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Henry Howe vy la reduccion selectiva de
minerales oxidados de cobre a
inicios del siglo XX en Chile
Henry Howe and the selective reduction of oxidized

copper minerals at the beginning
of the 20th century in Chile

Rodrigo Allende y Bernd Schulz
Departamento de Ingenieria Metalirgica, Facultad de Ingenieria, Universidad de Santiago de Chile
rodrigo.allende@usach.cl

Resumen

El presente trabajo muestra los aspectos necesarios para la comprension de un proceso propuesto por Henry Howe
para la reduccion selectiva de 6xidos de cobre en presencia de 6xidos de hierro mediante el control de la razén de
presiones de CO/COz2. El trabajo se divide en cuatro partes. En la primera, se presenta una resefia bibliogréafica de
Henry Howe y su paso por Chile, luego se ilustran la construccion de Diagramas Ellingham de 6xidos, posteriormente
se muestra al carbono como reductor y como la escala Pco/Pcoz se convierte en un simil de la escala de oxigeno para
la determinacion de los 6xidos estables a razon Pco/Pco2 constante. Finalmente, se presenta, como ejemplo, un siste-
ma diatérmico, compuesto por wustita y tenorita, en el que mediante el uso de Diagramas de Ellingham se justificara el
desarrollo de la reduccion selectiva propuesto por el profesor Howe tras su paso por Chile a fines del siglo XIX.

Palabras Clave: Henry Howe; Reduccion selectiva; Oxidos de cobre, Diagramas de Ellingham.

Abstract

This article shows necessary aspects for the understanding of a process proposed by Henry Howe for the selective re-
duction of copper oxides in the presence of iron oxides by controlling the pressure ratio of CO/COz2. The paper has been
divided in four parts. In first one, a bibliographic review of Henry Howe and his passage through Chile is presented, then
the construction of Ellingham Diagrams of oxides is illustrated, later carbon as reductor and how the Pco/Pco2’s scale
becomes in a simile of the oxigen’s scale for the determination of stability for oxides when the ratio Pco/Pco2 is constant
is shows. Finally a diathermal system compound by wistite and tenorite is studied under consideration of Ellingham’s
Diagrams for explain the development of the selective reduction proposed by the professor Henry Howe after your stay
in Chile at the end of the 19th century.

Keywords: Henry Howe; Selective reduction; Copper oxides; Ellingham’s diagrams.
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Henry Howe

Henry Marion Howe (nacido el 2 de marzo de 1848
en Boston, EEUU) es el tercero de cinco hermanos
de la pareja formada por Samuel Gridley Howe y
Julia Ward Howe ambos activistas de causas so-
ciales (Figura N° 1). Su padre fue uno de los prin-
cipales partidarios de la abolicion de la esclavitud
en Estados Unidos y un defensor del derecho a la
educacion de no videntes. Su madre fue una ac-
tivista de la segunda oleada del feminismo vy la
compositora de la letra de “The Battle Hymn of the
Republic”, himno de los Patriotas durante la Guerra
de Secesion de los Estados Unidos.

Henry estudio en el Departamento de Ingenieria en
Minas del Massachusetts Institute of Technology,
graduandose en 1871 de Ingeniero en Minas. Pro-
bablemente el nacer bajo el alero de estos criticos
del statuo quo de la sociedad de su época, fue el
motor de su carrera que lo llevd a ser considerado
como uno de los que llevo el proceso de siderurgia
desde un arte a una ciencia (AIST, 2017). En reco-
nocimiento por la labor desarrollada es que la AIST
(Association for Iron & Steel Technology) ha entre-
gado anualmente desde 1924 (bianualmente des-
de 2003) el premio Howe Memorial Lecture Award.
El ultimo galardonado fue el Profesor Dr. Harry Bha-
deshia quien presento su trabajo “Extremely Strong
Steels - The Mechanism and Prevention of Hydro-
gen Emobrittlement” en 2017 (Bhadeshia, 2016).

La carrera del Profesor Howe en lo relativo al de-
sarrollo de la siderurgia como ciencia ha sido pre-
sentada en extenso en la conferencia que lleva su
nombre por el Dr. John Stubbles (Stubbles, 1998).

Pese a que la mayor parte de su carrera fue en-
focada al acero, durante los afios 1875 y 1882
abocé sus conocimientos a, prestar asesorias en
la industria del metal rojo en Chile y Canada. De es-
tas asesorias y de las notas de sus observaciones
de los procesos en 1885 ve la luz su primer libro
“Copper Smelting” (Howe, 1885), en el que entre
muchas descripciones de procesos, entre las que
se encuentra el proceso de horno reverbero para la
obtencion de cobre metélico desde minerales sul-
furados, se encuentra la base se una patente para
la obtencion de cobre metédlico desde minerales
oxidados. En el libro mencionado escribe:

“En el caso de minerales oxidados y cobre nativo
la gran afinidad del hierro y la mayoria de los otros
metales pesados por el oxigeno, es empleada para

Figura N° 1. Henry y sus padres Samuel y Julia.

su eliminacion”... “Podemos exponer minerales
oxidados en una mezcla de gases oxidantes y re-
ductores capaces de reducir el cobre (pero no el
hierro) al estado metalico y remover el hierro como
escoria...”

Hoy en dia estas aseveraciones parecieran ser tri-
viales considerando el trabajo de Harold Ellingham
en relaciéon con los procesos metallrgicos de re-
duccion de oxidos y sulfuros (Ellingham, 1944). No
obstante, se debe considerar que este trabajo se
desarrollé con casi 60 afios de posterioridad, de-
jando intacto el mérito del trabajo hecho por Henry.

Los procesos de explotacion de cobre por esos
afios se encontraban bajo la sombra de la extrac-
cion salitrera, a pesar de que 20 afios antes Chile
ya habia sido el mayor productor de cobre a ni-
vel mundial pues se estaban sentando las bases
para la era eléctrica. La industria cuprifera nos
pareceria hoy irreconocible, pues estaba basada
en la extraccion en un gran numero de pequefios
yacimientos de muy buenas leyes y con alta ocu-
pacion de mano de obra (Ministerio de Mineria de
Chile, 2018). El verdadero boom de la industria del
cobre estuvo determinado por un brusco aumento

1 Traduccion del trabajo original de Henry Howe (Stubbles, 1998)
por Rodrigo Allende.
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Figura N° 2. Esquema de los Diagramas Ellingham.

de la demanda mundial, debido a la expansion de
la industria eléctrica y de la construcciéon. Fueron
procesos como el propuesto por Howe los que hi-
cieron rentables la explotacién en gran escala de
minerales con bajo contenido de cobre (1%-2%).
Por esos aflos Howe tenia una edad cercana a los
30 afos.

Tras el desarrollo de tecnologias que permitieran
explotar yacimientos de baja ley es que en Chile
se comenzaron a desarrollar proyectos de gran mi-
neria. En 1904 entra en operacion El Teniente y en
1915 Chuquicamata.

En lo que sigue se presentan las bases del proceso
de reduccion selectiva de 6xidos, mediante el uso
de los Diagramas de Ellingham.

Diagramas de Ellingham

Los metales se extraen de sus compuestos por
procesos que involucran la reduccion de un 6xido,
sulfuro, etc. Inicialmente el mineral se concentra
y este concentrado se reduce a metal. General-
mente el metal asi obtenido se refina por oxidacion
selectiva de impurezas. Finalmente se realiza una
etapa de desoxidacion para eliminar el exceso de
oxigeno. En las tres Ultimas etapas son de suma im-
portancia la estabilidad de los compuestos, enten-

diéndose por tales las energias libres de formacion
de los compuestos. En lo que sigue se estudiara
la representacion grafica de estabilidad de com-
puestos en la forma de los Diagramas de Ellingham
(Ellingham, 1944).

Se tiene para la formacion de un 6xido (o, equiva-
lentemente para sulfuros y cloruros, ext., reempla-
zando O por S, Cl, etc.):

a M(s, 1) +20,(g) = M,0,(s.1,9) M

ﬂG"("“‘,ﬂ'mm Hﬂﬁ,.,] = AH® — T+ AS® = —RT -La(k) (1)

O bien:
ZM(s.0) + 0;(g) = 2M,0,(s.L.9) (In

Por lo tanto, cuando las especies se encuentran en
equilibrio, se tendra:

“M‘IH'PI'-'J

2,
AG*(Por mel de 0) = AN® — TA5® = —RT - f-“( et ) (@)

De la ecuacion (2) se obtiene la presion de oxigeno
de equilibrio entre metal y el 6xido puro suponien-

doa,=1yaq, =1

AG® (Por mol de 0,)RT - Ln(P,) S

Ademas:

AGY = AH" —T-AS"=A+B-T-log(T)+C-T “

Tanto AH® y AS°, son casi constantes, de manera
que las curvas AG® vs T resultan casi rectas en la
practica, es decir, que el término B de la ecuacion
(4) es aproximadamente igual a cero.

Ademés, debido a la reaccién de Oz (g) cuando se
forma M,O,, y dado que la entropia de los gases
es considerablemente mayor que la se los sélidos,
AS° resulta negativo, y dado que la pendiente de
las curvas esta dado por -AS°, esta resulta ser po-
sitiva, con lo que los graficos de las curvas AG° vs
T, se presentarian en conformidad a lo establecido
en la Figura N° 2.

En la Figura N° 2, se aprecia que las pendientes de
las curvas que representan el estado de equilibrio
poseen pendientes bastantes parecidas, que tiene
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su justificacion en el predominio entrépico del oxi-
geno (fase gaseosa), que se observa al determinar
una expresion para el cambio de entropia de la re-
accion (I1) m expresado en la ecuacion (5).

AS® =288 , —=

_ ey _ 5
b MaOp be, 552 ©)

El carbono como reductor

El carbono puede actuar como reductor, oxidan-
dose a su vez ya sea en CO(g) o CO2(g) segun las
reacciones:

Cls)+ 0,0g) = CO;(g), n, =0, 4&S=0 (11D)

20(s) + 0,(g) = CNg), Amg, =41, AS>D, pendiente < O

En el caso de la oxidacion de C a CO(g), se produ-
ce, a diferencia del caso general, la aparicion de un
mol de gas adicional en la reaccion lo que hace que
AS sea positivo y la pendiente de la linea negativa.
Asi, como se aprecia en el Diagrama de Ellingham
para oxidos (Figura N° 3, la linea del CO corta prac-
ticamente a todas las de los Oxidos metalicos, por
lo que el carbono, puede, en principio, actuar como
reductor de cualquier metal si la temperatura es su-
ficientemente alta. Por ello se dice que el carbono es
el reductor universal, con las limitaciones dadas por
otras consideraciones como la formacion de carbu-
ros con V, Mo, Cr, Ti, entre otros.

La escala auxiliar Pgos/Pco

Las razones de presiones parciales CO,/CO se
utilizan para caracterizar y/o controlar la presion
de oxigeno en varios sistemas experimentales y al-
gunas operaciones metallrgicas (alto horno, con-
version, etc.)

En el Diagrama de Ellingham para ¢xidos (ver Figu-
ra N° 3), se observan escalas auxiliares con dichas
variables. Su construccion se basa, en el caso

CO,/CO, en la reaccion obtenida de las reacciones
I

€0(g) + 0,(g) = CO,(g) )
Que tiene una energia libre dada por:

AGZ = AH2 — T - AS% = —R-T - La(K,) (©)

Peog i Peg
ig?
'_‘?:- .
L
j 1=t
L}
T
w
(Peo, /Pe)
1o+

T (&)

Figura N° 3. Construccién de escala auxiliar de Pcp2 /Pco.

Como la constante de equilibrio de esta reaccion es:

Pra,® - 1 Peog\E
=92 =1 (©)
K. PeotPa, se tiene F,, Pl s

De esta ultima relacion se observa claramente que
la razén CO»/CO es una medida de la presiéon de
oxigeno en un sistema en equilibrio. La ventaja
préactica de utilizar CO,/CO es que generalmente
esta razén toma valores medibles en muchos ca-
S0S en que la presion de oxigeno de equilibrio es
extremadamente pequefia. Combinando las ecua-
ciones (6) y (7) se obtiene:

¢ _ Fro
AGZ = RTLn(P,,) — 2RTLn ?;) @®)

Combinando esta con la ecuacion (6) se llega a:

_ _ Pen. _ 9
RTLn(P,,) = AG? = AH + [2RLn PG;] asg|T ©
O bien:
AGP=a+bT enquen=2aHZ yb= Em-ﬂ{l:.—cfﬂ — as? (10)
&

Por lo tanto, el lugar geométrico buscado consiste
en lineas rectas (siempre que AHZ y AS? se consi-
deren independientes de T) que emanan desde el
punto C (T=0, AGS = AHZ, denominado polo, y con

pendientes dadas por 2RLn Q%—Asg .

Para cada valor de ;%82— escogido se puede de-
terminar la pendiente, y trazando la recta desde el
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Figura N° 5. Seccién de Diagrama de Ellingham para 6xidos. Se
resaltan curvas de formacion de tenorita y wustita.

polo AHZ fijar el punto correspondiente de la es-
cala auxiliar. Asi por ejemplo, si ;%OL =1, se tendra
AGS=AHZ- T - ASZ, por lo que esta linea coincide
con el AG? de la reaccion (V), sobre cuya prolon-
gacion se debera encontrar por lo tanto el valor uni-
tario de la escala. Para valores mayores y menores
de la razodn, la pendiente también adopta valores
mayores 0 menores, como se puede apreciar en la
Figura N° 3, y asi se generara la escala deseada.

La aplicacion mas directa de esta escala es la
determinacion de la razén CO,/CO (6 HoO/H») en
equilibrio con una determinada pareja metal-6xido
a una cierta temperatura. Para ello se parte des-
de T en forma vertical hasta la linea del 6xido de-
seado, determinando el punto P’ (ver Figura N° 3).
Luego se traza una recta a través de C y P’, la cual
corta la escala en el valor deseado de Pgpo/Pco. La
Figura N° 4 ilustra el diagrama de Ellingham para
oxidos y algunas escalas auxiliares.

Reduccion selectiva de 6xidos de co-
bre en presencia de 6xidos de hierro
modificando la relacion CO/COo.

La Figura N° 5 representa una seccion del Dia-
grama de Ellingham para 6xidos, que resalta las
curvas de energia libre estandar de formacion
para la wustita (azul) y la tenorita (roja), ademas
se dibuja la curva verde que representa la razon
%:2 * 10, (razdn estimada considerando una
presion de oxigeno de 0,2 atm, presion tipica en
horno reverbero) (Gilson, 1974). La interseccion se
la curva verde y la azul se da a una temperatura
aproximada de 1150°C mientras que la intersec-
cion de las curvas verde y roja se da aproximada-
mente a los 1300°C. en el primer caso se puede
comentar que a temperaturas bajo los 1150°C el
equiibrio esta desplazado a la reduccion de wus-
tita a magnetita, mediante la oxidacion de CO a
COg, mientras que a temperaturas mayores la wus-
tita es estable. Analogamente para la tenorita que
tenderéa a reducirse a cobre metalico en presencia
de CO a temperaturas bajo los 1300°C.

Consideremos un sistema diatérmico (permite el
intercambio de energia con el entorno, pero no de
materia) compuesto por wustita y tenorita en pre-
sencia de una razon de ;%:2 * 10", A tempe-
raturas mayores a 1300°C la wustita y tenorita (en
presencia de CO y CO2) tendran una energia libre
estandar de formacién mayor a cero, por lo que
las fases oxidadas seran estables. Por otro lado,
la reducciéon de ambas fases sera posible a tem-
peraturas menores a 1150°C. El caso de reduccion
selectiva de 6xidos como el propuesto por Henry
Howe se encuentra entre estas dos temperaturas
superiores a los 1150°C la reduccion de wustita
sera imposible, por carecer de fuerza motriz. Ana-
logamente a temperaturas superiores a los 1300°C
para el caso de la tenorita. Por lo que a temperatu-
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ras entre los 1150 y 1300°C sera posible la reduc-
cién de tenorita a cobre metélico sin reduccion de
wustita a magnetita.

Comentarios finales

La vida y obra de Henry Howe, considerado por
muchos como el padre de la siderurgia es un ejem-
plo de lo que un acabado conocimiento de la cien-
cia basica disponible puede hacer sobre sobre una
industria. Sus propuestas fueron basadas en de-
talladas observaciones de los procesos, equipos
y materiales disponibles en su época, ademés de
la consideracion de un profundo entendimiento del
conocimiento disponible en la época.

Hoy seria impensable tratar 6xidos por la via de la

pirometalurgia. No obstante, a inicios del siglo XX
se hacia un proceso rentable dada la alta dispo-
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Interaccion entre atomos de carbono y
dislocaciones en aleaciones Fe-C

Interaction between carbon atoms and
dislocations in Fe-C alloys

Eliseo Herndndez, Rodrigo Allende, Enzo Tesser y Bernd Schulz
Departamento de Ingenieria Metalirgica, Facultad de Ingenieria
Universidad de Santiago de Chile
eliseo.hernandez@usach.cl

Resumen

El presente trabajo ha sido desarrollado por estudiantes de metalurgia fisica de los aceros del programa de Doctorado
en Ciencia de la Ingenieria mencién Ciencia e Ingenieria de los Materiales de la Universidad de Santiago de Chile, con
el afan de dejar este material a disposicion de quienes deseen profundizar en como los atomos de carbono (y otros
intersticiales por extension) influyen sobre los procesos de deformacion y endurecimiento de aleaciones Fe-C. Se
muestran los intersticios en las redes FCC y BCC y se ilustra cuales son los que ocupan preferentemente los atomos
de carbono. Se muestra la distorsion elastica por el posicionamiento del carbono en los intersticios, los cuales son
notablemente distintos en ambas redes, y por consiguiente su interaccion con las dislocaciones de cufia y tornillo sera
distintas. Adicionalmente se presenta la interaccion de los solutos intersticiales, particularmente el atomo de carbono
con las dislocaciones lo que se plantea como necesario para un adecuado entendimiento de los procesos como la
fluencia heterogénea. Se incluyen resultados recientes de publicaciones, las cuelas mediante el uso de simulacion nu-
meérica y avanzadas técnicas de caracterizacion han permitid progresar en la descripcion de las atmosferas de soluto.

Palabras Clave: FCC; BCC; Hueco octaédrico; Atomo de carbono; Dislocaciones.

Abstract

This work shows an introductory description the role of the carbon atoms (and other interstitial by extension) on the
processes of deformation and hardening of Fe-C alloys. The FCC and BCC interstitial sites are showns and the one
occupied by carbon atoms. The type of elastic distortion caused by the positioning of the carbon in the voids and their
interaction with the edge and screw dislocations is justified. The interaction of interstitial solutes, particularly the carbon
atom, and dislocations are presented as necessary for an adequate understanding of the processes of heterogeneous
yield. With the above it is demonstrated that it is reasonable to think of an anchorage of dislocations at room tempe-
rature. Furthermore, the results of recent publications are included, which using numerical simulations and advanced
characterization techniques have allowed progressing on the solute atmospheres description.

Keywords: FCC; BCC; Octahedral interstices; Carbon atom; Dislocations.
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Sitios intersticiales en Hierro

La notable diferencia en la solubilidad de carbono
(C) en Fe-FCC y Fe-BCC se debe a la diferencia en
el tamafo de sus huecos intersticiales. La Figura N°

1 presenta esquematicamente los huecos intersti-
ciales octaédricos y tetraédricos de las celdas FCC
y BCC.

@ Metal Atoms

O Octahedral Interstices

@ Metal Atoms

O Octahedral Interstices

@ Metal Atoms

Q Tetrahedral Interstices

@ Metal Atoms

O Tetrahedral Interstices

Figura N° 1. Sitios intersticiales octaédricos y tetraédricos en Fe a) Celda FCC. b) Celda BCC (Leslie,1981).

Posicionamiento de los atomos de C
en redes BCC y FCC.

La Figura N° 2 presenta cortes en los planos (020)
y (110) de las redes FCC y BCC respectivamen-
te (Bhadeshia y Honeycombe, 2006), en la que se
presentan los atomos de Fe en sus respectivos si-
tios, originando huecos octaédricos (circulo amari-
llo). El circulo azul representa el &tomo a carbono,
a escala con los atomos de Fe.

Considerando la distribucién de los atomos de hie-
rro en los puntos de red de las celdas FCC y BCC
es posible estimar el radio de los huecos intersti-
ciales octaédricos y tetraédricos de redes, consi-
derando el esquema presentado en la Figura N° 2.

Para la determinacion del tamano de los huecos
octaédricos en las redes FCC y BCC se han esco-
gido, por conveniencia, los intersticios que se en-
cuentran en las posiciones (1/2, 1/2, 1/2) y (1/2, 1,
1/2) respectivamente. Mediante el uso de geome-
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O_ Fe
$:c

: Intersticio

(100}

Figura N° 2. Relacién entre el sitio intersticial octaédrico y el atomo de C a) Fe — FCC, Plano (020). b) Fe — BCC, Plano (110) (Bha-

deshia y Honeycombe, 2006).

tria es posible determinar la razén entre el radio del
intersticio y el radio del &tomo solvente, de acuerdo
a lo siguiente.

Para el caso de la celda FCC, en la direcciéon <1/2
0 0>, se cumple que,
g =2+ 2r;

(1)

donde a, es el parametro de red, fs es el radio del
solvente y r es el radio del sitio intersticial. Reorde-
nando términos se obtiene que,

_ dig— 1?‘:

=2 (2)

Ademas, teniendo en consideracion que en la di-
reccion <1 1 1> se observa una relacion entre rs y
a, de la forma
_ a2 3

s==2= (3
Realizando una sustitucion de la ecuacion (3) en
la (2), se aprecia que la relacion entre rs y r; para
el hueco octaédrico de la red FCC responde a la
ecuacion (4)

-

- = 0,414

LE S

(4)

De manera analoga se puede obtener la relacion
expresada en la ecuacion (5) para el caso del hue-
co octaédrico de la red BCC, mediante la conside-
racién del plano (1 1 0) y las direcciones <1 0 0>
y <110>.

== 0,155
g

(5)

Adicionalmente, las razones rirs para los sitios in-

tersticiales tetraédricos son 0,225y 0,291, para las
celdas FCC y BCC, respectivamente. Con las re-
laciones anteriores y sabiendo que el tamafio de
radio del atomo de Fe en la celda FCC es 0,124 nm,
se puede determinar que el tamafio de los sitios
octaédricos y tetraédricos de esta celda son 0,052
y 0,028 nm respectivamente, mientras que, en la
red BCC el tamafio del atomo de Fe es 0,127 nm,
por lo que el tamafio de los huecos octaédricos y
tetraédricos son 0,019 y 0,036 nm.

C posee un radio atdmico de 0,07 nmy se ubica en
los huecos octaédricos de la celda FCC, lugar en
el que se encuentra en contacto directo con 6 ato-
mos de Fe, dado que el hueco es menor al tamafio
de intersticial se produce una expansion local de
la red. Esta expansion es producida por el despla-
zamiento equidistante de los 6 4tomos vecinos de
Fe, por lo que la distorsion producida es simétri-
ca (cercana al 50%), y la solubilidad maxima de C
en Fe-FCC de 2,11% en peso (9,11% atdmico) a
1.148°C. En el caso de la red BCC a pesar que, el
hueco tetraédrico tiene un tamafio mayor al del oc-
taédrico, el atomo de C se sitda en este ultimo. Su
posicionamiento en un hueco tetraédrico lo pondria
en contacto directo con 4 atomos de Fe, mientras
que al ubicarse en el sitio octaédrico el atomo de C
solo tiene contacto directo con 2 atomos. La situa-
ciéon anterior genera una distorsion asimétrica que
es el resultado del desplazamiento de los atomos
de Fe en la direccion {100) (0,053 nm de desplaza-
miento), lo que origina que los atomos de Fe en las
direcciones (110) y {1 10} sean acercados a la po-
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sicion del C. Esto se puede apreciar también en la
Figura N° 3 en que se presenta la relacion entre los
parametros de red de la martensita (BCT) a distin-
tos contenidos de C (Cheng et al., 1990). Es impor-
tante mencionar que esta distorsiéon, presentada
como variacion del parametro de red, es estimada
a partir de analisis de difraccion de rayos X, donde
la variacion en el parametro de red esta relaciona-
da a al posicionamiento de los peak de difraccion
respecto a 26°. El haz de rayos X que incide sobre
la muestra tienen dimensiones entre 300x300 pm?y
1000x1000 pm?, por lo tanto, el valor del parametro
de red estimado es resultado de la distorsion pro-
medio obtenida en esa area de analisis.

Una primera aproximacion del grado de distor-
sion de la red, producto del posicionamiento de
un atomo de C en los intersticios, se puede esti-
mar a partir de la diferencia entre el tamario los
huecos de las celdas FCC y BCC respecto al ta-
mafio del atomo de C, como muestra la Tabla N°
1. Esta estimacion de la distorsion local considera
que los atomos son esferas indeformables (mode-
lo atébmico de las esferas rigidas). La gran distor-
sion del hueco octaédrico de la red BCC producto
del atomo de carbono (300%, aproximadamente)
justificaria la baja solubilidad de C en la ferrita en
comparacion a la austenita. Ademas, se recuerda
que segun la regla de factor de tamafio atomico
de Hume-Rothery (factor primario en la formacion
de un considerable grado de solucion solida) (Hu-
me-Rothery et al., 1933), si el diametro de atomo
de soluto y solvente difieren en mas de un 14%,
la solucién solida sera restringida debido a la dis-
torsion de la red. La diferencia porcentual en el
tamafio del atomo de Fe (BCC) y carbono es un
44% aproximadamente, siendo un indicativo de la
baja solubilidad de la solucién sdlida intersticial.
La distorsion asimétrica de la red BCC es, en gran
parte, la responsable que el grado de endureci-
miento por solucién solida intersticial (incluso con-
siderablemente mayor que el obtenido en Fe FCC)
sea superior al experimentado por solucion sélida
sustitucional (la cual genera una distorsion de tipo
simétrica).

3.19  Fe-C martensite
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Figura N° 3. Relacién entre parametros de red y el contenido de
C en la martensita (Cheng et al., 1990).

Como se mencioné con anterioridad las deforma-
ciones experimentadas por las redes FCC y BCC
del Fe, producto del posicionamiento del C en los
sitios intersticiales octaédricos, son simétricas y
asimétricas respectivamente, lo que se traduce en
el segundo caso en el desarrollo de esfuerzos de
corte.

Solubilidad de C en Fe-BCC

La méaxima solubilidad de C en Fe-BCC es 0,022%
en peso (0,102% atémico) a 727 °C, con el descen-
so de la temperatura la reduccién de la solubilidad
de carbono en Fe-BCC es considerable, llegando
a 0,007 ppm en peso calculado a una temperatura
de 200 °C (Leslie, 1981).

Considerando una concentracion en peso de C en
Fe-BCC de 0,022% (0,102% atémico) se puede es-

de C intersticial.

Tabla N° 1. Distorsion porcentual de los sitios intersticiales en las celdas BCC y FCC por la solucién sélida

Distorsion porcentual del sitio intersticial %

Celda Sitio octaédrico Sitio Tetraédrico
BCC 300 113
FCC 170
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Figura N° 4. Cubo Rubik.

timar la cantidad de 4&tomos de Fe que se encontra-
ran por cada atomo de C,

00— 10224t C
0,102~ 1.000.000 4t Fe + 1022 it C

despejando X se obtiene que por cada atomo de C
hay X atomos de Fe,

A =980 at Fe

Por otro lado, se sabe que la celda BCC esta com-
puesta por 2 atomos, por lo que la cantidad de ato-
mos de Fe anterior se puede expresar en términos
de la cantidad de celdas BCC. Por lo tanto, se po-
dra encontrar 1 atomo de C por cada 490 celdas
de Fe-BCC.

Ahora la tarea serad ilustrar la distancia a la que se
encuentran los atomos de C en la red BCC cuan-
do la concentracion de C es 0,022% en peso. Para
simplificar el andlisis se han de realizar algunos
supuestos para facilitar el entendimiento de este
calculo. Primero, considérese lo siguiente como un
aspecto ilustrativo; Un cubo Rubik tradicional de
3x3x3, como el presentado en la Figura N° 4, esta
compuesto por 27 cubitos, por 0 que basta con

obtener la raiz cubica de los cubitos constituyentes
para determinar la cantidad de cubitos que yacen
sobre la arista del cubo, dado que V27=3, Ademas,
si se conociera la medida de la arista de los cubitos
constituyentes, se podria obtener la arista del cubo
Rubik al multiplicar esa distancia por la cantidad de
cubitos que yacen sobre la arista.

Aplicando el andlisis anterior a la cantidad de 490
celdas BCC por las que existe 1 atomo de C se
puede determinar con el arreglo cubico que en la
arista yacen ¥490=7,88 o sea, 8 celdas unitarias
aproximadamente. Finalmente, si se considera que
el parametro de red de la celda BCC es de 0,28
nm, se podra encontrar 1 atomo de C cada 2,21 nm
siguiendo los ejes principales de la red.

Interaccidn de los atomos de carbo-
no y dislocaciones

En lo que sigue la mayor parte de los conceptos
y célculos se presentaran empleando dislocacio-
nes de borde, con al afan de simplificar el analisis.
No obstante, se podra extender para interacciones
con dislocaciones de tornillo y mixtas.

La distorsion simétrica de la red FCC por la ubica-
cién del atomo de carbono en el sitio octaédrico
de la celda FCC conduce a que las componentes
de esfuerzo principales producto de esta distorsion
sean iguales, existiendo solo componentes de es-
fuerzo hidrostéaticas, no desarrollandose compo-
nentes de corte. La distorsion asimétrica de la red
BCC producida por el atomo de carbono ubicado
en el sitio octaédrico genera que las componen-
tes principales de esfuerzo sean distintas, lo que
produce componentes de corte. Por lo tanto, la
interaccion entre los atomos de soluto y las dislo-
caciones sera influenciada considerablemente por
las componentes de esfuerzos generados por la
distorsion.

Una dislocacion de cufia (posee componentes
tractivas y cortantes), la que puede ser represen-
tada como un plano de atomos sobre la linea de
dislocacion que tiene un campo de esfuerzo de
compresion y campos de tension bajo la linea de
dislocacion (esta region inferior puede ser interpre-
tada como un hueco bajo la linea de dislocacion).
Siendo este campo de tensién, o hueco, un sitio
propicio para alojar los atomos de carbono. El po-
sicionamiento del atomo de C en el sitio intersticial
de la dislocacion de cufia reduce la energia total
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del sistema, ya que produce una reduccion de la
distorsion total de la red.

Las dislocaciones de cufia, con atomos de C ubi-
cados en el campo de tension de la dislocacion,
seran trabadas presentandose el fendmeno de
fluencia heterogénea atribuido a atmosferas de
atomos de soluto (carbono) interactuando con dis-
locaciones como indica la teoria propuesta por Co-
ttrel y Bilby (1949). La Figura N° 5 presenta a modo
esquematico una linea de atomos de carbono bajo
una dislocacion de cufia. Considerando esta des-
cripcion los atomos de carbono interactuaran con
las dislocaciones de cufia en las celdas FCC vy
BCC.

Siguiendo la légica de la seccion anterior se pre-
sentaran algunos célculos para visualizar de mejor
forma lo expuesto con anterioridad. Un acero re-
cocido presenta en su estructura aproximadamen-
te 106 dislocaciones por cada cm?, lo que implica
que por cada cm?® existen 106 cm lineales de dis-
locaciones. Considerando que el diametro atdmico
del atomo de C es 140 pm (1,4*10® cm) se reque-
riran 7,1*10" atomos de C para formar un collar de
atomos de C a lo largo de todas las dislocaciones,
segun el esquema presentado en la Figura N° 5.

Ahora bien, recordando que existe un atomo de
carbono cada 8 celdas Fe-BCC, se puede estimar

que en cada 1 cm?® se encontraran 2,7*10" atomos
de C, por lo que se ve que es posible trabar todas
las dislocaciones en la ferrita de un acero recocido,
y ello justificaria, en primera instancia, la observa-
cién del fenémeno de fluencia heterogénea duran-
te el ensayo de traccion en aceros estructurales.

Veamos lo anterior, desde el punto de vista cinéti-
co. La tarea sera ahora calcular en cuanto tiempo
difundira el C a las dislocaciones de cufia. Ya se
determind que en una red Fe-BCC, se encuentra 1
atomo de C cada 2,21 nm. Suponiendo una dislo-
cacion de cufia entre 2 atomos de C (que corres-
ponde a la distancia mas corta de difusion de C a
una dislocacion), estos han de recorrer una distan-
cia de 1,10 nm para llegar a “trabarla”.

El coeficiente de difusion de C en Fe-BCC es el
presentado en la ecuacion (6).

=1hQ00n

D = 6,310 3¢saer M’/ (5

A temperatura ambiente el coeficiente de difusion

de carbono en Fe-BCC es 3,3873-10"7 sz/s. Em-
pleando la expresion x=V(D'1), donde x es la distan-
cia de difusion en cm, D el coeficiente de difusion y
t el tiempo en segundos. Reemplazando los valores
anteriores se obtiene que el tiempo necesario para

TR

Linea de atomos de soluto

Figura N° 5. Representacion esquematica de una linea de atomos de soluto ubicados bajo una dislocacion de cufia. La aplicacion
de un esfuerzo de corte produce la separacién de la dislocacion de los atomos de soluto, avanzando a la posicién x sobre el plano

de deslizamiento (Hull y Bacon, 2011).
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que los atomos de C difundan una distancia de
1,10 nm a temperatura ambiente es cercano a las 6
minutos, con lo que se podria explicar el endureci-
miento por envejecimiento estatico en aceros y fe-
némeno de fluencia heterogénea. No obstante, en
lo que sigue se mostrara que el tamafo de las at-
mosferas de soluto es mayor al espaciamiento en-
tre atomos de C antes determinado, considerando
la solubilidad maxima de C en Fe-BCC, haciendo
razonable el anclado de dislocaciones a tempera-
tura ambiente.

Si analizamos desde el punto de vista de las dislo-
caciones, cuando un material esta recocido tiene
una densidad de dislocaciones de 108 disloca-
ciones/cm?, con lo que si suponemos un espacia-
miento equidistante como el desarrollado a bajas
temperaturas de deformacion (Hull y Bacon, 2011),
se obtiene un espaciamiento de 5.000 nm, cabe
considerar que a temperatura ambiente se forman
arreglos (enredos) con lo que la distancia prome-
dio de dislocaciones ha de ser lo suficientemente
pequefia para hacer razonable el trabamiento de
dislocaciones a temperatura ambiente.

Si analizamos una dislocacién de tornillo, la cual
solo posee componente de corte (no posee com-
ponente hidrostatica de esfuerzo), la interaccion
de los atomos de carbono seréa diferente. Ya que
en la celda FCC el atomo de carbono produce una
distorsién simétrica no hay componentes de es-
fuerzo de corte (solo hidrostaticos), por lo tanto, es
de esperar que las dislocaciones de tornillo puras
no interactien con los atomos de carbono en la
celda FCC. En la celda BCC, en cambio, la distor-
sién asimétrica de la red producida por el carbono
genera tanto componentes hidrostaticas como de
corte, permitiendo interaccion entre los atomos de
carbono y las dislocaciones de tornillo, aliviando
los esfuerzos de corte experimentados en la red
producto de la deformacion. Como resultado se
tiene que el atomo de C es un fuerte endurecedor
por solucion solida del Fe BCC producto de que la
distorsiéon asimétrica de la red permite la interac-
cion (entorpecimiento del deslizamiento) tanto con
dislocaciones de cufia como de tornillo (existe una
fuerte interaccion de la naturaleza de las compo-
nentes hidrostéatica y de corte producto de la defor-
macion de la red por los &tomos de carbono y las
dislocaciones) y este nivel de endurecimiento es
mucho mayor al experimentado en la celda FCC.

Si bien es de esperar que una dislocacion perfecta
de tornillo no interactle con los atomos de carbono

en la celda FCC, la disociacion de esta dislocacion
en dos dislocaciones parciales produce que las
componentes de cufia de estas parciales interac-
tden con los atomos de carbono, sin embargo, el
nivel de interaccion, y endurecimiento, sigue sien-
do bastante menor (Shetty, 2013).

Atmosferas de atomos de carbono
en torno a dislocaciones en Fe BCC

La interaccion de los atomos de carbono en una
celda BCC con el campo de esfuerzo de traccion
de una dislocacion de cufia es mas fuerte que la
interaccion con el campo de esfuerzo de corte puro
de una dislocacion de tornillo (Veiga et al., 2015).
Mediante simulaciones numéricas Veiga et al.
(2010), estimaron la concentracion de atomos de
carbono en atmosferas de Cottrell desarrolladas en
Fe BCC. Mediante la aproximacion de la energia de
enlace entre los atomos de carbono y las disloca-
ciones se estimo la probabilidad de ocupacion de
sitios intersticiales en la vecindad de dislocaciones
de cufia y tornillo (ver Figura N° 6).

Los resultados obtenidos por Veiga et al. (2013) se
relacionan a los presentados por Hanlumyuang et
al. (2010), quienes simularon la interaccion entre
atomos de carbono y dislocaciones y la conse-
cuente segregacion de atomos de carbono forman-
do atmosferas de soluto en dislocaciones de cufia
y tornillo presentes en la red BCC. La Figura N° 6
muestra la distribuciéon de atomos de carbono en
torno a dislocaciones de cufia y tonillo obtenidas
como parte de este estudio. Las curvas isopletas
representan la diferencia entre la concentracion
efectiva en la region y la concentracion nominal de
carbono (0,11 % en peso), donde se muestra que la
atmosfera de atomos de soluto se extiende entre 10
a 20 nm desde el nucleo de la dislocacion. A partir
de la distribucion modelada de atomos de carbono
en torno a ambos tipos dislocaciones presentadas
en las Figuras N° 6 y N° 7 se puede apreciar la for-
macioén de “nubes o atmosferas de atomos”.

Estos resultados obtenidos a partir de simulacion
numérica han sido concordantes con resultados
experimentales obtenidos mediante la técnica
Atom Probe tomography. Esta sofisticada técnica
de analisis composicional ha permitido la caracte-
rizacion de componentes microestructurales en di-
versos materiales a través de imagenes composi-
cionales 3D en un sdlido. Mediante bombardeo de
pulsos laser o de alto voltaje, aplicados bajo vacio,
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Figura N° 6. Distribucion de ocupacién fraccional en la vecindad de una dislocacién de cufia y tornillo a 300 Kelvin (Veiga et al., 2015).

los atomos son excitados y retirados por capas ato-
micas en una muestra fabricada a partir del mate-
rial a analizar. Los atomos retirados son ionizados
uno a uno y viajan a través de lentes electromagné-
ticos siendo dirigidos a un sensible detector atomi-
co basado espectrometria de masa de tiempo de
vuelo capaz de realizar la identificacion elemental
de los atomos (basado en el tiempo desde que el
atomo fue removido hasta su deteccién) y su posi-
cion (coordenadas) en el volumen de la muestra.
Una vez finalizado el anélisis, el volumen inicial de
la muestra es reconstruido mediante algoritmos

geométricos permitiendo estimar la distribucion de
atomos especificos en un volumen tridimensional,
definiendo la forma, composicion y distribucion de
micro y nanoestructuras.

Wilde et al., (2000) reportaron la primera eviden-
cia experimental de la concentracién de atomos
de carbono obtenida en el nucleo de las atmosfe-
ras de soluto, alcanzando una concentracion de
8 + 2% at. C considerando un volumen de analisis
de 10x10x10 nms. Miller (2006), utilizando la téc-
nica Atom Probe, estimé que la extension de las

3

5nm

Figura N° 7. Concentracion de atomos de carbono en torno a dislocaciones a una temperatura de 300 Kelvin. A) Dislocacion de
cufa [111){110}. B) Dislocacion de tornillo [111){112}, (Hanlumyuang et al., 2010).
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Figura N° 8. Mapa composicional obtenido mediante Atome Probe mostrando la segregacién de atomos de carbono a una disloca-
cién en un acero ferritico MA/ODS 12YWT fabricado por aleado mecanico (Miller, 2006).

atmosferas de atomos de carbono segregados en
torno a una dislocacion es del orden de los 10 nm
como se muestra en la Figura N° 8. En el mapa ato-
mico tridimensional presentado es posible apreciar
la segregacion de los atomos de carbono a una
dislocacion en un acero ferritico como una region
lineal de elevada concentracién de soluto, hacien-
do evidente la presencia de la dislocacion. En este
mapa composicional la posicion de cada atomo de
soluto (C en este caso) es representado como un
punto o esfera de un color codificado correspon-
diente a un tipo de elemento en particular. En la
region correspondiente a la dislocacion, los pun-
tos de color negro, que representan los atomos de
carbono, alcanzan una concentracion del 1,38% at.
(0,30% en peso), 7,7 veces mayor a la concentra-
cién de atomos de carbono en la matriz ferritica de
0,18% at (0,038% en peso).

Comentarios finales

En este articulo se ha presentado una breve revi-
sion del estado del arte sobre la interaccion entre
atomos de carbono (y solutos intersticiales por ex-
tension) y dislocaciones en aleaciones Fe-C. Ade-
mas, se mostro el resultado de novedosas inves-
tigaciones cientificas orientadas a describir este
fenébmeno.

Mediante simples supuestos basados en caracte-
risticas cristalograficas (geométricas) es posibles

obtener un primer acercamiento a la distorsion que
genera el atomo de C en las estructuras BCC y
FCC y en esos términos explicar el potencial endu-
recedor y las diferencias de su solubilidad en ferrita
y austenita. Siendo la distorsion de tipo tetragonal
en Fe-BCC causada por los atomos de carbono la
responsable del gran efecto endurecedor por solu-
cion solida intersticial.

Aspectos geométricos asociados a la distorsion de
la red producto de la solucién solida intersticial y
los esfuerzos que se producen por esta distorsion
han sido empleados para presentar una explica-
cién de los fendmenos que se producen por la inte-
raccion de solutos intersticiales (particularmente el
C) con las dislocaciones, generandose atmosferas
de atomos de carbono del orden de 10 nm en torno
al nucleo de la dislocacion segun muestran traba-
jos recientes.

Finalmente, la busqueda del entendimiento de este
fenémeno, teorizado a mediados del siglo pasado
(1949) por Cottrell y Bilby, sigue siendo materia de
interés de quienes versamos la Ciencia e Ingenieria
de los Materiales y es el uso de nuevas técnicas
experimentales y herramientas numéricas el que
ha permitido obtener una mejor descripcion de las
complejas caracteristicas de las atmosferas de so-
luto.
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Resumen

La formacion de austenita es un proceso complejo en el cual la microestructura inicial y la velocidad de calentamiento
juegan un rol importante. La cinética del proceso esta controlada ya sea por la difusion del carbono o por la movilidad
de laintercara y/a. La temperatura de transicion desde un mecanismo al otro durante el calentamiento ha sido predicha
suponiendo condiciones de equilibrio local (EL), y designada A . En este estudio se discute la evidencia metalografica
de la transicion desde el control difusional por carbono al control por la movilidad interfacial (o masiva). El proceso de
la formacion de austenita desde una microestructura inicial de ferrita+perlita es discutido a la luz de evidencia metalo-
grafica.

Palabras Clave: Austenita; Acero; Carbono.

Abstract

The formation of austenite is a complex process in which the initial microstructure and the rate of heating play an impor-
tant role. The kinetics of the process is controlled either by carbon diffusion or by the mobility of the y / a interface. The
transition temperature from one mechanism to the other during the heating has been predicted assuming conditions of
local equilibrium (EL), and has been denominated Am. In this study the metallographic evidence of the transition from
the carbon diffusional control to the control is discussed. the interfacial mobility (or massive). The process of austenite
formation from an initial ferrite + perlite microstructure is discussed in the light of metallographic evidence.

Keywords: Austenite; Steels; Carbon.
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La mayoria de las caracteristicas de la formacion
de austenita desde agregados de ferrita y perlita
han sido resumidos por Mehl (Mehl, 1943). como
sigue (i). La formacion de la austenita es un proce-
so térmicamente activado, (ii) la austenita nuclea
en los bordes de la perlita, (iii) se producen gra-
dientes de carbono durante el crecimiento de la
austenita (Speich y Szirmae, 1969), (iv) el tiempo
para la formacion completa de austenita disminuye
con la disminucion del espaciamiento interlaminar
de la perlita y es relativamente independiente del
tamafio de la colonia, y (v) la cinetica de la disolu-
cién de la cementita (B) es significativamente mas
lenta a la de la ferrita. Estudios posteriores (Hawor-
th y Parr, 1965; Judd y Paxton, 1968; Speich y Szir-
mae, 1969; Hillert et al,, 1971) han validado estas
conclusiones que han servido como referencias
para modelos difusionales de formacion de auste-
nita. La Figura N° 1 muestra la formacion de auste-
nita en una microestructura de ferrita mas perlita.
Consistente con (ii), la austenita (transformada a
martensita por el templado) se forma en los bordes
de ferrita/perlita, como lo indican las flechas.

La termodinamica de la formaciéon de la austeni-
ta ha sido extensamente revisada en la literatura
(Castro et al., 2017). Bajo velocidades de calen-
tamiento habituales (< 10° C/s), la formacion de
austenita en un agregado de ferrita y cementita co-
mienza usualmente en la intercara a/6. A velocida-
des de calentamiento muy rapidas (> 100 °C/s), la
fuerza motriz para la nucleacion de austenita pue-

Figura N° 1. La formacién de austenita en una microestructura
inicial de ferrita + perlita. F, P, y M muestran las areas de ferrita,
perlita y martensita, respectivamente. Atacado con Nital 2%.

de ser incrementada sustancialmente ,permitiendo
asf la nucleacion en sitios menos favorables, como
intercaras a/a. La Figura N° 2 muestra una imagen
SEM de un de un acero con bajo carbono laminado
en frio y calentado a 150° C/s hasta 704 °C y luego
templado, después de una homogeneizacion de
menos de 0.5 s. Se observa que la formacion de
austenita (transformada en martensita al ser tem-
plada, flechas de color amarillo en la Figura N° 2)
ocurrié en los bordes de grano ferriticos. Resulta-
dos experimentales de estos sitios de nucleacion
ha sido publicado recientemente (Castro et al.,
2016).

El crecimiento de austenita ocurre simultdneamen-
te a costa de la perlita y la ferrita proeutectoide. Sin
embargo ,la austenita crecerd mas rapido a costa
de la perlita que la ferrita, como lo muestra la Figura
N° 3, debido a la menor distancia de difusion invo-
lucrada en la perlita.

Bajo equilibrio local, el crecimiento estara contro-
lado por la difusion del carbono a cualquier tem-
peratura y contenido de carbono para la G < GY,
donde G' :Energia libre de de Gibbs de la fase i. A
la temperatura donde GY llega a ser la menor para
cualquier contenido de carbono, la formacion de la
austenita sera controlada por la intercara 6, o sea
masiva. Esta temperatura ha sido denominada A .
Bajo velocidades de calentamiento convenciona-
les, la formacion total de austenita ocurre mucho
antes de la A . Sin embargo, calentamiento conti-

Figura N° 2. Acero con 0.2% C y 75% de laminacién en frio, ca-
lentado a 150 °C/s hasta 704 °C y luego templado. Las flechas
amarillas indican sitios de posible nucleaciéon de austenita. Ata-
cado con Nital 2%.
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Figura N° 3. Acero con 0.2% C laminado en caliente, (izquierda) mostrando la microestructura clasica de ferrita + perlita y (derecha)
el mismo acero calentado a 10 °C/s hasta 750 °C y luego templado en agua. La formacién de austenita ocurrié principalmente en las

colonias perliticas. Atacado con Nital 2%.

nuo répido permite la formacion masiva de la aus-
tenita. La elevada temperatura a lacual se forma la
austenita permite la difusion rapida de elementos
aleantes por la intercara. Por consiguiente, se es-
pera que las condiciones de equilibrio local (EL)
gobiernen el movimiento de la intercara y/a. Con-
diciones de EL no permiten que T, sea el limite de
la transicion para la formacion de la austenita por
control en la intercara. La razon proviene del he-
cho que a cualquier temperatura debajo de la A
el sistema puede rapidamente alcanzar la menor

energia libre de Gibbs al llegar al equilibrio local.
Se muestra en la Figura N° 4b que por encima de
cualquier temperaturasobre la T ,la austenita pue-
de alcanzar un equilibrio mas estable (ilustrado por
la tangente comun entre la energia libre de ferrita
y austenita en Figura N° 4b) si se establecen las
condiciones de EL en vez de la transformacion ma-
siva (por ej. AG en Figura N° 4b). Por consiguiente
no hay justificacion termodinamica para un cambio
a un mecanismo que disipe menos energia que el
activo.

Gﬂ

Ll nor Lh] L]
maze frschon of carbon

Maole fraction C

Mole fraction C

Figura N° 4. Seccion del diagrama de equilibrio binario Fe-C mostrando la TO y la extrapolacion del equilibrio a/6 (lineas rojas pun-
teadas y negras segmentadas, respectivamente). (b ) y (c) son esquemas de la energia libre de Gibbs en funcién de la fraccién molar

de carbono para T2 y T3 respectivamente.
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Figura N° 5a.

La formacion masiva de la austenita se activara
siempre cuando Ga > Gy para cualquier contenido
de carbono, como se muestra esquematicamente
en la Figura 4c. La evidencia de que la formacion
de austenita ocurre sobre Ay no a T, se mues-
tra en las Figuras N° 5a, b y c. Las temperaturas
criticas fueron calculadas usando el programa
ThermoCalc, base de datos TCFE7. El acero es
el mismo que en la Figura N° 3, sin embargo, la
velocidad de calentamiento para esta muestra fue
1500° C/s. La temperatura maxima es la indicada
en cada imagen. Sobre T, pero bajo A_ (por ejem-
plo Figura N° 5¢), no hay indicacién de algun cam-
bio microestructural producto de la transicion de
mecanismos de transformacion austenitica. Sobre
A, (por ejemplo Figura N° 5b), la estructura de la
ferrita pro-eutectoide exhibe una modificacion sig-
nificativa, aunque la distribucion general del carbo-
no no es diferente de la del acero templado desde
850°C (Figura N° 5a). Esto se debe al hecho que
para la formacién masiva de la austenita no es ne-
cesaria la difusion del carbono por delante de la
intercara y/a. Como la formacién masiva de la aus-
tenita no requiere difusion de carbono, es probable
que la ferrita también se transforme masivamente
con el temple. Figura N° 5¢c muestra un area de la
microestructura tratada bajo las mismas condicio-
nes que la de la Figura N° 5b, en la cual la trans-
formacion masiva de la ferrita se produjo hasta que
la intercara a/y llego a zonas ricas en carbono (por
ejemplo en Figura N° 5b). Es posible que, en las

T=900°C

Figura N° 5c¢.

Figura N° 5a. Acero con 0.2%C laminado en caliente y calentado
a 1500° C/s hasta 850° C y templado.

Figura N° 5b. EI mismo material calentado a 1500° C/s hasta
900° C y templado.

Figura N° 5¢. Imagen SEM de un area similar a la imagen central,
donde se puede apreciar el detalle de la microestructura. F, P y
M son ferrita, perlita y martensita respectivamente. Atacado con
Nital 2%.
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zonas ricas en carbono de la microestructura, se
puedan formar varios productos de transformacion
de la austenita durante su enfriamento, tales como
bainita y martensita.

Observaciones finales

El analisis termodinamico del calentamiento conti-
nuo de un agregado de ferrita + cementita indica
claramente que la transicion de un mecanismo de
formacion de austenita controlado por difusion de
carbono a un mecanismo controlado por el mo-
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Resumen

En este articulo es presentado un trabajo consistente en el tallado de una placa de acero mediante el uso del método
electroquimico del Electrograbado. El proceso fue desarrollado a un potencial y corriente de celda de 2,5 Vy 10 Ares-
pectivamente. Esta técnica permite un nivel de detalle sobre sus superficies comparable a los métodos tradicionales,
ademas de que su efecto sobre la plancha perdura por mucho tiempo gracias a la capa pasivante de Fe203 sélido
formada sobre la superficie que se encuentra en contacto con la atmosfera.

Palabras Clave: Electrograbado; Metalurgia; Arte.

Abstract

In this article we describe the carving of a steel plate by the electrochemical method of Electrogravure. The process
was developed at a cell potential and current of 2.5 V and 10 A, respectively. This technique allows a level of detail on
the work surface comparable to traditional methods. In addition, the method allows the work on the plate to last for a
long time thanks to the passivating layer of solid Fe203 formed on the surface that is in contact with the atmosphere.

Keywords: Electrical engraving; Metallurgy; Art.
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Introduccién

Desde los inicios de la humanidad, la metalurgia ha
estado presente en la vida cotidiana del ser huma-
no; desde la elaboracion de los utensilios mas ba-
sicos para el quehacer diario, hasta los méas avan-
zados dispositivos electronicos de la actualidad.
Dentro de todas estas aplicaciones, existe una
rama que llega a ser una necesidad de primera ca-
tegoria para el ser humano: el arte. Las represen-
taciones mas comunes dentro de esta rama son: la
fundicion de esculturas y el tallado sobre placas.
Dentro de las esculturas, una de las mas famosas
en Chile es el monumento erguido en honor al ge-
neral Manuel Baquedano, el 18 de septiembre de
1928, Figura N° 1, la cual fue fundida en la escuela
de Artes y Oficios y le da el nombre al sector.

Posteriormente, a medida que fueron aumentando
las exigencias del publico general, se hizo necesa-
rio mejorar las técnicas de tallado para obtener un
mejor acabado superficial. Dentro de estas técni-
cas, existen 2 en particular que basan su funciona-
miento en principios electroquimicos: aguafuerte y
aguatinta (Info Goya, 1996; Bernal, 2010).

El aguafuerte es el procedimiento de grabado en el
que sobre una plancha metélica cubierta por una
fina capa de barniz protector, se dibuja con una
punta metdlica el tema iconografico. Al dibujar so-
bre el barniz protector, éste se elimina. Al introducir
la l&mina en un bafio de 4cido, o proceso de agua-

Figura N° 1: Monumento al general Manuel Baquedano (Educar-
chile, 2019).

fuerte, se produce la corrosién del metal en las zo-
nas dibujadas, es decir, en las que se ha eliminado
el barniz protector.

El método de aguatinta es un procedimiento de
grabado que consiste en verter sobre la plancha
una capa uniforme de resina. La plancha se calien-
ta para que la resina se funda y se adhiera. Poste-
riormente, se introduce en &cido, y éste penetra en
las partes en las que la superficie no esta protegida
por la resina.

Ambos métodos se basan fundamentalmente en la
disolucion de caréacter espontanea del metal base
para reproducir la figura deseada sobre su super-
ficie, es decir, se rigen por los fenémenos electro-
quimicos que ocurren sobre ellos. Una caracte-
ristica fundamental de los procesos espontaneos
es el hecho de que en este tipo de sistemas, es
muy dificil controlar la velocidad de corrosion a la
cual se va desgastando la superficie de trabajo, y
el unico parametro sobre el cual se puede obtener
informacion dentro del sistema es el potencial mix-
to. Gréaficamente, esto es visible en el diagrama de
Evans de Figura N° 4.

En otras palabras, si no se tiene cuidado del tiem-
po y el potencial de corrosién del medio sobre el
cual se va a realizar el tallado, se pueden provocar
ataques de caracter poco selectivo sobre la su-
perficie, lo que provocaria imperfecciones sobre el
trabajo final, como es mostrado en la Figura N° 2.

Figura N° 2: Tallado sobre cuchillo utilizando el método del agua-
fuerte (Proyecto Attwell - Montejano, 2019).
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e arvesu

Figura N° 3: Jean-Baptiste Le Prince, “Le Berceau”, trabajo en
aguatinta (Wikipedia, 2019).

La ventaja que poseen los procesos forzados en
general sobre los espontaneos, es que el uso de
una fuente de poder de corriente continua permite
la aplicacion de pequefias densidades de corriente
sobre la superficie de trabajo. Esto permite que la
corrosion ocurra de manera mucho mas selectiva
y precisa que en los 2 métodos anteriores. A esta
técnica se le conoce como el método del Electro-
grabado. Un ejemplo de esta técnica es mostrado
en la Figura N° 5.

En este articulo sera mostrada una serie de placas
de decoracion obtenidas por el proceso de Elec-

Figura N° 4: Diagrama de Evans para procesos espontaneos (Ci-
fuentes, 2010).

trograbado, ademés de la influencia de los para-
metros electroquimicos sobre los acabados super-
ficiales.

Desarrollo experimental

El sistema de trabajo utilizado puede verse de ma-
nera esquematica en la Figura N° 6.

Las placas utilizadas para el desarrollo de esta ex-
periencia son mostradas en las Figuras N° 7 y N° 8.
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Figura N° 5: Esquema del proceso de Electrograbado, para una
placa de cobre (Electrochemical etching, 2011).

Figura N° 6: Diagrama del sistema utilizado.
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En la Figura N° 9 es posible ver la celda de trabajo
empleada para el Electrograbado y la Figura N° 10
la fuente de poder.

Resultados

Los resultados obtenidos pueden ser observados
enlas Figuras N° 11y N°12.

En las placas de acero obtenidas se puede ver el
acabado superficial de cada experiencia. Esto se
debe a que el uso de la fuente de poder DC permite
la aplicaciéon de bajas densidades de corriente, en
este caso, de 10 A/m2. De esta manera, la placa de
acero sera corroida de manera controlada debido
a la generacion de oxigeno en su superficie, el cual
actua como el agente oxidante para la corrosion
sobre la superficie del electrodo. Esta idea es po-
sible visualizarla utilizando un diagrama de Evans:

Al utilizar bajas densidades de corriente, solo ten-
dran lugar las reacciones electroquimicas de oxi-  Figura N° 8: Placas de acero utilizadas en la experiencia.
dacion del fierro y reduccion del agua en solucion.,
Ademas, este tipo de trabajos generalmente posee
una alta duracion en el tiempo debido a la reaccion

Figuras N° 7: Placas de acero utilizadas en la experiencia. Figura N° 9: Celda de trabajo utilizada en las experiencias.
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Figura N° 10: Fuente de poder de corriente continua utilizada en
la experiencia.

Figura N° 12: 2° Placa de acero obtenidas por el método del
Electrograbado.
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Figura N° 13: Diagrama de Pourbaix del Fierro (Paurbaix, 1974).

Figura N° 11: 1° Placa de acero obtenidas por el método del
Electrograbado.

de pasivacion que ocurre sobre la superficie de la
seccion expuesta a las condiciones oxidantes y la
humedad atmosférica, de acuerdo al diagrama de
Pourbaix de la Figura N° 13.

En estas condiciones, de acuerdo a la Figura N° 13,
una vez que la palca sea expuesta a las condicio-
nes atmosféricas, se formara una capa pasivante
de hematita (Fe,O3) sobre las zonas corroidas du-
rante esta experiencia, o que le permitira preser-
varse en el tiempo ante la accion del oxigeno en
el aire.

Conclusiones

e L a técnica del Electrograbado es una alternati-
va viable a los métodos de aguafuerte o aguatinta,
por ser de un control mucho més sencillo que los
anteriores.

e Las condiciones de trabajo utilizadas (2,5 Vy 10
A) permiten una corrosion de tipo homogénea so-
bre la superficie de la placa de acero, lo que se re-
fleja en la calidad de los detalles de los grabados.

e Las placas de fierro se preservan en el tiempo
gracias a la capa pasivante formada sobre su su-
perficie, la cual lo protege de la corrosion atmos-
férica.

Nota: Esta placa conmemorativa sera instalada
proximamente en la Plaza Brasil de la Comuna de
Santiago Centro con el fin de homenajear a esta fi-
gura de las letras chilenas. Proyecto financiado por
fondos concursables de la llustre Municipalidad de
Santiago y adjudicados por el Centro Cultural Plaza
Brasil.
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Resumen

El presente estudio uso la modelacién y simulacion numérica mediante un software comercial, para comparar el trans-
porte de una especie a través de un material poroso resolviendo las ecuaciones de Brinkmann que emplea el concepto
de la difusividad efectiva, porosidad y tortuosidad, la difusién a través de una estructura porosa simplificada y final-
mente una estructura porosa real tomada a través de microscopia electrénica usando las ecuaciones de movimiento
acopladas a transporte de especies con términos convectivos y difusivos que varian en el tiempo, es decir, desde
un sistema simplificado a lo mas real. La concentracion alcanza el estado estacionario luego de 0,05 s en el granulo
artificial y en 0,055 s en el ramificado y alcanzado el estado estacionario el flujo promedio para el granulo artificial es
de 8,051x102 [mol-m?/s] y para el granulo ramificado es de 25 x10°® [mol-m?/s]. Esto quiere decir que a medida que la
estructura se acerca a un granulo real, el modelo Brinkmann que es una modificacion de las ecuaciones de transporte
usando una superficie compacta, es menos representativo ya que de difusividad efectiva no es capaz de representar el
transporte convectivo — difusivo ni la porosidad y tortuosidad empleadas a una verdadera estructura porosa.

Palabras Clave: Difusividad; Porosidad; Tortuosidad; Difusividad efectiva; Conveccion.

Abstract

The present study used modeling and numerical simulation supported by commercial software, to compare the trans-
port of a species through a porous material. The Brinkmann equations were solved using the concept of effective diffu-
sivity, porosity and tortuosity, diffusion through a simplified porous structure and finally a real porous structure obtained
from electron microscopy using the equations of movement coupled to transport of species with convective and diffusive
terms that vary in time; that is, from a simplified system to the most real. The concentration reaches the steady state
after 0.050 s in the artificial granule and 0.055 s in the branched state. When the steady state was reached, the average
flow for the artificial granule was 8.051 x 10-3 [mol.m?/s] and for the branched granule it was 25 x 10-3 [mol.m? / s].
This result means that as the structure approaches a real granule, the Brinkmann model, that is a modification of the
transport equations using a compact surface, is less representative since effective diffusivity is not able to represent the
convective-diffusive transport neither the porosity and tortuosity employed to a true porous structure.

Keywords: Diffusivity; Porosity; Tortuosity; Effective diffusivity; Convection.
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Introduccion

El modelo introduce el concepto de la difusividad
efectiva en materiales porosos mediante la com-
paracion del transporte difusivo a través de una
estructura porosa artificial y una mas cercana a lo
que se encuentra en la realidad respecto de una
estructura homogénea simplificada.

1. Antecedentes Teobricos

Los poros de un granulo no son rectos, ni cilindri-
Ccos; mas bien son una serie de trayectos tortuo-
S0S, con interconexiones que consisten en caminos
de area de seccion variable (ver Figura N° 1). Por
lo tanto, no se puede plantear que la difusion se
produce en todos y en cada uno de los tortuosos
caminos de una estructura porosa. Por ello es que
se define la difusividad efectiva, que describe una
difusion promedio que ocurre dentro de un granulo
(Fogler, 2001).

La difusividad efectiva toma en cuenta el hecho de
que:

a) No toda el area normal a la direccion del flujo
esta disponible para la difusién de las moléculas
(es decir, no es toda hueca).

b) Los caminos son tortuosos.

c) Los poros tienen area de seccioén transversal va-
riable.

d) La difusividad efectiva (D°") esta relacionada
con difusion libre (D) por la siguiente expresion:

0 =D: (1)

Donde ¢ es la porosidad de la estructura y es la
tortuosidad, la primera relaciona el volumen de
espacio hueco respecto al volumen total. Mientras
que la segunda representa una medida de la lon-
gitud real por unidad de longitud efectiva que tiene
una molécula para difundir en un granulo poroso
(Szekely y Themelis, 1971; Gaskell, 1992; Comsol
Multiphysics, 2007; Comsol multiphysics, 2013).

2. Descripcion del Modelo
2.1 Geometria
A continuacion se presentan las geometrias utili-

zadas en el programa como granulos porosos, en
la izquierda la estructura porosa artificial y en la

Figura N° 1. Esquema de una estructura porosa, particula de car-
bén activado.

derecha la estructura ramificada o mas “real”. Ver
Figura N° 2.

2.2 Definicién del Modelo para el estudio

La ecuacion del modelo en el dominio presentado
en la Figura N° 2, correspondiente a la fisica de
transporte de especies diluidas, en su condicion
dependiente del tiempo es:

dofit +u-Vo = V(DVo) + R (2]

El término de la izquierda corresponde a la varia-
cion en el tiempo de la concentracion del soluto
i, u'Vc, representa al mecanismo de transporte de
masa por conveccion, V-(DVc)) representa al trans-
porte de masa por difusion y finalmente R, corres-
ponde al término fuente correspondiente a una re-
accioéon quimica.

El modelo a estudiar no considera el término con-

vectivo ni una fuente externa por lo que la ecuacion
resultante es:

dejfot =V-(DVr) (3)

Donde c, esta en mol/m3y D el coeficiente de difu-
sién en m?/s.
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Figura N° 2. Estructuras porosas artificial y real.

2.3 Condiciones de Borde

Las condiciones de borde son de tres tipos. Una
condicion de borde de concentracion aplicada en
el lado vertical izquierdo de las estructuras en Figu-
ra N° 2 expresada como:

=0 (4)

Donde c,: Concentracion inicial [mol/m3]

El borde vertical derecho de las estructuras en Fi-
gura N° 2 se establece segun:

-(DVe) -n = knfc —€s) (5)

Donde

k... Coeficiente de transferencia de masa [m/s]

cp: Concentracion de la solucion en el seno del flui-
do, fuera de la estructura porosa.

Los restantes bordes corresponden a bordes de
aislacion segun:
-(DVc)-n=0 (6)

La condicién inicial esta dada por el perfil en forma
de campana de la concentracién a lo largo del eje
X, CON su maximo en x=0, correspondiente a ¢ = ¢,

clto) = €o exp (-ax?) (7

2.4 Parametros

Tabla N° 1. Parametros del Sistema.

Parametro Expresion
Coeficiente de Difusion 10-5 [m?/s]
Concentracion inicial 3[mol/m3]
Coeficiente de transferencia

5 [m/s]
de masa
Constante adimensional 1000

3. Resultados y Discusiones

Las simulaciones se ejecutaron desde t=0 a t=0,1
s para el granulo artificial y desdet=0at =x0,11
para la estructura mas real, tiempos en que las es-
tructuras alcanzan el estado estacionario.

La Figura N° 3 muestra el perfil de concentracion
luego de 0,05 s en el granulo artificial y en 0,055 en
el ramificado. En esta etapa la concentracion casi
ha alcanzado el estado estacionario, lo cual es visi-
ble debido al perfil casi lineal de la concentracion a
través de ambas estructuras.

En la modelacién de materiales porosos, conocer
el valor exacto de la concentracion en la estructu-
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Figura N° 3. Perfil de concentracién en estructuras porosas.
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no detallado tal cual se aprecian las estructuras de
El valor del flujo promedio una vez que el sistema

la Figura N° 3. En consecuencia lo més interesante

es entonces la descripcion del flujo. Para calcular ~ alcanza el estado estacionario es de 8,051x10-3
el flujo promedio, integramos sobre el borde del [mol'm?/s] para el granulo artificial en tanto que el
flujo y se divide por la longitud LO, obteniendo la  ramificado resulto ser de 0,025 [mol-m?/s] tal cual
siguiente expresion: muestra la Figura N° 4.
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Figura N° 4. Flujo promedio en estructuras porosas, en la izquierda granulo artificial y en la derecha granulo ramificado, las que se
identifican con la linea solida azul. Mientras que las segmentadas de color verde representan la aproximacién a un modelo 1D ho-

mogéneo.
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Calculando luego la difusividad efectiva de acuer-
do a la siguiente expresion:

= De_f_lr' Ec‘:' - ‘:l:\vl.ll:-II {9}

FINIO o redio ™

En la que ¢ (Mol/m3) es la concentracion prome-
dio en la saliday Lo es la longitud de las geometrias
a lo largo del eje x. La concentracion promedio se
obtiene por medio de la siguiente integral:

1 rl
cm—GL cds (10)

Teniendo que coy = 1,61*10% y de 1,43*10% [mol/
mq] para el granulo artificial y ramificado respec-
tivamente, utilizando LO = 8*10* y 6,4*10* [m]. Co-
nocida la concentracion de salida y reemplazando
el resto en la ecuacion 9, obtenemos la difusividad
efectiva. Que como se vio anteriormente esta rela-
cionada a la difusividad libre a través de la ecua-
cion 1.

La Tabla N° 2 nos entrega los resultados de la difu-
sividad efectiva obtenida de la ecuacion 9, la poro-
sidad integrando los huecos y tortuosidad obtenida
de la ecuacion 1 en ambas estructuras porosas.

Tabla N° 2. Resumen de resultados (D = 10-5
[m?/s]).

Parametro Granulo Granulo
artificial ramificado
Difusividad %46 146
Efectiva [m?/s] 215710 53310
Porosidad 0,382 0,5536
Tortuosidad 1,73 1,03

Utilizando los valores de la difusividad efectiva en
un granulo homogéneo 1D brinda la posibilidad
de comparar el flujo promedio de la estructuras
porosas presentadas en la Figura N° 2 respecto a
un granulo homogéneo simple 1D. La Figura N° 4
(a la izquierda) muestra que existe una excelente
concordancia entre el granulo artificial y el modelo
simple 1D en todo el rango de tiempo analizado [0,
0,1s]. La diferencia en el flux promedio es apenas
visible en estos casos.

En tanto que la Figura N° 4 (a la derecha) mues-
tra que solo hay una buena concordancia entre el
granulo ramificado y uno simple 1D en un rango
de tiempo entre [0 y 0,02 s]. A partir de los 0,02 se
aprecia un desacople entre ambas estructuras.

Estos resultados nos indican que en el caso del
granulo artificial si es posible aproximar su com-
portamiento a una estructura homogénea simple
en una dimension. Mientras que para una estruc-
tura mas compleja como el granulo ramificado esta
suposicion puede ser posible solo para rangos de
tiempo acotados, en este caso entre 0 a 0,02 s.

4. Conclusiones

La concentracion alcanza el estado estacionario
luego de 0,05 s en el granulo artificial y en 0,055
en el ramificado.

Alcanzado el estado estacionario el flujo pro-
medio para el granulo artificial es de 8,051x1073
[mol‘m?/s] y para el granulo ramificado es de
25 %102 [mol-m?/s].

La concentracion promedio en la salida para el
granulo artificial es cout = 1,61*10° utilizando
LO = 8*10* y para el granulo “real” de 1,43*103
[mol/m®] con LO =6,4*10* [m].

La difusividad efectiva, porosidad y tortuosidad
muestran que la transferencia de masa es favoreci-
da en una estructura “real”.

A medida que la estructura se acerca a un granu-
lo real, el modelo de difusividad efectiva es menos
representativo.

5. Recomendaciones

De las dos ultimas conclusiones el proximo estudio
sera la transferencia de masa en distintas estruc-
turas reales, con diferentes porosidades y tortuo-
sidades.
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Analisis de falla: un caso cotidiano que
nos recuerda importantes conceptos de
metalurgia, fractura y corrosion
Failure analysis. An ordinary case that

reminds us of the essential concepts of
metallurgy, fracture, and corrosion

Enzo Tesser, Rodrigo Allende, Eliseo Herndndez y Bernd Schulz
Departamento de Ingenieria Metalirgica, Facultad de Ingenieria, Universidad de Santiago de Chile
enzo.tesser@usach.cl

Resumen

Se desarroll6 un andlisis de la falla de una pieza de acero inoxidable martensitico AlSI 420, correspondiente a una vari-
lla de fijacion para la posicion de un motor fuera de borda de una embarcacion pequefa. La pieza se fractur6 en forma
fragil en la misma zona donde se desarroll6 un proceso de soldadura para reparar una fractura fragil previa. Fueron
evaluadas algunas variables mecanicas, metallUrgicas y corrosion con el proposito de plantear una hipétesis de falla
coherente con las evidencias mostradas por la pieza. Se llevaron a cabo algunos ensayos que permitiesen indagar en
el origen metalurgico de la falla, concluyéndose que la causa mas probable fue la accidn sinérgica de Corrosiéon por
Fatiga, SCC (Stress Corrosion Cracking) y Fragilizacion por Hidrégeno, dada las condiciones ambientales, quimicas
y mecanicas de la pieza. Lo anterior, dio explicacién coherente a los dos eventos de fractura fragil en el tiempo y su
superficie predominantemente intergranular. Se descart6 la influencia del proceso de soldadura en la falla.

Palabras Clave: Acero; Inoxidable; Martensitico; Fractura; Fragilizacion; Fatiga; Corrosion; SCC.

Abstract

An analysis of the failure of a piece of martensitic stainless steel AISI 420 was developed, corresponding to a fixing rod
for the position of an outboard motor of a small boat. The piece was fractured in a fragile way in the same area where
a welding process was developed to repair a previous fragile fracture. Some mechanical, metallurgical and corrosion
variables were evaluated with the purpose of proposing a failure hypothesis coherent with the evidences shown by the
piece. Some tests were carried out to investigate the metallurgical origin of the failure, concluding that the most probable
cause was the synergic action of Fatigue Corrosion, SCC (Stress Corrosion Cracking) and Hydrogen Embrittlement,
given the environmental, chemical and mechanics conditions of the piece. The above, gave coherent explanation to the
two events of fragile fracture in time and its predominantly intergranular surface. The influence of the welding process
on the fault was ruled out.

Keywords: Steel; Stainless; Martensitic; Fracture; Embrittlement; Fatigue; Corrosion; SCC.
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1. Introduccion.

Muchas veces la carrera ingenieril nos somete a
diferentes y grandes desafios que debemos en-
frentar en beneficio del desarrollo de un proyecto
cautivador o simplemente para dar solucion a pro-
blemas de nuestra sociedad, lo que al final nos
llena de satisfacciones cuando logramos nuestros
objetivos. La investigacion y el desarrollo tecnolégi-
€O Nnos abruman con su avance sin claudicacion y
nos exige estar a la altura de estas grandes cosas
que estan sucediendo en el mundo actual, en tan-
to la voragine del dia a dia nos impide detenernos
en las cosas simples que nos hacen reflexionar y
replantearnos conceptos muchas veces olvidados.
Cuando analizamos fallas para la industria o gran-
des organizaciones tratamos de cumplir nuestro rol
con gran profesionalismo y celeridad, incentivados
por los costos de los activos involucrados o las
consecuencias que podrian traer para terceros un
mal trabajo, y obviamos toda aquella actividad que
a nuestro juicio no represente “importancia”. Asi,
las cosas cotidianas pasan por delante de nosotros
y ni siquiera valoramos la riqueza de conocimiento
que significaria detenernos en ellas tan solo unos
instantes, y que por lo demas nos ayudarian a re-
solver esos grandes problemas que se presentan
en la industria de hoy.

El presente articulo tiene como objetivo precisa-
mente detenernos en un hecho cotidiano, apa-
rentemente simple y extraer su riqueza oculta y
no explorada, basada en complejidades que iran
develandose a medida que nosotros mismos le de-
mos la importancia que se merece. Es un “fierrito”
fracturado, sin ningun valor econémico y trascen-
dencia, excepto para su duefio, pero que a medida
que nos involucramos en el problema nos comien-
za a mostrar brechas de conocimiento.

Si bien el presente andlisis no es del todo ortodoxo
en cuanto a metodologia y estructura, se preten-

Figura N° 1. Fotografia del cilindro metalico con sus dimensio-
nes. Superior corresponde a un trozo del cilindro metalico fractu-
rado. Inferior corresponde a una pieza nueva original.

de mostrar una secuencia real de sucesos que nos
fueron cautivando y desafiando a medida que se
desarrollaron. Todo parti6 con una simple discu-
sibn académica en una sala de clases de la Uni-
versidad de Santiago de Chile acerca de aceros,
fractura y otras cosas, y terminamos publicando
nuestra experiencia en un articulo.

2. Antecedentes Generales.

2.1. Descripcion de la pieza fallada.

Cilindro metélico so¢lido de area transversal circu-
lar, aparentemente homogéneo, con forma de L en
uno de sus extremos (Figura N° 1). Fuertemente
magnético. No hay informacién previa de la com-
posicion quimica del material. La pieza correspon-
de a un soporte o varilla de ajuste del angulo para
un motor fuera de borda (30 HP y 98 Kg de peso).
de una embarcacion pequefia (Figura N° 2).

En la fotografia de la Figura N° 1 superior, se apre-
cia que la pieza posee una capa homogénea de
oxido, color marrén oscuro 0 negro con mayor ad-
herencia y densidad que la herrumbre de aceros al
carbono. Por los antecedentes y la apariencia de
la superficie, se estima que la pieza ha trabajado
por un lapso de tiempo prolongado en un ambiente
humedo de aguas lacustres, con bajas o modera-
das cantidades de cloruros, posiblemente agresivo
respecto a la corrosion.

Transem Angle Adjusting Reod
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Figura N° 2. Fotografia del motor fuera de borda y esquema de
la varilla de ajuste del angulo del motor (Honda Motor Co., 2003).
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2.2. Antecedentes acerca de la falla.

Durante aproximadamente 15 afios la pieza fue so-
metida a cargas estaticas y dinamicas. En forma
intempestiva sufrié una fractura en la zona central
de la pieza, sin evidencia de sobrecarga mecani-
ca (no hubo deformacion pléastica). Posteriormen-
te, la pieza fue soldada y sometida nuevamente a
su régimen normal de uso, fracturandose 2 sema-
nas después, aparentemente de forma fragil en el
sector de la soldadura. No se tuvo la certeza si la
fractura fue en el material de aporte o cerca de la
Zona Afectada Térmicamente (ZAT). No hubo an-
tecedentes acerca de la soldadura (Figura N° 3).

3. Caracterizacion Macroscopica.
3.1. Configuraciéon mecanica.

Respecto a las cargas estéaticas, segun el trabajo
normal de la pieza, el cilindro fue sometido, antes
y después de la soldadura, a esfuerzos de flexion,
generandose deflexion en el rango elastico, debi-
do a la acciéon de una carga P (fraccion del peso
del motor) en la zona central del eje horizontal. No
hay indicios de deflexién permanente, por lo tanto
se descarta algun tipo de deformacion plastica del
material. La configuracion de la flexion de la pieza
es similar a la de una barra simplemente apoyada
en los extremos, por lo tanto en la superficie de la
zona con mayor deflexion se generaran esfuerzos
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Figura N° 3. Fotografia de la zona de fractura mostrando las zo-
nas aparentemente de material base, ZAT y/o material de aporte.
No se tiene certeza si fractura ocurrié en la soldadura o fuera
de ella.

maéaximos de traccion (zona inferior del cilindro) y
compresion (zona superior del cilindro) (Figura N°
4).

Sin embargo, para este caso particular, al ser un ci-
lindro sélido de seccion circular y eventualmente al
no quedar fijo en los apoyos simples (por mal ajus-
te o0 posicion), es posible que producto de vibra-
ciones mecanicas, el cilindro haya girado en forma
recurrente sobre su eje horizontal. Lo anterior es
relevante, ya que podria indicar que toda la superfi-
cie central del cilindro fue sometida a esfuerzos de
traccion maximos en el rango elastico, debido a la
flexion y rotacion del eje en forma aleatoria.

Respecto a las cargas dinamicas, dado que la pie-
za soportaba parte de un motor fuera de borda, es
evidente que fue sometida a algun tipo de carga
ciclica inducida por la vibracion del sistema mo-
tor-hélice.

3.2. Macroscopia de la fractura.

Al observar la morfologia de la zona de fractura de
la fotografia de la Figura N° 5, se puede notar que
la fractura no posee un patrén definido, por lo tanto
no se puede generar aun una hipoétesis preliminar
de las causas de la falla con solo el analisis meca-
nico.

En la fotografia de la Figura N° 6, se muestra una
imagen de la cara de fractura mas nitida, a la cual
se le realizo limpieza con ultrasonido en agua des-
mineralizada. Se aprecia una superficie con préac-
ticamente ausencia de deformacién plastica ma-
croscopica. La superficie de fractura aparece en
general brillante, con planos de aristas vivas. Esta
fractura es tipica de materiales fragiles.

Figura N° 4. Esquema de la pieza con apoyo simple en sus ex-
tremos sometido a flexion por una carga P y la posible tendencia
a girar en su propio eje por accién de fuerzas vibracionales. La
zona gris al centro representa la soldadura.
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Figura N° 5. Fotografia de la morfologia de la zona de fractura de
la pieza analizada.

4. Caracterizacion Microscépica
4.1. Composicion quimica.

Se realizd andlisis de composicion quimica me-
diante espectrometria de emisién o6ptica, la cual
evidencié presencia de elementos, que por su
porcentaje en peso, permiten identificar el tipo de
aleacion. Segun las cantidades de fierro, carbono,
cromo y niquel encontradas, la aleacién deberia
corresponder a un acero inoxidable martensitico.
Segun la clasificacion de la norma AISI (Brick et
al.,, 1965; AISI Steels Product, 1974, Leslie, 1981),
podria corresponder al tipo o grado 420, el cual de-
beria presentar durezas del orden de los 53 RC.

Ademas, en la Figura N° 7, se hace mencion a ele-
mentos quimicos, que pese a su bajo contenido,
podrian tener importancia respecto a la influencia
en el comportamiento del acero ante la fractura o
fendmenos de fragilizacion.

Fe C Si Mn Cr Ni
82,8 0,355 | 0,366 | 0,590 | 15,220 | 0,187

P S Mo Sb As Se
0,02 0,016 | 0,058 | <0,002 | 0,027 | 0,094

Al Cu Co Ti Nb v
0,0067 | 0,076 | 0,018 | 0,0026 | 0,025 | 0,056

Figura N° 7. Tabla con composicion quimica por espectrometria
de emision optica.

Figura N° 6. Fotografia de la superficie de fractura de la pieza
analizada.

4.2. Analisis con microscopio 6ptico.

Un trozo de la pieza, correspondiente al otro lado
de la fractura, se cortd en forma transversal, pa-
ralelo al eje cilindro y se montd en baquelita para
ser analizado mediante microscopio optico. En la
Figura N° 8, se aprecia que en las puntas de las
dos mitades del cilindro montado en baquelita exis-
te posiblemente una parte del material de aporte
de la soldadura, el cual posee coloracion diferente.

4.3. Microestructura del material base.

Dado que el andlisis quimico revelé una compo-
sicion atribuible a un acero inoxidable AISI 420,

Figura N° 8. Muestra montada en baquelita para ser analizada
en microscopio 6ptico. Se muestra zona con posible material de
aporte distinto al material base.
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Figura N° 9. Micrografia que muestra con mejor resolucion los
bordes de grano austeniticos y especies de relieves atribuibles a
la morfologia de la martensita.

inicialmente a la muestra se le hizo un ataque
electrolitico de 30 segundos con una densidad de
corriente de 0,15 A/cm? en Nital al 10%. Esto con
el propdsito de generar un ataque agresivo que
revelara de mejor manera la microestructura que
pudiese estar presente. En la Figura N° 9, se mues-
tra la posible presencia de martensita (zonas mas
oscuras y en relieve) dentro de los bordes de grano
austeniticos perfectamente revelados.

Posteriormente, con el propésito de confirmar la
presencia de martensita, se realizé un ataque con-
vencional por inmersion con reactivo Vilella (5 ml
HCI, 1 g de &cido picrico y 100 ml de etanol o me-
tanol). Sin embargo, solo fue posible ver los bordes
de granos austeniticos, tal como lo muestra la Fi-
gura N° 10.

4.4. Microestructura del material de aporte de la
soldadura.

Cuando la muestra fue atacada con Vilella se ob-
servé que la reaccion de la superficie de la zona
que presentaba material de aporte (soldadura)
fue totalmente diferente a la del material base. El
ataque reveld en forma concluyente la presencia
de martensita y los bordes de grano austeniticos,
tal como lo hace este reactivo en aceros con alto
contenido de carbono, 0 que hace suponer que el
material usado para soldar la pieza fue un acero no
inoxidable con un contenido de carbono adecuado
para producir transformacion martensitica durante
el enfriamiento (Figura N° 11).

Figura N° 10. Muestra atacada por inmersion con reactivo Vilella.

4.5. Morfologia de grietas presentes en material
base.

Al analizar algunas zonas del metal base que se en-
cuentran cercanas a la fractura de la pieza y a la
superficie del cilindro, atacadas convencionalmente
con Vilella o electroliticamente con Nital (Figura N°
12), se evidencio la presencia de grietas, cuyo cami-
no de propagacion es eminentemente intergranular.
Si bien, se pueden ver algunas fracturas transgranu-
lares, estas podrian obedecer a una consecuencia
inevitable de la misma propagacion intergranular,
perpendicular a algunos bordes de grano. Ademas,
al observar una zona lejos de la fractura, de la solda-
duray posiblemente de la ZAT, se puede apreciar la
presencia de mas grietas de tipo intergranular que
comienzan desde la superficie del cilindro y se pro-
pagan hacia el interior (Figuras N° 13 y N° 14),

4.6. Medicion de dureza.

Los andlisis de dureza se hicieron en el material
base y material de aporte (soldadura) en escalas
HV y HRC. Para el material base la dureza prome-
dio fue de 560 HV y 53 HRC, coincidiendo con las
durezas esperadas para aceros inoxidables AlSI|
420 de microestructura martensitica. Para el mate-
rial de aporte de la soldadura la dureza promedio
fue de 460 HV y 46 HRC, concordante con un acero
al carbono templado y revenido. Lo anterior, confir-
maria la diferente naturaleza de las aleaciones del
material base y de la soldadura, mostradas en el
analisis microestructural del punto 4.3.y 4.4,
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Figura N° 12. Muestra atacada convencionalmente con Vilella y electroliticamente con Nital respectivamente, mostrando la presencia
de una grieta intergranular claramente definida. Las zonas fotografiadas son adyacentes a la superficie de fractura y cercanas a la
superficie del cilindro.

Figura N° 13. Grieta en el material base, desde la superficie del cilindro hacia el interior. Aproximadamente a 5 mm de la zona de
fractura y soldadura. Imagen lograda por superposicion secuencial de fotografias.

Figura N° 14. Grieta en el material base, desde la superficie del cilindro hacia el interior. Aproximadamente a 8 mm de la zona de
fractura y soldadura. Imagen lograda por superposicion secuencial de fotografias.
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4.7. Analisis por S.E.M.

Como primer paso se analizé por SEM (Scanning
Electron Microscope) la superficie de fractura co-
rrespondiente a la Figura N° 3, con el propdsito de
evaluar su morfologia, confirmandose el caracter
mayoritariamente intergranular visto anteriormente
por microscopia optica en el otro lado dela pieza
(Figura N° 12). Posteriormente se evaluaron las
zonas cercanas a la superficie del cilindro (zona
perimetral), con el propdsito de encontrar posibles
lugares de inicio de falla, que pudiesen haber te-
nido presencia de pequefias zonas deformadas
plasticamente por concentracion de esfuerzos de-
bido a alguna discontinuidad previa de la pieza,
sin embargo solo se pudieron encontrar zonas con
oxidos y ninguna zona de inicio de falla aparente.
Finalmente la superficie de fractura fue sometida a
analisis quimico puntual por SEM a 7 puntos dife-
rentes, con el propdsito de evaluar la presencia de
elementos aleantes segregados en los bordes de
grano que pudiesen haber generado algun tipo de
fragilizacion, zonas de descohesion entre granos u
oxidos. Los resultados mostraron solo presencia de
Fe, C y Cr en proporciones cercanas a la composi-
cion quimica general evaluada por espectrometria
de emision Optica para el material base.

5. Discusion.

Inicialmente, cuando se recibid la pieza para ser
analizada, solo se tenia la certeza que era de ma-
terial metélico fuertemente magnético, que pre-
sentaba corrosion superficial generalizada y que
estaba fracturada, aparentemente en forma fragil,
intuyéndose que se trataba de un cilindro de acero

o0 111”'.“ _.—— S
. ||.|1w o8

al carbono, no méas aleado que alguno de la serie
SAE 4000. Como ademas, uno de los pocos ante-
cedentes que se conocia acerca del trabajo usual
que realizaba la pieza en servicio era que servia
de apoyo de un motor fuera de borda, de un peso
aproximado de 98 Kg, se asumi6 también que se
encontraba permanentemente en flexién o al me-
nos en forma aleatoria, abriendo también la posi-
bilidad que fuerzas vibracionales y/o ciclicas pu-
diesen inducir un proceso de fatiga, y que incluso
podria haber sido acelerado por algun pitting de
corrosion en la superficie, generando tal vez corro-
sion por fatiga, dada la aparente y profusa herrum-
bre generalizada en toda la pieza. Todo lo anterior,
aun en el marco de los “supuestos”, sin siquiera
saber de qué material se trataba.

Confiando en la intuicion, se analizd macroscopi-
camente la forma y superficie de fractura, pensan-
do en este supuesto acero sometido a flexion. Sin
embargo, la forma no era totalmente definida y en
la superficie no se vieron “marcas de rio” por avan-
ce secuencial de la grieta, como tampoco claridad
en el clivaje o cuasi-clivaje ocurrido a través de los
planos cristalogréaficos, tal como lo podria mani-
festar una fractura fragil de un acero al carbono o
de la martensita revenida de un acero inoxidable
(Dieter, 1988). Lo que se vio fue una superficie con
practicamente ausencia de deformacion plastica
macroscopica, en general brillante, con planos de
aristas vivas, apuntando a fractura fragil posible-
mente “intergranular”. Las cosas ya no estaban tan
claras y la fe en la intuicién se comenzé a desmo-
ronar. Ya no bastaba solo con una configuracion
mecanica y andlisis morfolégicos de la fractura, se
debia recurrir entonces a la metalurgia.
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Figura N° 15. Imagenes SEM (SEI) a x500 y x1000 mostrando morfologia de fractura intergranular.
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Se desarrolld entonces un andlisis quimico, tal
como se describe en el punto 4.1., descubriéndose
que se podria tratar de un acero inoxidable marten-
sitico AISI 420, dadas las cantidades en peso de
C, Cr, y Ni. Tal aseveracion fue confirmada parale-
lamente con el anélisis microestructural descrito en
el punto 4.2., al constatar la presencia de martensi-
ta por morfologia y el ensayo de dureza que mostro
53 HRC, tal como lo establece la norma para este
grado de aceros. Pero las micrografias ademas
mostraron tres detalles importantes. El primero fue
que tanto para el material atacado electroliticamen-
te con Nital y el atacado convencionalmente con
Vilella, se evidencié en forma marcada el borde de
grano austenitico previo. El segundo fue que tanto
en las zonas cercanas a la soldadura como las méas
alejadas de ella se apreciaban grietas que avanza-
ban por el material base intergranularmente, desde
la superficie del cilindro hacia el interior. El terce-
ro fue que el material de aporte de la soldadura
correspondia a un acero al carbono y que no se
evidenciaban grietas en él.

La confirmaciéon del origen marcadamente inter-
granular de la fractura vino por el analisis SEM del
punto 4.7., como asi también la confirmacion que la
fractura no se desarrollé en el material de aporte de
la soldadura, si no que en el material base, ya que
gracias a esta técnica se pudieron hacer analisis
quimicos puntuales en la superficie de fractura que
mostraron las mismas proporciones de Fe, C y Cr
del AISI 420,... jy nada mas!, suponiéndose enton-
ces que no hubo segregacion de carburos o ele-
mentos aleantes hacia los bordes de grano auste-
niticos previos. También podria ser coherente con
la causa de falla de la fractura original del cilindro,
aquella por la cual fue posteriormente reparado por
soldadura...

Todo lo anterior podria llevar a plantear una prime-
ra hipoétesis de falla:

“El cilindro de acero inoxidable martensitico AlSI
420 se fracturé debido a la nucleacion de grietas
superficiales generalizadas por accién de fatiga,
producto de la accién de esfuerzos ciclicos por
flexion. Dado que no se encontraron carburos o
elementos de aleacion en la superficie de fractura
analizada por SEM se descarta la accion de segre-
gaciones en los bordes de grano austeniticos que
pudiesen haber aportado a la fragilizacion del ma-
terial, por lo que la accion de la soldadura anterior a
la fractura analizada no tiene relacion con la falla”.
Sin embargo, si bien esta hipdtesis se basa en las

evidencias comprobadas con los ensayos efectua-
dos, se pueden plantear las siguientes interrogan-
tes que aun no se pueden explicar:

(1) Si la fractura fue fragil y no hubo acciéon de
elementos fragilizantes, jpor qué la superficie de
fractura es marcadamente intergranular y no se ven
marcas de rio o evidencia de clivaje?

(2) ¢Es posible que el hecho de haber soldado el
material haya provocado el calentamiento de una
zona adyacente a la soldadura a una temperatu-
ra entre los 450 y 550 °C, provocando fragilizacion
por revenido debido a la segregacion de una capa
monoatémica de P en el borde de grano austenitico
no visible por SEM?

(3) Si la fractura se produjo por accién del avan-
ce secuencial de grietas de fatiga, ¢por qué no se
aprecian marcas de orilla de playa y alguna zona
de desgarro o deformacion plastica por sobrecar-
ga mecanica debido a la disminucion de area”?

(4) Si la fractura fue por fatiga y el ambiente de tra-
bajo de la pieza era humedo, de aguas lacustres,
con bajas 0 moderadas cantidades de cloruros,
posiblemente agresivo respecto a la corrosion,
¢POr qué no se aprecian evidencias de corrosion
por fatiga?

(5) Sila accién de la soldadura no tuvo relacion con
la fractura, ;por qué al poco tiempo se generd la
falla con tales caracteristicas?

Tal vez la mejor manera para responder estas inte-
rrogantes es tratar de encontrar un fundamento apro-
piado que explique por qué la superficie de fractura
es predominantemente intergranular y no deja indi-
cios de marcas de ningun tipo que pudiesen orientar
la determinacion del tipo o mecanismo de falla.

La fractura intergranular se podria atribuir al efecto
de cuatro posibles mecanismos de falla, cada uno
segun ciertas condiciones o variables especificas:

e Fragilizacion por la segregacion de elementos
aleantes en los bordes de grano (Schultz y McMa-
hon, 1972; Krauss, 2015).

e Fragilizacion por la segregacion de hidrégeno a
los bordes de grano (Krauss, 2008; McMahon et
al., 2009).

e Corrosion bajo tensiones (Stress Corrosion Cra-
cking, SCC) (Dieter, 1988).

e Corrosion por fatiga (Dieter, 1988).
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En esta falla, se podria descartar inmediatamen-
te la fragilizacion por segregacion de elementos
aleantes, porque segun el andlisis por SEM del
punto 4.7 no existe evidencia alguna de carburos
en el borde de grano austenitico previo. Ademas,
si el fendmeno hubiese sido por la segregacion de
elementos como el P (presente en este acero en
cantidad suficiente) en el borde de grano, pese a
que no se puede notar su presencia por SEM de-
bido a su condicion de capa monoatémica, se re-
quiere de tiempos prolongados de revenido a tem-
peraturas entre los 450 y 550° C con el propésito
que los elementos fragilizantes puedan difundir a
los bordes de grano (Schulz y McMahon, 1972).
Esto no concordaria con el tiempo necesario para
realizar el proceso de soldadura de un cilindro de
9 mm de espesor (cuestion de minutos) y tampoco
se relacionaria con la ocurrencia de la primera frac-
tura, previa a la soldadura, la que se produjo sin
influencia de temperatura.

Sin embargo, es factible la absorcion de hidroge-
no en el tiempo, desde el medio ambiente hacia
el interior de la red cristalina y la posterior difu-
sion hacia los bordes de grano como sumideros o
“trampas” de este elemento fragilizante. Los meca-
nismos Yy teorias de este tipo de fragilizacion son
variados y aun en investigacion, pero se ha com-
probado que afectan mayoritariamente a aceros
que presentan estructuras menos compactas que
FCC (BCC, BCT, HCP), de alta resistencia (alto li-
mite elastico) y alta dureza, como es el caso de los
aceros inoxidables martensiticos, y que ademas
estan sometidos a esfuerzos de traccion (McMa-
hon et al., 2009). El problema es comprobar pri-
mero la existencia de este elemento en el material
y luego la causa o fuente de hidrégeno disuelto en
el ambiente, ya que su presencia tampoco se pue-
de determinar con SEM. Paradojalmente la forma
mas popular de determinar la falla por hidrégeno
en aceros es verificar mediante esta misma técnica
la morfologia predominantemente intergranular de
la fractura, ya que “en aceros de alta resistencia
templados y revenidos, la fractura por hidrégeno es
invariablemente a lo largo de los granos austeniti-
cos previos” (Krauss, 2015).

El SCC es otro de los mecanismos de falla, que
para este caso particular, podria explicar el origen
intergranular de la fractura. Su fundamento se basa
en que el material debe estar sometido a un esfuer-
zo permanente de tan solo un 10% del esfuerzo de
fluencia del material, ya sea externo (una carga) o
interno (esfuerzos residuales, por ejemplo: solda-

dura); a un ambiente con elementos quimicos que
promuevan los procesos corrosivos (como los clo-
ruros o microorganismos) y ciertos niveles de tem-
peratura que aceleren la acciéon quimica sobre el
material. Para el caso de los aceros inoxidables,
es mas frecuente la accion de cloruros sobre ace-
ros austeniticos que martensiticos, sin embargo la
ocurrencia de SCC en estos Ultimos podria darse
también en combinacién con la presencia de hidré-
geno y generar “Hydrogen Stress Cracking”, 1o que
a su vez no se da en aceros inoxidables austeniti-
cos (Schweitzer, 2007; Revie, 2011). Dado que la
presencia de humedad con una baja o moderada
cantidad de cloruros (ambiente lacustre) y un sim-
ple dafio mecanico bastarian para romper la capa
de 6xido densa y homogénea del acero inoxidable,
se podria generar entonces un punto anédico su-
perficial o “pitting”. Este Ultimo podria comportarse
mecanicaente como punto de concentracion de
esfuerzos y posteriormente como punto de nuclea-
cion de grieta debido a la tension.

A medida que en la punta de grieta se van gene-
rando reacciones catddicas, atomos de hidrégeno
son disociados del agua y se mantienen disponi-
bles para entrar al metal, difundir por la punta de
grieta y causar fragilizacion, la cual eventualmente
seria por los bordes de grano previamente austeni-
ticos (Dieter, 1988; Schweitzer, 2007). Cabe sefia-
lar que este mismo mecanismo podria producirse
sin problemas debido a “Corrosién por Fatiga”, va-
riando desde tensiones estéaticas (SCC) a tensio-
nes dinamicas o ciclicas.

Finalmente, la factibilidad de la propagacion de
grietas por fatiga, queda supeditada a la morfologia
de la fractura, ya que tanto para altos como bajos
ciclos habria indicios de marcas de playa. Un cata-
lizador importante seria el efecto de la corrosion, la
cual generaria el fenédmeno de corrosién por fatiga
y como se menciond anteriormente, podria gene-
rar una propagacion de grieta intergranular, pero
siempre dejando indicios del avance secuencial y
en algun momento desgarro (deformacion plastica
por sobrecarga al disminuir el area), cosa que no
se ve en la superficie de grieta de la pieza. Tal vez
el hecho que el cilindro haya podido girar en su
propio eje, producto de vibraciones mecanicas,
sea la razén de no dejar marcas con un patron de-
finido, sin embargo la ocurrencia de este fenémeno
no es suficientemente claro, solo es avalado por la
existencia de mas grietas superficiales alrededor
de todo el cilindro. No obstante lo anterior, si com-
binamos la posible presencia de hidrégeno en los
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bordes de grano y los esfuerzos de tensiéon produ-
cidos por la vibracién mecéanica, podria desarro-
llarse rapidamente una fractura fragil, intergranular
y sin un patrén morfolégico definido.

Por lo tanto, ahora que se han desarrollado ciertos
conceptos metallrgicos que explicarian la ocurren-
cia de fractura intergranular, jseria descabellado
que la falla, antes y después de la reparacion por
soldadura, fuese originada por una combinacion
de mecanismos?... Si se recapitulan brevemente
los antecedentes de la falla y los resultados de los
diferentes andlisis, con una nueva mirada basada
en los conceptos planteados en la presente discu-
sién, no es absurdo, y por el contrario es factible y
muy probable, lo que nos lleva a plantear una nue-
va hipdtesis:

“La carga estatica, determinada por el peso del
motor, seria la tension permanente generada por la
flexion del cilindro, la cual podria promover la nu-
cleacion de grietas superficiales por esfuerzo de
traccion. En tanto las cargas dinamicas provocadas
por la vibracion inducida por el conjunto motor-héli-
ce podrian promover algun grado de fatiga de bajo
ciclaje. El cilindro se encuentra permanentemente
sometido a un ambiente de aguas lacustres, que
generaria las condiciones necesarias en el tiempo
para promover corrosion generalizada y puntual
(pitting) por accién combinada de humedad y clo-
ruros, derivando en SCC y Corrosion por Fatiga, ya
sea por tensiones estaticas o dinamicas. Tanto la
reaccion catddica producida en la superficie y pun-
tas de grieta que genera hidrégeno disuelto, como
la adsorcion de este en el tiempo desde el medio
ambiente, serian las fuentes de hidrogeno disponi-
ble para difundir hacia los bordes de grano auteni-
ticos previos, provocando fragilizacion y finalmente
fractura predominantemente intergranular, en tanto
la accion de la soldadura no tendria relacion con
ninguna de las fracturas”

¢ Es esta hipotesis satisfactoria para explicar lo que
le sucedi¢ a la pieza en cuestion?, y mas aun, jes
posible comprobar cada una de las ideas plantea-
das en esta hipotesis?...

iDEFINITIVAMENTE Si!, pero eso sera materia de
otra discusion.

6. Conclusiones.

a. Segun analisis quimico, microestructural y de
dureza el material base corresponderia a un acero
inoxidable martensitico, probablemente AISI 420,
diferente al material utilizado en la soldadura, que
serfa un acero al carbono capaz de producir trans-
formacion martensitica durante el enfriamiento.

b. La fractura de la pieza se produjo en el material
base y no en la soldadura, la cual segun el analisis
de su morfologia a nivel macroscoépico (superficie
brillante) y microscopico por SEM seria fractura in-
tergranular y de tipo fragil.

c. Las micrografias tomadas en diferentes zonas,
tanto cerca como lejos de la soldadura, mostraron
presencia de grietas intergranulares generalizadas
a lo largo del cilindro, probablemente asociadas a
nucleacion y crecimiento de grietas por tensiones
o fatiga de bajo ciclaje. Lo anterior es concordan-
te con la configuracion mecénica preliminar de la
pieza, ya que no hay evidencia de deformacion
plastica.

d. Posibles vibraciones pudieron haber hecho rotar
al cilindro en su propio eje, generando esfuerzos
de traccion méaximos en toda la superficie y no solo
en la zona inferior, haciendo crecer las grietas en
diferentes direcciones, lo que podria explicar en
parte que la morfologia de la superficie de fractura
no muestre indicios de “beach marks” u otras mar-
cas asociadas a efectos de fatiga. Sin embargo, es
un efecto aislado y de ocurrencia poco clara debi-
do a que depende de una mala instalacién de la
varilla de sujecion en el motor.

e. El andlisis quimico por SEM efectuado a 7 puntos
de la superficie de fractura no mostré presencia de
elementos de aleacion o carburos en los bordes de
grano austeniticos previos que pudiesen estar aso-
ciados a segregaciones y que permitan concluir
algun tipo de fragilizacion por revenido, sin embar-
go esta técnica no es la adecuada para notar la
presencia de capas monoatdmicas de elementos
fragilizantes como el fésforo, presente en cantida-
des suficientes en este acero.
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f. Se descarta la fragilizacién por revenido, ya que
para generar este efecto se necesitan tiempos
prolongados en el rango de temperatura 450 a
550° C, necesarios para que los elementos alean-
tes fragilizantes puedan difundir hacia los bordes
de grano, lo que no concuerda con el corto tiem-
PO necesario para soldar una pieza de 9 mm de
diametro.
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