupla (termo) y el transformador (arriba); ademas el dispositivo
medidor de desplazamiento (LVDT) (plasticos blancos) y el brazo del péndulo
(derecha); el tubo de gas provee argon para proteger a la probeta de oxidacion.
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Fig. 3.3.a. Ensayo de TRC, probeta a 700 °C.

Fig. 3.3.b. Ensayo de TRC, probeta a 800 °C.
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Fig. 3.3.d. Ensayo de TRC, probeta a 1000 °C.
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Fig. 3.3.e. Ensayo de TRC, probeta a 1100 °C.

Fig. 3.3.f. Ensayo de TRC, probeta a 1200 °C.
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Fig. 3.3.9. Ensayo de TRC, probeta a 1300°C.

Fig. 3.3.11. Ensayo de TRC, probeta a 1340 °C.
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Fig. 3.3.i. Ensayo de TRC, probeta a 1400 °C.

Para la medicion de las probetas antes y después de los ensayos se utiliz6 una mesa de
coordenadas micrométrica que permite medir hasta 0,01 mm.

El desplazamiento del sistema deslizante se calibré con una precision de £ 0,1 mm, y la
fuerza de traccion con = | kgf.

La medicion de la temperatura se realizd con una precision de + 5 °C.
De acuerdo con los errores de apreciacion sefialados y con las fuentes de error producto de
las hipotesis simplificativas consideradas en el capitulo 2, se confeccioné la tabla 3.1l con

los errores relativos maximos y minimos, con los que quedaron determinadas las principales
magnitudes calculadas o medidas en forma directa.

82



TABLA 3.HI. Errores relativos de medicion correspondientes a la principales
magnitudes calculadas o medidas en forma directa.

Magnitud Méxima Minima Error relativo Error relativo
medida o medida o maximo, emix minimo, emx
calculada calculada (%) (%)

df 4,00 mm 0,22 mm 4 0,2
AL 6,06 mm 0,25 mm 4 0,2
do 4,38 mm 3,58 mm 0,3 0,2
z 100 % 6,89 % 14 0,3
T 1400 °C 700 °C 0,7 0,4
£ 5,82 0,21 14 1

df : diametro de la probeta, dG: diametro inicial de la probeta, AL : variacién de la longitud
entre hombros, Z : reduccion final de area, T : temperatura medida, e : deformacion real.

3.3. Resultados experimentales

En las tablas 3.1V a 3.VI se vuelcan los resultados experimentales de los ensayos realizados
para los tres materiales. En cada caso se indican las condiciones del ensayo (dimensiones
iniciales de la probeta, temperatura de ensayo y desplazamiento méaximo prefijado en el caso
de no llegar a la rotura), se indica si el ensayo se efectué hasta la rotura o no, también si se
produjo estriccion o no, las medidas finales de la probeta (&rea final y longitud entre
hombros) y las magnitudes calculadas a partir de los datos medidos: estriccion a rotura (Z*)
dada por la ec. 2.29, deformacion real final (e) (ec. 3.2), longitud efectiva (Le) (ec. 2.18) y
deformacion convencional (e) (ec. 2.20), estas dos Ultimas s6lo para los casos de deformacion
menor a la de estriccion localizada.

e=InA (3.D
Ar
para probetas de seccion cilindrica:
£=21n(4) 3.2)
dr
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Tabla 3.1V. Resoltados de los ensayos TRC, material SAE 12L14.

d0 : diametro inicial zona calibrada; 10: longitud inicial zona calibrada; LO: distancia inicial
entre hombros; dp : desplazamiento prefijado mediante el tope; T. temperatura de ensayo;
df : diametro final zona calibrada; Lf : distancia final entre hombros; Z : reduccién porcentual
de area; er: deformacion real de rotura; L( : longitud efectiva; e : deformacion convencional
en base a la longitud efectiva.

Probeta d) b I.D 4 T Observaciones Rotura  Cuello 4 b Z £ L e
N®  (mm) (mm, (mu, (mm) (°C) SIUNO SUNO (mm) (mm) < (mm)
1 4,10 1,86 16,34 0,30 1200 Probeta oxidada NO
2 4,13 1,85 16,00 800 Sl 2,52 19,19 62.77 0,99
3 4,09 19 1621 900 Sin registro UV Sl 2,38 66,14 1,08
4 410 174 1588 1000 Sl 2,43 1896 64,87 1,05
5 4,20 160 17,66 0,20 1200 Probeta no vaélida NO
6 430 151 16,01 900 Si 2,54 20,05 6511 1.05
7 4,17 169 1575 1100 NI 2,20 1911 72,17 1.28
8 428 186 1575 1200 Probeta oxidada Sl
9 4,25 161 16,01 1200 Sl 2,25 19,73 7197 127
10 4,00 3,00 1887 6,00 1200 Probeta oxidada Sl
11 394 292 1886 5,00 1200 Sin registro UV SI 1X1 22,90 66,81 1,10
12 396 293 18,85 4,00 1200 Sin registro UV NO Si 2,04 2258 73.46 133
13 399 299 18,88 4,20 1100 Desplazamiento en falso NO NO 385 19,13 6,89 0,07 378 0,07
14 4,03 306 18,50 1100 Probeta oxidada Sl
15 404 293 18,76 5,00 1100 SI 2,01 2298 7525 140
16 3% 2,96 1888 4.50 1100 Sl 2.14 2262 7080 1.23
17 4,04 307 1890 4,30 1100 Sl 199 2287 7574 142
18 4,00 3,06 18S3 4.00 1100 SI 157 23,19 8459 1.87
19 399 3,04 1893 4,00 1100 NO SI 2,14 22,67 71,23 125
20 396 294 18,6 3,00 1000 NO SI 277 21,66 51,07 0,71
21 4,03 305 18(19 3,50 1000 NO Sl 320 2120 3695 0,46
22 4,04 307 1890 4,00 1000 Sin registro UV NO Sl 221 2282 70,08 y |
23 398 297 18017 500 900 NI 2,40 22,14 63,64 :Iﬂ.
24 4,00 3,10 18,97 4,00 900 Sin registro UV NO NO 3,58 20,13 19,90 02 4,67 0,25
25 400 309 1896 450 900 Desplazamiento en falso no nNo 400 18% QD QD
26 398 301 1891 520 900 NO Si 2,72 22,02 53229 0,76
27 391 2,89 18317 5,00 900 NO Sl 2,99 2139 41,52 054
28 395 298 1891 5.50 900 Sl 2,25 2242 6755 1.13
29 4,04 303 18116 5,50 800 NO NO 3,64 20,19 1882 021 574 043
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40
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42

43

44

45

46

47

48

49

50

51

3.9*

3,96

4.00

4.01

3.97

4.01

4,00

4,01

4,02

4,00

4.00

4,00

3,44

3,64

338

3,00

3,10

3,03

3,05

2.98

2,98

2,98

2,98

18716
18,:i9
18.1(7
B6
18,»4
18,91
18.ii5
18115
188
18,90
18.i8
18.15
18,55
18,52
18,85
18,85
18,85
20,86
20,19
20,13
19,13

18.96

2,00

1.00

2,00

800

800

800

800

800

800

800

800

800

800

800

1300

1050

1150

1250

1350

950

1300

1350

1300

1300

850

Rotura fuera tercio medio

Rotura fuera tercio medio

Rotura fuera tercio medio
Rotura fuera tercio medio
Sin registro UV
Sin registro UV

Cuello fuera tercio medio

Probeta fundida

SI

[05]

z
(@)

L LU W W W

NO

NO

3,45

2.39

2,30

2,00

2,05

1,83

1,88

221

1,87

237

2,11

2,36

20.96

22,89

22,54

23,52

20,86

23,52

20,86

21,97

2138

21.46

22.71

22.98

23,27

21.01

22,48

23,18

22,46

2139

22,62

25,61

68,52

63.76

67,10

26,77

67,79

34,95

67.47

74.75

74,12

79,07

77,91

69,47

70,45

56,17

69,96

65,19

0,30
1.16
1.01

111

031

0.82
120

1.06

6.07

5,42

036
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Tabla 3.V. Resultados de los ensayos TRC, material SAE 1050.

dO: diametro inicial zona calibrada; 10: longitud inicial zona calibrada; LO: distancia inicial
entre hombros; dp : desplazamiento prefijado mediante el tope; T: temperatura de ensayo;
df : diametro final zona calibrada; Lf : distancia final entre hombros; Z : reduccién porcentual
de area; er:deformacion real de rotura; Le : longitud efectiva; e : deformacion convencional
en base a la longitud efectiva.

Probeta 4, lo LO 4 T Observaciones Rotura Cuello df Lf Z £ Lt e
N (mm) (mm) (mm) (mm) Cq SUNO SUNO  (mm) (mm) ~ (x) (mm)
1 423 2,90 16.33 1300 Sl 140 21,60 89,05 221
2 431 211 16.61 1350 Probeta funidida Sl
3 4,17 325 1668 2,00 1300 Registro UV defectuoso NO Sl 2,45 1834 6548 1,06
4 430 2,77 1556 3,50 1300 NO NO 3,66 17,39 27,55 032 481 038
5 431 3,04 16.13 1400 Probeta rota por descentrado
6 4,08 2,30 16,10 3 1300 NO SI 2,90 18,62 49,48 0,68
7 438 2,29 1568 45 1200 NO Sl 2,14 19,88 76,13 143
8 417 2,14 1623 4 1100 NO SI 2,28 1955 70,11 U |
9 421 221 16.07 5 1200 Sin registro UV NO Sl 165 20,67 84,64 1,87
10 417 2,72 1673 1250 Sin registro UV Sl 027 22,36 99,58 5,47
1 3,78 2,02 1709 1200 Sl 041 21,79 98,82 444
12 4,08 261 1578 1100 Sl 051 2091 9844 4,16
13 422 2,71 16.04 1000 Sl 0,92 20,78 9525 3.05
14 423 3,06 16.10 4,80 1200 NO Sl 320 18,72 42,77 0,56
15 375 235 1844 900 Sl 104 2228 9231 257
16 4,17 341 1850 800 Sin registro UV Sl 115 22,80 92,39 2,58
17 4,07 2,49 1624 45 1050 Sl 0,74 2124 96,69 341
18 420 2,48 1657 3 850 Sin registro UV NO Sl 3,06 1937 46,92 0,63
19 368 2,08 17.47 1150 Sl 0,50 21,70 98,15 3,99
20 4,05 3,07 1889 950 Sl 0,66 2421 9734 3,63
21 4,05 3,07 18.89 700 Sl 145 22,47 87,18 2,05
22 4,05 3,06 1888 850 Sl 1,03 23,75 9353 2,74
23 4,05 3,00 18.82 750 Sl 119 2311 91,37 245
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Tabla 3.VL Resultados de los ensayos TRC, material SAE 1010.

d0: diametro inicial zona calibrada; 10: longitud inicial zona calibrada; LO : distancia inicial
entre hombros; df : desplazamiento prefijado mediante el tope; T: temperatura de ensayo;
df : diametro final zona calibrada; Lf : distancia final entre hombros; Z : reduccion porcentual
de area; er:deformacion real de rotura; Lf : longitud efectiva; e : deformacion convencional
en base a la longitud efectiva.

Probeta (. | L, T Observacion« Rotura Cuello z e L e
N> (rara) (ram) (min) (ara) (°C) SUNO SINO (rain) (min) ~ (*) <m)
1 403 249 1813 1300 SI 0,22 2483 »,70 542
2 4,07 3,04 1843 700 Probeta parcialmente oxidada Sl 155 22,71 8540 143
3 4,07 3,00 18.7* 1350 Si 2,55 20,60 60,75 044
4 4,06 3,09 18JI0 750 Sl LD 2311 »U6 274
5 4,07 3,00 18.9 1330 Sin registro UV Sl 0,00 100
6 4.02 242 18,77 »00 Probeta parcialmente oxidada Sl 1,1» 23,18 »U4 273
7 406 245 18,76 1000 SI 070 23,65 »5,0» 3,01

406 247 18,78 800 NI U2 2412 »077 2,40
9 4.08 3,00 18.78 1250 NI (U6 2484 »»d» 541
10 400 245 18j;2 850 Sin registro UV SI 0J5 2481 »436 248
11 4,06 248 18.7» 1200 Sl 0J3 2456 »»44 5,02
12 4,07 3,05 1844 »50 Sl 070 2359 »511 3,02
13 4,05 3,03 18J5 1150 SI 0,44 2445 98,82 4,44
14 4,08 3.02 18JO 1050 Sl 0,73 2395 »640 344
15 4,07 246 18.15 1100 NI 062 241» 9768 3,76
16 4.0» 3,13 1830 2.80 1000 NO Sl 2)>6 2145 47,62 0,65
17 4,07 3,04 18J3 1340 Sl 0,00 1C0
18 404 301 1884 250 1000 NO Si 3,05 2142 43,00 046
D 407 208 1877 200 1000 NO  sI 243 223 64J5 103
20 4,07 301 1880 150 1000 NO Si 308 2U1 42,73 04*
Z. 4,08 2.» 1877 510 1000 Si 0,70 23,80 97,06 343

En las tablas anteriores se puede observar que algunas probetas del material SAE 12L14 y
del material SAE 1050 se encontraban fuera de tolerancia, debido al procedimiento de
maquinado utilizado en un principio. Este procedimiento fue mejorado en partidas de
probetas fabricadas posteriormente (ver agradecimientos al comienzo de este trabajo),
consiguiéndose una geometria inicial muy uniforme teniendo en cuenta las dificultades
especiales que presenta la probeta TRC.
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Los valores de la longitud efectiva L,y de la deformacion convencional e (su valor se basa
en el de LJ se obtuvieron s6lo para los casos en que el ensayo se detuvo antes de la rotura
y ademas no se produjo estriccion.  Si bien algunos de estos casos podrian considerarse
posteriores al comienzo de la estriccion, se los ha tratado deliberadamente como de
deformacion homogénea, debido a que el error que implica este tratamiento es pequefio y
permite ver que los valores de e correspondientes, se encuentran dentro de las previsiones
tedricas para la estriccion en el ensayo de traccion (e = 20-30 %). A primera vista, resulta
I[lamativo que Le aumente con la disminucién de la temperatura. Este parametro es
indicativo de la zona de la probeta que efectivamente sufre deformacion plastica y en
principio cabria esperar que fuera mayor cuanto mas suave fuera el gradiente térmico, ya que
la disminucion de la tension debido al aumento de didmetro fuera de la zona calibrada es
despreciable en sus proximidades. En las figs. 3.3.a-i se puede ver que al aumentar la
temperatura, la zona con igual color se amplia hasta extenderse en buena medida sobre los
radios de acuerdo para T >1200 °C, lo que sugiere un gradiente menor. Esta observacidn
contradice las mediciones. Sin embargo, la aclaracion de esta contradiccion requeriria la
realizacion de una serie de ensayos a distintas temperaturas en las condiciones descriptas al
comienzo de este parrafo, con un mapeo termografico previo de las probetas.

En la figs. 3.4 - 3.6 se dan las curvas de ductilidad obtenidas para los tres materiales medida
como estriccion de rotura en el primer caso y como deformacion real de rotura.

88



tre)

Fig. 3.4.a. Estriccion a rotura medida a distintas temperaturas para el acero SAE
12L14. La curva continua corresponde a una regresion polindmica de grado 3.

T(°C)

Fig. 3.4.b. Deformacion real de rotura medida a distintas temperaturas para el
acero SAE 12L14. La curva continua corresponde a una regresion polinémica de
grado 3.
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T('C)

Fig. 3.5.a. Estriccidn a rotura medida a distintas temperaturas para el acero SAE
1050.

tco

Fig. 3.5.b. Deformacién real de rotura medida a distintas temperaturas para el
acero SAE 1050.
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Fig. 3.6.a. Estriccion a rotura medida a distintas temperaturas para el acero SAE
1010.

T('C)

Fig. 3.6.b. Deformacion real de rotura medida a distintas temperaturas para el
acero SAE 1010.
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Como puede verse en la fig. 3.4. existe una marcada dispersion tanto en los valores de
estriccion como en los de deformacion real de rotura orrespondientes al material SAE 12114,
aunque se puede concluir de estos resultados que la ductilidad aumenta suavemente con la
temperatura hasta alcanzar un maximo muy poco marcado ubicado entre los 1100 y los 1250
°C para comenzar su descenso a temperaturas mayores. Solo uno de los puntos medidos
supera el 80 % de reduccion de area, el resto se ubica entre el 60 y el 80 %.

Para el SAE 12L14 el rango de estriccion a rotura medida resultd algo mayor que el
publicado por Gittings et al. (ref. 19) para un acero de maquinabilidad mejorada ensayado
en caliente con una maquina Charpy modificada (Zr= 65-70%).

La ductilidad de los aceros SAE 1050 y SAE 1010, ensayados resultd extremadamente alta
en casi todo el rango de ensayo (entre el 85y el 100%). La curva de deformacion de rotura,
correspondiente al acero SAE 1010 se representd cortada entre 1300 °C y 1350 °C ya que
para los dos puntos intermedios (1330 °C y 1340 °C) se produjo ruptura ductil (ver seccién
3.4) y el area final resultd nula, lo que indetermina el valor de er de acuerdo a la ec. 3.2.
Aunque este modo de fractura no se pudo comprobar en el acero SAE 1050, es probable que
también se presente entre los 1250 y 1300 °C y por esta razobn no se unieron los puntos
representativos de sus deformaciones reales de rotura.

En la fig. 3.7 se representa la estriccion de rotura para los tres aceros. La composicion
quimica del SAE 1050 y del SAE 1010 son similares excepto por el contenido de C (ver
tabla 3.1). Esto se traduce en curvas de estriccion de rotura casi coincidentes entre los 800
y 1200 °C, pero una caida de ductilidad a temperaturas menores en el caso del SAE 1050.
Esta fragilizacién mas "rapida" se debe a su menor punto de fusién (mayor contenido de C
y algo mayor de Mn).

En el SAE 12L14 la caida de ductilidad comienza aun antes (alrededor de los 1200 °Q
debido a su contenido muy alto de S (0,41%).

La gran ductilidad del SAE 1050 y del SAE 1010 se debe a tres causas fundamentales:

a) Bajo contenido de aleantes, lo que hace que no se encuentren distribuidas en la austenita
particulas de carburos y/o nitruros que sirvan como puntos de nucleacion de huecos que
finalmente conducen a la fractura (ver capitulo 1).

b) Bajo contenido inclusionario, lo que se confirmd mediante la observacion metalogréfica
en el estado inicial (ver figs. 3.9 y 3.10).

c) Alto grado de fibrado mecanico (orientacion preferencial de las microestructuras debido
al trabajado mecanico sufrido por el material) por tratarse de barras laminadas, lo que mejora
la ductilidad longitudinal. Esta mejora en la ductilidad longitudinal y empeoramiento de la
transversal se debe principalmente a que las inclusiones deformables se orientan segun la
direccion de laminacion, disminuyendo la concentracion de tensiones en las interfase con la
matriz y retrasando de esta forma la nucleacion de los huecos.

El SAE 12114 cumple las condiciones a) y ¢) pero su incumplimiento de la b) es tan fuerte
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que el resultado final es una ductilidad muy baja.

SAE 12L14
Z,<%) SAE 1050
SAE 1010
100
80
60
40
20
1
J R N R N R N M N R B -L
600 700 800 900 1000 1100 1200 1300 1400 1500
TCC)

Fig. 3.7. Estriccion a rotura para los tres aceros ensayados.
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Fig. 3.8.a. Acero SAE 12L14 en el estado inicial. Se
aprecia el alto contenido de inclusiones de SMn, (200 x).

Fig. 3.8.b. Acero SAE 12114 en el estado inicial. Se
observan con mayor detalle las inclusiones de SMn, (400
X).



Fig. 3.8.c. Acero SAE 12L14 ensayado a 950 °C hasta la
rotura (er=1,19). Las fases oscuras son SMn, las mas
claras son las "colas" de Pb caracteristicas en los aceros
resulfurados que contienen plomo, (MEB 3200 Xx).

Fig 3.9.a. Acero SAE 1050 en el estado inicial. Se
observan pocas inclusiones muy pequefias, algunas muy
deformadas y otras globulares que no han sufrido
deformacion a pesar de la gran deformacion que tiene la
barra de material original (200x).
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Fig. 3.9.b. Acero SAE 1050 en el estado inicial. Se ven
las inclusiones con mayor detalle (I000Kx).

Fig. 3.10.a Acero SAE 1010 en el estado inicial. Se
observan pocas inclusiones muy pequefias de forma
globular y bifasicas, (400 x).



Fig. 3.10.b. Acero SAE 1010 en el estado inicial. Se
observan con mayor detalle las inclusiones que no se han
deformado durante la laminacion y han generado huecos
en la matriz, (I000x).

3.4. Discusion de resultados

3.4.1. EI proceso de fractura ductil

Al ponerse en movimiento el cabezal de la maquina, el material de la zona calibrada de la
probeta comienza a deformarse uniformemente. Durante esta fase del ensayo tienen lugar
el endurecimiento (aumento de la tension de fluencia) por deformacion y la reduccion
uniforme del area transversal de la probeta.

Toda probeta real tiene pequefias variaciones en su area transversal a lo largo de su longitud
calibrada debido a defectos durante el maquinado y/o heterogeneidades en la microestructura
que implican la existencia de secciones mas débiles. La deformacidn se concentra cuando
la seccion mas pequefia comienza a reducirse a un ritmo mayor que el resto (dA IdA >0).
Para un material traccionado en condiciones tales que la tension de fluencia depende de la
velocidad de deformacién el comienzo de la inestabilidad queda determinado por el criterio
de Hart (ref. 33), (ec. 3.3).
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—-=w+y-1>0
aa Y

y+/n> 1 (33)

donde dA IdA : cambio de la velocidad de reduccién de area con el cambio de area en la
direccion longitudinal de la probeta;

[T7=-fo? :sensibilidad a la velocidad de deformacion;
dln«e

1 der ., . ) )
Y=--—-a- : relacién de endurecimiento adimensional
a de

De acuerdo a los datos de la bibliografia relativos a deformacion en caliente de aceros (refs.
34 y 35), el valor de m disminuye con el aumento del parametro de Zener-Hollomon (2) y
para altas velocidades de deformacidn, varia entre 0,1 y 0,2 para temperaturas entre 900 y
1300 °C.

Si se supone que el endurecimiento del material puede representarse mediante la relacion
a=Aslldonde n es el coeficiente de endurecimiento y A es una constante para temperatura
y velocidad de deformacion dadas, la expresion para y queda y =n/e. El criterio de Hart
de la ec. 33 quedaria aproximado por la expresion 3.4:

El valor de n se incrementa con el aumento de Z, los valores tipicos para los aceros
deformados a temperaturas mayores a 900 °C dados por la bibliografia, dependen de la
composicion quimica. Para altas velocidades de deformacion varian entre 0,2 y 0,3 (refs. 19

y 36).

Con estos datos y utilizando la ec. 3.4 se puede estimar el rango en el cual se ubicaria la
deformacion de inestabilidad. Para el caso del ensayo TRC, cabria esperar que e varie
aproximadamente entre 0,33 y 0,25 entre 900 y 1300 °C respectivamente.
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En los aceros ensayados, la deformacion uniforme correspondiente al inicio de la estriccion
localizada no pudo determinarse con precision debido a que los registros de fuerza entregados
por la maquina de TRC no resultan confiables, como se explicé en la seccion 2.6. Sin
embargo, la realizacion de ensayos hasta distintas deformaciones inferiores a la de rotura
permitié observar la ausencia de cuello o la existencia de un cuello incipiente para valores
de e de hasta 0,32.

De acuerdo a los trabajos de Wray (refs. 34 y 36) la recristalizacion dinamica de la austenita
en el ensayo de traccion en caliente se demora para altas velocidades de deformacion, ya
que se da con posterioridad al inicio de la estriccion localizada. Dada la corta duracién del
ensayo (ver fig. 2.22), se considera muy dificil que pueda darse la recristalizacion dinamica
en una proporcion apreciable. Se volvera sobre este tema en la seccion 3.

Considerando el caso mas general en el que existe cierta recristalizacion dindmica, a partir

del inicio de la estriccion localizada el proceso de deformacién pasa a estar gobernado por
tres fendmenos:

a) Concentracion de la deformacion en la zona del cuello, lo que hace que su curvatura y la
velocidad de deformacion sean cada vez mayores.

b) Recristalizacion dinamica que produce un ritmo de endurecimiento muy bajo.

c) Establecimiento de un estado de tensiones triaxial debido a la nueva geometria.

En la fig. 3.11 se representa el analisis de Bridgman (ref. 37) del problema de la estriccion
localizada, basado en las siguientes hipotesis:

a) El perfil de la estriccion es circular de radio R.

b) La seccion del cuello se mantiene circular de radio a.

c) Se supone valido el criterio de Von Mises.

d) Las deformaciones en la seccion tranversal minima se mantienen constantes.
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Fig. 3.11. Direcciones de las tensiones radial (ar), tangencial (oe) y
longitudinal (02 en un elemento diferencial de la seccion transversal
de area minima, en un ensayo de tracciébn una vez iniciada la
estriccion localizada. Para mayor claridad, las tensiones actuantes en
las caras opuestas del elemento diferencial se dibujaron colineales y
de igual mddulo.

Las componentes del estado de tensiones en un punto de la seccion transversal més pequefia
se dan en las ecs. 3.5y 3.6.

ar=o0g =a In(-=%=-5%%=--5 (35.)

az=a [1+In("[*8-")] (36.)

donde r , R , a, ar, aey az estan definidas en la fig. 3.11 y a la tension equivalente dada
por la ec. 3.7.
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El valor de a estard dado por la resistencia del material a deformarse para las variables e , é
y T existentes en la seccion de area minima en un dado instante. Como el material se
encuentra recristalizando dindmicamente, el aumento de a y consecuentemente el de ar , og
y az por endurecimiento se hace mas lento que a temperatura ambiente.

Por otro lado, para un dado valor de a, con el crecimiento del cuello (aumento de a//?), se
incrementan las componentes del estado de tensiones.

En la fig. 3.12 se representan los perfiles correspondientes a 3 probetas del acero SAE 12114
ensayadas a 900 °C hasta distintas estricciones incluyendo la fractura y se consignan los
valores de aJR obtenidos en cada caso suponiendo que el cuello se ajusta a un arco de
circunferencia. En este caso la fractura se produjo para un a/R =0,29. Por otro lado, en la
fig. 3.13 se muestra una macrografia de una probeta del acero SAE 1050 deformada a 1200
°C hasta una estriccion Z=85% (sin fractura) alcanzandose un valor de aJR > 2,5.

Esta diferencia en la capacidad de deformarse sin fracturarse se basa en las diferencias de
microestructura y de temperatura.

(mm)

probeta 27 (Z =415 , R= 129 , a/R = 0,12)
-------- probeta 26 (Z =533 , R=75, a/R =0,18)
------- probeta 28 (Zz =675 , R=3,8 , a/R =0,18)

------- forma jnidal de las probetas

Fig. 3.12. Perfiles de estriccion correspondientes al acero SAE 12114 a 900 °C.



Fig. 3.13. Detalle del cuello. Acero
SAE 1050, Z = 85%, T = 1200 °C,
(15 x).

Las inclusiones actian como concentradores de tensiones en pleno crecimiento hasta que las
interfases matriz/inclusion comienzan a romperse, produciéndose el despegue, que se puede
ver en fig. 3.14. Las cavidades formadas de esta manera, crecen también como consecuencia
de las tensiones (fig. 3.15). En la fig. 3.16 se observa el efecto de las tensiones de traccion
de sentido radial, abriendo un hueco en tomo a una inclusion filamentosa de SMn. En este
caso la temperatura relativamente baja juega a favor de la fractura, ya que los mecanismos
de relajacion de tensiones termicamente activados se daran en menor medida. Eso podria
explicar la existencia de un hueco tan grande a una deformacion mucho menor que la de la

fig. 3.15.

En el acero SAE 12L.14 se comprobd que en algunas inclusiones con angulos vivos la matriz
se fisura antes de la rotura de la interfase. Un ejemplo de este caso se puede ver en la fig.
3.17 en relacion con una inclusién de SMn partida.



Fig. 3.14. Despegue de la matriz de las inclusiones de
SMn en el acero SAE 12114, e=0,54, T = 900 °C,
(1200x).

Al agrandarse los huecos formados alrededor de distintas inclusiones la matriz se ve sometida
a una concentracion adicional de la deformacion, fendmeno que se suele llamar estriccion
interna (“internall necking™) y que finalmente lleva a la fractura transgranular por
sobrecarga.

(s

Fig. 3.15. Crecimiento del hueco formado en tomo de una
pequefia inclusiobn de SMn en el acero SAE 12L14,
e~1,25, 7=1100 °C, (1200x).
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Fig. 3.16. Crecimiento de un hueco en tomo a una
inclusion de SMn en el acero SAE 12114, e=0,43, T =
800 °C, (1200x).

SHIN

Fig. 3.17. Comienzo de fisuracién de la matriz en el
vértice de la inclusion partida de SMn que se observa en
el centro de la fotografia. Acero SAE 12114, £=125, T
= 1100 °C, (1200x).



Las inclusiones de SMn presentes en el acero SAE 12114 ensayado tienen en su gran
mayoria la forma filamentosa caracteristica, conferida en la laminacion de las barras. La
gran plasticidad a las temperaturas de trabajado en caliente (ver apéndice), hace que estas
inclusiones se deformen siguiendo la direccion del flujo plastico con separaciones de las
interfases o roturas muy esporadicas (ver fig. 3.8.b).

Durante el ensayo de TRC en cambio, no existe el estado de tensiones de compresion
caracteristico de la laminacion que produce el "amasado" de la matriz y sus inclusiones.
Gran parte de éstas se parten y forman huecos entre los fragmentos, que con mayor
deformacion son penetrados por el material de la matriz. Esto se observo con mayor
frecuencia a las temperaturas de ensayo mas bajas, (figs. 3.18 y 3.19). La forma que
adquieren las inclusiones por este proceso (con angulos vivos) facilita la formacion de los
huecos que originan la rotura.

La menor ductilidad del acero SAE 12L.14 con respecto a la del SAE 1050 y la del SAE
1010 se debe a que para un mismo valor de estriccion antes de la fractura, la cantidad de
huecos formados es considerablemente mayor y el &rea de matriz resistente entre huecos
mucho menor, con lo que la fractura tendra lugar mucho antes.

Fig. 3.18. Formacion de cavidades entre inclusiones
partidas de SMn en el acero SAE 12114, e=0,43, T =800
°C, (1200x).
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Fig. 3.19. Con mayor deformacion se da la separacion de
los fragmentos de inclusiones de SMn con el ingreso del
material de la matriz en las cavidades. Acero SAE 12L14,
8=0,76, 7=900 °C, (1200x).

Debido justamente a la gran cantidad de cavidades que se generan en tomo a las inclusiones,
en el acero SAE 12L14 los huecos crecen comparativamente poco hasta la fractura,
generando superficies de fractura con "dimples” de didmetro pequefio en los que abundan

fragmentos de inclusiones, (figs. 3.20, 3.21, 3.22).

Fig 3.20.a. Superficie de fractura correspondiente a una
probeta de acero SAE 12L14 fracturada a una er=1,13,
Zfi=68%, T =900 °C. Se puede apreciar la pequefiez de
los "dimples”, (25Xx).
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Fig. 3.20.b. Detalle de los "dimples™ en la misma probeta.
Se observa una inclusion dentro de uno de ellos, (1600x).

Fig. 3.20.C. La misma probeta. Inclusion de SMn con SFe
disuelto en ella de acuerdo al EDAX de la fig. 3.20.d,
(3200x).



Prjit:60L Lsec:31 10:50:25 12

1.02.03.04.05.06.07.08.09.010.11.12.13.14.15.16.17.1:
FS:2G76 CPS : 3230 Cnts : 36 KeV:0.46

Fig. 3.20.d. Analisis mediante EDAX de la inclusion de la fig.
3.20.e. Se pude concluir del mismo que se trata de (Mn,Fe)S.

Fig. 3.21.a. Probeta de acero SAE 12L14 fracturada a
er=1,42, ZR=76%, T=\00 °C, (25x).



Fig. 3.21 .b. Detalle de los "dimples" en la misma probeta,
(400x).

Fig. 3.22.a. Detalle de dimples en una probeta fracturada
a er=1,13, ZR=68%, 7=800 °C. Notese la estrechez de los
"dimples" en relacion con el diametro de las inclusiones
que les dan origen. En el centro de la fotografia se ve una
inclusion de SMn partida, (2500 x).
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Fig. 3.22.b. La misma probeta, un caso similar al de la
fig. 3.22.a pero el extremo aguzado de la inclusion indica
que no se encuentra partida, (2500x).

Fig. 3.22.C. La misma probeta, se puede ver la extrema
pequefiez de algunos "dimples" formados alrededor de
inclusiones SMn también muy pequefias, (IOO0OX).
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Como ya se dijo en la seccion 3.3 los aceros SAE 1050 y SAE 1010 contienen pocas
inclusiones muy pequefias. Ademas, especialmente en el SAE 1010, casi no se detectan
inclusiones muy deformadas como eran visibles en el SAE 12L14.

Con el progreso de la deformacion, se abren cavidades en tomo a las inclusiones. En las
figs. 3.23-3.25 se pueden ver ejemplos de esto y de los analisis EDAX correspondientes.

Fig. 3.23.a. Creacion de cavidades en tomo a una
inclusion (Mn,Fe)S en el acero SAE 1050, e=0,63,
Z=47%, (3200Xx).
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Labd A:
Prst:60L Lsec:60 12:16:29 11 9-95

Ka

MnKa

FeKa

Cria AlKa FeKb

1.00 2.00 3.00 4.00 5.00 EOO 7.00 8.00 9.00
FS : 4083 CPS : 3090 Cnts : 73 KeV :4.92

ANig. 3.23.b. Analisis EDAX de la inclusion de la fig. 3.23.a.
Se trata de (Mn,Fe)S.



Fig. 3.24.a. Inclusion de eutectico SMn-OMn-Fe en acero
SAE 1050, e=2,58, Z=92%, 7=800. Se observa el
comienzo del despegue de la interfase sobre el lado
derecho y el nacimiento de fisuras a ambos lados,

(3200x).

inclusion de la fig. 3.24.a. El alto contenido de Fe
y el comparativamente bajo contenido de S sugiere
que se trata de una inclusién de eutéctico temario
SMn-MnO-Fe. EIl oro corresponde al metalizado de

la muestra.
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Fig. 3.25.a.  Inclusion silicato complejo con gran
contenido de S. Se puede ver sobre la izquierda el
comienzo del despegue de la interfase y también Ila
presencia de fisuras a ambos lados de la misma. 0=2,58,

7=92%,T=800 °C, (6400Xx).

Label A
Pri>t:60L Lsec:60 11:40:10 11-16-95
FeKa
CaKa
S Ka
AlKe
FeKb
iKa Mn va
:aKb
\]LI it rrrutm
2.00 4.00 6.00 8.00 10.00 12.00 14.00 16.00 18.00
FS : 291 CPS : 260 Cnts : 30 KeV :5.94

hig! 3.25.b. Analisis EDAX de la inclusion de la fig.
3.25.a. del que se deduce que se trata de un silicato
complejo con presencia de S, combinada probablemente

con el Ca.



Tanto para el acero SAE 1050 corno para el SAE 1010, se observé que a medida que la
ductilidad aumentaba al aumentar la temperatura, se reducia el numero de "dimples"” en las
superficies de fractura y aumentaba el tamafio de los mismos, (figs. 3.26 y 3.27). La
explicacién de este comportamiento surge del hecho de que el endurecimiento disminuye con
el aumento de la temperatura. Esto hace que cuanto mayor sea la temperatura el nimero de
inclusiones en condiciones de nuclear huecos sea menor para una dada deformacion ya que
el nivel de tensiones serd menor. Un incremento de la deformacion hara crecer los huecos
ya formados y formard nuevos. Un coeficiente de endurecimiento menor (mayor
temperatura) tendra por efecto que para un dado incremento de deformacion, los huecos ya
formados crezcan en mayor medida y que la cantidad de huecos nuevos que se suman sea
menor. El resultado final es el observado, los huecos en el momento de la fractura son
menos y mas grandes a altas que a bajas temperaturas.

Ademas, en las figs. 3.26 y 3.27 se puede ver que la cantidad de matriz resistente en el
momento de la fractura es mucho menor a altas temperaturas para los aceros SAE 1050 y
SAE 1010. Esto se debe simplemente a que cuanto mas alta es la temperatura, menor sera
la tension correspondiente a una misma deformacion (igual seccion de matriz resistente), y
por lo tanto la seccién final que falla por sobrecarga sera menor.

Fig. 3.26.a. Fractura de una probeta de acero SAE 1050
a 850 °C, £r=2,74, ZR93%. Se observan muchos
"dimples" de didametro pequefio, (IOOx)
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Fig. 3.26.b. La misma probeta de la fig. 3.26.a., (400x)

Fig. 3.26.C. Fractura de una probeta de acero SAE 1050
a 1150 °C, £r=3,99, ZR=98%. Se observan pocos huecos
de gran diametro, (25Xx).
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Fig. 3.26.d. La misma probeta de la fig. 3.26.C. Se
aprecia que algunos huecos se unen entre si antes de la
fractura, (200x).

Fig. 3.27.a. Fractura de una probeta de acero SAE 1010
a 700 °C, er=1,93, ZR=85%. Se observan muchos huecos
muy pequefios, (50 X).
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Fig. 3.27.b. La misma probeta de la fig. 3.27.a, (800x).

Fig. 3.27.C. La misma probeta de las figs. anteriores. Se
pueden apreciar las inclusiones en varios de los "dimples”,
(3200x).
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Fig. 3.27.d. Analisis EDAX de la inclusion que se ve en el
centro de la fig. 3.27.C. Se trata probablemente de SCa con algo
de SMn, OFe y aluminato de calcio.

Fig. 3.27.e. Fractura de una probeta de acero
SAE 1010 a 1250 °C, cr=5,51, ZR=99,6, (25Xx).
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Fig. 3.27.f. La misma probeta de la fig. 3.27.e. Se
observan pocos huecos muy grandes, se ve claramente la
conexion de algunos huecos antes de producirse la
fractura. Resulta imposible ver las inclusiones dada la
profundidad de los "dimples”, (400x).

La diferencia en el area resistente entre dos temperaturas elevadas de ensayo para el acero
SAE 1010, se puede ver si se compara la fig. 3.27.f con la 3.28, tomadas con el mismo
aumento. En la probeta fracturada a 1250 °C la conexion de los huecos es mucho mas

frecuente.

Fig. 3.28. Fractura de una probeta de acero SAE 1010 a
1200 °C, er=5,02, 99%, (400x).



3.4.2. Falla intrinsecamente plastica

En dos ensayos realizados con probetas de acero SAE 1010 a 1330 y 1340 °C se observo
la falla intrinsecamente plastica del material. Esto significa la separacion de la probeta en
dos partes, sin la creacion de una superficie de fractura. La seccion transversal de la probeta
se reduce a unos pocos bordes afilados como puede verse en la fig. 3.29.

Este comportamiento se debe a la combinacion de tres fenOmenos:

a) El bajo endurecimiento por deformacion a estas temperaturas hace que las tensiones
concentradas en las inclusiones de un tamafio dado no alcancen los niveles necesarios para
la formacién de los huecos.

b) Algunas inclusiones se disuelven total o parcialmente, desapareciendo o reduciendo su
tamafo, dificultdndose la formacion de los huecos para un dado nivel de tensiones.

c) Las inclusiones se hacen mas plasticas acompafiando la deformacién y por lo tanto resulta
mas dificil la nucleacion de huecos en las mismas.

El gran tamafio de los granos a estas temperaturas y la alta deformacion en la zona del cuello
hace que se pierda la simetria de revolucion. La seccion resistente poco antes de la falla de
la probeta deja de ser circular y se generan de esta forma los bordes que se ven en la fig.
3.29.

La gran deformacion acumulada hasta la rotura queda verificada por las bandas de
deslizamiento que se pueden observar en la fig. 3.30. Es probable que con una deformacion
tan grande concentrada en esta zona, a pesar de la velocidad de deformacion tan alta
(parametro de Zener -Hollomon Z muy alto), tenga lugar la recristalizacion dindmica poco
antes de la rotura.
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Fig. 3.29. Falla intrinsecamente plastica en una probeta de
acero SAE 1010 a 1340 °C, Z*=100%, (25Xx).

Fig. 3.30.a. La misma probeta de la fig. 3.29 mostrando
en detalle el angulo agudo en que termina el borde de
falla, (800x).
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Fig. 3.30.b. Detalle del mismo borde de la fig. 3.30.a
mostrando bandas de deslizamiento generadas durante la
alta deformacion en la zona, (3200 x).

3.4.3. Fragilizacion en caliente y quemado

La disminucion de la ductilidad que se verifico en los tres aceros ensayados a temperaturas
mayores a 1300 °C se debe al fenémeno conocido como fragilizacion en caliente. Consiste
en la fusion de fases distribuidas a lo largo de los limites de grano. EIl resultado es una
deformacién de rotura muy baja con fractura intergranualar.

En probetas del acero SAE 12L14 ensayadas a temperaturas mayores a 1200°C se observd
la presencia de fases ricas en Sy oOxidos en los limites de grano (fig. 3.31). En la fig. 3.32
se puede ver como se inicia la decohesion intergranular como consecuencia del fenémeno
de fragilizacion en caliente. En la misma metalografia se puede advertir la forma que
adoptan las fases que alcanzaron su punto de fusion. En estado liquido atrajeron la
segregacion de elementos disueltos como Sy P y luego, al disminuir la temperatura,
precipitaron en formas globulares de gran tamafio (mucho mayor que el de las ya grandes
inclusiones de SMn presentes en este acero). Este mismo efecto puede verse con mayor
detalle en la fig. 3.33 correspondiente a una probeta ensayada a 1300 °C.

La penetracion de 6xido (quemado) se presenta en zonas cercanas a la superficie exterior
de la probeta, mientras que hacia el interior se encuentran menores cantidades de Oxido
acompafando las fases de bajo punto de fusion. Esto se debe a que cuando estas fases se
hallan en estado liquido atraen al oxigeno que se combina formando oxidos, (fig. 3.34).
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Fig. 3.31. Distribucion intergranular de fases de bajo
punto de fusion y penetracion de éxidos en una probeta de
acero SAE 12114 ensayada a 1200 °C, e=1,33, Z=73%,
(400x).

Fig. 3.32. Comienzo de la fractura intergranular en la
misma probeta de la fig. 3.31 como consecuencia de la
distribucion de las fases de bajo punto de fusién ricas en
Sy P. Se pueden apreciar grandes huecos que llevarian
a la fractura si se continuara deformando. 7=1200°C,

Z=73%, e=1,33, (400x).



Fig. 3.33.a. Quemado superficial y precipitacion en forma
globular de las fases de bajo punto de fusion al enfriarse
con presencia de oxidos (fase oscura), 7=1300 °C, e=0,82,

Z-56%), (400X).

¢

Fig. 3.33.b. La misma probeta de la fig. 3.33.a. Detalle
de la forma en que precipitan las fases de bajo punto de
fusion mezcladas con Oxidos cuando baja la temperatura,

(1000X).
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En el acero SAE 1010 a 1350 °C también se obtuvo fractura intergranular como
consecuencia del proceso descripto para el SAE 12L.14. La observacion de los granos (fig.
3.35) permite distinguir la presencia de las fases responsables de la fragilizacion que
solidificaron sobre los granos formando una superficie continua de agregados de distinto

tamafio pero igual composicion, que también puede verse en la fig. 3.35.

Fig. 3.35a. Fractura intergranular producida por
fragilizacion en caliente en una probeta de acero SAE
1010 a 1350 °C, Z*=61%, er=0,94, (25x).

Fig. 3.35.b. Detalle de un punto triple de la misma
superficie de fractura de la fig. 3.35.a. Se puede ver la
distribucion continua de agregados responsables de la
fragilizacion, (400x).

126



Fig. 3.35.C. La misma probeta de la fig. 3.35.b. Detalle
de las fases que produjeron la fractura cuando se
encontraban en estado liquido y que se solidificaron sobre
la superficie de los granos, (3200x).
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Label A:
Prst: 120L Lsec:120 14:24:48 2-27-96

2.00 4.00 6.00 8.00 10.00 12.00 14.00 1G.00 18.00
FS : 209 CPS : 80 Cnls : 2 K«V: 10.26

MNg. 3.35.d. Anélisis EDAX de los agregados de la fig.
3.35.C. Se nota la presencia importante de S y P
probablemente combinados con el Fe. La presencia de Cuy
Al se debe a que durante su estado liquido, las fases
intergranulares atraen elementos disueltos en el acero.

3.4.4. Deformacion adiabatica

La imposibilidad de medir la energia de deformacion absorbida por el material en su
deformacion y fractura no permite realizar una correccion de los valores de las temperaturas
de ensayo por el calentamiento sufrido suponiendo condiciones adiabaticas.

En las curva de ductilidad del acero SAE 1050 (fig. 3.5) se representa la ductilidad nula
correspondiente a una probeta ensayada a 1350 °C que se fundié como consecuencia de la
elevacion de la temperatura generada durante la deformacion. Esto sugiere un incremento
de temperatura de por lo menos 50 °C en este caso, si se considera que la temperatura de
solidus del acero SAE 1050 se ubica en unos 1400 °C.

La elevacion de temperatura puede facilitar la fragilizacion en caliente y el quemado ya que
ambos fendmenos se ven favorecidos por la disolucion y fusion de inclusiones sulfuro,
procesos que requieren de altas temperaturas que se pueden alcanzar si la deformacion genera
el calor necesario y este no llega a disiparse a tiempo.
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3.4.5. Comparacion con resultados de torsion en caliente

En la fig. 3.36 se muestran las curvas de ductilidad obtenidas para un acero SAE 1041 para
tres distintas velocidades de deformacion.

-90.7
-81.6
72.5
-63.5 ¢5
54.4
-45.3 uO
- $6.3 Ul
-27.2

-1B.1

TEMPERATURA (aClJ

Fig. 3.36. Curvas de ductilidad obtenidas mediante torsion en caliente
para tres velocidades de deformacion para un acero SAE 1041, ref.
38.

Si se compara esta fig. con las curvas de ductilidad obtenidas con el ensayo TRC de las figs.
3.4-3.6 se puede notar que para todas las temperaturas la deformacién de rotura (ef) es
mucho mayor paxa el ensayo de torsion en caliente.

En el ensayo de torsion en caliente no existe cambio geométrico de la probeta ya que la
inestabilidad que se produce poco antes de la fractura estd asociada con la formacién de una
banda donde se concentra la deformacion, (ref. 1). En el ensayo de traccion en cambio, la
aparicion del fendomeno de la estriccion localizada genera la concentracion de la deformacién
y la aparicion de tensiones radiales que aceleran el proceso de fractura ddctil, como se
explico en la seccién 3.4.1.

Las limitaciones geométricas del ensayo de torsion en caliente hacen que sea dificil conseguir
velocidades de deformacion superiores a 50 s'l Esto sumado a las altas deformaciones
alcanzables hace que el modo de fractura tipico a temperaturas inferiores a las de
fragilizacion en caliente sea la decohesion intergranular, lo que explica el ajuste de las
expresiones de tiempos de rotura desarrolladas para "creep” a los ensayos de torsién en
caliente, (ref. 5).
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En el ensayo de torsion en caliente los valores del pardmetro de Zener-Hollomon (Z) son lo
suficientemente bajos como para que tengan lugar los mecanismos dinamicos de restauracion.
En cambio en el ensayo TRC estos mecanismos no se producen dado el alto valor de Z, aun
para las temperaturas mas altas.

Una conclusion que puede extraerse de la fig. 3.36 es que la dependencia de la ductilidad con
la temperatura se hace menor cuanto mayor es la velocidad de deformacion. Esta tendencia
se mantiene cuando se compara con las curvas de ductilidad dadas por el ensayo TRC, lo que
sugiere que este efecto es independiente del estado tensional. La explicacion para ésto podria
relacionarse con el hecho de que cuanto mayor sea la velocidad de deformacion, menor sera
el tiempo que tendrd la temperatura para ejercer su influencia a través de los fendmenos
térmicamente activados como la fisuracion en los limites de grano en el caso de torsion, o
la relajacion de las tensiones concentradas en las particulas, en el caso de TRC. Al ser
menor el tiempo que tiene la temperatura para influir en el proceso de fractura, menor seré
la diferencia en la ductilidad resultante entre dos temperaturas distintas dadas.

Las diferencias sefialadas entre los resultados obtenidos de ambos ensayos demuestran que
el ensayo TRC complementa la informacion de ductilidad dada por el ensayo de torsion en
caliente para procesos reales en los que la velocidad de deformacion alcanza 150 s'ly estados
tensionales en los que la tension hidrostatica es elevada.
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CAPITULO 4

CONCLUSIONES

4.1. Introduccion

El objetivo de este capitulo es exponer las principales ideas que surgen de este trabajo para
que sirvan como base para el mejoramiento del ensayo de traccion rapida en caliente (TRC)
y/o para su aplicacion en desarrollos tecnologicos.

El presente trabajo ha permitido, fundamentalmente, la evaluacion del ensayo (TRC) como
herramienta de estudio de la ductilidad en caliente de los materiales metélicos a altas
velocidades de deformacién. Los tres aceros ensayados (SAE 12L14, SAE 1050 y SAE
1010) mostraron algunos comportamientos muy estudiados en la literatura, caracteristicos de
la traccion en caliente, y otros, mucho menos observados, relacionados con la alta velocidad
de deformacion.

En base al estudio de la maquina de TRC y del proceso de fractura de los materiales
ensayados, se han extraido tres tipos de conclusiones: las relacionadas con la méquina de
TRC (variables mecéanicas, sistemas de registro de datos, posibles modificaciones, etc.); las
vinculadas con el ensayo de TRC como instrumento de aplicacién tecnoldgica, las que se
refieren al comportamiento mostrado por los aceros ensayados y las lineas futuras de
investigacion. En las secciones que siguen se detallan las conclusiones, de acuerdo a esta
clasificacion.

4.2. La maquina de TRC

1) Se realizé un estudio de los fundamentos fisicos del ensayo que permitio determinar la
forma en que las variables mecanicas (masa del péndulo, longitud del brazo, etc.) influyen
en la velocidad de cabezal. El disefio de la maquina de TRC permite cierta variacion de la
velocidad de cabezal (0,5 - 2 m/s). EIl limite inferior de este rango como la constancia de
la velocidad de cabezal fueron confirmados experimentalmente mediante la medicion de la
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pendiente de la grafica desplazamiento-tiempo obtenida con el dispositivo de medicion de
desplazamiento instalado.

2) En la condicion actual de la maquina, el registro de fuerza resulta inadecuado para
obtener una medida confiable de resistencia. Para salvar esta limitacion, seria necesario
reemplazar el sistema de medicidn actual por uno con una constante de tiempo mucho menor
(del orden de 1,5 X10'4 s). El sistema de medicion de desplazamiento, en cambio, resulta
adecuado y por lo tanto podria utilizarse en combinacién con un sistema de medicion de
fuerza mejorado para construir graficos tension-deformacion.

3) Mediante la instalacion de un marcador similar al utilizado en los ensayos Charpy e Izod
se podria obtener una medida de la energia absorbida por el material durante el ensayo. A
su vez, los valores de energia obtenidos de esta forma podrian relacionarse con la resistencia
a la deformacion si se asume una relacion matemaética entre tension y deformacion.

43. El ensayo de TRC

4) La necesidad de contar con una zona calibrada con una temperatura uniforme, con la
inevitable disipacion de calor por los extremos, caracteristica del calentamiento por
resistencia eléctrica, hace que la longitud calibrada deba ser pequefia. Por lo tanto,
practicamente no es posible modificarla. Esta caracteristica determina una velocidad de
deformacién inicial que varia entre 160 y 460 s'l de acuerdo con las posibilidades de
variacion de la velocidad de cabezal mencionadas en la conclusion 1. Aunque pueda parecer
significativa, la extension de este rango es insuficiente para realizar estudios comparativos
de resultados obtenidos a distintas velocidades de deformacidn, ya que para ésto se requeriria
alcanzar variaciones en el orden de magnitud de la velocidad de deformacion.

5) La velocidad de deformacion se altera durante el ensayo debido a que la velocidad de
cabezal se mantiene constante. Hasta el comienzo de la estriccidn localizada, la velocidad
de deformacion disminuye debido al alargamiento de la zona calibrada y luego aumenta en
la zona del cuello.

6) El ensayo TRC complementa al ensayo de torsion en caliente en la prediccion del
comportamiento de materiales metélicos durante su deformacion en caliente, para velocidades
de deformacion mayores que 100 1/s y estados tensionales con una alta tension hidrostatica.
Tanto el estado tensional triaxial presente en el ensayo TRC después del comienzo de la
estriccion localizada como la mayor velocidad de defomacion alcanzable tienden a acelerar
el proceso de fractura. Por lo tanto, los valores de ductilidad determinados a partir del
ensayo TRC pueden interpretarse como valores conservativos comparados con los obtenidos
del ensayo de torsion en caliente.

7) La aplicacion de uno u otro ensayo para determinar la trabajabilidad de un material en

un proceso determinado, dependera de las caracteristicas del proceso y de sus variables
operativas. En la medida que se trate de un proceso donde el estado de tensiones
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predominante sea de traccion, con una alta triaxialidad y se realice a una velocidad de
deformacién de 100 1/s o mayor, el ensayo TRC resultara més adecuado para la prediccion
de la ductilidad del material, que el ensayo de torsién en caliente.

4.4. Los aceros ensayados

8) Los aceros SAE 1050 y SAE 1010 probaron tener una gran ductilidad en todo el rango
de ensayo y sélo se observaron caidas bruscas de esta propiedad a temperaturas mayores a
1300 °C debido a fragilizacién en caliente y quemado. EIl acero SAE 12114 present6 una
gran dispersion en los valores medidos de la estriccion de rotura, pero aun asi quedo clara
su baja ductilidad en todo el rango estudiado.

9) El mayor contenido inclusionario del acero SAE 12L14 respecto del SAE 1050 y del
SAE 1010 permitio estudiar la participacion de las inclusiones en el modo de fractura ductil,
que es el mas frecuente en materiales metalicos sometidos a traccion en caliente a altas
velocidades de deformacion. En el acero SAE 12L14 el alto contenido inclusionario hace
que la fractura se precipite luego de un crecimiento no muy grande de los huecos en tomo
a las mismas. En los aceros SAE 1050 y SAE 1010 el nimero de huecos nucleados depende
fuertemente de la temperatura. Sin embargo, el determinante de la variacion de la ductilidad
con la temperatura en estos aceros no esta en el nimero de huecos, sino mas bien en la
capacidad de deformarse que tienen las paredes de material que los separan (capacidad que
crece con la temperatura).

10) En el acero SAE 1010 entre 1330y 1340 °C se comprobd la existencia de un modo de
fractura en el que las inclusiones no tienen participacion, que se denomina falla
intrinsecamente plastica. El material se deforma hasta el punto de reducirse a bordes
afilados, no presentando area final de fractura, lo que impide el calculo de la deformacion
real de rotura.

45. Lineas futuras

11) El estudio metalografico podria enriquecerse considerablemente si se lograra templar las
probetas. De esta forma se revelarian los limites de grano austenitico, resolviendo las dudas
sobre la presencia de recristalizacion dinamica. Para esto bastaria con instalar un sistema que
suministrara un chorro de agua en el momento en que se completa la carrera de traccién, ya
sea por rotura de la probeta o por alcanzarse el desplazamiento predeterminado mediante el
tope.

12) La utilizacion de un sistema de registro de fuerza con una constante de tiempo lo

suficientemente baja permitiria medir la resistencia a la deformacion, que es un dato de
considerable importancia para el disefio de procesos de conformado.
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13) El estudio de otros materiales, especialmente aceros de alta aleacion, seria util para
estudiar la influencia de otras particulas (no inclusiones) como carburos o nitruros en la
ductilidad en caliente a altas velocidad de deformacion.

14) El relevamiento de los perfiles de estriccion para distintas deformaciones, temperaturas
y materiales daria un panorama adecuado de la influencia del cambio geométrico en el

proceso de fractura.

15) Por ultimo con la introduccion de la sefial de la termocupla en el registrador UV vy el
registro de la energia de deformacion mediante la incorporacion de un marcador de la altura
maxima alcanzada por el péndulo después de la fractura (ver conclusién 3), se podria evaluar
el calentamiento debido a la deformacion adiabéatica.
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APENDICE

COMPORTAMIENTO EN CALIENTE DE LAS
INCLUSIONES EN ACEROS

1. Constitucion de las inclusiones no metéalicas en los aceros

1.1. Generalidades

Las inclusiones se encuentran en los aceros en una cantidad que se estima varia en el
rango 1012 - 1018 /t de acero, para aceros de bajo carbono elaborado por procesos
convencionales.

Las inclusiones se forman en las distintas etapas de la practica de aceria: fusion,
desoxidacion, operaciones de transferencia del metal liquido, adicion de aleantes,
solidificacion, y aun durante el enfriamiento, (ref.l).

Las inclusiones 110 metalicas son el producto de la reaccion del oxigeno, el azufre y el
nitrégeno, con otros elementos presentes en el acero, (ref.l).

Los actuales requerimientos de calidad, particularmente en aplicaciones especiales, han
originado la necesidad de adoptar practicas de aceria exigentes en cuanto a desulfuracion
y desoxidacion. Una gran contribucién al mejoramiento del contenido inclusionario ha sido
la introduccion de los procesos y operaciones de refinacion secundaria. Estas acciones no
estan dirigidas solamente a disminuir los contenidos de Sy O a niveles muy bajos, sino que
fundamentalmente apuntan mas bien a la reduccién de la fraccion en volumen de inclusiones
( Vv )’ Y a convertirlas en variedades no deformables, menos perjudiciales, tendiendo a
producir aceros con la minima anisotropia en sus propiedades, (ref.l).

Las propiedades de impacto, la resistencia al desgarro laminar, la deformabilidad, la
prevencion de defectos superficiales en productos de colada continua, las propiedades
mecanicas en general, la embutibilidad, la fisuracién inducida por hidrogeno, etc., seran
mejoradas si se emplean para la elaboracién del acero, procesos que garanticen menor
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contenido de inclusiones no metélicas y un adecuado control de su forma y tamafio, (ref. 1).

Las inclusiones no metalicas del acero pueden clasificarse, de acuerdo al mecanismo de su
formacién, en endogenas y exogenas.

I) Inclusiones enddgenas

Son las que se forman en una reaccién quimica o secuencia de precipitacion a partir de
elementos provenientes del mineral o agregados intencionalmente (aleantes). Las reacciones
que las forman pueden estar inducidas tanto por los agregados a la mezcla fundida, o
simplemente por cambios en las solubilidades durante el enfriamiento y la solidificacion. A
su vez, las inclusiones endogenas pueden clasificarse en inclusiones primarias y
secundarias.

a) Inclusiones primarias

Se forman en el acero liquido antes de la colada, como consecuencia de reacciones en el
bafio en las que suelen intervenir los desoxidantes. Pueden formarse como liquidos o como
solidos.

b) Inclusiones secundarias

Precipitan con posterioridad a la colada del acero, es decir durante el enfriamiento y
solidificacion, y también pueden hacerlo en forma liquida o sélida. En la condicién "as cast"”
se encuentran en los espacios interdendriticos.

I1) Inclusiones exdgenas

Son aquellas particulas que provienen del medio circundante (principalmente refractarios y
escorias) y quedain atrapadas en el seno del material fundido.

Las inclusiones exdgenas se presentan en modos diversos, pero estan generalmente
caracterizadas por su gran tamafio, ocurrencia esporadica, constitucién y microestructura
complejas, y frecuentemente forma irregular. Usualmente son 0xidos, resultantes de escorias
o refractarios. Sin embargo, las inclusiones exdgenas pueden reaccionar con el acero y
pueden actuar como nucleos heterogéneos de precipitacion para las inclusiones enddgenas,
(ref. 2).

Las inclusiones también se clasifican de acuerdo con su tamafo:
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submicroscépicas, microscépicas o microinclusiones, y macroinclusiones.

I) Inclusiones submicroscopicas

Son aquellas con didmetros menores que 1\im.

Las inclusiones submicroscdpicas pueden actuar como puntos de anclaje de los limites de
grano y de subgrano (recristalizacion) cuando tienden a desplazarse por activacion térmica.
Por lo tanto, pueden utilizarse como refinadoras de grano, o como retardadoras de la
recristalizacion.

Del balance entre las dos fuerzas impulsivas que se oponen (crecimiento de grano y anclaje
de los limites de grano) surge un didmetro “critico™ de las inclusiones o particulas, por
encima del cual pierden su capacidad de anclaje. Este valor critico depende de del tamafio
de grano, de la fraccion en volumen de las inclusiones, de la temperatura y de un factor
dependiente de la geometria de los granos que se denomina factor de heterogeneidad.

Debido al tamafio muy pequefio de los subgranos en el acero trabajodo en frio, las particulas
que pueden producir un retardo en la recristalizacion son muy pequefias. La recristalizacion
secundaria (crecimiento anormal de algunos granos) se observa frecuentemente como
consecuencia del crecimiento de las particulas y el desanclaje selectivo de unos pocos granos
mas gruesos. Este efecto estd asociado con uno de los pocos beneficios que pueden derivar
de la presencia de inclusiones, esto es, el uso de inclusiones de sulfuro de manganeso (MnS)
para controlar el desarrollo de la textura en los aceros de alto silicio para uso eléctrico. El
uso de aceros que contienen 0,02% de Sy 0,04-0,10% de Mn permite una solubilizacion
sustancial de los sulfuros durante la homogeinizacion previa a la laminacion en caliente. La
precipitacioén de sulfuros ocurre durante los ciclos térmicos posteriores para dar particulas
muy finas, éstas anclan los limites de grano impidiendo el progreso de la recristalizacion
primaria. En una etapa final del proceso, cuando el material presenta las caracteristicas
apropiadas, se realiza un recocido a 1100-1200 °C que produce el engrasamiento de los
sulfuros, el desanclaje de algunos granos y su crecimiento anormal hasta alcanzar diametros
de hasta 10 mm. Estos granos presentan la textura (orientacion cristalina preferencial)
buscada.

Normalmente la cantidad de inclusiones submicroscopicas en un acero limpio es de

alrededor de 10u/cm 3 (incluyendo nitruros y sulfuros), y sélo 10*/cm 3 para los 6xidos, (ref.
3).

Excepto en el caso mencionado, la influencia de las inclusiones submicroscopicas en las
propiedades de los aceros no se han revelado en detalle, debido a las dificultades
experimentales. Se ha asumido tacitamente que tales inclusiones submicroscopicas no pueden
ser tan perjudiciales como las microscopicas y las macroinclusiones, al menos en lo que se
refiere a las propiedades mecanicas, (ref. 3).

140



Il) Microinclusiones
Son las que tienen didmetros entre 1y 100|i/m, (ref. 3).

Influyen en las propiedades mecanicas como fatiga, impacto y desgarro. Su fraccion en
volumen y su deformabilidad en relacion con la matriz durante el trabajado juegan un papel
importante, en el comportamiento final del acero.

Pueden acelerar la recristalizacién del acero, ya que en ese caso actGan como puntos de
nucleacion, y pueden servir como refinadoras de grano cuando la fraccion en volumen es
alta, como en los aceros de maquinabilidad mejorada.

1) Macroinclusiones

Son aquellas con diametros mayores a 100|im, (ref. 3).

Algunas veces presentan la composicién quimica de los productos de desoxidacion. Sin
embargo, las inclusiones grandes encontradas en lingotes fundidos provenientes de mezclas
limpias, frecuentemente tienen composiciones distintas de los productos de desoxidacion, lo
que sugiere un origen diferente, (ref. 3).

Las macroinclusiones ocupan una fraccién pequefia del volumen, normalmente menos que
1/100 del volumen que ocupan las inclusiones de todos los tamafios, (ref. 3).

Sin embargo, se ha encontrado que las macroinclusiones son perjudiciales para las
propiedades superficiales e internas de los productos terminados. Una proporcién
considerable de los rechazos de chapas, piezas forjadas y tubos por ensayos continuos de
ultrasonido, se originan en macroinclusiones presentes en los lingotes que dan origen a estos
productos, (ref.3).

Debido al mecanismo de su formacion, las inclusiones no metalicas, rara vez son fases en
equilibrio. Consecuentemente la composicion quimica de una inclusion es apenas una guia
de su constitucion en términos del ensamblaje de fases de las que estd compuesta, que a su
vez define su microestructura, (ref. 2). Por ejemplo, un silicato complejo puede ser
(frecuentemente asi ocurre), vitreo o no cristalino en el acero fundido (condicién "as cast"),
pero en un lingote o pieza fundida grande pudo haber tenido tiempo para cristalizar en varias
fases distintas. Una cristalizacion similar del silicato vitreo puede ocurrir cuando se calienta
el lingote antes del trabajado en caliente. Ademaés, la composicion, y por ende la
constitucion de una inclusién, puede alterarse durante el calentamiento o el enfriamiento
lento, por reaccion con el acero, (ref. 2). Esto puede ocurrir tanto en sulfuros como en
Oxidos, y en algunos casos la reaccion es lo suficientemente importante como para cambiar
la composicion de silicato a alimina.
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Debe tenerse en cuenta entonces, que la microestructura de una inclusiéon puede ser variable,
y que tanto la microestructura como la constitucion afectan las propiedades del acero.

1.2. Sulfuros

Los sulfuros en el acero generalmente comprenden una o mas de las fases FeS, MnS, CaS.
Puede haber otros elementos en solucidn sélida en el sulfuro. Los sulfuros mas frecuentes

en el acero son:
1.2.1. Sulfuro de hierro - FeS

El sulfuro de hiierro, FeS, se da en aceros deficientes en manganeso. Funde a 1190 °C, y
forma un eutéctico con el hierro gama a 988 °C. La alta solubilidad del azufre en el hierro
fundido pero su baja solubilidad en el hierro solido causa la precipitacion de FeS como un
eutectico durante la solidificacion, cuyo punto de fusion se reduce a 940 °C en presencia de
oxigeno. El FeS tiende a formarse en los bordes de grano y da origen al efecto conocido
como fragilidad: en caliente. De hecho, para los cantidades usuales de 0xidos presentes en
aceros para rodamientos que contienen azufre, se observa claramente el eutectico binario
FeO-FeS, (ref. 2). ElI FeS es amarillo laton en una muestra recien pulida, pero luego
adquiere un tinte marron con la exposicion al aire, (ref. 4). Es anisotropico de estructura
hexagonal. Tiene un amplio rango de homogeneidad y se lo puede definir mejor como
Fe(i X)S donde x puede tomar valores de hasta 0,18, (ref. 2). Por lo tanto, la red contiene
vacancias metalicas y no es sorprendente que se haya encontrado una solubilidad solida
considerable con Cr, Ti y V. El MnS tiene una solubilidad limitada en el FeS pero en
cambio el FeS presenta una gran solubilidad en el MnS. EIl hecho de que haya una brusca
disminucién de la solubilidad del FeS en el MnS con la disminucién de la temperatura da
como resultado la precipitacion de laminas de FeS con estructura Widmanstatten en el MnS.
Se han observado ejemplos de este efecto en hierro fundido y aceros.

En general, se requiere una relacion Mn:S de alrededor de 4 para reemplazar el FeS por el
MnS de punto de fusion mayor, con la consecuente eliminacién de la fragilidad en caliente.
Sin embargo, en el sistema Fe-Mn-S, para evitar la formacion de FeS, la composicion del
acero debe encontrarse hacia el lado rico en Mn respecto de la maxima temperatura en el
canal eutéctico del diagrama temario. Esta temperatura maxima estad en un pico cuya
proyeccion se ubica a un determinado angulo con la linea que une Fe con MnS, asi que la
relacion Mn:S para prevenir la formacion de FeS es relativamente mayor a bajos contenidos
de azufre, que a altos contenidos del mismo, (ref. 2).

La penetracion del FeS en los bordes de grano es mucho mayor que la del MnS, y parece
ser méxima para la relacion Mn:S= 15, para la cual se puede formar el FeS, (ref. 2).
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1.2.2. Sulfuro de manganeso - MnS

El sulfuro de manganeso es la forma normal de sulfuro en muchos aceros; dependiendo de
la relacion Mn:S del acero y de la velocidad de enfriamiento, puede contener una cantidad
variable y frecuentemente grande de FeS en la condicién "as cast”. Luego, durante el
recalentamiento, la difusion podra producir MnS virtualmente libre de Fe. EI color del MnS
bajo la luz reflejada es gris claro, generalmente citado en la bibliografia como "gris paloma”.
La forma del MnS en el acero de colada es muy dependiente del grado de desoxidacion de
la mezcla fundida.

La cantidad de oxigeno en solucién en el acero liquido puede causar un cambio en la
solubilidad del sulfuro, lo que a su vez tiene un marcado efecto en la distribucién del MnS
después de la solidificacion.

En general, a medida que el grado de desoxidacion se incrementa, la morfologia de las
inclusiones cambia del tipo | (globular) al tipo Il (filamentoso) y finalmente al tipo HI
(facetado). Para formar el tipo Il ademas de un alto grado de desoxidacion, se requieren
otros elementos. En particular el carbono, parece ser muy efectivo en promover la formacion
del tipo 11, y esta forma del MnS es muy comun en hierro de fundicion y en aceros de alto
C y alto Cr, (ref 2).

Existen por lo menos tres distintas morfologias posibles, que pueden apreciarse en las figs.
1y 2, y cuyas caracteristicas se detallan a continuacion:

i) MnS tipo |

Cuando el contemdo de oxigeno de un acero es mayor que 0,01% el MnS se presenta como
inclusiones globulares.

Ocurren por precipitacion en el acero fundido en una reaccion monotéctica.

Las inclusiones se forman con la reyeccion de liquido rico en azufre y oxigeno y, aln
después de solidificada la matriz del acero, ellas estan todavia liquidas y se ubican en las
regiones interdendriticas. Debido a su formacion en un liquido rico en oxigeno, el MnS tipo
| esta asociado frecuentemente con Oxidos. En cambio, hay menos evidencia de que el MnS
contenga oxigeno en solucion solida. Generalmente se admite que el oxigeno se encuentra
como MnO en un eutéctico temario con Fe y MnS, (ref. 2).
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Fig. 1.1.a. Sulfuro de manganeso tipo |
(750 x). Ref. 2.

Fig. 1.1.b. Sulfuro de manganeso tipo Il
(750*). Ref. 2.

Fig. I.l.c. Sulfuro de manganeso tipo ni
(750 x). Ref. 2.



Fig. 1.2a. MnS tipo 1 (superi, de
fractura 1100*). Ref. 2.

Fig. 1.2.c. MriS tipo Il (superf. de
fractura 1100*). Ref. 2.

Fig. 1.2e. MnS tipo Il (superf. de
fractura 1100*). Ref. 2.

Fig. 1.2.b. MnS tipo | (ataque profundo
1100*). Ref. 2.

Fig. 1.2.d. MnS tipo Il (ataque profundo
1100%*). Ref. 2.

Fig. 1,2.f. MnS tipo Il (ataque profundo
1100*). Ref. 2.

Las inclusiones de MnS del tipo | se presentan en tamafios muy distintos en una misma zona
del acero. Esto refleja su formacion en un amplio rango de temperatura durante la
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solidificacion del acero.

Se encuentran generalmente en aceros efervescentes y semicalmados, que por naturaleza
tienen altos contenidos de oxigeno.

Las inclusiones mas grandes son las primeras en formarse y tienen un contenido de oxigeno
mayor que las mas pequefias que se forman en la etapa final durante la solidificacion y que
usualmente estdn constituidas solo por MnS, (ref. 5).

i) MnS tipo 11

Tradicionalmente se las ha explicado como formaciones eutécticas, sin embargo en la
actualidad se las considera consecuencia de una reaccion monotéctica cooperativa en la cual
el MnS precipita como liquido, debido a la disminucion de su punto de fusion con la
existencia de Fe y otros elementos en solucion. Sin embargo la morfologia, que tiene la
forma de un haz de bastones paralelos o en abanico ubicados interdendriticamente, tiene un
gran parecido con un eutectico, y este es el caso cuando el punto de fusion del acero se
reduce como consecuencia del agregado de aleantes, (ref. 2).

Esta red interdendritica de colonias de MnS que se intersectan explican el gran efecto de
disminucion de la tenacidad que produce la presencia de inclusiones del tipo Il en las piezas
fundidas de acero, (ref. 5).

Se encuentran en aceros calmados, desoxidados cuidadosamente con aluminio y que
contienen menos de 100 ppm de oxigeno.

El incremento de la velocidad de enfriamiento favorece la formacién del tipo Il aun cuando
el tipo de equilibrio es el 1 o el llI.

iii) MnS tipo IH

Aunque en los aceros calmados el MnS se precipita generalmente como tipo 1l, la existencia
de altas concentraciones de carbono, aluminio, silicio, y fosforo promueve la formacion del
tipo ni.

Tiene una forma angular, que segin se ha demostrado es octaédrica, en coincidencia con su
estructura fcc. También precipita interdendriticamente como so6lido en la mezcla fundida
residual. Existe cierta incerteza en cuanto a su mecanismo de formacion. Algunos
investigadores creen que se trata de un eutectico dividido, producido por la disminucién del
punto de solidificacion del acero consecuencia de los elementos aleantes. Otros sin embargo,
consideran que el eutectico, en el diagrama seudobinario Fe-MnS, se mueve, como
consecuencia de la adicion de aleantes, mas cerca del vértice del Fe con lo que el MnS tipo
[11 se forma como un constituyente sélido proeutéctico.
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1.2.3. Sulfuro de calcio - CaS

Se reconocen cuatro objetivos para el agregado de Ca al acero, ellos son: desoxidacion,
desulfuracion, control de forma de las inclusiones y aumento de la fluidez del metal liquido.

El sulfuro de calcio es una fase mucho mas estable que el MnS y, por lo tanto, se forma con
preferencia al MnS cuando se utilizan desoxidantes basados en calcio. Debido a que el CaS
es menos estable que el CaO, seria mas conveniente desoxidar con aluminio antes del
agregado de calcio. Debido a que el Ca tiene una solubilidad muy baja en el acero y una
alta presion de vapor (1,6 bar a 1600 °C), se hace dificil lograr un tiempo prolongado de
residencia dentro del bafio. Por este motivo, se han introducido una serie de compuestos para
el tratamiento cori Ca que aseguran mayores tiempos de contacto, entre los cuales se destacan
SiCa, CaQ , CaF2 , escoria sintética pulverizada, SiCaBa, SiCaMn, SiAl, CaMnAl,
CaBaSiAl, CaBaSi, SiCaAl y SiCaV, (ref. 1).

Mediante el tratamiento con Ca se logra transformar los sulfuros tipo Il en el tipo Il 'y en
oxisulfuros, paralelamente las inlcusiones dxido resultan también modificadas convirtiéndose
la aldmina (Al2,) en aluminatos liquidos.

Cuando se agrega calcio al acero, el CaS estable se puede dar como particulas idiomorficas
(su forma exterior corresponde a su simetria cristalografica) aisladas. Sin embargo, es
relativamente infrecuente la formacién de CaS puro en el acero, y generalmente el CaS
contiene manganeso o magnesio en solucion sélida. La manera mas comun en que se
presenta el CaS es una fase periférica alrededor de inclusiones que comprenden una 0 mas
formas de aluminato de calcio, (ref.2).

El CaS tiene un punto de fusién muy alto (alrededor de los 2500 °C)

Su color es similar al del MnS (gris claro). En la fig. 3 puede verse una fotografia de una
inclusion formada por CaS y 12 CaO 7 A1D 3

Fig. 1.3.a. CaS duplex con
12Ca0.7AID 3
(6ptica 1000 *). Ref. 2.
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1.2.4. Sulfuro de cromo - CnSy

El sulfuro de cromo CrxSy normalmente se encuentra casi exclusivamente en los aceros
inoxidables en los que el nivel de cromo es alto y la relacion manganeso/azufre es menor que
3. Se ha encontrado también en forma de lamina en las aleaciones de base cromo con una
nitruracion intensa, a lo largo de la interfase entre el nitruro y el metal, (ref. 4).

Tiene un color crema o tostado claro.

Se suele encontrar como plateletas o precipitados en forma de laminas en MnS, aunque
también puede darse como una fase separada, (ref. 4).

1.2.5. Sulfuro de circonio - ZrS

El circonio se agrega en algunos aceros para controlar la forma de los sulfuros. Como la
solubilidad del circonio en el MnS es pequefia, su efecto indirecto consiste en una remocién
del oxigeno que de otro modo se encontraria en solucién en el MnS, cambiando entonces los
sulfuros del tipo 11 al tipo Ill, (ref. 4).

El ZrS tiene un color amarillento.

El circonio forma un sulfuro mas estable que el manganeso y entonces tiende a desplazar el
manganeso del MnS para formar inclusiones del tipo (Mn Zr)S que son mucho menos
plasticas que las de MnS y por lo tanto no se deforman en filamentos indeseables. Existen
evidencias que con grandes adiciones de circonio, se puede formar una fase de ZrS con
estructura hexagonal. Sin embargo, se ha demostrado que con una adicion demasiado grande
de circonio, se forman fases indeseables desde el punto de vista de las propiedades
mecanicas, como ZrC y ZrdC2S2

1.2.6. Sulfuro de titanio - TiS

El efecto del sulfuro de Ti sobre el MnS es indirecto, probablemente a través de una
reduccion del contenido de oxigeno de la fase MnS.

El titanio puede formar cierto niamero de sulfuros, que tienen estructuras hexagonales; varios
son de la forma Ti{EJOS con vacancias metalicas o de azufre. En esto se parece al Zr, pero
se disuelve menos que éste en el MnS. Debido a su mayor afinidad por el nitrégeno que por
el azufre, debe agregarse suficiente Ti para que se combine con el N y que quede suficiente
para modificar los; sulfuros, (ref. 2).

Generalmente adopta forma de baston o de ldmina. Su color es rosado, (ref. 5).
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Se puede formar sulfuro de titanio, pero lo mas probable es que se forme un carbo sulfuro
del tipo fase Y, esto es (FeMnTi)2CS). Esta fase exhibe muy poca plasticidad cuando se
presenta en aceros inoxidables estabilizados con titanio, pero puede causar fragilizacion si
se forma en los limites de grano, como ocurre con el carbo sulfuro de circonio, (ref. 2).

Los carbosulfuros suelen presentarse bajo la forma de cristales ramificados mas o menos
equiaxiales de color "beige", (ref. 4).

1.2.7. Sulfuros de tierras raras - R,Sy

Dentro de las tierras raras los lantanidos como el cerio, el lantano, el praseodimio y el
neodimio tienen gran afinidad por el oxigeno, carbono, nitrogeno, hidrégeno y especialmente
azufre, siendo el sulfuro de cerio aun mas estable que el sulfuro de calcio. Todos los
sulfuros y oxisulfuros de lantanidos tienen puntos de fusion mas altos que 1800 °Cy son
ideales para modificar el sulfuro de manganeso de manera de hacerlo un tipo de inclusion
no deformable, ain a las méas altas temperaturas de trabajado en caliente, (ref. 2).

Las inclusiones de tierras raras mas frecuentes son el RS (color amarillo dorado, sélo
presente cuando hay un alto contenido de tierras raras y generalmente acompafiado de dxidos
de tierras raras del tipo R 3,y R2S3 (color tostado claro), y el RO 2S (gris claro). Son
generalmente globulares y sufren una deformacion muy pequefia o nula durante la laminacion
y el forjado, (ref. 4).

Frecuentemente, el sulfuro se encuentra formando una envoltura en tomo al oxisulfuro
indicando que este Gltimo debid haberse formado primero actuando como un nucleo para la
formacion del sulfuro. Esta fase sulfuro se encuentra a veces asociada con el MnS y otras
veces con aluminatos de tierras raras, cuando estos estan presentes.

La existencia de tierras raras disueltas en el MnS cambia el color de este de gris claro a un
gris rosado y su forma se hace globular deformandose menos en la laminacion o en el
forjado,(ref. 4).

Se debe tener cuidado en el agregado de tierras raras, debido a su reactividad y recuperacion
variable, unidas a su tendencia a la segregacion, pueden arruinar cualquier beneficio
proveniente de la modificacion de sulfuros. El agregado de las tierras raras debe hacerse
después de desoxidar el acero, (ref. 2).

La evidencia experimental indica que la relacion dptima para la modificacion de los sulfuros,
entre el contenido de tierras raras y el de azufre, es de 2. Con una relacion mayor que 2 se
forman carburos contraproducentes y/o compuestos intermetélicos de bajo punto de fusién,
como segregaciones interdendriticas que persisten durante el trabajado en caliente, (ref. 2).

Debido a su afinidad no tan grande con el nitrégeno, los agregados de tierras raras pueden
utilizarse para la modificacion de sulfuros en aceros que deben sus propiedades a la
precipitacion de nitruros de vanadio, casos en los que no pueden utilizarse ni el circonio ni
el titanio.
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1.3. Oxidos

Los oxidos en los aceros se dan en cuatro formas principales, estas son: 6xidos metalicos
simples, silicatos de muy distintas formas, espinelas y una variedad de aluminatos de calcio.

1.3.1. Oxidos metalicos
i) Oxido de hierro-manganeso - (FeMn)O (ref. 2)

El 6xido de hierro o de manganeso que predomina en el acero es el (FeMn)O, que se da en
aceros efervescentes. El FeO (wistita) y el MnO (manganosita) forma una serie continua de
soluciones sdlidas (solubilidad soélida total).

El FeO se presenta como particulas esféricas, que a su vez pueden ser grandes si se trata de
una aleacion de Fe con un contenido de oxigeno mayor al 0,16 %, o una red de glébulos
entre las dendritas de hierro, en aleaciones con un contenido menor de oxigeno.

Frecuentemente, las particulas de widstita contienen a su vez, particulas de hierro,
probablemente debido a la reyeccion de hierro del FeO liquido durante el enfriamiento. A
aproximadamente 560 °C el FeO deberia descomponerse en FeO y Fed 4 en una reaccion
eutectoide, pero esto rara vez se observa en inclusiones.

El MnO se da como una fase transltcida idiomorfica o dendritica, que precipita directamente
del metal liquido debido a su alto punto de fusién de 1850 °C, pero mas frecuente es la
aparicion de globulos monofasicos de (FeMn)O. Sin embargo ocasionalmente, se observan
inclusiones de dos fases en las cuales una fase rica en MnO esta rodeada por una fase
periférica de FeO. Estas son inclusiones que no estan en equilibrio, en las cuales la fase
solida de MnO, que se formo mientras el metal estaba ain fundido, actué como nucleo para
la subsecuente precipitacion de una fase mas rica en FeO durante la solidificacion.
Finalmente, las condiciones de enfriamiento fueron tales que la difusion necesaria para
formar la solucion solida indicada por el diagrama de equilibrio no pudo darse en la
magnitud requerida.

if) Silice - Si02 (ref. 2)

La silice puede presentarse en tres formas: cuarzo, tridimita y cristobalita. El cuarzo se
observa muy raramente excepto en inclusiones exdgenas de origen arenoso o refractario, pero
la tridimita se ha observado en forma de cristales laminares en inclusiones exogenas y
también en ciertos productos desoxidados con altos niveles de silicio.

Se ha demostrado que estas fases no son cristalinas sino que son fases liquidas con alto
contenido de silicio.
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La solubilidad de la silice en muchos de los otros 6xidos comunes en las inclusiones no
metalicas en el acero es muy limitada y entonces se da frecuentemente una fase vitrea con
un alto contenido de silicio, asociada con una gran variedad de otras fases, formando
inclusiones complejas.

iii) Alimina - A1 3 (ref. 2)

La alumina suele presentarse en los aceros en la forma cristalina Ilamada corundum (a-
Al2 3. Puede presentarse con varias morfologias, pero debido a su alto punto de fusion
(2050 °C) siempre se forman al cristalizar tempranamente. Generalmente, cuando se forman
por desoxidacion se observan como conglomerados (“clusters"), que comprenden una sola
particula y pueden darse como:

I) Una forma dendritica con una gran estructura ramificada, que usualmente se forma a altos
grados de sobresaturacion.

I) Un "cluster" globular que se da con baja sobresaturacion, en el cual las particulas
individuales estan sinterizadas entre si, aunque algunos autores creen que se forman por la
simple colision entre particulas aisladas en el acero fundido. También se ha demostrado que
este tipo de agregados de alumina proviene de depoésitos que bloquean la tobera.

Las inclusiones aisladas de alimina son menos comunes que los clusters pero pueden
encontrarse en las estructuras de colada posiblemente originadas en la fractura mecanica de
los clusters. En el acero trabajado en caliente se pueden observar filamentos de alimina
provenientes de los "clusters".

Se ha observado que la existencia de particulas muy masivas de alimina se debe a la erosion
de material refractario. La alumina es un constituyente habitual de las inclusiones exdgenas
multifases.

Ademas, como la alimina se encuentra en estado sélido a las temperaturas de produccion del
acero, puede actuar como nucleo para los productos de desoxidacion.

Finalmente se pueden formar anillos de alumina por la reaccion entre aluminio disuelto en

el acero y (FeMn)O o silicatos, preexistentes y menos estables. Estos anillos son tipicos de
los aceros semicalmados tratados con aluminio.

La forma jS-Al2 3no se ha encontrado en los aceros, pero si la forma y -Al2 3 que tiene
muchas similitudes con las espinelas, que seran consideradas mas adelante y también con los

calcio aluminatos mas ricos en alimina (Ca0.6 Al 3.

iv) Otros oxidos (ref. 2)
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Las inclusiones formadas por desoxidacién con cromo son complejas. En los aceros al
cromo, el oxido principal es la cromita espinela, FeCr2 3 pero incrementando el contenido
de cromo se obtiene una estructura de espinela distorsionada. Con mas de 9% de cromo, se
observa Cr,04y también el no estequiométrico Cr 3

Las investigaciones de los 6xidos de titanio revelaron que se pueden dar cuatro Oxidos de

titanio en las mezclas fundidas de Fe-0 desoxidadas con Ti; estos son: TiO, a-TiD 3 TiP5
y Ti02 (rutilo). Ademds se observaron ilmenita (Fe0.Ti02 y una espinela. De las
mencionadas, se han observado tres formas de 6xidos de titanio en los aceros, especialmente
en acero inoxidable estabilizado con titanio o aceros al carbono-manganeso tratados con
titanio. El Ti02se da como una fase esférica, relativamente no deformable. El Ti03se
presenta como pequefios "clusters” con muchas maclas y exhibe pleocroismo (absorcion
dependiente de la direccion) claramente identificable. El Ti®, es muy similar al Ti2 3 pero
muestra el maclado caracteristico bajo luz polarizada.

1.3.2. Espinelas - M0.M 2 3 (ref. 2)

Las espinelas son fases comunes entre las inclusiones no metélicas en el acero. Existe cierto
numero de fases espinela especificas, aunque todas las espinelas presentan solubilidad solida
total entre si. Las espinelas especificas que suelen encontrarse son: hercinita (Fe0.Al2 3,
galaxita (MnO0.AID 3, cromita (Fe0.Cr20 3, cromo galaxita (Mn0.Cr 3, y espinela
(Mg0.AID 3.

Las espinelas FeO Al 3y Mn0.AI2 3pueden presentarse como productos de desoxidacion
formando pequefias placas o “"clusters” de particulas muy similares a las de alimina en su
forma general.

La galaxita se observa frecuentemente en los productos de desoxidacion formados por
desoxidacion incompleta con aluminio de un acero previamente calmado con silicio y
frecuentemente forma dendritas en un silicato globular en el acero de fundicion. A diferencia
de otras inclusiones no metalicas que se dan dentro de una matriz plastica de silicato, la
presencia de la galaxita en un silicato tiende a disminuir su plasticidad durante el trabajado
en caliente, ya que actGa como soporte mecanico.

La hercinita se observa con frecuencia junto con el FeO durante la desoxidacion con
aluminio de la mezcla fundida Fe-O, pero no es una fase comdn en los aceros debido a la
presencia de manganeso que invariablemente lleva a la formacion de galaxita.

En aceros al cromo e inoxidables, se observa muy seguido la espinela cromita, tanto como
estructura idiomorfica aislada, como en grupos de esos cristales o redes ramificadas. Los
cristales ramificados son simplemente la etapa temprana de formacién directa en la mezcla
fundida, luego el llenado de la estructura ramificada lleva a la formacion de particulas
octahédricas de cromita. También se observa la precipitacién de dendritas de cromita de los
silicatos precipitados a muy altas temperaturas.
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Las inclusiones de espinelas (Mg0.Al2 3, usualmente provienen de particulas de escoria que
han reaccionado con el aluminio del acero. Consecuentemente estan invariablemente
asociadas con los aluminatos de calcio. ElI MgO presente en la escoria forma Mg0.AlD 3
que puede estar presente como particulas angulares o como dendritas dentro de inclusiones
de aluminato de calcio. Ocasionalmente, se observan paniculas de espinelas en grupos o
aisladas. Virtualmente no hay solubilidad entre MgO.ALO, y los aluminatos de calcio.

1.3.3 Silicatos (ref. 2)

Existe una variedad tan grande de silicatos que no es posible referirse a todos ellos en este
trabajo, por lo que se trataran algunos de los tipos mas comunes.

i) Silicatos de hierro-manganeso

Los silicatos de hierro y manganeso suelen formarse en las reacciones de desoxidacion y
pueden estar conformados por glébulos o dendritas de (FeMn)O en una matriz de silicato
vitrea o cristalina. Dependiendo de la composicidon quimica del silicato, pueden observarse
eutécticos entre (FeMn)O vy la serie de soluciones solidas de olivino (2(FeMn)0.Si02), o
pueden formarse laminas primarias de fayalita (2Fe0.Si02), o tefroita (2Mn0.Si02. Rara
vez se encuentra el monosilicato llamado rodonita (Mn0.Si02), pero no se ha observado su
contraparte inestable, la grinerita (Fe0.Si02.

Dependiendo de la velocidad de enfriamiento, el tipo de inclusion que no contiene la fase
(FeMn)O, puede ser tanto cristalina como vitrea. El recalentado previo al trabajado en
caliente puede producir la cristalizacion de su forma vitrea.

if) Silicatos de aluminio

Se encuentran muy raramente en el acero debido a la presencia de hierro y manganeso. La
Unica fase posible es la mulita (3AI2 32Si02 y suele aparecer en forma de agujas en una
matriz de silicato vitreo en ciertos productos de desoxidacion, pero mas frecuentemente
cuando se produjo la reaccion entre silicatos de hierro manganeso y aluminio disuelto en el
acero, o en inclusiones exdgenas resultantes de la erosion de material refractario.

iii) Silicatos de calcio y magnesio

Pueden formarse muchos silicatos de calcio, pero ademas de los constituyentes observados
en las inclusiones de escoria, se observan raramente en los aceros.

Hay dos silicatos de magnesio: la enstatita (MgO.SiOz), y la forsterita (2Mg0.Si02.

Ambos pueden encontrarse en productos complejos de erosion consecuencia del ataque de
la escoria ("'slag attack™).

153



iv) Silicatos complejos

Muchos de los silicatos que se presentan en los aceros son complejos, comprendiendo los
Oxidos Si02, FeO, MnO, AID 3, CaO y MgO en distintas combinaciones. Estos silicatos
pueden ser vitreos o contener distintas fases cristalinas, dependiendo de su composicion,
modo de formacién y aproximacion al equilibrio.

Ademas, las inclusiones pueden contener particulas de una fase solida preexistente sobre la
que se nuclearon, o fases provenientes de materiales refractarios. No es probable que estas
particulas incorporadas mecanicamente estén en equilibrio con el cuerpo principal de la
inclusion.

La aparicién de los silicatos complejos en los aceros puede deberse a distintas causas como:
- la desoxidacién mediante aleaciones desoxidantes complejas;

- la desoxidacion secuencial o simultanea mediante aleaciones desoxidantes de un solo
elemento;

- la erosion de refractarioss con o sin la asistencia del ataque de la escoria;

- atrapado de adiciones propias de la fabricacion del acero, como flujos de moldeo,
compuestos exotérmicos de cabeza alimentadora, etc;

- oxidacién atmosférica de las corrientes de metal liquido.
Finalmente, conviene sefialar que la identificacion de una fase especifica en un silicato
complejo, simplemente en base a los resultados de la microsonda electronica, requiere de

gran cuidado debido a las frecuentes solubilidades sélidas totales mutuas y la gran dispersion
de la composicion en relacion a la estequiometrica.

1.3.4. Aluminatos de calcio (ref. 2)

Los aluminatos de calcio son inclusiones comunes en muchos aceros basicos de fusion por
arco eléctrico, y pueden producirse por distintos mecanismos:

- reaccion entre inclusiones de escoria basicas y el aluminio disuelto en el acero;
- desoxidacion con silico-calcio.
- el uso de los desoxidantes complejos basados en calcio y aluminio conteniendo bario;

- modificacién de las inclusiones de alumina con los desoxidantes basados en calcio y
aluminio conteniendo bario.
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Los objetivos de la desoxidacion con calcio son: reemplazar los conglomerados y filamentos
de alimina por aluminatos de calcio, més diseminados y por lo tanto menos perjudiciales v,
como se sefial6 anteriormente, modificar las inclusiones sulfuro.

El calcio, cuando se agrega como silico-calcio conteniendo aluminio, o aleaciones de calcio,
aluminio y manganeso, es dificil de controlar, particularmente en aceros al carbono y de baja
aleacion. Esto se debe a la baja solubilidad del calcio en el acero liquido, su alta presion de
vapor (1,6 bar a 1600 °C) y el hecho de que muchas aleaciones de calcio tienen una baja
densidad y entonces flotan en la cuchara y reaccionan con el aire. De esta forma, el calcio
se pierde por vaporizacion y reaccion antes de disolverse y actuar como desoxidante.

El calcio como desoxidante de aceros inoxidables es mas predecible, aparentemente debido
a que tanto el niquel como el aluminio y el silicio aumentan la solubilidad del calcio en el
acero.

Parece aconsejable predesoxidar la mezcla fundida antes del agregado de calcio. El uso de
bario y silicio en las aleaciones desoxidantes ha demostrado que puede bajar la actividad del
calcio y su presion de vapor, con lo que se puede lograr un mejor control de su adicion.

Aparentemente el agregado de aluminio y calcio juntos, produce la formacion de laminas de
aluminato de calcio alrededor del desoxidante en disolucion y, como estas tienen un punto
de fusion relativamente bajo, la ldmina de aluminato de calcio colapsa y permite que tanto
el calcio como el aluminio difundan al interior del acero. Por el contrario, si el calcio y el
aluminio se agregan separadamente, se forman laminas sélidas de CaO y Al 3alrededor de
las zonas ricas en calcio y aluminio respectivamente que retardan la difusién de los
desoxidantes.

Para obtener un mejor aprovechamiento del calcio, el desoxidante basado en éste puede
agregarse después de una desoxidacién inicial con aluminio. El calcio puede modificar
después las inclusiones de alumina, reemplazando los agregados de ésta por aluminatos de
calcio. El tipo de aluminato formado depende de la concentracion de Ca, ademas se
pueden presentar apartamientos importantes respecto de la estequiometria como se ve en la
fig. 14.
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Fig. 14. Rangos de composicion de los aluminatos de
calcio observados en los aceros. Notacion abreviada:
C=Ca0 y A=A12D0 3 Ref. 2.

1.4. Otras inclusiones (ref. 2)

Hay un grupo de inclusiones, que junto con las de sulfuro de manganeso, son de gran
importancia en los aceros de maquinabilidad mejorada, estas son las producidas por el
agregado de plomo, selenio vy telurio.

1.4.1. Plomo

El plomo, aunque presente cierta solubilidad en el acero liquido, puede considerarse
virtualmente insoluble en el acero sélido.

En la condicion "as cast”, se encuentra como particulas separadas que aparentemente se
forman en el seno del liquido que solidifica en ultimo término en las regiones
interdendriticas, pero no necesariamente en contacto con las inclusiones de MnS.



En la condicién posterior al trabajado en caliente, se observa una asociacion muy estrecha
entre el plomo y el MnS, encontrandose colas de plomo al final de cada inclusion de sulfuro.

Cuando se agrega telurio, la fase PbTe puede reemplazar al plomo.

Se ha notado también, que puede existir una asociacion entre el plomo e inclusiones de
silicatos complejos.

1.4.2. Selenio

El selenio es quimicamente similar al azufre, y existe solubilidad solida total entre MnS y
seleniuro de manganeso (MnSe). Por lo tanto, las inclusiones en un acero de bajo contenido
de azufre tratado con selenio, estan constituidas por MnSe, pero a medida que el contenido
de azufre se incrementa, lo estardn en mayor proporcion por Mn(SeS). El MnSe es mucho
méas blando que el MnS.

1.4.3. Telurio

El agregado de telurio a un acero con plomo de alto contenido de azufre puede producir una
compleja serie de fases que pueden coexistir en asociacion mutua.

Ademas del MnS, que tiene una pequefia solubilidad sélida de Te, pueden encontrarse las
fases: teluriuro de plomo (PbTe), teluriuro de manganeso (MnTe) y teluriuro de hierro
(FeTe).

El PbTe tiene un amplio rango de composiciones en tomo de la estequiométrica que se
extiende probablemente del 20 % hasta mas del 50 % de Te. Hay también solubilidad solida
total entre PbTe y PbS a temperaturas por encima de 800 °C, pero una solubilidad muy
restringida por debajo de los 400 °C, por lo que en los aceros calentados para su posterior
trabajado se puede esperar algo de azufre disuelto en el PbTe.

El PbTe se funde a 922 °C y forma un eutéctico con el hierro a alrededor de los 870 °C.
Consecuentemente, existen ciertos constituyentes de bajo punto de fusion que podrian generar
problemas en el trabajado en caliente, particularmente el punto de fusion minimo en el
sistema PbS-PbTe estd alrededor de los 875 °C.

El MnTe puede apartarse de la estequiometria hacia el lado rico en manganeso, y puede
disolver pequefias cantidades de azufre y cromo. Se presenta usualmente como colas de las
particulas de MnS en una manera muy similar a la que lo hace el plomo.

El FeTe presenta cierto apartamiento de la estequiometria hacia el lado rico en hierro, y no

hay evidencias de la solubilidad del manganeso ni del azufre. Kiessling (ref. 6) ha sugerido
que no deberia esperarse una gran solubilidad mutua entre los sulfuros y seleniuros y los
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teluriuros.

2. Modificaciones en la morfologia de inclusiones por calentamiento y su influencia en
el trabajado en caliente

2.1. Introduccion

El calentamiento del acero a altas temperaturas puede producir la solubilizacién y finalmente
la fusion de algunos tipos de inclusiones. En esta seccion se tratara en especial el caso de
los sulfuros de manganeso.

Dos consecuencias importantes de estos fendmenos, con diversas interpretaciones, se conocen
como sobrecalentamiento y quemado.

2.2. Sobrecalentamiento

Para aceros de baja aleacion, los sulfuros de manganeso comienzan a disolverse en la
austenita a aproximadamente 1150 °C. Su solubilidad se incrementa con la temperatura y
en los aceros de alta resistencia, que contienen entre 0,25y 0,6 % de Mn, la solubilidad del
azufre en la austenita a 1400 °C es aproximadamente de 0,005 %.

De manera que cuando los aceros modernos de alta resistencia se recalientan previamente a
su trabajado en caliente, una gran proporcién del contenido total de azufre puede estar en
solucion solida en la austenita. En el enfriamiento subsiguiente, se produce la reprecipitacion
de finas particulas de a-SMn en los bordes de grano austenitico.

Si se fractura el acero sobrecalentado después de haber sufrido un tratamiento de templado
y revenido, se observan grandes facetas en la superficie de fractura. El tamafio de las facetas
se corresponde con el de los granos austeniticos a la temperatura de trabajado en caliente,
y la examinacion de estas facetas con gran aumento revela la existencia de pequefios
"dimples" (0,5 a 1,0 \un de didmetro) caracteristicos de la fractura ductil.

La magnitud de este proceso de fragilizacion de los bordes de grano esta controlada por la
cantidad de sulfuro de manganeso que se precipita en ellos. En la medida que la temperatura
de recalentamiento exceda los 1150 °C, la solubilidad de los sulfuros de manganeso se
incrementa.

Si se templa el acero desde estas temperaturas, es posible suprimir la precipitacion de los
sulfuros y por lo tanto evitar el debilitamiento de los antiguos limites de grano austeniticos.

Una caracteristica interesante es que el sobrecalentamiento adquiere mayor importancia
cuanto menor es el contenido de azufre que tiene el acero, que por otra parte es la tendencia
moderna gracias a métodos de produccion como refusion por arco bajo vacio (VAC) o
refusion por electiroescoria (ESR). Hay varias razones para esto, (refs. 5,10).

158



En primer lugar, contrariamente a lo que podria pensarse, el sobrecalentamiento es un modo
de fractura que produce una reduccion muy pequefia en la tenacidad en los ensayos de
impacto o de fractomecanica, (refs. 5,11). Las inclusiones grandes de sulfuro de manganeso
presentes en los aceros con altos contenidos de azufre, en cambio, afectan mucho mas la
tenacidad, ya que la fractura transgranular consecuencia de estas inclusiones grandes, es un
proceso de energia relativamente baja. Consecuentemente, para alcanzar un modo de falla
intergranular de energia tan baja se requeriria una precipitacion muy grande de sulfuras de
manganeso, para lo cual seria necesaria una disolucién previa de los sulfuras a altas
temperaturas de recalentamiento, (ref. 5).

Por otro lado, en aceros con contenidos muy bajos de azufre, la fractura transgranular es un
proceso de muy alta energia y apenas una pequefia precipitacion de sulfuras en los limites
de grano es suficiente para producir una fractura intergranular. Esto puede darse ain con una
cantidad muy pequefia de azufre en solucion sélida a una temperatura de recalentamiento
relativamente baja.

Otro factor que influye en la susceptibilidad al sobrecalentamiento de los aceros es el tamafio
de los granos de austenita a alta temperatura. En los aceros que tienen un alto contenido de
azufre, a la temperatura de sobrecalentamiento hay un gran nimero de sulfuras no disueltos
y esto tiende a inhibir el crecimiento de grano. Por lo tanto, a alta temperatura, el tamafio
de grano austenitico es considerablemente menor que en los aceros de bajo contenido de
azufre en los que todos los sulfuras estan disueltos. En el enfriamiento posterior, los sulfuras
precipitan en un area de limites de grano mayor para los aceros de alto contenido de azufre.
Esto implica que para alcanzar la misma concentracion de precipitacion de sulfuras en los
limites de grano que en los aceros de bajo contenido de azufre, se requerird una temperatura
de recalentamiento mayor, (ref.5).

Finalmente, en los aceros producidos mediante procesos VAR y ESR, las inclusiones sulfuro
en el acero fundido son mucho maés finas que en los aceros convencionales, lo que significa
que se disuelven en la austenita mucho maés rapido durante el recalentamiento.

El relativamente escaso efecto del sobrecalentamiento sobre la tenacidad a la fractura puede
parecer sorprendente, sobre todo teniendo en cuenta la gran proximidad de los sulfuras
precipitados en los limites de grano y de su gran fraccion en volumen local que puede
alcanzar valores tan altos como el 1% vol. (esto es similar a los aceros de corte libre). Una
de las razones de esta gran tenacidad puede ser que la iniciacion de los microhuecos es mas
dificil en inclusiones muy pequefias. Sin embargo, se considera que un factor maés
importante es que la matriz adyascente a los limites de grano sobrecalentados pueden ser
significativamente: mas tenaz que el resto del acero, (ref. 5).

Se cree que a altas temperaturas, el azufre esta presente en la austenita como una solucidn
sélida concentrada en los limites de grano antes de la precipitacion. Irvine (ref. 12) ha
sugerido que el azufre y el carbono tienden a desplazarse mutuamente de la solucion sélida
y de esta forma la zona de los limites de grano resultan con menor contenido de carbono.
La precipitacién de los sulfuras de manganeso produce una pérdida de manganeso en la
solucion solida local adyascente a los limites de grano. Debido a estos efectos, en el acero
final tratado térmicamente hay una zona angosta de material de baja resistencia con alta
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capacidad de endurecimiento por trabajado asociada con los sulfuros de limite de grano. Esto
no tiene efectos en la resistencia del acero debido a la influencia restrictiva de los granos
circundantes, pero puede tener efectos beneficiosos en la tenacidad, mediante el control de
la deformacion local asociada con la conexion de los microhuecos, (ref. 5).

Los efectos del sobrecalentamiento pueden revertirse mediante el recalentamiento hasta la
zona austenitica para posibilitar la disolucion de los sulfuros y posterior enfriamiento lo
suficientemente rdpido para evitar que los sulfuros se precipiten en los limites de grano
austeniticos.

Si bien el proceso de disolucién y reprecipitacion de sulfuros es perfectamente posible y se
da indudablemente en gran nimero de circunstancias, existen algunas inconsistencias en la
formulacién que hacen dificil atribuirle responsabilidad por la totalidad del defecto de
sobrecalentamiento. No existen evidencias en los trabajos realizados en este campo (ref. 10),
que muestren una solubilizacion completa de los sulfuros a la temperatura de
sobrecalentamiento.  Por otro lado, la redistribucion de inclusiones caracteristica del
sobrecalentamiento se observa en tiempos sumamente cortos, como ser durante un proceso
de soldadura. Considerando el tamafio de grano bastante grande que se genera en estas
circunstancias, resulta dificil atribuir solamente a difusion en volumen la totalidad del
transporte de masa que se requiere.

Algunos ensayos realizados utilizando secuencias escalonadas de calentamiento, (ref. 10),
demuestran cualitativamente, que el crecimiento de grano puede tener una incidencia bastante
importante sobre la formacion de las estructuras tipicas de sobrecalentamiento. Aun cuando
los resultados no son concluyentes debido a la proximidad entre las temperaturas de
crecimiento de grano y de sobrecalentamiento, se propone (ref. 10) que el transporte de
materia involucrado en el proceso de sobrecalentamiento es, en buena medida, ocasionado
por el pasaje de los limites de grano durante el crecimiento de la estructura austenitica.

Esta hipotesis plantea la interesante posibilidad practica de disminuir la incidencia del
sobrecalentamiento a traves de un control del proceso de crecimiento del grano austenitico,
(ref. 10).

A temperaturas superiores se observa fusion en diversas fases, generalmente sulfuros y
eventualmente fosfuros, que reducen también la ductilidad en caliente y que dan origen al
quemado.

23. Quemado

El quemado es consecuencia de altas temperaturas de recalentamiento (mayores a 1300 °C
dependiendo de la composicion) y causa la rotura del acero por decohesion de los granos
durante el trabajado o una extrema fragilidad del material a la temperatura ambiente, debido
a la penetracién intergranular de 6xido. Sin embargo, generalmente después de la laminacion
la naturaleza intergranular de la penetracion del 6xido queda enmascarada.
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Una vez que el acero ha resultado quemado, su ductilidad a temperaturas menores empeora
y esto lleva a la fisuracion superficial.

Esta pérdida de la ductilidad por quemado es irreversible ya que un calentamiento posterior
a temperaturas menores no restaura la ductilidad.

Un factor importante en la aparicion del quemado es la velocidad de deformacion, ya que
si esta es lo suficientemente grande como para que el trabajado se de en condiciones
adiabéticas, se producira un aumento importante de la temperatura del acero. Esto puede
hacer que la temperatura en alguna porcion del material supere la temperatura de quemado.

Diversos elementos disueltos en el acero (especialmente azufre y fosforo) que migran hacia
los limites de grano pueden reaccionar entre si formando compuestos que a mayor
temperatura pueden fundirse y de esta forma propician la absorcion de oxigeno debido a la
mayor solubilidad en los liquidos.

También debido a la migracion hacia los limites de grano, se pueden formar capas
monoatémicas de algunos elementos (por ejemplo Cu, S) que también contribuyen al
debilitamiento del acero a tan altas temperaturas.

De manera que a diferencia del sobrecalentamiento, la temperatura de quemado disminuye
con el aumento del contenido de azufre y se reduce ain mas con con el incremento del
contenido de foésforo. Como ocurre con el oxigeno, el fosforo difunde a gran velocidad hacia
el liquido formado impulsado por una mayor solubilidad en la fase liquida.

Como se mencion0 en la seccion 1.2.2., el fésforo es uno de los elementos que promueve
la formacion de MnS tipo Ill. De esta forma, después de calentamientos prolongados a las
temperaturas de quemado, el contenido de fosforo del liquido del borde de grano austenitico
puede hacerse lo suficientemente alto como para producir en el enfriamiento subsiguiente la
formacion de arreglos intergranulares de MnS tipo Ill. De esta forma se evita la morfologia
muy nociva caracteristica del tipo Il. Sin embargo, el contenido de fésforo es tan alto que
se forman laminas delgadas de fosfuro de hierro sobre los limites de grano austenitico y estas
tienen un efecto aun peor sobre la tenacidad, (ref. 5).

La causa bésica del sobrecalentamiento y del quemado es la relativamente baja estabilidad
de los sulfuros de manganeso en el acero a temperaturas elevadas. Una solucion para esto
consiste en producir sulfuros de alto punto de fusion que tengan una solubilidad muy baja
en la austenita. Esto puede lograrse mediante el tratamiento con tierras raras, lo que ha
probado ser muy efectivo en la eliminacion de ambos fendmenos, (ref. 5).

2.4. Maxima temperatura segura de recalentamiento (ref. 11)
En principio, la méxima temperatura segura de recalentamiento corresponde a un punto justo

por encima de la temperatura de maxima ductilidad. Decroix definié esta temperatura como
la ""temperatura de quemado incipiente™ (IBT) cuya pendiente en un grafico reduccion de
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area vs. temperatura es -0,1%/°C, (ver fig. 2.1).

Temperatura ( °C )

Fig. 2.1. Definicion de la temperatura de quemado
incipiente (IBT).

En la practica, generalmente se limita la temperatura de recalentamiento a valores 100-150
°C menores que lo indicado por la IBT para cada caso. Esta precaucion se debe a la
dificultad de controlar en forma muy exacta la temperatura de los productos de acero dentro
del homo. Ademas la IBT esta influenciada por la segregacién, de manera que el valor
medido puede no ser representativo de todo el lingote.

En los aceros al carbono-manganeso la IBT depende principalmente del contenido de carbono
como se muestra en la fig. 2.2.
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Fig. 2.2. Temperatura de quemado incipiente de aceros de bajo carbono en relacion con
la temperatura de sélidus Fe - C. Ref. 1L

Como se ve en la fig. 2.2. la linea de sélidus del diagrama hierro-carbono estd 150-200 °C
por encima de la IBT, siendo la diferencia entre ambas levemente mayor para contenidos
mayores de carbono. La temperatura maxima recomendada para el trabajado contempla un
margen de seguridad razonable contra la posibilidad de quemado. Estas temperaturas pueden
incrementarse en alrededor de 50 °C para acero forjado o cuando el control de la temperatura
y la atmosfera en el homo sea muy bueno.

2.5. Globulizaciém in situ de los sulfuros (ref. 10)

En el sobrecalentamiento los sulfuros que primero se solubilizan y luego precipitan en limites
de grano, lo hacen en forma globular aunque previamente estuvieran deformados. Este
cambio de morfologia puede verse en la fig. 2.2.

A mayores temperaturas, cercanas al punto de fusion del acero, se producen en los limites
de grano austenitico grupos de sulfuros filamentosos, (fig. 2.3.), con apariencia de sulfuros
tipo Il 'y que en la superficie de fractura intergranular muestran una forma caracteristica de
hoja de helecho, (fig. 2.4). Este tipo de estructura es generalmente atribuido al fendmeno de
quemado. La aparicion de helechos como consecuencia del quemado se adjudica a la
formacion de una pelicula intergranular fundida de sulfuro de manganeso, con alguna
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participacién eventual de segregaciones de fosforo en el proceso (ver 2.4). Esta pelicula
fundida es responsable del pronunciado descenso de la ductilidad en caliente y, en el caso
de soldaduras, de la aparicion de fisuras por licuacion. Durante el enfriamiento subsiguiente,
esta capa fundida solidifica adoptando la caracteristica morfologia de helechos.

Se puede observar en ocasiones un tipo de alteracion morfologica de las inclusiones
consistente en la globulizacion in situ de los sulfuros alargados originales. La misma da
lugar a la formacion de hileras o racimos de particulas globulares, (fig. 2.5.).

Un efecto interesante que, aparentemente, se produce durante la globulizacion in situ es la

separacion, en el caso de inclusiones duplex, de los sulfuros y los 6xidos en particulas
individuales.

Fig. 2.3. Sulfuros precipitados en forma globular en los
limites de grano austenitico (600 x). Ref. 10.
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Fig. 24. Sulfuros filamentosos producidos por
temperaturas de calentamiento cercanas a las de fusion

(1000 x).

Ref. 10.

Fig. 2.5. Fractura intergranular que
muestra la caracteristica forma de
helecho que producen los sulfuros de la
forma de la fig. 2.3. (800 x). Ref. 10.
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Fig. 2.6. Globulizacion "in situ™ de inclusiones alargadas
de sulfuro de manganeso (1000 x). Ref. 10.
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3. Deformabilidad y fractura de las inclusiones a altas temperaturas

3.1. Generalidades

El comportamiento de una inclusion durante el trabajado en caliente depende de la plasticidad
de la inclusién, de la plasticidad relativa de las distintas fases que forman la inclusién, y la
plasticidad relativa de la inclusion respecto de la matriz de acero. Otros factores que juegan
un papel importante en la deformacion de las inclusiones durante el trabajado en caliente del
acero son las fuerzas de friccion en la interface matriz inclusion, y la temperatura de
trabajado, (ref.2).

Si las inclusiones no acompafian la deformacion de la matriz, se constituiran en una fuente
potencial de defectos en los productos terminados, o incluso podran ocasionar la fractura
durante el trabajado. Por otro lado, si la deformabilidad de las inclusiones es alta, el
producto del trabajado tendra un alto grado de orientacion en sus inclusiones, y se tendra una
gran anisotropia en la resistencia a la rotura.

32 Evaluacién de la deformacién y plasticidad de las inclusiones

No es posible determinar la plasticidad absoluta de las inclusiones "in situ™ en el acero, y por
lo tanto se suele evaluar la deformacion de las inclusiones por comparacion con la sufrida
por la matriz. La relacion de la deformacion de la inclusion respecto de la deformacion de
la matriz se llama plasticidad relativa.

Un método empleado comunmente consiste en determinar la relacion de forma de las

inclusiones deformadas en secciones metalograficas longitudinales, y compararar esta con la
relacion de forma de la muestra deformada, (ec. 1).

A
V:-A ~ (1)
a,,

donde (b/a);= relacion de forma de las inclusiones (semilargo sobre semiancho)
y (b/a)m- relacion de forma de la muestra (semilargo sobre semiancho)

Este método supone que las inclusiones inicialmente son esféricas y que se deforman como
elipsoides, lo que a grandes deformaciones puede no ser el caso.

La extension de este concepto para la utilizacion de la deformacion verdadera se da en la ec.
2, suponiendo que el volumen de las inclusiones no varia durante el trabajado,(refs. 13y 14).
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@)

donde et=deformacion real de las inclusiones
ew=deformacioén real de la matriz
A =f /af =relacién de forma de la inclusiones después de la deformacion

at=ancho final de las inclusiones
b,= semilargo final de las inclusiones

Aq . . .
H=— = relacion de reduccion de la matriz

/?= una constante de valor 0,5 para laminacién plana (sin ensanchamiento), (ref. 13),
0 2/3 para laminacion de barra o trefilacion, (ref. 12).
AO= &rea transversal de la muestra antes de la deformacion

y A,= éarea transversal de la muestra después de la deformacion.

Nuevamente en esta formula se supone que las inclusiones inicialmente esféricas se deforman
en esferoides de relacion de forma constante en la seccidén longitudinal, lo que es cierto
solamente para pequefias deformaciones. Sin embargo este método ha demostrado ser util
en la determinacion de la plasticidad relativa de las inclusiones, (ref.2).

La deformacion real de las inclusiones puede relacionarse con su longitud proyectada en el
plano longitudinal, (ec. 3).

donde Ff=longitud total proyectada de las inclusiones por unidad de area después de la

deformacion y PO= longitud total proyectada de las inclusiones por unidad de area antes de
la deformacion.

Para que esta ecuacién se cumpla, se debe tener una distribucion inicial de inclusiones
esféricas de igual taimafio y la fraccion de volumen debe mantenerse constante. Esta ultima
condicién raramente se cumple en la practica (ref.2), pero es posible corregir los resultados
dividiendo las longitudes proyectadas por las fracciones de area medidas, como se hace en
la ec. 4.

4)
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donde A Af=fraccion en area de las inclusiones medida después de la deformacion
y AaO= fraccion en area de las inclusiones medida antes de la deformacion.

Las expresiones correspondientes a Pf y PO se dan en las ecs. 5y 6, respectivamente.

P fN Abr )

donde NA= numero observado de inclusiones por unidad de area
y 2¢y= longitud media observada de las inclusiones en la direccion de la deformacion,
despues de producida ésta.

Po™ ato (6)

donde 2 i*= diametro medio observado de las inclusiones antes de la deformacion.

Forma inicial (esfera) Forma final (elipsoide)

Fig. 3.1.a. Deformacion ideal de una inclusion esférica en la laminacion sin
ensanchamiento.

En el caso de laminacion sin ensanchamiento (fig. 3.1.a) los volimenes inicial y final de las
inclusiones estan dados por :

vo=" nao ; vr A ' TTalafbf
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Considerando que el volumen no cambia con la deformacion, se puede obtener una nueva
expresion para determinar el valor de A sin necesidadad de medirlo en forma directa:

df a0 )

Forma inicial (esfera)

Fig. 3.1.b. Deformacion ideal de una inclusion esférica bajo un estado cilindrico de
deformacion.

Para el caso en que las inclusiones sufren igual deformacion en la direccion perpendicular
al plano longitudinal de la muestra y en su direccion transversal (estado cilindrico de
deformacion) como se ve en la fig. 3.1.b que puede darse en la laminacion de planos con
ensanchamiento, laminacion no plana de ciertas secciones y trefilacion, los volimenes inicial
y final estan dados por:

vo:A'rrao v i naf I

De nuevo a partir de la conservacién del volumen, se puede obtener un valor de A para
estos casos:

u 32 p 3

¢-A  =(%) ©)
ao po
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Si se mide la relacion entre la deformacion de las inclusiones y la deformacion de la matriz
para diferentes grados de deformacién de la muestra, se puede trazar una curva como la de

la fig. 3.2., y de esta se puede obtener el valor de v para cualquier valor de em, como el
cociente entre ordenada y abscisa.

Gran parte de los datos publicados utilizan la relacion v=fl/gm, que esta representada por
una secante en la curva de la fig. 3.2. Pero este valor no es mas que el promedio de los
valores de v para em = 0 y el verdadero valor de em utilizado para la medicién. Si la
inclusion deja de deformarse a algun valor intermedio de em, el valor de v es finito, y por
lo tanto las inclusiones exhiben una plasticidad aparente, cuando de hecho han dejado de
deformarse. De esta forma, se puede obtener el mismo valor de v para inclusiones que
tienen curvas ei vs. em muy distintas.

Un valor mas realista de v se obtiene de la tangente de una curva como la de la fig. 3.2.,
ckj (km. Este valor varia con em, y es maximo para em = 0. A este Ultimo valor de v se
lo puede Ilamar plasticidad relativa méxima inicial y se la utilizard en las discusiones que
siguen.

—

d6 09 CPBGE

&KHETIPC

Fig. 3.2. Ejemplo de una relacion entre la deformacion de
las inclusiones y la deformacion de la matriz. Ref. 2.
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Deberia considerarse también la deformacion en 3 dimensiones que sufren las inclusiones.
En efecto, si bien en la laminacion y trefilacion de barras la suposicion de un estado
cilindrico de tensiones puede ser legitimo y las inclusiones se deforman en elipsoides prolate
(ver fig. 3.45), en laminacion con ensanchamiento de productos planos (relacion entre espesor
y ancho a la entrada > 10), por ejemplo, no se puede utilizar la hipotesis de deformacién
plana. Esto significa que en este caso, el ensanchamiento de las inclusiones no sera
despreciable, y por lo tanto seria interesante medir la plasticidad relativa en tres dimensiones.
Mas aun, a altas deformaciones, las formas de las inclusiones se hacen tan irregulares que
ya no exhiben relaciones de formas constantes, hasta que se distorsionan al grado de que no
tiene sentido hablar de relacion de forma.

Cuando se deforma plasticamente el acero, uno o mas de los casos que siguen pueden darse:
a) la inclusion se fractura;
b) la inclusion fluye y se deforma plasticamente, manteniendo la continuidad con el acero;

c) la inclusion se despega del acero produciendo una cavidad, (se ha sugerido que los huecos
alrededor de las inclusiones se forman para v <0,5).

3.3. Factores que afectan la plasticidad de las inclusiones

3.3.1. Efecto de la resistencia de las inclusiones y de la matriz (ref. 2)

Uno de los factores mas importantes que controlan la plasticidad relativa de una inclusion
es la resistencia relativa de la inclusion respecto de la de la matriz.

En la fig. 3.3. se muestra una relacién entre v y la relacion a=ajam, donde a, y am son
las tensiones de fluencia de la inclusion y de la matriz respectivamente. Esta figura indica

que las inclusiones pueden tener cierta plasticidad, ain cuando a = 6, es decir cuando la
inclusion tiene una resistencia igual a 6 veces la resistencia de la matriz.

Por otro lado, algunos investigadores han demostrado que en algunos casos v se hace cero

a valores de a « 2, lo que se puede predecir tedricamente, si se hace la hipotesis poco realista
de que la inclusion y la matriz tienen el mismo exponente de endurecimiento. Con esta

Gltima condicion, la plasticidad relativa v estd dada por la ec. 9.

,_ £, 2senh{\-ii)
7 ©
@-rif2+an-\)
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donde e =deformacion verdadera de la inclusién
sw= deformacion verdadera de la matriz

a . . . L L, . .
a =— =tension de flujo de la inclusion / tension de flujo de la matriz
ta

y n= exponente de endurecimiento de la inclusién y de la matriz (se suponen iguales).

Debido a la recuperacién dinamica y recristalizacion durante las operaciones de trabajado en

caliente se entiende que el valor de n variard ampliamente y el efecto de variar este
exponente sobre la plasticidad relativa se muestra en la fig. 3.4.

A valores bajos de n, propios de la deformacion a alta temperatura y bajo endurecimiento
por trabajado, la plasticidad tiende a 0 a a ~ 2, pero a temperaturas menores donde se tendra

un valor mayor de n, v tiende a 0 para a~ 6. Esta diferencia puede relacionarse también
con la naturaleza de la interfase inclusion-matriz.

Vi

Fig. 3.3. Curva tipica que muestra la relacion entre la plasticidad relativa y la relacion
de resistencias. Ref. 2.
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Fig. 3.4. Efecto del exponente de endurecimiento en la relacion entre la plasticidad
relativa y la relacion de resistencias.

3.3.2. Efecto de la interfase matriz/inclusion (ref. 2)

El valor de a = 2 para el cual v tiende a 0 corresponde a interfases de pobre resistencia,
pero a >6 para interfases resistentes. Esto revela claramente la importancia de la interfase.

Con una interfase resistente, la deformacion puede transferirse en forma mas efectiva a la
inclusion que resulta obligada a deformarse, aun a valores altos de su tension de flujo
respecto de los de la matriz. Con una interfase de menor resistencia, en cambio, la
deformacion no se transmite tan facilmente a la inclusion y se produce algo de deslizamiento
en la interfase matriz/inclusion, de manera que la matriz se deforma alrededor de la inclusion,

y la inclusion se deforma muy poco.
Ademas, la resistencia de la interfase es importante en el control de la decohesion que puede

ocurrir durante la deformacion, y la formacion de cavidades o huecos en los extremos de las
inclusiones que no se deforman (ver fig. 3.14).

A valores altos de el efecto de la resistencia de la interfase es muy importante, ya que
controla en gran medida si las inclusiones duras se deformaran o no. A valores bajos de at,
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en cambio, el efecto de la interfase sobre la plasticidad de la inclusion no es muy importante.

Como la mayoria de las inclusiones estan unidas debilmente a la matriz, es probable que los
modelos matematicos no sean representativos del comportamiento de las inclusiones en el
acero, especialmente si se tiene en cuenta que el exponente de endurecimiento de las
inclusiones y de la matriz se suponen idénticos.

Otro factor que concierne a la resistencia de las inclusiones a deformarse es el valor de aj,
independientemente del valor de a, o de la calidad de la interfase. Este factor puede
referirse como la capacidad intrinseca de la inclusion para deformarse y para valores de ai

muy altos, la inclusion sera intrinsecamente no plastica (independientemente de los otros
factores analizados).

333. Naturaleza de la inclusion (ref. 2)

Desde el punto de vista de sus caracteristicas de deformacion y fractura, las inclusiones
pueden categorizarse en:

i) Inclusiones intrinsecamente plésticas, como el MnS, que muestran un cambio gradual
de plasticidad en un rango amplio de temperatura.

ii) Inclusiones vitreas, que se comportan rigidamente a bajas temperaturas pero se hacen
plasticas a alguna temperatura critica caracteristica. Inclusiones tipicas de este tipo son los
silicatos vitreos.

iif) Inclusiones de cristales ionicos, como por ejemplo los silicatos cristalinos, espinelas,
sesquioxidos y ciertos calcio aluminatos. Estos no tienen plasticidad y frecuentemente se
comportan de manera fragil hasta que alcanzan su temperatura de sélidus en la que adquieren
un comportamiento fluido. Su temperatura de transicion no plastico-plastico se aproxima a
su temperatura de sélidus.

Debe tenerse cuidado en la utilizacion de un solo valor como representativo de la plasticidad
(indice de plasticidad), particularmente el valor maximo inicial de la plasticidad relativa, para
predecir la forma en la que se deformaran las distintas inclusiones. Esto se debe a que el

valor de v disminuye con el incremento de la deformacion de la matriz, como se ve en la

flg. 3.2. Por ejemplo, un silicato fluido puede tener un v mucho mayor que el MnS a
valores bajos de la deformacion de la matriz, pero a grandes deformaciones de esta Ultima,
sera el MnS el que formara las inclusiones mas alargadas.

Otros aspectos de la naturaleza de las inclusiones pueden influir la plasticidad relativa por
su efecto sobre la tension de fluencia de la inclusion (a,):

i) La inclusion puede estar endurecida por solucion sélida, lo que incrementard aj y
disminuira v . Esta es posiblemente la razén por la cual el MnS tipo I, que puede contener

oxigeno en solucion, es menos plastico que el tipo Il
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De manera similar, se ha encontrado que elementos que reemplazan al Mn en el MnS
producen también un efecto de endurecimiento por solucion solida, al igual que en los
seleniuros.

Se puede observar, por ejemplo, que el MnS rico en Cr en el acero inoxidable exhibe una
plasticidad menor que el MnS en los aceros de baja aleacion, y que el Zr o el Ca disueltos
en el MnS disminuyen también su plasticidad. De hecho, estos dos ultimos efectos
constituyen la base del control de forma de los sulfuros.

ii) Las particulas de segunda fase presentes en la inclusiéon pueden servir como soporte

mecanico y disminuir su plasticidad. Por ejemplo el MnS puede endurecerse (decrece su
v ) por la precipitacion de particulas finas de MnO o FeS. Sin embargo, estos efectos

pueden alterar la plasticidad relativa de modos diferentes, dependiendo de la naturaleza y
composicion de los precipitados.

Las inclusiones pueden contener precipitados de segunda fase de mayor volumen, tales
como dendritas de alimina o espinelas en una matriz silicato. Estos pueden ser
completamente indeformables y pueden proveer un verdadero soporte mecéanico. Durante
el trabajado en caliente de estas inclusiones la fase mas plastica puede resultar despegada
en forma de tiras de la fase menos deformable, formandose un rosario de particulas
individuales mas duras. Si esas particulas tienen angulos vivos, pueden actuar como
potentes concentradores de tensiones.

Un efecto similar se puede ver en el caso de fases duras como la silice precipitada en la
periferia de un silicato vitreo, o en el caso de la alumina alrededor de una inclusion.
Durante la deformacion, la fase periférica puede reducir la plasticidad de la inclusion como
un todo, (fig. 3.5.), pero cuando se rompe a deformaciones mayores, puede llevar a que
se formen fragmentos angulares en una matriz muy plastica, y esta Gltima puede
resultar separada de los fragmentos mas duros, (figs. 3.6. y 3.7.).
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Fig. 3.5. Soporte mecanico provisto por la
periferia de silice en un silicato, en la
condicién "as cast" (600x). Ref. 2.

Fig. 3.6. La misma inclusion de la fig. 3.4.
levemente deformada y la periferia
fracturada (600x). Ref. 2.
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3.7. La misma inclusién de la fig. 3.5. sometida a una gran deformacion con la
silice completamente fracturada (300x). Ref. 2.

33.4. Tamafo de la inclusion (ref. 2)

Varios autores han demostrado que las particulas pequefias se deforman con menor facilidad
que las grandes, como muestra la fig. 3.8.

Se puede analizar este efecto en funcion de la energia requerida para crear la nueva interfase
a medida que las inclusiones se deforman. La energia requerida para crear la nueva interfase,
por unidad de volumen, estd dada por la ec. 10.

E 4yej
= P enne. (10)

donde y = energia superficial por unidad de area
£j= deformacion verdadera de la inclusion
a= diametro inicial de la inclusion.

Para inclusiones de didmetro mayor que 5nm los efectos de energia superficial no son

importantes, pero para inclusiones de diametro inicial menor que 1"im, la energia puede ser
prohibitivamente alta.

De esta forma, las inclusiones pequefias son mas dificiles de deformar, y para inclusiones de
didmetro menor que 2-3\un éstas son indeformables. Este limite es bastante mayor que el
que predice la ec. 10, lo que indica que puede haber otros mecanismos involucrados (como
la rotacion de las inclusiones).

Se ha observado también que para didmetros iniciales mayores que el tamafio de las
particulas tiene un efecto pequefio en la plasticidad de las inclusiones.



Fig. 3.8. Infiuencia del tamafio de las inclusiones en su plasticidad relativa. Ref. 2.

3.3.5. Temperatura (ref. 2)

La temperatura tiene su maxima influencia en la plasticidad relativa mediante su efecto sobre
la relacion de resistencias a. Esto puede traducirse en un aumento o disminucion de v con

el incremento de la temperatura. Por ejemplo, el MnS muestra una disminucion de v con
el incremento de la temperatura, mientras que los silicatos no se hacen deformables hasta que
se supera cierta temperatura critica.

A las temperaturas més altas, v decrece nuevamente en el caso de los silicatos vitreos
porque a esas temperaturas la viscocidad de los silicatos disminuye menos rdpidamente que
la tension de flujo de la matriz de acero, am. De manera que, se observa un maximo en v
justo por encima de la temperatura de transicion no plastico-plastico para los silicatos vitreos,
como se observa en la fig. 3.9.

3.3.6. Deformacion (ref. 2)

A medida que se incrementa la deformacion de la matriz (em) hay una reduccion en la
plasticidad relativa (v) a medida que la inclusion se hace més alargada.

Esto se debe probablemente a un efecto de corte inicial de la inclusion que se encuentra bajo

una cupla relativamente grande que actla en sus extremos, seguida de rotacion para producir
una forma alineada con el flujo del material.
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Esto, junto con el afinamiento de las inclusiones a medida que progresa la deformacion, lleva
a una cupla menor con un menor gradiente de velocidad a través de la inclusion.

En la fig. 3.9. puede verse un ejemplo de la variacion de v con em. Algunos investigadores
la atribuyen al endurecimiento por trabajado de las inclusiones.

Fig. 3.9. Efecto de la deformacion de la matriz y la temperatura en la plasticidad
relativa de inclusiones que contienen 25 % (FeMn)O, 15% A1 3, 60 % Si02. Ref.
2.
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3.3.7. Velocidad de deformacion (ref. 2)

Tedricamente, el incremento de la velocidad de deformacion incrementaria la tension de flujo
de la matriz, am, con lo que disminuiria la relacion a=ai/amy por lo tanto se incrementaria
la plasticidad relativa de las inclusiones. Se ha observado que esto no se da en la realidad,
al menos para cambios en la velocidad de deformacion = 2, posiblemente porque ai es mas
sensible a la velocidad de deformacion que am.

Un analisis tedrico del efecto de incrementar la velocidad de deformacion indica que
produciria un incremento de la temperatura de transicion plastico-no plastico de los silicatos
vitreos y disminuiria su plasticidad relativa maxima. Sin embargo, no hay evidencia
experimental al respecto.

33.8. Presion hidrostatica (ref. 2)

La presion hidrostatica puede hacer que los materiales fragiles se hagan muy deformables,
y a este motivo se atribuye la gran plasticidad que presenta el MnS en el acero comparado
con su comportamiento fragil cuando se encuentra aislado de la matriz de acero. Tal presion
hidrostatica puede desarrollarse durante la laminacion y, aunque los efectos de tal presion adn
no han sido investigados lo suficiente, se puede esperar que incremente la plasticidad relativa.

Por lo tanto, factores tales como espesor de la muestra, velocidad de deformacion, carga de

laminacion y didametro de los rodillos (todos ellos afectando la magnitud de la presion
hidrostatica desarrollada), puede esperarse que influyan en la plasticidad de las inclusiones.
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3.4. Plasticidad y fractura de los silicatos

A temperaturas de trabajado bajas, las inclusiones silicato son relativamente no plasticas, y
se fracturan o se despegan de la matriz de acero més de lo que se deforman, pero a
temperaturas altas se hacen muy plésticas y frecuentemente pueden tener una plasticidad
mayor que la matriz de acero. La fractura y/o la plasticidad de los silicatos durante el
trabajado en caliente controla su morfologia y distribucién y, por lo tanto, su efecto sobre las
propiedades finales de los productos de acero.

En el caso de las inclusiones silicato, hay una temperatura (6C) por encima de la cual la
plasticidad se incrementa marcadamente, (fig. 3.10.). Se ha demostrado también que esta
temperatura es muy sensible a la composicion del silicato, (ref.6).

Fig. 3.10. Variacion del indice de plasticidad con la temperatura de laminacion. Ref.
2.

En la condicion "as cast", los silicatos son usualmente esféricos, y frecuentemente se
fracturan a lo largo de la direccion de maxima tension de corte (a 45° de la direccion de
laminacion, como puede verse en la fig. 3.11.).

Frecuentemente los silicatos esfericos se fracturan por un plano diametral, pero a veces se
pueden fracturar por planos no diametrales. A consecuencia de esto los fragmentos mas
pequefios pueden rotar de manera de presentar menor resistencia a la deformacién, (fig.
3.12)). Otras veces, los fragmentos pequefios pueden saltar de la inclusion principal y
desperdigarse alineandose con la direccion de trabajado, (fig. 3.13.).

Para analizar el comportamiento la plasticidad y la fractura de los silicatos, se hace necesario
distinguir entre silicatos vitreos, cristalinos, y daplex.

182



Fig. 3.11. Inclusion silicato fracturada
segun el plano a 45° respecto de la
direccion de deformacion (750x). Ref.
2.

Fig. 3.12. Inclusién silicato fracturada segin un
plano no diametral (750x). Ref. 2.

Fig. 3.13. Inclusidn silicato fracturada con
sus fragmentos alineados con la direccion
de deformacién (750x). Ref. 2.
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3.4.1. Silicatos vitreos (ref. 2)

Estas inclusiones son rigidas a temperaturas por debajo de la temperatura de transicién no
plastico-plastico. En general, se observa que los silicatos vitreos esféricos son también
resistentes a la fractura, probablemente debido a la ausencia de limites de fase y/o planos de
clivaje.

Existen evidencias experimentales de que se produce una decohesion en la interfase
inclusion/matriz, dando origen a los clasicos huecos en los extremos de la inclusién, (fig.
3.14), que son caracteristicos de todas las inclusiones no deformables.

Es posible que esas inclusiones esféricas roten durante la deformacion del acero bajo la
accion de la cupla generada por el gradiente de velocidad de deformacién de corte generado.

A temperaturas mayores que la de transicion no plastico-plastico, la menor viscosidad de los
silicatos vitreos permite que éstos se deformen facilmente y con el incremento de la
deformacion de la matriz, continten deformandose, aunque a una velocidad menor.

A deformaciones muy grandes de la matriz, las inclusiones que estan proximas entre si
tienden a juntarse, (fig. 3.15.). A medida que las inclusiones se alargan, se produce una
deformacion irregular debido a que el flujo laminar se hace inestable bajo la accién de
perturbaciones en el patron de flujo. Esto origina el efecto de aglutinacion y angostamiento
("pinch and swell effect™), es decir, la formacion de inclusiones en forma de cintas de espesor
variable que pueden observarse en la fig. 3.16.

Fig. 3.14. Huecos conicos
producidos en tomo a una
inclusién silicato (en = 1,2 a 1150
°C 1000x). Ref. 2
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Fig. 3.15. Coalescencia de silicatos plasticos muy cercanos
durante la laminacion (em= 1,5 a 1300 °C 150x)

Fig. 3.16. Filamento de silicato de
espesor variable (400x). Ref. 2.

Finalmente, a las temperaturas y/o deformaciones mas altas, las secciones mas finas de las
inclusiones se rompen para formar agujeros y los bordes de las regiones rotas se engrosan
y esferoidizan debido a los efectos de tensién superficial, (figs. 3.17. y 3.18.).  Esto puede
llevar a la formacion de particulas esféricas mas pequefias diseminadas en el metal.
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Fig. 3.17. Inclusion silicato de espesor variable en la que
se aprecia el comienzo de su rotura (400x). Ref. 2.

Durante el trabajado del acero, éste pierde rapidamente su tempertatura por radiacion térmica,
y los silicatos vitreos que fueron plasticos a temperaturas mas altas se hacen no plasticos
cuando pasan por la temperatura de transicion y comienzan a fracturarse. Si las inclusiones
han sido deformadas apenas levemente antes que la temperatura caiga por debajo de la
temperatura de transicion, tienden a triturarse, a fisurarse generalizadamente, y a cortarse,
(fig. 3.19.). Frecuentemente los fragmentos cortados se separan a medida que el metal se
introduce entre ellos, (fig. 3.20.), y los fragmentos rotan y adoptan un arreglo segun la
direccion de flujo, (fig. 3.21.).

Se observa que son los extremos mas finos de las inclusiones vitreas alargadas, que
generalmente muestran los efectos de trituracion. EI hecho de que algunas de las fisuras
resulten arrestadas antes de atravesar toda la inclusion, (fig. 3.19.), indica que ain debajo de
la temperatura de transicién no plastico-plastico, hay cierta plasticidad residual en los
silicatos vitreos como para permitir un redondeamiento del extremo de la fisura.

En el caso de los silicatos vitreos inicialmente muy deformados que se someten a una
deformacion aun mayor a una temperatura mucho menor que la temperatura de transicion,
comienzan a romperse por la formacion de fracturas transversales, (fig. 3.22.), probablemente
debido a la accién de corte generada por las fuerzas compresivas de laminacion, como se
puede ver en las figs. 3.23 y 3.24. También se produce una rotacion de los fragmentos.

Una caracteristica interesante de los silicatos vitreos deformados a temperaturas bien por

debajo de la temperatura de transicion es su apariencia similar a una soga, que es indicativo
de un efecto de retorcido debido al flujo plastico interno dentro del silicato.
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Fig. 3.18. Imagen obtenida con microscopio
de transmision que muestra la variacion del
espesor, la rotura, el engrosamiento y la
esferoidizacion (4200x). Ref. 2.
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Fig. 3.19. Inclusion silicato fracturada (deformacion 0,3 a 925 °C,
750x). Ref. 2.

Fig. 3.20. Similar a la de la fig.
3.18. (250x). Ref. 2.
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Fig. 3.21. Fragmentos de la inclusion silicato que
comienzan a rotar e intrusiones metalicas en las fisuras
(500x). Ref. 2.

Fig. 3.22. Fractura transversal de un silicato
deformado primero hasta una reduccion H=I,5 a
1300 °C y después hasta H=0,3 a 925 °C, (50x).
Ref. 2.

Fig. 3.23. Similar a la fig. 3.22. pero bajo
microscopio electronico de barrido (600x). Ref.
2.



Fig. 3.24. Similar a la fig. 3.23. (600x). Ref. 2.

3.4.2. Silicatos cristalinos (ref. 2)

Existen estudios realizados sobre las caracteristicas de fractura de varias inclusiones silicato
cristalinas del tipo rodonita, tefroita, espesartita y cordierita.

Los silicatos cristalinos pueden formarse directamente en la colada, o pueden generarse por
la devitrificacion de los silicatos vitreos durante el calentamiento previo a la laminacion o
durante el proceso de laminacion. Se ha observado que la deformacion en caliente
frecuentemente extiende la devitrificacion o cristalizacion de los silicatos vitreos.

Frecuentemente los cristales silicato se encuentran en la forma de ldminas interconectadas
dentro de la inclusion original, sea ésta esférica o alargada. La totalidad de la inclusion
puede estar constituida por los cristales de silicato, o bien pueden estar embebidos en el
vidrio residual, o en un eutectico que puede estar formado por uno o mas silicatos y/o
(FeMn)O.

Los silicatos cristalinos s6lo se hacen plasticos (o fluidos) a su temperatura de solidus y, en
el caso de estructuras eutécticas, esa temperatura es menor que el punto de fusién de los
silicatos cristalinos. De esta forma, se observa que los silicatos cristalinos se dan en una
matriz fluida dentro de las inclusiones.

En la condicion "as cast”, los silicatos cristalinos globulares se fracturan cuando se laminan
a temperaturas por debajo de la temperatura de transicién no plastico-plastico. Se producen
los huecos conicos usuales y los fragmentos rotan y se orientan seguin la direccion de flujo,
y se diseminan formando filamentos, (figs. 3.25-3.27).

Si la temperatura es lo suficientemente alta, el metal puede introducirse en las fisuras, (fig.
3.25.). Cuando se lamina a temperaturas mayores a la de transicion, estas inclusiones se
funden y se comportan de modo fluido. Sin embargo, a medida que la temperatura de
laminacion decrece, los silicatos fluidos alargados frecuentemente se cristalizan y se observa
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que, cuando las inclusiones se componen enteramente de cristales silicato, la fractura tiende
a darse a lo largo de los limites de los cristales.

Fig. 3.25. Silicato cristalino fisurado donde se observa el
ingreso del metal en las fisuras de la inclusion (400x).
Ref. 2.

Fig. 3.26. Fragmentos de un silicato cristalino rotados y
diseminados (400x). Ref. 2.
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Fig. 3.27. Fragmento desprendido del silicato cristalino
original que se orientd segun la direccion de flujo (500 x).
Ref. 2.

Inicialmente se forman los huecos en los limites entre los cristales silicato. Estos huecos son
analogos a las cavidades que se producen en los limites de grano del metal durante el
trabajado en caliente. Este fendmeno se debe al deslizamiento de los limites de grano. A
medida que la fractura progresa los huecos se conectan y se da una fractura completa sobre
los limites de los cristales silicato. Los cristales se deslizan a lo largo de los limites, (fig.
3.28) hasta que quedan completamente separados, (fig. 3.29), y cuando la temperatura es lo
suficientemente baja, el metal no ingresa en el espacio existente entre los cristales silicato.

A temperaturas mayores o deformaciones grandes de la matriz, los cristales silicato
individuales se separan completamente, formando un filamento discontinuo de laminillas de
silicato que casi siempre han rotado para presentar un arreglo alineado con la direccién de
flujo, (fig. 3.30).

N
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Fig. 3.28. Separacion de los granos de una inclusion silicato cristalina con una
deformacion de 1,8 a 1250 °C, (600x). Ref. 2.
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Fig. 3.29. Fragmentos separados de una inclusion silicato cristalina mostrando las colas
de eutéctico (3000x). Ref. 2.

Sin embargo, en muchos casos la inclusibn no consta sélo de cristales silicatos, y
especialmente cuando la deformacion ha causado la cristalizacion parcial en las inclusiones
deformadas los cristales silicato se dan en una matriz fluida o plastica. La matriz que esta
entre los cristales silicato y que tiene baja viscosidad se afina (fig. 3.31), y finalmente se
fragmenta (fig. 3.32), permitiendo de esta forma los cristales silicato se deslicen y se
desprendan unos de otros, (fig. 3.33).

El silicato fluido que estd entre los cristales frecuentemente forma una estructura eutectica
en el enfriamiento subsiguiente. Finalmente los cristales silicato individuales, con sus colas
fluidas, se aislan unos de otros, (fig. 3.34).

Como se ve en la fig. 3.35, la imagen que da la microscopia Optica de los filamentos
discontinuos puede llevar a la mala interpretacion de que los silicatos alargados se han
fracturado mecénicamente en forma fragil.



Fig. 3.31. Cristales de silicato en una matriz de silicato fluido, deformado a 1250 °C,
(1500x). Ref. 2.

. t*

Fig. 3.32. Rotura de la matriz fluida de una inclusion silicato que contiene también
silicatos cristalinos deformados a 1250 °C, (2000x). Ref. 2.

Fig. 3.33. Similar a 3.32 pero a mayor deformacion, (2000x). Ref. 2.
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Fig. 3.34. Fragmento separado de una inclusion silicato donde se aprecian los
cristales y las colas de eutéctico (Fe Mn)0 (3000x). Ref. 2.

Fig. 3.35. Similar a la fig. 3.33. pero bajo
microscopio optico, (200x). Ref. 2.

3.4.3. Silicatos duplex (ref. 2)

La presencia de particulas de una segunda fase en el silicato puede tener una marcada
influencia en el modo de fractura.

A temperaturas inferiores a la de transicidn, la presencia por ejemplo de particulas de
espinela o wastita, que son muy frecuentes en los silicatos, hace que la fractura se de a lo
largo de la interfase entre la matriz del silicato y la particula de segunda fase.

Un ejemplo de este efecto puede verse en la fig. 3.36., para una matriz de SiOz conteniendo
particulas de (FeMn)0. Se produce luego la erosion de los fragmentos menos plasticos, para
formar filamentos (fig. 3.37) y puede darse la introduccion del metal en las fisuras, pero las
particulas fracturadas podran también contener muchos huecos o discontinuidades.
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Fig. 3.36. Fractura y formacion de
cavidades en las interfases de una

inclusion daplex (Fe Mn)0-Si02 Fig. 3.37. Similar a la fig. 3.36. pero con
em=0,6 a 1000 °C (IOOOx). Ref. una £m=0,9 a 1000 °C, se nota la erosion
2. de los fragmentos que adoptan la forma de

filamento, (I000x). Ref. 2.

Fig. 3.38. Similar a las figs. de arriba pero con una
em=0,6 a 1150 °C (500x). Ref. 2.
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Si la deformacidn se produce a una temperatura mayor que la de transicién, se pone de
manifiesto el efecto de soporte mecanico de la inclusion por parte de la fase més rigida, (fig.
3.38), pero al incrementar la deformacion el silicato pléstico se estira apartandose de las
particulas indeformables, (figs 3.39 y 3.40), y el silicato finalmente se rompe para producir
filamentos discontinuos, (fig. 3.41.). Este efecto se muestra claramente en las figs. 3.42-
3.44. El silicato plastico, si era liquido a la temperatura de deformacion, forma un eutéctico
en el enfriamiento subsiguiente, (fig. 3.44.).

Fig. 3.39. La misma inclusion de la fig.
3.37. en = 0,9 a 1150 °C, (500x). Ref. 2.

Fig. 3.40. La misma inclusion Em= 1,2 a 1150
°C, (500x). Ref. 2.

Fig. 3.41. La misma inclusion em = 1,8 a 1250 °C,
(500x). Ref. 2.
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Fig. 3.42. Inclusion Fig. 3.43. Similar a fig.
duplex (Fe Mn)0 - 3.42. (3000x). Ref. 2.
Si02 Em = 12 a

1150 °C, se aprecia

el estiramiento de la

matriz silicato fluida

del (Fe Mn)0, (

3000x). Ref. 2.
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Fig. 3.44. Similar a las figs. 3.42 y 3.43. (1500x). Ref. 2.

direccion de laminacién

elipsoide prolate

Fig. 3.45. Formas de elipsoide que pueden adoptar las inclusiones esféricas cuando se
deforman como consecuencia de la laminacién del acero.

Aunque no existen evidencias al respecto, se puede suponer que las particulas de alumina
dentro de una inclusién alimino-silicato provocardn un comportamiento similar, (ref.2).

Las inclusiones silicato duplex que contienen segundas fases menos plasticas, tienden a
fracturarse a deformaciones menores que las inclusiones de una sola fase vitreas o cristalinas,
(ref. 2).

La presencia de estas fisuras en silicatos, que no son llenadas facilmente por el flujo metalico
dentro de ellas a las relativamente bajas temperaturas en la que se forman, es sin duda una
fuente de la iniciacion de fisuracion del acero, (ref. 2).

Sin embargo, el laminado de un lingote suele comenzarse a alta temperatura (mayor que 90

a la que los silicatos son muy plasticos y por lo tanto se deforman como elipsoides o
filamentos alargados y continuos.
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En productos no planos como el alambron, la barra y la palanquilla, los silicatos deformados
tienen una seccion circular mas o menos constante (podemos referimos a esta forma como
cilindrica), mientras que en productos laminados planos tales como la chapa gruesa o el fleje,
pueden tomar la forma de elipsoides prolongados en los polos (prolate) o achatados en los
polos (6blate), (fig. 3.45.), o particulas en forma de placas.

Fig. 3.46. Inclusion silicato filamentosa partida en forma
transversal (750x). Ref. 2.

A medida que la temperatura de trabajado disminuye, los silicatos se hacen menos plasticos,
hasta llegar a ser fragiles. Este es el caso cuando se lamina chapa delgada, cuya temperatura
de terminacion es baja, como en las chapas de acero sometidas a laminacién controlada.
Los silicatos en forma de filamentos cilindricos o de placas comienzan a Asurarse
transversalmente a la direccion de laminacion, (fig. 3.45).

Al principio, estas fisuras son muy estrechas para que el metal pueda fluir dentro de ellas,
pero si la deformacién continua, o si el material es recalentado para seguir deformandolo, el
metal puede llenar los espacios entre los fragmentos rotos, los que se alejan unos de otros,
(fig. 3.47).

La presencia de segundas fases dentro de los silicatos actia de una manera similar a la
descripta para particulas esféricas, produciéndose la fisura en la interfase. Sin embargo, en
un silicato ddplex que ha sido deformado plasticamente, las fases menos pléasticas
invariablemente son expulsadas hacia la interfase metal inclusion, e inclusive pueden
introducirse en la matriz del metal, como puede verse en la fig. 3.48, (ref. 2). En tal posicion
estas fases experimentan fuerzas muy grandes debidas al flujo de metal, particularmente a
temperaturas relativamente bajas en las que el mismo silicato no se esta deformando. Esto,
junto con la fisuracién en la interfase silicato-segunda fase, puede causar que las particulas
mas duras de segunda fase sean expulsadas del silicato, (fig. 3.48), y diseminadas a lo largo
de la direccion de flujo del metal, generando filamentos discontinuos de particulas de
segunda fase que no estan asociadas con el silicato original, como puede verse en la fig.
3.49, (ref. 2).
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Fig. 3.47. Fragmentos de wuna inclusion silicato muy
separados por la deformacion (750x). Ref. 2.

Fig. 3.48. Expulsion de las particulas de segunda fase mas
duras en una inclusion silicato ddplex, (750x). Ref. 2.

Fig. 3.49. A mayor deformacion los fragmentos de las
fases que formaban la inclusion duplex se alinean con
la direccion de la deformacion, (750x). Ref. 2.

201



3.4.4. Factores que controlan la plasticidad de los silicatos (ref. 2)

A continuacion se detallan los factores que controlan la plasticidad de los silicatos:

a) Temperatura

Como puede apreciarse en la fig. 3.10, la temperatura es el factor que ejerce la mayor
influencia sobre la plasticidad de los silicatos.

En los silicatos vitreos la temperatura de transicion es comunmente varios cientos de grados
mas baja que la correspondiente a la temperatura de sélidus mientras que para los silicatos
cristalinos coincide con esta Gltima. El contenido de CaO puede tener un efecto muy
importante en el valor de la temperatura de transicion.

b) Reduccion durante el trabajado en caliente

Los valores de plasticidad relativa de las inclusiones respecto del acero, son generalmente
mayores cuanto menores son las reducciones. Esto ha sido demostrado por varios
investigadores para la wdstita, sulfuros, y alumino silicatos.

Las razones de este efecto no han sido determinadas claramente. Es dificil comparar la
plasticidad de una pequefia cantidad de inclusiones con la de una gran matriz de acero a
reducciones muy grandes.

Una explicacion probable del efecto observado es que con grandes deformaciones, las
inclusiones se hacen mas finas y entonces ofrecen menos resistencia al flujo de metal que
la que ofrecen las inclusiones mas esféricas presentes a bajas deformaciones. Sin embargo,
la cuestion es mas complicada que esto, ya que la superficie de la inclusion sobre la cual
acttan las fuerzas de friccion crece a medida que la reduccion se incrementa, siendo la mayor
parte de esta superficie, paralela a la direccion de flujo del metal.

En una explicacion completa de este efecto deberian considerarse el flujo viscoso en las

capas limite adyacentes a la superficie de las inclusiones y las fuerzas interfaciales
inclusidn/acero.

¢) Tamario de las particulas

Existe consenso acerca del hecho de que las particulas pequefias son menos susceptibles de
ser deformadas que las grandes. La evidencia estd limitada a las inclusiones (Fe Mn)0 y
MnS, pero existen indicios de que el mismo efecto se aplica a los silicatos.

La explicacion aceptada es que el area sobre la cual pueden operar las fuerzas de friccién es
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menor para inclusiones pequefias que para las grandes, y entonces las fuerzas de deformacion
totales son menores. Ademads, se observa que las particulas pequefias sélo empiezan a
deformarse a temperaturas menores y deformaciones mayores, cuando presumiblemente las
fuerzas de deformacion son grandes.

d) Composicién

La composicion de los silicatos tiene una gran influencia en la temperatura minima a la que
puede observarse el comportamiento plastico.

Kiessling (ref. 6), ha demostrado esquematicamente que incrementando el contenido de CaO,
FeO,y Si02en el silicato, aumenta la temperatura 9C mientras que incrementando el MnO,

esa temperatura disminuye. Sin embargo, estas son generalizaciones que deben tratarse con
cuidado, ya que el problema es mas complicado.

Por ejemplo, se ha demostrado que los silicatos basados en 2Mn0.Si02 se hacen plasticos
a temperaturas mayores que aquellos basados en 2Fe0.Si02.

El incremento del contenido de MnO en los silicatos vitreos de hierro y manganeso baja la
temperatura de transicion, mientras que en los silicatos cristalinos esta temperatura se eleva

debido a que el MnO incrementa la temperatura eutéctica del sistema {FeMn)O0-olivina.

También se ha demostrado que el reemplazo del FeO por MgO en los silicatos de hierro
incrementa la temperatura a la cual se observa la plasticidad, como se representa en la fig.
3.50, (ref. 2).

La temperatura a la cual los silicatos se hacen muy plasticos estd relacionada con su
temperatura de fusién. Esto no significa que tengan que fundirse para tener una plasticidad
apreciable, ya que existen silicatos que se hacen muy deformables a temperaturas del orden
de los 825 °C, y ninguna de las inclusiones silicato comunes se funden a temperaturas tan
bajas. Esto puede verse en la fig. 3.51, en la que se representan los datos de diferentes
silicatos incluidos en la tabla I.
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Fig. 3.50. Efecto del reemplazo del FeO por MgO en la plasticidad de
los silicatos. Ref. 2.

Fig. 3.51. Relacion entre la temperatura media de fusion y la
temperatura minima de plasticidad de algunos silicatos. Ref. 2.
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TABLA L Temperaturas medias de fusion para diferentes inclusiones silicato.

Tipo  Composicion de la Temp. Temp. de Temp. de Temp.
inclusion (% en peso) min. de solidus liquidus media de

plasti- (°C) (°C) fusién
cidad (°C) (°C)

Tipo IOFeO, 30Si0, * 040 1180 1210 1195

1

Tipo  \MnO\ 29Si » 1020 1250 1350 1300

2

Tipo  59Fe0,?>Mn0,3AJ20v = 970 1180 1300 1240

3 32502

Tipo  A%Fe0AMNO,5A120" = 1070 1220 1350 1285

4 343i02%Mg0

Tipo  20Si02S0(Fe,Mn)C> = 850 1240 1330 1285

5

Tipo 505/02,50(FeMn)0 = 900 1240 1660 1450

6

Tipo  15Si0225{FeMn)0 = 1200 1240 1700 1470

7

Tipo  85Si0215(FeMu) O = 1250 1240 1700 1470

8

Tipo  45S/02 15AJ203 « 825 1080 1150 1115

J 40Fe0

Tipo  5Fe0,5QMnO; = 1000 1250 1400 1325

10 45Si02

En la fig. 3.51 puede verse que para la mayoria de los datos representados, existe una clara
relacion entre la temperatura media liquidus-sélidus y la temperatura de plasticidad. Las dos
observaciones marcadas con asterisco (inclusiones del tipo 3y 6 de la tabla I), no se ajustan
a esta relacién, y corresponden a inclusiones duplex, la que con 20 % de Si02 contiene
wiistita, y la que con 50 % de Si02 contiene tridimita. Estas dos fases son relativamente no

plasticas, por lo que puede concluirse que las inclusiones duplex de matriz silicato que
contienen una fase dura no deformable, se comportan de manera diferente.

Las inclusiones silicato del tipo 9 (tabla I), son de especial interés en la fabricacion de acero
semicalmado. Este tipo de inclusiones se da cuando se agrega al bafio una aleacién de
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aluminio vy silicio ((50 % Si, 40 % Al). Esta aleacion se utiliza para controlar la reaccion de
balance en el molde en la produccién de chapa gruesa de acero semicalmado. La
composicién media de las inclusiones que se forman de esta manera se encuentran en la zona
de bajo punto de fusion del diagrama de fases Fe0-Al2 3-Si02. Como resultado de esto
(y como indica la fig. 3.51), las inclusiones son extremadamente blandas y deformables por
encima de los 1050 °C, y resultan alargadas durante el trabajado en caliente hasta adoptar
la forma de filamentos como los que se observan en la fig. 3.52.

Se ha probado que inclusiones filamentosas similares producen defectos de laminacion en
chapas gruesas de aceros semicalmados desoxidados con la mencionada aleacion de aluminio
y silicio. Debido a su baja temperatura de solidus (= 1080 °C), algunas de estas inclusiones
se funden parcialmente durante la laminacién a temperaturas mas altas, como se ve en la fig.
3.53.

Fig. 3.52. Inclusién silicato alargada por la deformacion, (750x). Ref. 2.

Si el comportamiento indicado en la fig. 3.51 es vélido, no habréa influencia directa de la
existencia de 6xidos como CaO, MgO, AI20 3 Si02 etc., disueltos en los silicatos, sobre su
plasticidad. Mas bien, su efecto dependera en como esto afecta el punto de fusion y la
composicion original del silicato.

Por otro lado, como ya se dijo, si la presencia del 6xido se da como una segunda fase, debera

esperarse que esto modifique las caracteristicas de plasticidad de las inclusiones,
especialmente si la segunda fase es de un tipo no plastico.
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Fig. 3.53. Inclusion silicato que se fundio durante la
deformacion, (750x). Ref. 2.

La temperatura de plasticidad estd claramente relacionada con el contenido de SiOz en los
silicatos del sistema (FeMn)0-Al203 Si02 que contienen cantidades pequefias de CaO. Se
ha estudiado un modelo que relaciona el indice de plasticidad (v) con la relacion entre las
tensiones de fluencia de la inclusion y de la matriz de acero y el flujo newtoniano de las
inclusiones silicato vitreas durante la deformacion. Este modelo sugiere que el cambio en
el comportamiento de las inclusiones ocurrird cuando la tension de fluencia en la inclusion
iguale a la tension de fluencia en la matriz. Esta situacion parece deberse a una viscosidad

critica de la inclusion, por ejemplo 1075 poise y la temperatura en la que la viscocidad

alcanza este valor corresponde a aquella en que se produce el cambio brusco en el indice de
plasticidad.

Los oxidos pueden tener una marcada influencia en la viscosidad de los silicatos vitreos. Por
ejemplo, el CaO a concentraciones menores que 30% pueden reducir la viscosidad del
silicato al romper las redes de Si04. Por otro lado, 6xidos como Al203 y Cr2 3 pueden
tener efectos variables dependiendo de la basicidad del silicato vitreo. En un silicato basico
estos Oxidos pueden reforzar la estructura de la red e incrementar la viscosidad, pero en un
silicato acido, pueden romper la red y disminuir la viscocidad.

Debe enfatizarse que este anélisis es valido s6lo para inclusiones silicato del tipo vitreas, y
que las inclusiones cristalinas no parecen seguir este comportamiento. De hecho puede
sospecharse que para los silicatos cristalinos la temperatura de plasticidad estd mas
relacionada con la temperatura de fusion.

Midiendo la dureza de distintas inclusiones y matrices a diferentes temperaturas, ha sido
posible obtener la siguiente expresion:

v=2.1t (11)
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donde Hi = microdureza de la inclusion
Hm = microdureza de la matriz

Por lo tanto, e ensayo de microdureza en caliente puede ser Gtil en la determinacion del
indice de plasticidad de las inclusiones.

e) Particulas de segunda fase

La presencia de una fase dura e indeformable como la alumina, espinela o silice (tridimita
o cristobalita) en un silicato puede actuar como una estructura de soporte que disminuye su
plasticidad aparente. Este es particularmente el caso si la segunda fase esta presente como
un esqueleto dendritico, como se ve en la fig. 3.54.

Después de producida la deformacion, se puede observar que el silicato (mas plastico) se ha
escurrido a ambos lados de la fase no deformable (fig. 3.55), o se presentan como filamentos
que conectan dos o mas particulas de la fase dura como puede verse en la fig. 3.56.

Fig. 3.54. Inclusién silicato con una segunda
fase que forma un esqueleto dendritico,
(750x). Ref. 2.

208



Fig. 3.55. Inclusion duplex
en la que el silicato ha fluido
hacia los extremos de la
particula mas dura, (750x).
Ref. 2.

Fig. 3.56. Inclusion duplex en la que el
silicato ha formado un filamento que
conecta dos particulas de la fase dura,
(750x). Ref. 2.



3.5. Plasticidad y fractura de los sulfuros de manganeso

En general, la ductilidad de la mayoria de los aceros en el trabajado en caliente esta
determinada principalmente por los 6xidos y los silicatos mas que por los sulfuros. Sin
embargo, son excepciones los aceros al carbono resulfurados para mejorar su maquinabilidad
y algunos aceros inoxidables.

La modificacion de los sulfuros mediante el agregado de distintos elementos no se hace en
general para promover la trabajabilidad en caliente sino para mejorar las propiedades finales
a temperatura ambiente. Una excepcion es el caso de los aceros inoxidables, a los que se
agregan tierras raras para mejorar su trabajabilidad en caliente, aunque como se discutird
posteriormente el efecto puede no deberse solamente a la modificacion de los sulfuros.

A pesar de lo dicho, el tipo, tamafio y distribucion de las inclusiones de MnS pueden
influenciar la trabajabilidad en caliente. La importancia relativa de su influencia depende del
estado de tensiones aplicado y de la velocidad de deformacion durante el trabajado, (ref. 13).

Aparentemente la deformabilidad de los sulfuros se incrementa del tipo I al tipo IlIl. Como
los tipos | y 11l son equiaxiales, se deforman a elipsoides durante el trabajado en caliente y
el estudio de su plasticidad es mas facil. La deformabilidad de los MnS tipo Il no puede
evaluarse en forma precisa con la simple observacién de muestras metalograficas debido a
su morfologia eutéctica original.

3.5.1. Plasticidad y fractura de los sulfuros de manganeso tipo I (ref. 14)

Como se dijo en la seccién 1.2.2., el MnS tipo | suele encontrarse acompafiado del eutéctico
temario del sistema Fe-MnS-MnO, formando inclusiones daplex.

A todas las temperaturas inferiores a 1200 °C las inclusiones duplex se deforman mucho
menos que los sulfuros de una sola fase. Su comportamiento depende en gran medida de la
proporcién de eutectico respecto de la fase MnS aislada, (fig. 3.57).

Cuando el eutéctico es el constituyente mas abundante, las inclusiones se deforman poco a
las deformaciones menores, (fig. 3.58).

Cuando la deformacién y por ende las fuerzas sobre la inclusion crecen, las inclusiones

tienden a fracturarse y permiten que el MnS se deforme y redistribuya las particulas
destrozadas de eutéctico a lo largo de su extension, (fig. 3.59).
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Fig. 3.57. MnS tipo | monofasicos
alargados y bifasicos fracturados, (370x).
Ref. 14.

Fig. 3.58. MnS tipo I bifasico laminados
con una reduccion H=4, (350x). Ref.
14,

Fig. 3.59. MnS tipo I bifasico laminado
con una reduccion H=16, (175x). Ref.
14.
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Cuando el eutectico forma la menor parte de la inclusién, disminuye la deformabilidad de
la misma actuando de manera similar a la alumina en los silicatos deformables. Inclusive
pueden observarse huecos conicos en los extremos, caracteristicos de las inclusiones poco
deformables, (fig. 3.60).

Fig. 3.60. MnS bifasicos tipo |
laminados con una reduccién H=4 a
1000 °C, (850x). Ref. 14.

A 1200 °C la fase eutectica esta frecuentemente presente como "colas” asociadas con la fase
sulfuro casi no deformada, (fig. 3.61). Esto sugiere que esta fundida a la temperatura de
trabajado (si bien la temperatura de fusion del eutectico MnS-MnO es de 1232 °C, la
presencia de FeO y Si02 pueden hacer descender este valor).

La extension de las colas depende de la proporcion eutéctico/fase MnS aislada presente, ya
que para el caso de inclusiones en donde predominaba el eutéctico, la deformacion de estas
a temperaturas mayores a 1200 °C son muy grandes, produciendo filamentos muy largos,
como se ve en la fig.

3.62.

Fig. 3.61. Colas de eutectico asociadas
con MnS tipo | laminados con una
reduccion H=16 a 1200 °C, (210x).
Ref. 14.
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Fig. 3.62. Inclusion de MnS tipo | con
una alta proporcién de eutectico muy
deformado, laminadaa hasta H=2 a 1200
°C, (210x). Ref. 14.

En general, las inclusiones monofase se deforman en todo el rango de temperaturas de
trabajado en caliente. En la figs. 3.63 y 3.64 se tienen sendas muestras de esto.

Sin embargo, en ocasiones pueden aparecer huecos conicos en los extremos de estas
inclusiones, como muestran las figs. 3.65 y 3.66. La aparicion de estos huecos parece estar
en este caso favorecida por altas temperaturas y bajas deformaciones.

Fig. 3.63. MnS tipo | laminado con una
reduccion H=8 a 900 °C, (210x). Ref.
14.
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Fig. 3.64. MnS tipo | laminado con una
reduccion H=8 a 1000 °C, (210x). Ref.
14.

Fig. 3.65. MnS laminado con una
reduccion H=2 a 1200 °C,
(I000x). Ref. 14.
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Fig. 3.66. MnS laminado con una
reduccion H=16 a 1200 °C,
(I000x). Ref. 14.

3.5.2. Plasticidad y fractura de los sulfuros de manganeso tipo Il (ref. 17)

Debido a su morfologia y distribucion, no es posible medir la deformabilidad de los MnS
tipo 1l en secciones pulidas y s6lo se puede obtener de éstas una indicacién cualitativa de su
comportamiento durante el trabajado en caliente.

Como se explico en la seccion 1.2.2., las colonias eutécticas de sulfuro de manganeso tipo

n forman en el acero fundido una red interdendritica, (fig. 3.67), y durante la laminacion en
caliente, esta distribucion se modifica segiin se muestra en las figs. 3.68 y 3.69.

Fig. 3.67. MnS tipo Il en la condicion
"as cast”, (240x). Ref. 17.
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Fig. 3.68. MnS tipo Il laminado con una
reduccion H=2 a 800 °C, (400x). Ref.
17.

Fig. 3.69. MnS tipo Il laminados con
una reduccion H=8 a 800 °C, (400x).
Ref. 17.

Como se observa en la fig. 3.68, a las reducciones menores, la estructura dendritica original
todavia estd claramente delineada por los sulfuros y refleja la deformacién sufrida por la
muestra de acero.
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Con mayores reducciones (fig. 3.69), se nota una mayor deformacién de los "granos", pero
las colonias originales apenas pueden distinguirse como lineas discontinuas. Su separacion
puede tomarse como una indicacion de la reduccién sufrida por la muestra.

Baker y Charles (ref. 17) estudiaron superficies de fractura de probetas de fractomecanica
ensayadas a temperatura ambiente correspondientes a aceros laminados en caliente hasta
distintas reducciones y a distintas temperaturas. A partir de esto encontraron dos efectos
principales que se acentuaban a medida que crecia la reduccion:

i) Las colonias se reorientan en la direccion de laminacion.

ii) Los bastoncillos individuales de sulfuro se alargan y se achatan y aparecen cada vez mas
proximos entre si, a medida que se aumenta la deformacion.

iii) La reorientacion de las colonias y la deformabilidad de los sulfuros individuales tipo Il
aumentan con la disminucion de la temperatura.

iv) Los valores aproximados del indice de plasticidad relativa (v) se ubican entre 0,4
(méxima reduccion, a la temperatura méas baja ensayada que es de 800 °C), y 0,7 (minima
reduccion, también para 800 °C). Esta variacion del indice de plasticidad relativa con el
grado de deformacién es tipico de la deformacion en caliente de las inclusiones y fue
explicado en la seccién 3.3.6.

Los valores aproximados de la plasticidad relativa que se observaron son intermedios entre
los correspondientes a los sulfuros tipo 1y Ill, siendo éstos ultimos los mayores.

Una explicacion para la diferencia entre los tipos | y Ill puede basarse en la mucho mayor
presencia de oxigeno disuelto en el primer tipo. La diferencia entre las plasticidades de los
tipos Dy HI no puede explicarse en base a esto porque ambas tienen un contenido muy bajo
de oxigeno. La causa probablemente esté relacionada con la mucho mayor relacion de forma
k (ver seccion 3.2.) que presentan las inclusiones del tipo Il en la condicién "as cast", es
decir antes de sufrir cualquier deformacion.

3.5.3. Plasticidad y fractura de los sulfuros de manganeso tipo Il (ref. 16)

Como se dijo en la seccidon 1.2.2. estas inclusiones son octaedros, pero esto tiene un efecto
insignificante en el analisis de la deformabilidad basado en considerarlas inicialmente
esféricas.

A diferencia del tipo I la plasticidad relativa de los sulfuros de manganeso tipo HI aumenta
en forma monotona con la disminucién de la temperatura, al menos en el rango 1200 - 800
°C.
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A cada temperatura de trabajado, la plasticidad de los sulfuros tipo IH es mucho mayor que
la de los sulfuros tipo I, incluso llega a igualar la correspondiente al acero a los 800 °C.

Baker y Charles (ref. 12) observaron que a reducciones menores que 2 las inclusiones ain
conservaban cierto rastro de su aspecto angular inicial, (fig. 3.70), pero a deformaciones
mayores los filamentos carecian por completo de caracteristicas angulares, (fig. 3.71).

En la fig. 3.71 se representan los resultados obtenidos por diferentes autores en relacion a la
plasticidad relativa de las inclusiones sulfuro de manganeso tipos 1y lIl.

. x tipolll ] Baker y Charles
I (> 0 tipo I
10 - O tipo 1 Maunder y Charle*
© P A tipo | Moore
0
© -
0 A
0 N~y
@ Q A\
AR
/—X
0,4
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Temperatura de laminacion °C

Fig. 3.72. Efecto de la temperatura de laminacion sobre la plasticidad
relativa del MnS.

Como se puede apreciar en la fig. 3.72, existen diferencias entre los trabajos de distintos
investigadores. Se hallo (ref. 16) que estas diferencias no se deben a la influencia de la
matriz, sino que se originan en diferencias en las propiedades de los distintos tipos de sulfuro

de manganeso.
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El MnS tipo I, ademés de presentar distinta morfologia, esta frecuentemente asociado con el
eutectico MnO-MnS, lo cual modifica la plasticidad de las inclusiones como se explico en
la seccion 3.5.1. De esta forma, la plasticidad relativa verdadera del MnS queda obscurecida
por el efecto de esta fase eutectica.

A altos contenidos de oxigeno, el comportamiento caracteristico del MnS puede quedar
dominado por el propio del eutéctico, y entonces el normal aumento de la plasticidad con la
disminucion de la temperatura puede revertirse.

El acero de corte libre utilizado por Baker y Charles (ref. 16), tenia un contenido de oxigeno
de 0,029 %. Si este se encontraba solamente formando parte del eutéctico MnO-MnS, la
fraccion en volumen de eutectico habria sido de 0,6%.

Los aceros utilizados por Moore, contenian hasta 0,06% de oxigeno lo que habria
correspondido a una fraccion en volumen de eutectico de 1,3%.

De acuerdo a Baker y Charles (ref. 14), esto explica las diferencias observadas en la
plasticidad y su brusco incremento a alrededor de 1100 °C.

De acuerdo a la fig. 3.72 la plasticidad relativa de los sulfuros tipo Ul de Baker y Charles
(ref. 16), es cercana a la de los sulfuros monofase estudiados por Maunder y Charles (ref.
15). El tipo de sulfuro no se especifico en este Ultimo trabajo, pero tenian aspecto globular
y se supusieron tipo I. El acero en el que precipitaron habia sido desoxidado con Si y Al
y contenia poco oxigeno disuelto. Su composicion probablemente era entonces similar a la
de los sulfuros tipo Il de Baker y Charles (ref. 16), resultando un comportamiento semejante
a pesar de tener diferentes morfologias de colada y composiciones de la matriz muy distintas.

3.5.4. Influencia de la temperatura en la plasticidad relativa de las inclusiones de MnS
(ref. 15)

En la fig. 3.71 también se observa la influencia de la temperatura en la deformabilidad de
las inclusiones de MnS en el acero.

Las plasticidades relativas del tipo | como del tipo Ul se incrementan a medida que la
temperatura de trabajado disminuye desde 1200 °C, pero mientras en el tipo ID la tendencia
llega hasta los 800 °C, en el tipo I se tiene un maximo a 900 °C.

El incremento en la plasticidad relativa con la disminucion de la temperatura refleja un
mayor ritmo de endurecimiento de la matriz respecto al del MnS. EI cambio a una
disminucién de la plasticidad por debajo de los 900 °C se debe aparentemente a la
transformacion de austenita a ferrita, (ref. 16).
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El acero de "corte libre" de Baker y Charles (ref. 16) tiene un contenido de carbono de
0,13% vy la transicion de austenita a ferrita comienza a alrededor de los 870 °C. A los 800
°C estd bien avanzada y los diagramas de fase indican que hay alrededor de un 75% de
ferrita. Las inclusiones MnS actdan como centros de nucleacion para la ferrita.

La ferrita, debido al gran nimero de sistemas de deslizamiento propios de su estructura bcc,
es mas blanda que la austenita de igual composicion a la misma temperatura. La austenita
remanente serd mas dura a 800 °C que a 900 °C, pero la relativamente pequefia proporcion
de austenita presente no alcanza a compensar la menor resistencia de la ferrita y por lo tanto
habrd una disminucion de la dureza de la matriz.

Ademas como las inclusiones estaran rodeadas de ferrita, seran mucho mas duras en relacion
con la matriz circundante que lo que eran a 900 °C.

Aunque los sulfuras estan rodeados por ferrita, tan pronto la temperatura de trabajado cae por
debajo de Ac3 es dificil que haya una caida brusca en v debido a que la deformacién de la
ferrita estd restringida por la austenita que la rodea. Sin embargo, una vez que la
transformacion y-*a estda completa debe esperarse que la plasticidad relativa de las
inclusiones MnS se incrementarda nuevamente con la disminucién de la temperatura de
trabajado.

3.5.5. Précticas usuales en relacion a las inclusiones sulfuro durante el trabajado en
caliente (ref. 2)

Para minimizar los efectos negativos de las inclusiones sulfuro en la resistencia a la fractura
del producto terminado, el alargamiento de las mismas deberia ser el menor posible. Sea
cual fuere la morfologia de las inclusiones de MnS presentes en el acero en la condicion "as
cast”, la minima plasticidad relativa se encuentra a temperaturas de trabajado de 1200 °C y
mayores.

Por lo tanto, si no hay oOxidos deformables o inclusiones silicato, se obtendra la minima
deformacion de las inclusiones si se mantiene la temperatura tan alta como se pueda durante
el trabajado.

Este método se utiliza en la produccion de aceros de corte libre, pero en el laminado de
aceros estructurales de resistencia media se trata de que la temperatura de terminacion sea
inferior a los 800 °C (laminacién controlada). Sin embargo un acero terminado a esta
temperatura deberia presentar una tenacidad transversal en el espesor ("short transverse
toughness"”) inferior comparada con los productos laminados a altas temperaturas a menos
que el contenido de azufre sea muy bajo, o los sulfuras tengan la composicion y propiedades
modificadas.



La laminacion cruzada puede ayudar a alterar la forma de las inclusiones alargadas. Sin
embargo, después de este proceso los sulfuros retienen algin grado de alargamiento y ademas
este método es inviable para la mayoria de las planchas laminadas debido a sus dimensiones.

Otro factor que determina la deformacién de las inclusiones, y por lo tanto la tenacidad
transversal en el espesor, es la reduccion introducida en la laminacion. Sin embargo, este
factor s6lo puede manejarse hasta cierto punto, ya que depende del tipo de producto del cual
se parte y al que se quiere llegar en la laminacion. Si se tiene colada continua las
reducciones necesarias para llegar al producto final serdn menores y por lo tanto se tendra
una mejor resistencia a la fractura transversal.

Finalmente, deberian evitarse los sulfuros del tipo Il y tipo Ill. Desafortunadamente el
incremento del contenido de oxigeno a mas de 200 ppm, para alcanzar a tener sulfuros de
tipo 1, incrementa el volumen total de inclusiones y produce problemas con el gran
alargamiento de los 6xidos y silicatos.

Por esta causa es que se desarrollo la préctica que consiste en agregar pequefias cantidades
de elementos que forman sulfuros mas estables que el MnS como: Ti, Zr, Ca, Mg VY tierras
raras. Con este método se producen sulfuros de formas globulares menos deformables y se
conoce como control de forma.

3.5.6. Efecto de la modificacion de las inclusiones de MnS en la trabajabilidad en
caliente del acero (ref. 13)

El agregado de elementos modificadores como el Zr, Ti, Mg, Ca, y tierras raras a los aceros
al C-Mn calmados con aluminio produce una reduccién del contenido de oxigeno disuelto
(por un factor de 2 en el caso de las tierras raras) y la reduccién de la solubilidad del azufre
en el metal liquido a punto tal que las inclusiones sulfuro precipitan en el liquido a las
temperaturas usuales en la colada (1560 - 1590 °C).

Debido a la gran afinidad de los elementos modificantes por el oxigeno, siempre se hace una
desoxidacion importante con aluminio antes de su agregado. La consecuente reduccién en
la actividad del oxigeno previene la formacion de éxidos y s6lo se observan oxisulfuros como
el (RE)20S ,y sulfuros como el (RE)34 e Estos tienen puntos de fusién mayores a 1600
°C y son esencialmente globulares.

Si las tierras raras se agregan al acero en la cuchara después de la desoxidacion con
aluminio, hay generalmente suficiente tiempo para que los oxisulfuros y sulfuros se separen
antes de la colada. Como resultado de esto, se obtiene un acero mucho més "limpio" y
generalmente tiene una trabajabilidad en caliente superior. En los aceros de baja aleacion,
la mejora en la trabajabilidad en caliente es relativamente pequefia ya que estos aceros son
intrinsecamente muy ddctiles a las temperaturas de trabajado en caliente.
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Existen evidencias de que el azufre tiene un efecto adverso sobre la trabajabilidad en caliente
de los aceros inoxidables cuando estd presente en cantidades suficientes para mejorar la
maquinablidad (0,3 % por ejemplo). A niveles menores, el efecto del azufre sobre la
trabajabilidad en caliente estda menos establecido, pero se puede afirmar que la adicion de
tierras raras a los aceros inoxidables generalmente produce una mayor ductilidad a las
temperaturas de trabajado en caliente (frecuentemente el tratamiento se lleva a cabo
exclusivamente por esta razon).

El efecto principal de la adicion de tierras raras es la obtencion de un acero inoxidable mas
limpio mas que la alteracion de la naturaleza y distribucion de las inclusiones. Naturalmente,
el tratamiento con tierras raras mejora la desoxidacion, siendo esta otra via por la cual mejora
la ductilidad en caliente de los aceros inoxidables.

3.7. Plasticidad y fractura de las inclusiones de alimina (ref. 2)

La alimina es por lejos la mas frecuente de las inclusiones rigidas, no se deforma ni siquiera
a las mas altas temperaturas de trabajado del metal.

La alimina puede presentarse en los aceros en la condicion "as cast": dendritica y agregados
sinterizados globulares.

En la fig. 3.73 se puede ver una formacion dendritica de alimina tipica, y su deformacién
a cualquier temperatura produce una fragmentacion de las dendritas por fractura de las ramas,
(fig. 3.74), de manera que las particulas resultantes se dispersan formando un filamento
discontinuo. A bajas deformaciones, los angostamientos en los que se abren las ramas se
rompen, pero al aumentar la deformacion se fragmenta la rama principal, (fig. 3.75).

Fig. 3.73. Inclusion dendritica de alimina en la
condicion "as cast”, (4000x). Ref. 2.



Fig. 3.74. Dendritas de alimina con una em=0,3
a 925 °C, mostrando la fractura de algunas
ramas, (1500x). Ref. 2.

Fig. 3.75. Dendritas de aldmina con una en= 0,6
a 925 °C mostrando una mayor rotura de algunas
ramas, (IOOOx). Ref. 2.
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En la fig. 3.76 se muestra un agregado sinterizado de alimina tipico. Si un agregado como
éste se halla bien sinterizado, se ha observado que resiste la fractura hasta deformaciones
reales de la matriz > 1

Cuando finalmente se produce la fractura, ocurre predominantemente en los limites
sinterizados entre las particulas de alumina que componen el agregado, (fig. 3.77), y en
menor medida a través de los mismos granos sinterizados, (fig. 3.78).

Los agregados con una débil sinterizacion se desintegran completamente y se diseminan
ampliamente, pero los sinterizados mas fuertemente tienden a formar filamentos densos
compuestos de particulas poliédricas de alumina, (figs. 3.79 y 3.80).

En los filamentos de alimina originados tanto en dendritas como en agregados globulares
sinterizados, dependiendo de la temperatura a la cual se deformé el metal, pueden existir
cavidades entre particulas adyacentes o en los extremos de particulas méas aisladas, o bien
estas cavidades estén en su gran mayoria rellenadas por el metal que ha fluido a su interior
durante la deformacion.

Fig. 3.76. Agregado sinterizado de alumina
en la condicion "as cast”, (6000x). Ref. 2.

224



Fig. 3.77. Agregado de alimina con una
en= 0,3 a 925 °C, se aprecia la fractura en
las interfases sinterizadas, (6000x). Ref. 2.

Fig. 3.78. Agregado de alimina mostrando
la fractura en tomo a las particulas
sinterizadas individuales, (2000x). Ref. 2.
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Fig. 3.79. Agregado de alumina con una
em=1,8 a 925 °C, mostrando la fractura
completa en particulas individuales,
(4000x). Ref. 2.

Fig. 3.80. Filamento de particulas de
alimina desprendidas de un agregado
sinterizado debido a la gran deformacién,
(6000x). Ref. 2.



4. Formacién de huecos en los extremos de las inclusiones durante la deformacion en
caliente

Durante la deformacion en caliente del acero se generan huecos de forma conica en los
extremos de las inclusiones, especialmente en las no plésticas.

Un ejemplo tipico de estos huecos es el de la fig. 4.1. En la fig. 4.2 se muestra un hueco
similar en una muestra sometida a ataque profundo con bromometanol y examinada con
microscopio electronico de barrido (MEB).

La formacion de estos huecos se debe a que el material de la matriz es incapaz de fluir
alrededor de la inclusion y mantener el contacto con ella en toda su superficie. La resistencia
de la interfase matriz/inclusion es insuficiente para soportar la tension de traccion causada
por la deformacion del acero circundante. Entonces las fases se separan, creando un hueco
embrionario. A medida que el hueco se expande en la direccion de la laminacion, las
tensiones verticales compresivas ya no estan balanceadas y la resultante de las tensiones
verticales y longitudinales hace que el acero se mueva parcialmente dentro del hueco,
produciéndose asi su caracteristica forma conica, (ref. 16).

En laminacion a altas reducciones, hay un flujo de acero considerable en el extremo del
hueco, lo que genera una soldadura interna de la matriz entre la corriente de material que
discurre por sobre la matriz y la que fluye por debajo de la misma (suponiendo por
simplicidad que fuera bidimensional). Es por esto que generalmente no se observan defectos
en la matriz que surjan de estos huecos conicos, (ref. 16).

Debe suponerse entonces que los huecos generados durante la laminacion se extienden muy
poco desde los extremos de la inclusion. Esto representa un incremento apreciable en la
longitud total del defecto para una inclusion poco deformada, pero es un efecto pequefio para
los largos filamentos producidos por las inclusiones muy deformables.

La importancia de este fendbmeno es que si la inclusién se fractura durante la deformacion,
no habréa soldadura de la matriz en la zona que media entre ellas hasta que las partes estén
separadas por una distancia muy grande, con lo que el tamafio del defecto puede crecer varias
veces de tamafio hasta que pueda eliminarse por soldadura interna.

Rudnik (ref. 7) sugirié que pueden formarse también fisuras en forma de V, con su vértice
apuntando en la direccién de laminacion. Sin embargo, este efecto se debe a muestras
pulidas incorrectamente, en las que el metal fluye dentro del hueco conico, como puede verse
en la fig. 4.3. De la misma forma, las fisuras que corren entre las superficies de fractura de
los silicatos alargados descriptas por el mismo investigador, se deben también al pulido.
Este ocasiona el flujo de metal dentro de los huecos que quedan entre los tramos en los que
resultan seccionados los silicatos, (ref. 2).

Es posible, sin embargo, explicar la creacion de los huecos conicos utilizando el sistema de

tensiones descripto por Rudnik, (ref.7). En la fig. 4.4 se esquematiza el sistema de fuerzas
que produciria los huecos cénicos.
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Fig. 4.1. Huecos formados en los extremos de una
inclusion silicato, (750x). Ref. 2.

Fig. 4.2. Hueco en el extremo de una inclusion silicato,
(1200x). Ref. 2.
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Fig. 4.3. Formacién de huecos en tomo a una
inclusion silicato, (750x). Ref. 2.

En ocasiones, mientras el material pierde temperatura durante la laminacion, pueden aparecer
huecos cuando los silicatos aun conservan cierta plasticidad. Por otro lado, las fuerzas que
deforman los silicatos son maximas en la superficie de las inclusiones, lo que resulta en una
mayor deformacién de las capas superficiales respecto de las centrales. Esto hace que el
silicato llene parcialmente el hueco cénico y se produzca el efecto que se esquematiza en la
fig. 4.5, y que suele denominarse "cola de pescado”. Algunas veces este efecto puede darse
con el hueco completamente lleno, (ref. 2).

Se ha propuesto un mecanismo de formacion de huecos en la interfase entre la inclusion y
la matriz de acero durante la deformacion en caliente,(ref. 8), sobre la base de la formacién
de "loops" de dislocaciones de forma prismatica alrededor de las inclusiones. A partir de
este modelo se derivé una relacion que da la tension requerida para exceder la resistencia de
la interfase inclusion/matriz y la consecuente formacion de los huecos, en funcion del tamafio
de las inclusiones, la deformacidn, y los pardmetros que describen el arreglo de dislocaciones
alrededor de las inclusiones. Este trabajo fue seguido por el desarrollo de una teoria para
predecir el tamafo critico de las inclusiones no metalicas en el hierro, para que se formen
los huecos durante el trabajado en caliente, y los resultados concuerdan con la evidencia
experimental, (ref. 9).
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iniciacion de la fisura

fuerzas que actuan sobre
el la fisura

hueco resultante

Fig. 4.4. Formacion de huecos alrededor de las inclusiones durante la laminacion, (ref.
7).

hueco

Fig. 4.5. Efecto "cola de
pescado”.
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5. Efecto de las inclusiones en la trabajabilidad en caliente del acero

5.1. Trabajabilidad

La trabajabilidad (w) de un material es la capacidad para ser deformado (sin fisuras) en un
dado proceso metaldrgico. Se ha propuesto como dependiente de tres factores funcionales
(hasta ahora no explicitados):

w = fx(material) . f2{proceso) . /j (variables operativas)

donde fx : una funcion de las propiedades del material, es decir la ductilidad "intrinseca™
del material que puede determinarse convencionalmente por un ensayo de
traccion, compresion o torsion;

una funcion del proceso utilizado, (forjado, extrusion, laminacion, etc.);
particularmente del estado de tension y/o deformacion;

una funcion de las variables operativas (condiciones de friccion, temperatura,
velocidad de deformacion, etc.); algunos autores reunen las funciones /2y /3
en una sola que a su vez interactta con fY.

Un factor determinante en la funcién fx es la microestructura del material y, dentro de esta,
el contenido inclusionario, ya que frecuentemente pequefias variaciones de este parametro
pueden determinar si un acero puede trabajarse en caliente sin que se fisure.

Por otra parte, se hace necesario considerar también los cambios estructurales que se
producen durante el proceso (tamafio de grano, deformacion de las inclusiones, solubilizacion
y precipitacion de fases, etc.). Todo esto determinara el cambio de fx a medida que
progresa el trabajado.

En la funcién f2 se tiene en cuenta basicamente el estado tensional que el proceso impone
al material. Aunque las tensiones en laminacién son predominantemente de compresion, se
dan también tensiones de traccion en zonas localizadas y es en estas regiones en las que se
puede producir la fractura, (ref. 18). En forjado libre también hay zonas del material
trabajado que estan sometidas a tensiones de traccion y originan la aparicion de fisuras, (ref.
19).

Por esta razon, los ensayos de traccién a alta temperatura y a las velocidades de deformacion
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correspondientes a estos procesos, son de gran utilidad para estudiar el rango de trabajado
para el acero (variables que intervienen en la funcion /3), (refs. 18,20).

5.2. Trabajabilidad en caliente del acero colado (ref. 18)

La mayoria de los problemas de la laminacion en caliente del acero surgen en las pasadas
iniciales del lingote. En esta etapa existe la mayor probabilidad de iniciacion de fisuras,
aunque los defectos pueden resultar no visibles hasta las pasadas finales o inclusive hasta la
inspeccion del producto posterior al enfriamiento.

El lingote de acero tiene una estructura gruesa con una zona columnar y otra equiaxial en
con las inclusiones no metalicas segregados en las zonas interdendriticas. Estas inclusiones,
(liquidas o altamente plasticas a las temperaturas de laminacion en caliente) forman planos
débiles a lo largo de los cuales se pueden formar fisuras en las etapas iniciales de la
laminacién en caliente. Por lo tanto, no es sorprendente que el acero colado tenga una
ductilidad significativamente menor y un rango de trabajado maés restringido que el acero
previamente deformado. Cabe aclarar que este incremento en la ductilidad se da sélo en la
direccion de laminacion, ya que en la direccion transversal, no hay un cambio significativo
debido al alargamiento de las inclusiones en la direccion de laminacion.

En la fig. 5.1 se puede apreciar un esquema de la variacion de la ductilidad en caliente con
la temperatura. A medida que la estructura columnar gruesa es reemplazada por una
estructura equiaxial (producto de la recristalizacion durante las primeras pasadas en los
cilindros laminadores), las inclusiones no metélicas originalmente segregadas entre las
dendritas se dispersan y entonces la ductilidad crece.

Fig. 5.1. Variacién de la ductilidad durante el trabajado en caliente, comenzando con:
(@) un lingote, (b) planchén o tocho (laminados) recalentados. Ref. 18.
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A temperaturas cercanas al limite superior del rango de trabajado en caliente, entre los
sucesivos pasos de reduccion en la laminacion habra recristalizacion estatica y la ductilidad
se incrementard al hacerse mas homogenea la estructura. En alguna etapa de la laminacion,
con la pérdida de temperatura que va sufriendo el acero, la ductilidad pasara por un méaximo,
principalmente porque las inclusiones que son muy plasticas a la temperatura correspondiente
al limite superior del rango de trabajabilidad, se hacen rigidas. Cuando se recalienta el acero
despues de haber sido transformado en un tocho o un planchén, tanto la ductilidad como el
rango térmico de trabajado se incrementan. Aceptando que el acero no es recalentado a una
temperatura mayor que la IBT (ver seccion 2.1), la ductilidad en el recalentamiento
secundario sera mas alta durante las etapas iniciales del trabajado y disminuird de manera
continua con la disminucion de la temperatura (fig. 5.1). Debido a su mayor ductilidad, el
acero semielaborado puede sufrir mayores reducciones sin desmembrarse durante la
laminacion.

Lo expuesto explica porqué se presentan relativamente pocos problemas durante las
operaciones secundarias de trabajado si el acero ha sido inspeccionado y reacondicionado
adecuadamente después de la laminacion primaria.

Sin embargo, a veces se dan problemas si el acero laminado en caliente es sometido
posteriormente a un proceso de laminacion en caliente o en frio. Esto se debe a que las
tensiones secundarias de traccion que, como se mencion0, aparecen en este proceso, pueden
actuar perpendicularmente a las inclusiones filamentosas y a defectos superficiales presentes
en los productos de laminacion. Un ejemplo de esto es el recalcado en caliente a partir de
barra laminada. De manera similar las inclusiones alargadas en chapa gruesa laminada en
caliente pueden desarrollar fisuras tipo "chevron™ cuando se las retrabaja por prensado en
caliente. Estos problemas pueden eliminarse modificando las practicas de desoxidacion, de
manera que el acero contenga solo inclusiones no deformables. En la mayoria de los casos
la incidencia de los rechazos producto de las operaciones de trabajado secundario no es
suficientemente alta como para justificar el costo extra de utilizar aceros completamente
calmados, o bien tratados con tierras raras o calcio.

5.3. Importancia de los paradmetros de laminacion (ref. 18)

La laminacién es un proceso de deformacién predominantemente compresivo, aungue se
generan tensiones de traccion si el acero no es trabajado uniformemente. Esto ocurre
invariablemente durante las reducciones iniciales en los laminadores de desbaste, donde las
caras laterales no trabajadas del lingote se estiran a la traccion (ensanchamiento lateral), lo
que hace que el producto adquiera la forma caracteristica conocida como "hueso de perro”
(ver fig. 5.2.), si se le dan muchas pasadas al lingote antes de voltearlo para continuar su
laminacion. Esto puede ocurrir en la laminacion de planchones de acero inoxidable, si
seloslamina en el ancho y después se los voltea para la laminacién en el espesor.
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Fig. 5.2. Distribucion de tensiones en el ancho de un lingote "hueso de peno"”. Ref. 18.

Con gran "amasado" sobre los cantos del producto, se genera una pronunciada forma de
"hueso de perro™ y la estructura del lingote resulta trabajada sélo cerca de los mismos. Esto
hace que la recristalizacion se dé solamente en estas regiones, (fig. 5.2). Cuando se voltea
el lingote y comienza su laminacion en el espesor, los cilindros toman contacto solamente
con los extremos del producto, ya que en ellos el espesor es mayor, (fig. 5.2). De esta
forma, durante las pasadas iniciales de canto y las primeras pasadas de cara, el centro del
lingote no resulta deformado por los cilindros pero si es forzado a alargarse. Esto hace que
se generen tensiones de traccion en la parte central de las caras del lingote.

En esta etapa de la laminacion, estas regiones aun conservan una estructura de colada con
una ductilidad muy baja, habida cuenta de la desfavorable distribucién de las inclusiones no
metélicas. Asi se generan los defectos con forma de sierra, que a veces se observan en el
centro de los planchones laminados.

Se pueden tener grandes mejoras en la calidad si se incrementa el nimero de volteos en la
etapa de desbaste. Esta practica puede ser especialmente beneficiosa para el caso de aceros
con una ductilidad muy limitada, tales como los aceros de maquinabilidad mejorada con
plomo. De esta forma las operaciones en las etapas iniciales de laminacion tienen una
marcada influencia en la probabilidad de fisuracién durante la laminacion.
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5.4. Efecto de la calidad del acero en la laminacién de barras (ref. 18)

Generalmente se presentan pocos problemas durante la laminacion secundaria, ya que en esta
instancia el acero esta completamente recristalizado y por lo tanto las inclusiones mas
uniformemente dispersadas. Sin embargo en el tren de alta velocidad de acabado de barras,
donde la calibracion resulta parcialmente afectada por la tensidn existente en los tramos de
barra entre cajas laminadoras, los defectos del acero pueden causar la rotura de la barra.

Muchas de estas imperfecciones se originan en una palanquilla de mala calidad. El defecto
mas frecuente es la presencia de una cadscara o costra (scab) pegada a la superficie de la
palanquilla. Estas cascaras no son faciles de notar en la palanquilla, pero si en la barra. Se
desprenden parcialmente de su superficie y se enfrian mucho mas rapido que el resto de la
barra. Como resultado de esto se deforman menos que la barra que estd mas caliente y se
hace progresivamente mas importante en tamafo relativo al didmetro de la barra.

Otro motivo que puede causar la rotura de la barra en las circunstancias mencionadas es la
presencia de grandes inclusiones no metalicas.

5.5. Mejora de la trabajabilidad en caliente mediante el control de las inclusiones (ref.
18)

Como se menciond al comienzo de este informe, la mejora de los procedimientos de colada
y de metalurgia secundaria ha hecho posible obtener aceros mucho méas "limpios”. Los
avances mas notables en esta materia se han dado con la aparicion de los siguientes procesos:
colada continua, refusion bajo vacio, desgasificacion bajo vacio, desulfurizacion en cuchara,
decarburizacién con argén y oxigeno (AOD), y afino con electroescoria (ESR).

Estos procedimientos reducen el contenido de inclusiones y mejoran su distribucion. Por
ejemplo, la desgasificacion bajo vacio y el AOD reducen el contenido de oxigeno en al
menos 25-30%, mientras que mediante la refusién bajo vacio se pueden alcanzar reducciones
del orden de 30-65%. En el ESR la extraccion de oxigeno no es tan grande, pero las
inclusiones grandes resultan dispersadas, frecuentemente sin modificar la fraccion en volumen
que ocupan.

La utilizacion de estos procedimientos hace que se tengan aceros con una trabajabilidad
mejorada (especialmente en forjado de aceros que normalmente presentan una ductilidad
limitada a las temperaturas de trabajado).

A modo de ejemplo, en la fig. 5.3 puede verse la mejora en la ductilidad a distintas
temperaturas que se obtiene como consecuencia de la utilizacion del ESR con un acero 17Cr-
4Ni-3,5Cu.

Como se dijo en la seccion 3.5.6, el agregado de tierras raras y calcio al bafio que contiene
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oxigeno y azufre produce inclusiones de oxisulfuro que no son deformables a las
temperaturas de laminacién en caliente. Debido a que las tierras raras y el calcio tienen una
gran afinidad tanto por el oxigeno como por el azufre, deben esperarse mejoras en la
trabajabilidad en caliente emergentes de una mejor desoxidacion y desulfurizacion, o
modificacion de las inclusiones. En el caso de las tierras raras, es critica la cantidad
incorporada, ya que si es pequefia no se tiene suficiente modificacion, y si resulta excesiva
puede producir fragilidad en caliente ("hot shortness").

En la fig. 5.4. puede verse un ejemplo de como el acero inoxidable 316 mejora su ductilidad
con la adicion de tierras raras.

Temperatura °C

Fig. 5.3. Resultados de torsion en caliente de dos aceros inoxidables 17% Cr, 4% Ni,
3,5% Cu, uno colado al aire, y el otro obtenido por ESR. Ref. 18.
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Temperatura de ensayo °C

Fig. 5.4. Efecto de la adicion de Al y tierras raras en la ductilidad en caliente de
distintas coladas de acero inoxidable tipo 316. Ref. 18.
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