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1. Resumen.

Se fabrico un acero de ultra alto carbono con 1.4, 1.0, 0.2, 0.2 y 0.01 % en peso de
carbono, manganeso, cromo, niquel y vanadio, respectivamente, con el objetivo de que
pueda ser utilizado en alguna aplicacion dadas las ventajas que ofrece. Se disefid la
composicion quimica de la aleacion de modo que tales elementos le proporcionaran
buena formabilidad, resistencia mecanica, tenacidad y resistencia al desgaste. Se
selecciond y monitored el proceso de manufactura de la aleacién desde su fusion y
colada hasta su procesamiento termomecanico subsecuente, se caracterizd su
estructura, se evaluaron sus propiedades y se determinaron sus comportamientos. Se
obtuvo un acero con una microestructura fina compuesta por carburos esferoidales y
laminares inmersos en una matriz ferritica equiaxial, haciéndolo poco duro, muy
resistente a la tensién, plastico y resistente al desgaste. Se hizo un juicio con base en
dichos resultados y se concluyé que la aleacion disefiada es apta para aplicaciones
tales como dados, engranajes, mufiones, bielas, rieles de ferrocarril, ejes, rines, brocas,
destornilladores, cuchillos y tijeras industriales, cojinetes, partes de tractores para

remover tierra, cierres y cuerpos trituradores para molinos de mineria.
2. Introduccion.

El acero es el material metalico mas utilizado en el mundo gracias a que es abundante,
barato y versatil, principalmente. Al incrementar el contenido de carbono de los aceros,
gue es su elemento aleante principal, se forma, e incrementa con ese contenido, un
carburo llamado cementita, que es mas duro y resistente que la disolucion solida de
hierro, el cual incrementa las resistencias mecanicas, maquinabilidad, templabilidad,
entre otras propiedades y disminuye la plasticidad, tenacidad, soldabilidad, entre otros.
La forma, el tamafio y la distribucion de la cementita, caracteristicas que pueden
controlarse con los elementos aleantes y el proceso de manufactura, son lo que le

confiere a los aceros su gran variedad de propiedades mecénicas.

Dada la importancia de los aceros en el mundo, a nivel industrial se utiliza el diagrama
de fases hierro-carbono para predecir el tipo, cantidad y distribucién de sus fases

presentes a diferentes temperaturas bajo condiciones de enfriamiento al equilibrio. En



este sistema binario, la cementita es un compuesto intersticial que precipita, en estado
solido, desde la austenita, al enfriar el acero. Dicha transformacion es fundamental para
las propiedades mecénicas de la aleacion dado que la cementita, al poseer estructura
cristalina ortorrombica, es incoherente respecto a las dos disoluciones sdlidas de hierro,
la ferrita y la austenita, que poseen estructuras cubicas. Este desacomodo concentrara
los esfuerzos en esa region de la red cristalina si se aplica una fuerza externa en el
acero, fragilizandolo y promoviendo su fallo. Si se excede el contenido de carbono
eutectoide, la cementita precipitard alrededor de los granos de austenita, que se
transformara en ferrita y cementita, como una red continua que producira dicho efecto

en el material. Por ello, rara vez los aceros poseen mas de 1 % C.

Los aceros de ultra alto carbono (UHCS por sus siglas en inglés) son aceros al carbono
qgue contienen 1-2.1 % en peso de carbono (15-32 % en volumen de cementita)?.
Fueron ignorados durante muchos afos debido a la creencia de que eran
inherentemente fragiles! hasta hace un tiempo relativamente corto, cuando se
descubrié que, si se esferoidiza la red de cementita, dichos aceros obtenian gran
resistencia, superior a la que poseen los aceros al carbono convencionales, y
superplasticidad, un comportamiento ideal para la manufactura a nivel industrial?. La
cementita, precipitada como particulas pequefias, esferoidales vy distribuidas
uniformemente por toda la matriz metalica, no sélo evita la fragilizacion del material,
sino que lo fortalece mediante endurecimiento por dispersién, ademas de que ancla los
limites de grano durante el procesamiento termomecanico, lo que impide su crecimiento
y permite que el grano refinado mantenga su tamafno y, con ello, el comportamiento
superplastico del acero!. Desde entonces, la investigacion se dirigid6 nuevamente a
como obtener la estructura esferoidizada, teniendo éxito. Algunos de los procesos
reportados para producir tal estructura son: homogeneizacion a 1150 °C, seguido de
laminacion durante el enfriamiento y laminacion isotérmica en tibio adicional (550-650
°C)?; temple y revenido®; atomizacion?; transformacién eutectoide divorciada®. A pesar
de los esfuerzos dirigidos en iniciar la comercializaciéon de los UHCS®, actualmente las
caracteristicas complicadas del proceso impiden su fabricacion a nivel industrial.
Algunos ejemplos de componentes fabricados con UHCS son: engranajes, partes de

misiles y de compresores, anillos y triuniones®.



Para que posean superplasticidad, los UHCS deben tener particulas finas y esferoidales
de cementita, distribuidas uniformemente en una matriz metélica formada por granos
equiaxiales de ferrita o austenita de 0.5-2 ym de diametro®’. Dichos atributos también le
dan al acero otras propiedades prometedoras: resistencia a la tension de 1.81 GPa con
18 % elongacién®; resistencia a la tension de 1.655 GPa con 12 % elongacion®;
elongaciones de hasta 30 % a temperatura ambiente!?; elongaciones de hasta 1500 %
a alta temperatura’; durezas de hasta 67 HRC!!, buena tenacidad como compdsito

laminar!2, buena soldabilidad?®3, entre otras.

El objetivo de esta investigacibn es determinar los comportamientos y posibles
aplicaciones de un UHCS aleado con una pequefia porcion de cromo y de otros
elementos (1.4, 1.0, 0.2, 0.2 y 0.01 % en peso de carbono, manganeso, cromo, niquel y
vanadio) que le confieran comportamientos ideales para aplicaciones tales como dados,
engranajes, mufones, bielas, rieles de ferrocarril, ejes, rines, brocas, destornilladores,
cuchillos y tijeras industriales, cojinetes, partes de tractores para remover tierra, cierres

y cuerpos trituradores para molinos de mineria®®.
3. Hipdtesis.

Se puede obtener un acero de nivel alto de carbono y bajo de cromo con propiedades y

comportamientos Utiles y diferentes.
4. Procedimiento experimental.

Se utilizé un sistema de fusion por induccion de 50 kW, 3000 Hz y 50 kg de capacidad,
marca Inductotherm, modelo VIP-I Power Track PT-10. Se hicieron varias pruebas para
conocer la composicion quimica, estructura y propiedades de la aleacién y, de este
modo, poder determinar sus comportamientos y aplicaciones. Se midi6é la composicion
guimica de colada mediante un espectrémetro de emision Optica marca Spectro,
modelo Spectrolab M8, para asegurar que fuera la deseada, mientras que se analizo la
de los microconstituyentes presentes tras el proceso termomecénico con un
microanalizador EDS marca Bruker para poder identificarlos. Se observé la estructura
utilizando un microscopio metalografico, un microscopio electrénico de barrido marca
Jeol, modelo MEB-JCM6000 Plus y uno marca Zeiss, modelo EVO MAL10, con el fin de



apoyar la identificacion de los microconstituyentes presentes, relacionar su formacién
con la composicion quimica y proceso de manufactura seleccionados y determinar su
efecto sobre las propiedades mecanicas de la aleacion de acuerdo con su forma,
tamafio y distribucion. Se hicieron calculos termodindmicos de la evolucién de las fases
esperadas en la aleacidén, y de su composicién quimica, durante su solidificaciéon y de
sus respectivos diagramas CCT y TTT, con base en su composicién quimica, mediante
el software JMatPro version 7.0 y su base de datos de aceros generales, para ayudar
en la identificacion de los microconstituyentes presentes y poder estimar las estructuras
gue podrian obtenerse mediante tratamientos térmicos, respectivamente. Se realizaron
los ensayos mecanicos siguientes para evaluar las propiedades mecanicas mas
importantes reportadas en los UHCS: uno de tension y otro de compresion en una
maquina universal de ensayos mecanicos marca MTS, modelo 810 con sistema de
adquisicion de datos test-link 2.0; cinco de resistencia a la penetracion con un
durometro Rockwell marca Buehler, modelo Macromet 3 y cuatro con un
microdurémetro marca Shimadzu, modelo HMV. Dada la estructura refinada y su
contenido de carbono y cromo, se hicieron cinco ensayos de desgaste en una maquina

de desgaste marca Buehler LTD con un rodillo de acero templado.
4.1. Proceso de fusion y colada.

Se fundieron 20 kg de lingotes de hierro colado descarburado, 3 kg de placas de acero
1018 y ferrocromo 70 para obtener un acero con la composicion quimica deseada. La
temperatura de colada fue de 1590 °C, se utilizo ferrosilicio como escorificador y se colo
en un molde de arena en verde, con 2.5 % de humedad. Se obtuvieron 10 lingotes
rectangulares de 2 kg y 19x4x4 cm con la composicion quimica mostrada en la tabla

#1, donde se observa que tienen una alta cantidad de azufre y fésforo.

Tabla #1. Analisis quimico de un lingote de colada.

% C %Si | %Mn | %P %S %Cr | %Mo | % Ni %Al | %Co

1.374 | 0.1710 | 0.915 | 0.0527 | 0.0580 | 0.2219 | 0.0677 | 0.1555 | 0.0197 | 0.0214

%Cu | %Nb | %Ti %V %Pb | %Fe

0.0196 | <0.00 | 0.0022 | 0.0124 | 0.0050 | 96.9




4.2. Proceso termomecanico.

Se corté una muestra, rectangular de 186 g y 4x4x2 cm, de uno de los lingotes para
realizar el proceso termomecanico. La muestra fue recocida seis horas dentro de una
mufla a 1000 °C, para homogeneizar su estructura de colada y mejorar su plasticidad,
austenizada a 875 °C y forjada hasta obtener una relacion de forja de 2 (reduccién del
50 % de area transversal o, en este caso, del 75 % de espesor)’. Se hicieron repetidos
ciclos termomecanicos a diferentes temperaturas y tiempos de calentamiento para
determinar las condiciones éptimas del proceso, logrando mejores resultados a 925 °C
durante las Ultimas dos etapas. Se obtuvo una muestra de 8x8x0.5 cm tras 34 ciclos
termomecénicos a la que le fue aplicado un tratamiento térmico ciclico para esferoidizar
la cementita de manera similar a su uso en la fabricaciéon de espadas de Damasco'4,
gue consistio en calentar la muestra durante 3.5 minutos y enfriarla fuera de la mufla
durante 2.5 minutos. Las condiciones del proceso termomecanico se resumen en la
tabla #2. Los espesores minimo y maximo durante cada etapa corresponden al centro y
a las orillas de la muestra, respectivamente. Dado que no se utilizd6 un termopar para
monitorear la temperatura de la muestra y asi facilitar su manipulacion, la temperatura
minima de la muestra al final de cada ciclo, antes de que fuera dificil deformarla, fue
estimada en 500 °C con base en su color®® y la temperatura de calentamiento es la

indicada por la mufla.

Tabla #2. Condiciones del proceso termomecanico.

' Temperatura de Tiempo de
Etapa | # Ciclos _ . . Espesor [mm)]
calentamiento [°C] | calentamiento [min]

1 9 838-853 5 19-20

2 11 882-907 5 15-19

3 9 923-925 10 6-9

4 5 900-923 7-10 5-6
TTC 6 863-923 3.5 5-6




5. Resultados.
5.1. Evolucién de las grietas y de la porosidad.

La figura #1 muestra la evolucién de las grietas y de la porosidad en la muestra durante
el proceso termomecanico. Se observa que la muestra de colada presentd gran
porosidad y una cavidad cilindrica en su centro (a). Se formaron grietas desde la
primera etapa del proceso termomecanico (b), las cuales, aunque crecieron durante la
segunda etapa (c), se sellaron casi por completo durante la tercera etapa junto con la
porosidad (d), con la excepcion de la cavidad cilindrica central que, a pesar de ser
rellenada por el flujo de metal, dej6é un rastro en la superficie (e).

Figura #1. Evolucion de las grietas y de la porosidad en la muestra durante el proceso
termomecanico. a) Muestra de colada con gran porosidad y una cavidad cilindrica en su
centro, b) primera etapa e inicio de la formacion de las grietas, c) segunda etapa y
crecimiento de las grietas, d) tercera etapa y sellado casi total de las grietas y de la

porosidad, e) cuarta etapa y apariencia final de la cavidad cilindrica central.



5.2. Célculo de la evolucién de las fases esperadas, de su composicién quimica y de los

diagramas de transformacion TTT y CCT.
5.2.1. Evolucién de las fases esperadas durante la solidificacion.

La figura #2 muestra la evolucion de las fases esperadas en la aleacion durante su
solidificacion. Se estim6 que la estructura del acero a temperatura ambiente estara
formada por 79 % en peso de ferrita y 20 % en peso de cementita, apareciendo desde
los 731 y 964 °C, respectivamente. El resto de las fases no superan el 1 % en peso a
temperatura ambiente, entre ellas 0.16 % en peso de sulfuro de manganeso. La
transformacion eutectoide y la solidificacion del material ocurrieron entre 710-731 vy
1245-1422 °C, respectivamente.
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Figura #2. Evolucion de las fases esperadas en la aleacion durante su solidificacion.

La figura #3 muestra la evolucion de la composicién quimica de las fases esperadas en
la aleacion durante su solidificacidn. Se predijo a) ferrita con 0.215 % Si, 0.095 % Ni y
0.07 % P, y b) cementita con 89 % Fe, 6.67 % C, 4 % Mn y 0.5 % Cr a temperatura
ambiente. Se estima una disminucion en la concentracion de los elementos en ambas
fases, con la excepcion del manganeso en la cementita, cuyo % en peso aumenta

drasticamente desde los 731 °C al inicio de la transformacién eutectoide.
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Figura #3. Evolucion de la composicion quimica de las fases esperadas en la aleacion

durante su solidificacidén. % en peso de elementos en a) la ferrita y b) la cementita.
5.2.2. Diagramas TTT y CCT.

La figura #4 muestra los diagramas TTT y CCT teo6ricos para una temperatura de
austenizacion de 925 °C, que es la temperatura ideal de forja, y tamafio de grano ASTM

9, que es el estimado de la muestra. Se observa que las curvas de transformacion de la



perlita estdn por delante de las de la bainita en ambos diagramas, impidiendo que se

forme bainita con un enfriamiento continuo o una mezcla de ambos microconstituyentes

con un tratamiento isotérmico. El diagrama TTT indica que las transformaciones

perlitica y bainitica se producen méas rapido a 600 y 400 °C, comenzando luego de

aproximadamente 5 y 11 segundos, respectivamente (a), mientras que la velocidad de

enfriamiento critica en el diagrama CCT ronda entre 10-100 °C/s (b). La temperatura a

la que se obtiene 90 % martensita (Mgo) es de -120 °C en ambos diagramas.
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Figura #4. Diagramas a) TTT y b) CCT tedricos.
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5.3. Composicion quimica de los microconstituyentes.
5.3.1. Andlisis MEB-EDAX.

Los resultados de los andlisis quimicos puntuales obtenidos mediante analisis MEB-
EDAX en diferentes regiones de la muestra estdn resumidos en las tablas #3-5. Se
permitieron 30 segundos de adquisiciéon con un voltaje de 15 kV. Se observa una
variacion en la fase esferoidal del 10 % atémico en el carbono y del 7 % en el hierro,
mientras que es despreciable en el manganeso. La fase blanca esferoidal posee
composicion quimica muy similar a la laminar, por lo que se concluye que son la misma
fase, si bien se encuentra un poco mas de variacibn en las laminas; contiene
aproximadamente 68, 31 y 1 % atomico de hierro, carbono y manganeso,
respectivamente, confirmando que es un carburo de hierro. La matriz oscura presenta

una variacion del 5 % atoémico para el hierro y el carbono.

Tabla #3. Composicion quimica del carburo de hierro en diferentes regiones de la

muestra.
Esferoidal Laminar
% Masa Fe % Masa C % Masa Mn % Masa Fe % Masa C % Masa Mn
88.85 8.89 1.15 89.51 8.23 0.90
87.48 11.05 1.14 88.77 10.28 0.95
90.52 7.29 0.82 92.49 5.57 1.09
89.87 8.97 0.88 89.92 8.60 1.12
% Atomico Fe | % Atdmico C | % Atdmico Mn | % Atdmico Fe | % Atomico C | % Atomico Mn
66.10 30.75 0.87 67.09 28.67 0.69
62.32 36.61 0.83 64.55 34.75 0.70
69.79 26.12 0.65 75.93 21.28 0.91
67.69 31.40 0.67 68.42 30.42 0.87
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Tabla #4. Composicion quimica de la matriz en diferentes regiones de la muestra.

% Masa Fe | % Masa C | % Masa Mn | % Atomico Fe | % Atomico C | % Atdmico Mn
96.87 3.13 0 86.95 13.05 0
95.24 4.47 0* 81.69 17.81 o*
95.38 3.63 0.99 84.22 14.90 0.89
95.44 3.85 0.71 83.68 15.69 0.63

*0.29 % masa silicio (0.50 % atémico).

Tabla #5. Composicion quimica de una particula de (Fe,Mn)S.

% Masa Fe % Masa C % Masa Mn % Masa S
30.87 1.55 55.38 11.65
% Atomico Fe | % Atdmico C | % Atdmico Mn | % Atomico S
26.71 6.23 48.70 17.55

5.3.2. Mapeo de composicion quimica.

Se hizo un mapeo de composicion quimica de la muestra, mostrado en la figura #5. Se

aprecia una concentracion mayor de manganeso y azufre en las particulas de (Fe,Mn)S

respecto del resto de los microconstituyentes, mientras que los demas elementos,

particularmente el hierro, estan distribuidos uniformemente, con la excepcién del niquel,

gue parece estar un poco mas concentrado que el resto, en especial si se le compara

con el vanadio, el elemento aleante de menor concentracion en la aleacion (124 ppm).
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Figura #5. Mapeo de composicion quimica de la muestra.

5.4. Estructura.
5.4.1. Efecto del proceso termomecanico sobre la estructura.

La figura #6 muestra el efecto del proceso termomecanico sobre la microestructura de
la aleacion. Se observa que la microestructura de colada, formada por 90 % perlitay 10
% cementita (a), de acuerdo con la regla de la palanca aplicada en el diagrama de
fases Fe-C (anexo 10.1), fue refinada por el proceso termomecanico al grado de no
poder identificar los microconstituyentes por medio de microscopia optica (b). La
microestructura de colada soélo presentdé cementita Widmanstatten y una red continua

de carburo cerca de esos poros, siendo en su mayoria perlitica.
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Figura #6. Efecto del proceso termomecanico sobre la microestructura de la aleacion. a)
Microestructura de colada formada por 90 % perlita y 10 % cementita. Nital, 200X. b)

Microestructura de la muestra, refinada por el proceso termomecanico. Nital, 1000X.
5.4.2. Micrografias de MEB de la estructura.

La microestructura de la muestra observada mediante microscopia electrénica de
barrido se presenta en las figuras #7-12. Se observan pequefios esferoides y placas de
carburo de hierro distribuidos sobre la matriz ferritica equiaxial, asi como particulas

ligeramente elongadas de (Fe,Mn)S, inclusiones de escoria y perlita.
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Figura #7. Micrografia de MEB de la muestra. Se observa la distribucion del carburo de
hierro y de las particulas ligeramente elongadas de (Fe,Mn)S sobre la matriz ferritica.

Figura #8. Micrografia de MEB de la muestra. Se observa la matriz ferritica equiaxial

con pequefios esferoides y algunas laminas de carburo de hierro.
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Figura #9. Micrografia de MEB de la muestra. Se observa aparente perlita degenerada,
carburos esferoidales sobre la matriz ferritica e inclusiones de escoria y de (Fe,Mn)S.
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Figura #10. Micrografia de MEB de la muestra. Se observan carburos de hierro

esferoidales con diametros <1y <2 ym sobre la matriz ferritica.
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Figura #11. Micrografia de MEB de la muestra. Se observa la matriz ferritica equiaxial

con carburos de hierro esferoidales con diametros de 2-8 y <1 um, respectivamente.
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Figura #12. Micrografia de MEB de la muestra. Se observa una colonia de perlita y la

matriz ferritica equiaxial con carburos de hierro esferoidales y Widmanstatten.
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5.5. Propiedades mecanicas.
5.5.1. Ensayos de tension y compresion.

Se realizaron los ensayos de tension y compresion a dos probetas rectangulares de
49x18x4 y 15x6x6 mm, respectivamente, cortadas y maquinadas a partir de la muestra.
Las probetas no pudieron fabricarse de mayor tamafio ni con seccion reducida para
tension y forma cilindrica para compresion debido a la escasez de material y a los
defectos que tenia, produciendo que las pendientes de las curvas en la region elastica
sean menores que las reportadas en los aceros y, de esta manera, impidiera estimar el
modulo de elasticidad real de la aleacion. No se contd con un extensémetro adecuado
para medir la deformacién en probetas de estas dimensiones, por lo que la deformacion
reportada corresponde al movimiento del cabezal de la maquina. El diagrama esfuerzo-
deformacion resultante de dichos ensayos, realizados a una velocidad de 1 mm/min, se
muestra en la figura #13. Se puede observar que las probetas se deformaron
elasticamente de acuerdo a la ley de Hooke en ambos ensayos, asi como pequefas
ondulaciones debidas a fallas en el agarre de las mordazas en tensién y a deformacion
heterogénea en compresion. Se obtuvieron, en tension, resistencias: maxima, a la
fluencia y a la fractura de 105, 67 y 68 ksi, respectivamente, mientras que, en
compresion, las resistencias a la compresion y a la fluencia fueron de 209 y 72 ksi,
respectivamente, y la probeta no presentd fractura con 230kN, la carga maxima de la
maquina universal. Las resistencias a la fluencia fueron determinadas mediante el
método de 0.2 % indicado en las normas ASTM E 8¢ y 917 la resistencia a la
compresion fue estimada en la parte en la que la curva presenta su primera
irregularidad, perdiendo su seccidén cuadrada original, y los porcentajes de elongacién
fueron medidos juntando las dos partes de la probeta fracturada de tension y midiendo
la diferencia de las alturas inicial y final de la probeta de compresion, resultando 7y 77
%, respectivamente. La falta de una seccion reducida en la probeta de tension y la
heterogeneidad de la deformacion en la de compresién debida a los defectos en su
superficie impidieron la medicién de sus porcientos de reduccion de area. Dado que la
fractura de la probeta de tensién ocurri6 a través de un poro en su superficie,

seguramente su resistencia a la tension y porciento de elongacién sean mayores.
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Figura #13. Diagrama esfuerzo-deformacion ingenieril a la tension y a la compresion de

la muestra, realizado a una velocidad de 1 mm/min.
5.5.2. Ensayos de resistencia a la penetracion.

Se hicieron los cinco ensayos de resistencia a la penetracién en la seccion longitudinal
de la muestra utilizando la escala Rockwell tipo C, los cuales dieron como resultado
21.3, 21.8, 21.6, 22.3 y 22.6, cuyo promedio es 21.92 HRC, en el rango de un acero
perlitico'®. Esto equivale a 235 HB y a una resistencia a la tension de 118 ksi

aproximadamente (anexo 10.2)%-21,

Se hicieron tres ensayos de resistencia a la penetracién sobre la matriz y uno sobre una
particula de (Mn,Fe)S, de la muestra, dando como resultado 31.7, 29.3, 31.8 y 12.2
HRC, respectivamente, cuyo promedio es 30.9 HRC para la matriz. No fue posible
hacer mediciones en los carburos esferoidales debido a que se encontraban dentro de
la matriz. El valor obtenido en la particula de (Mn,Fe)S es similar a los registrados en la

literatura?2.

5.5.3. Ensayos de resistencia al desgaste.
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Se hicieron los ensayos de desgaste a una probeta rectangular de 15x6x6 mm cortada
y maquinada a partir de la muestra. Se colocé un peso de 3.35 kg (33 N) sobre la
probeta y se utilizd6 un rodillo de 6 cm de didmetro y 48 HRC con una velocidad
promedio de 1068 rpm durante 20 minutos por ensayo. Los resultados estan graficados
en la figura #14. Se observa que la pérdida de masa de la probeta es bastante pequefia

y relativamente lineal tras una hora de desgaste interrumpido.
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Figura #14. Pérdida de masa contra tiempo de la probeta con un peso de 3.35 kg (33 N)

contra un rodillo de 6 cm de diametro y 48 HRC a una velocidad promedio de 1068 rpm.
5.6. Prueba de polarizacion.

Se hizo una prueba de polarizacion, por duplicado, de la muestra, en agua con NaCl 0.1
M. Se utilizé un electrodo de referencia de Ag-AgCl, se dieron 5 minutos para medir el
potencial de reposo y se hizo el barrido desde -500 a 500 mV de sobrepotencial a una
velocidad de 60 mV/min. Las curvas de polarizacion obtenidas se muestran en la figura
#15 junto con las rectas de Tafel trazadas, cuya pendiente se estimé en 80 mV/década
de corriente. Los datos se recortaron desde -300 a 300 mV de sobrepotencial. Se
observa que la corrosion de la aleacion es continua, al igual que en los aceros al
carbono. La aparente caida de corriente en la region catddica se debe al area pequefa

de la celda utilizada.
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Figura #15. Curvas de polarizacion obtenidas para la muestra en agua salada (NaCl 0.1

M) a una velocidad de barrido de 60 mV/min.
6. Discusion.
6.1. Composicion quimica.

La composicién quimica de la aleacion resulté un poco diferente a lo calculado debido a
gue el hierro colado descarburado gener6 mucha escoria, por lo que la cantidad de
hierro inicial fue menor de la estimada. Es posible que el azufre y el fosforo perjudiquen
levemente las propiedades y comportamientos del material al superar ligeramente los
limites tolerados por la AISI para aceros al carbono, que son de 0.05 y 0.04 %,
respectivamente. Seguramente la cantidad relativamente alta de manganeso neutralice
los efectos nocivos de ambos elementos, particularmente los del azufre, el cual
perjudica el conformado en caliente del acero??, siendo una de las caracteristicas en las
gue se basd el disefio de la aleacién. El manganeso se afadié para mejorar la
templabilidad, formabilidad y tenacidad del material, y disminuir su temperatura de

transicion de tenaz a fragil. Aunque el incremento en energia de impacto absorbida
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disminuye desde los aceros de bajo carbono a los de medio carbono?3, haciendo
probable que casi no influya en aceros de ultra alto carbono, la disminucion de la
temperatura de transicion de tenaz a fragil es mas abrupta conforme aumenta el
contenido de carbono, por lo que seguramente habrd una tendencia similar en aceros
de ultra alto carbono, especialmente porque se piensa que este efecto es causado por
refinamiento de grano y endurecimiento por disolucién, caracteristicas presentes en la
muestra®*. La pequefia cantidad afiadida de niquel tuvo el objetivo de mejorar la
tenacidad de la fase ferritica y compensar levemente la pérdida de plasticidad por el
alto contenido de carbono. Las pequefias porciones de cromo y vanadio se incluyeron
para estabilizar a la cementita y mantenga su morfologia esferoidal mediante la
formacion de MsC, donde M es hierro, cromo o vanadio®®. Dada la tendencia del
vanadio a grafitizar los aceros de ultra alto carbono®, sélo se afadié una cantidad
minima en comparacion con el cromo. Se pensé que la mejora en el conformado en
caliente proporcionada por el manganeso compensaria la decadencia de la formabilidad

debida al incremento en resistencia otorgado por el niquel, cromo y vanadio.
6.2. Proceso termomecanico.

Las grietas que se formaron durante el proceso termomecanico evidencian que la
muestra no tuvo buena formabilidad. Estas se presentan: en la superficie de materiales
dificiles de forjar o cuando el lingote se somete a esfuerzos excesivos, su temperatura
es baja o su calidad es pobre; las grietas internas se atribuyen a cambios drasticos en
la forma del material o al flujo de metal y enfriamiento impropios?6-?8, La deformacién de
la muestra fue uniaxial y se hizo en etapas, por lo que no hubo un cambio drastico de
forma. La composicion quimica de la aleacién no parece dificultar su forja: a pesar de la
disminucién de plasticidad al aumentar el contenido de carbono, hay evidencia de
operaciones de forja exitosas en aceros que tienen mas carbono que esta aleacion®’; la
presencia de cromo y niquel en cantidades menores no debié afectar en mayor medida
la formabilidad de la muestra; aunque la plasticidad de la aleacibn mejorara si se
disminuyen los niveles de azufre y fosforo, actualmente no se encuentran muy por
encima del rango maximo tolerado para aceros al carbono y la adicion del manganeso

deberia de ser suficiente para suprimir los efectos de estas impurezas. La
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microestructura de la muestra no parece ser perjudicial: la cementita se encuentra como
esferoides diminutos distribuidos uniformemente en una matriz de ferrita equiaxial
refinada y no como una red continua alrededor de los granos, por lo que no fragiliza a la
aleacion; pese a la cantidad relativamente elevada de particulas de (Fe,Mn)S debida a
la cantidad de azufre ligeramente alta, estas fueron pequefas, poco elongadas y
blandas de acuerdo con las mediciones de microdureza y las micrografias de MEB en
comparacion con las elongaciones que pueden alcanzar encontradas en la literatura®,
por lo que es improbable que contribuyeran considerablemente en la formacién de las
grietas. La temperatura baja, calidad del lingote pobre y tanto flujo de metal como
enfriamiento impropios fueron deficiencias presentes en el proceso termomecanico que,
en general, fue rudimentario: se disponia de aproximadamente 30 segundos para
martillar la muestra antes de que alcanzara, de acuerdo a su color, unos 500 °C*® y
perdiera gran parte de su plasticidad; una vez terminada la deformacion, la muestra
debia ser reintroducida a la mufla dentro del menor tiempo posible porque un retraso de
apenas unos segundos era suficiente para que la temperatura del préximo ciclo
cambiara considerablemente, entre 10-20 °C dada la potencia de la mufla; no se uso6 un
termopar para monitorear la temperatura de la muestra debido a que se complicaria
mas su manipulacion, por lo que la temperatura de la muestra seguramente es menor a
la indicaba por la mufla; la gran porosidad del lingote debié producir flujo metalico no
uniforme y diferencias de temperatura. La formacion de grietas se atribuye a los
procesos de fusién y termomecanico de la aleacion, por lo que seguramente su
formabilidad ser4 mas alta si se mejoran las practicas de desgasificacion y se procesa
termomecanicamente bajo condiciones optimas. Pese a ello, se obtuvieron mejores
resultados al incrementar la temperatura y velocidad de deformacién. La deformacién
mecanica se hizo con el objetivo de romper y esferoidizar la red continua de carburo de
hierro y refinar el tamafio de grano3!, mientras que la cantidad de deformacion se

mantuvo dentro del rango en el que se estiman las mejores propiedades mecéanicas’.
6.3. Estructura.

La microestructura de la aleacion, formada por carburos pequefios y esferoidales

distribuidos uniformemente sobre una matriz ferritica equiaxial y algo de perlita, es
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similar a la que tienen los UHCS con superplasticidad?. Este comportamiento requiere
una estructura con granos de 10 ym o menos de diametro, tal como los que se pueden
apreciar en las figuras #10-127, pero no se pudo evaluar la muestra a alta temperatura
para corroborar si es superplastica, ademas de que los defectos que presentd
seguramente hubieran dificultado obtener buenos resultados. Basandose en el calculo
de la figura #2, se puede estimar que la fase blanca es cementita aleada o, mas
concretamente, un carburo complejo de formula (Fe,X)sC, donde X puede ser Cr, Mn,
Mo o V253237 Dada la cantidad de aleantes y las condiciones fuera del equilibrio del
proceso termomecanico, es posible que estos carburos en realidad sean los registrados
por Okamoto®: FesC, FesC,, FesCs y Fe2C que contienen 20, 29, 30 y 33 % atémico de
carbono, respectivamente. Sus efectos sobre las propiedades de la aleacion deben ser
muy similares a los de la cementita debido a que son pequefios, esferoidales y estan
distribuidos uniformemente sobre la matriz ferritica, lo que disminuye la concentracion
de esfuerzos de sus interfaces incoherentes independientemente de su estructura
cristalina. Entre ellos, solo se predijo la precipitaciéon de 0.055 % peso de M;Cz desde
28 a 20 °C (figura #2). El carburo M23Ce no se puede formar a menos que una parte de
los atomos metalicos sean de otro elemento ademas del hierro, requiriendo al menos un
3.45 % atomico por sitio, razén por la que no se encuentra entre los analisis realizados
pese a la prediccion de 0.35 % peso a temperatura ambiente3. Se espera cierta
incertidumbre en los resultados debido a que el analisis quimico puntual es semi-
cuantitativo y el equipo con el que se hizo genera ruido al cuantificar el carbono porque
las columnas del recipiente son de grafito y este redondea siempre al 100 %, quitando
de otros elementos parte de lo que les corresponde y dandoselo al carbono. El
contenido de carbono alto de la matriz puede ser causado por la presencia de carburos
diminutos localizados en la zona del analisis, como los observados en las figuras #10-
12 y por el ruido generado por el equipo. Dado que el diagrama CCT niega la
posibilidad de obtener bainita con un enfriamiento continuo, el microconstituyente con la
fase laminar debe ser perlita, ya sea que esté presente como colonias laminares
comunes (figura #12) o como perlita degenerada (figura #9)%°. Esta diferencia
morfolégica no deberia de afectar significativamente a la aleacion puesto que la

mayoria de los carburos son esferoidales. Su abundancia en las micrografias en
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comparaciéon con la pequefia cantidad de carburo proeutectoide calculada con la regla
de la palanca (anexo 10.1) no apoya la idea de que el proceso de forja sélo afectara a
este microconstituyente, dejando intacto al carburo que se formé en la perlita. Aunque
la deformacion mecénica se hizo con el objetivo de romper la red continua de carburo
de hierro, sélo se observé cerca de los poros en la estructura de colada y, en su lugar,
se concentrd y precipité con morfologia Widmanstétten en estas mismas regiones de la
aleacion (figura #6a), por lo que la deformacion mecénica en su mayoria sélo quebré y

refiné la estructura perlitica inicial.

Los demas elementos presentes en cantidades considerables, siendo estos Mn, Cr, Mo
y V, no formaron sus respectivos carburos debido a que estaban presentes en muy baja
cantidad respecto al carbono; en su lugar, formaron parte del carburo de hierro al
reemplazar atomos de hierro en la red cristalina, lo cual lo estabiliza, ya que dichos
elementos deben difundirse al momento de disolverse®'. Esto es similar a lo que se
piensa que ocurre en las espadas de Damasco?®: elementos formadores de carburos
como V, Mo, y Cr presentes en partes por millébn segregan durante la solidificacion de
los lingotes entre las dendritas y forman arreglos que son alineados en planos por la
deformacion mecanica; la precipitacion y la disolucién de la cementita durante los ciclos
térmicos en estas regiones es empobrecida debido a que los elementos formadores de
carburos reducen la movilidad de la interfaz austenita/cementita. Dado que el efecto es
el mismo tanto para el crecimiento como para la disolucién de las particulas de la
cementita, no se produce una densidad mayor de particulas de carburos en las
regiones interdendriticas respecto a las dendriticas. Sin embargo, la nucleacion de
nuevas particulas limita la precipitacion de la cementita en cada enfriamiento, por lo que
hay una menor cantidad de particulas en las regiones dendriticas debido a que en ellas
la disolucion es mas rapida. Esto promueve el engrosamiento de las particulas mas
grandes que se disolvieron mas lento en las regiones interdendriticas, dando como
resultado, luego de varios ciclos térmicos, una densidad mayor de particulas de
cementita en esas regiones. La distribucion homogénea de los elementos formadores
de carburos en el mapeo de composicion quimica (figura #5) descarta que su
segregacion participara en la esferoidizacién del carburo de hierro y estima, junto con el

célculo termodindmico de la composicion quimica de la ferrita (figura #3a) y la tendencia
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del niquel a segregar®!, que dicho elemento forme parte de la matriz ferritica. Los ciclos
térmicos y el mecanismo de maduracion de Ostwald debieron promover la formacion y
disolucion constante de las particulas de cementita y su crecimiento, respectivamente,

tal como en las espadas de Damasco.
6.4. Tratamiento térmico.

Otra caracteristica que dichas aleaciones comparten con esta es una templabilidad muy
mala®42: los diagramas cinéticos predicen un valor de -120 °C para obtener un 90 % de
martensita y el diametro critico de un UHCS similar a este, con 1.25 % Cy 0.5 % Mn, es
de apenas 6.9 mm?°. El alto contenido de carbono, que incrementa la cantidad de
austenita retenida®?, y los limites de los granos refinados, que son sitios de nucleacion
para la perlita y la bainital®, impiden la transformacién de toda la austenita a
temperatura ambiente aunque el enfriamiento se complete en menos del tiempo
indicado en los diagramas TTT y CCT (figura #4), que ronda entre 5 y 11 segundos,
respectivamente. Este gran retraso en la transformacion difusional de la austenita
puede deberse a la presencia de Mn, Cr y Ni en cantidades apreciables ya que estos
deben difundir hacia la ferrita o hacia la cementita, disminuyendo la velocidad de la
interface durante la transformacién®'. El valor tan bajo de temperatura que debe
alcanzarse para obtener la estructura martensitica no solo seria dificil de implementar a
nivel industrial debido a su costo alto, sino que también podria provocar grandes
esfuerzos residuales causados por la distorsion que acompafia el cambio de una
disolucién sdlida intersticial a una sobresaturada. Seria posible aprovechar la forma de
los diagramas cinéticos para hacer un martemple y minimizar el dafio por fragilidad,
pero la temperatura tan baja del segundo enfriamiento seguiria limitando esta
posibilidad en la practica. Otros estudios demuestran que se necesitan cantidades
considerables de cromo y de otros elementos para aumentar la templabilidad del
acero®, lo que cambiaria drasticamente las propiedades de la aleacién y requeriria
disminuir la cantidad de manganeso dado su efecto adverso sobre los aceros
endurecidos mediante transformacién martensitica?®, disminuyendo la formabilidad de la
aleacion, en especial si el elemento afiadido para mejorar la templabilidad es cromo. Si

bien la martensita es el microconstituyente mas fuerte del acero, no es la Unica
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alternativa para incrementar su resistencia. La bainita, por ejemplo, no sélo es mas
resistente que la perlita, sino que también es el microconstituyente con la mayor
resistencia a la corrosion del acero*t, por lo que parece mas conveniente retomar la
forma de las curvas de transformacion y utilizar tratamientos isotérmicos para producir
una estructura bainitica. Es practicamente imposible obtener bainita a partir de un
enfriamiento continuo ya que la curva del final de la transformacion perlitica se
encuentra por encima de la del inicio de la bainita durante casi todo el intervalo
disponible, pero se cuenta con tiempo suficiente para someter a la muestra a un
tratamiento isotérmico a 400 °C durante 28 minutos para obtener la estructura deseada

de acuerdo con el diagrama TTT tedrico (figura #4a).
6.5. Resistencia mecanica.

Aunque la muestra presento resistencias a la tension y a la fluencia relativamente
elevadas sin necesidad de una estructura martensitica o bainitica, al comparar el
diagrama esfuerzo-deformacion obtenido (figura #13) con los de los UHCS en la
literatura®®, tanto las resistencias como las elongaciones se mantienen muy por debajo
de las de los aceros que presentan superplasticidad. No se puede hacer una
comparacion directa dado que las probetas utilizadas no tuvieron la forma ni las
medidas de las normas ASTM E 8¢y E 97, no se utiliz6 un extensémetro y presentaron
defectos de manufactura. Pese a ello, la probeta en tension tuvo un comportamiento
similar y valores aceptables de resistencia a la tension, a la fluencia y a la penetracion,
siendo su bajo porcentaje de elongacion su mayor deficiencia, lo cual seguramente fue
causado por la porosidad presente en la muestra al provocar una ruptura prematura. La
resistencia a la tension estimada con base en la resistencia a la penetracion (anexo
10.2)'%, al ser mayor a la experimental, seguramente es el valor minimo de resistencia
gue se obtendria de la probeta sin defectos y realizando el ensayo bajo norma. De esta
manera, se puede comparar a la aleacién con un acero 1060 laminado?®, el cual tiene
las mismas resistencias a la tension, a la fluencia y a la penetracién, mayor porcentaje
de elongaciéon y es mucho mas facil de procesar, pero no tiene las caracteristicas de
una estructura refinada y parcialmente globulizada, como mayor tenacidad vy

resistencias al desgaste y a la fatiga. Considerando la ausencia de la red continua de
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carburo de hierro en la muestra, se estima que el porciento de elongacion real en

tension sea al menos similar al del acero 1060 laminado, es decir, un 17 %%.

Posiblemente la mayor prueba de que la aleacion presenta buena plasticidad incluso a
temperatura ambiente sea la deformacién obtenida en el ensayo de compresion (figura
#13). Aunque se formaron grietas en las orillas de la probeta de compresién, estas
fueron causadas por los defectos superficiales que poseia y no son evidencia de falta
de plasticidad. Si la aleacion presentara fragilidad, todos los costados de la probeta
presentarian grietas, pero uno de sus lados permanecid libre de ellas, lo que evidencia
gue estas fueron causadas por los defectos superficiales del proceso de manufactura.
La gran reduccion de longitud obtenida indica que, a pesar de tales defectos, la
aleacion puede deformarse sin romperse, permitiendo el uso de acciones correctivas
durante el proceso de manufactura tal como el sellado de grietas laterales durante el
proceso termomecanico realizado. Seguramente la plasticidad de la aleacion mejorara
tanto en tension como en compresion al controlar los niveles de azufre y fésforo. La
resistencia a la compresion es lo suficientemente adecuada para permitir que la
aleacion sea procesada termomecanicamente sin invertir grandes cantidades de
energia, facilitando su produccién a nivel industrial. EI modulo de elasticidad del
material debe ser similar al valor teérico de 30,000 ksi del acero!® debido a que no se
aprecia un cambio de rigidez en los UHCS reportados en otros estudios*®, por lo que
seguramente la aleacion es rigida y resiliente. Dado que la falta de material no hizo
posible realizar ensayos de impacto Charpy para evaluar la tenacidad de la aleacion, se
estima que no sera alta al igual que con otros UHCS, pero posiblemente sea mejor que

la de un UHCS sin aleantes por las adiciones de manganeso y niquel.
6.6. Resistencia a la penetracion.

Si bien el valor de la resistencia a la penetraciéon puede modificarse de acuerdo con el
tratamiento térmico y esta en funcién principalmente del contenido de carbono, en un
acero templado desde temperaturas de austenita alcanza un maximo entre 0.8-0.9 % C,
debido al aumento en la cantidad de cementita, y luego disminuye debido al aumento
en la cantidad de austenita retenida, blanda, producido por la caida de la temperatura

Ms*3. Si esta aleacion fuera templada entre 20-30 °C o mas por encima de Ac: podria
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obtener durezas del orden de 65 HRC*, lo cual incrementaria su versatilidad para otras
aplicaciones donde la resistencia sea un factor de mayor importancia, pero la baja
templabilidad del acero dificulta fortalecerlo mediante temple. La mayor microdureza de
la matriz pareciera indicar que reducir la cantidad de azufre incrementaria la dureza al
limitar la cantidad de particulas blandas de (Fe,Mn)S, pero seguramente sélo son
hechos aislados. Es mas probable que la huella mas pequefia registrd de mejor manera

la resistencia de la estructura refinada de la muestra.
6.7. Resistencia al desgaste.

La resistencia al desgaste es de las mejores caracteristicas encontradas en esta
aleacion (figura #14). La muestra presento una pérdida de masa apreciablemente baja
dadas las condiciones del ensayo basado en la norma ASTM G 99%. Este
comportamiento puede atribuirse a su microestructura que contiene carburos, tanto
esferoidales embutidos en la matriz ferritica como laminares en la perlita, y a su
composicion quimica con alto contenido de carbono y cantidades apreciables de
manganeso y elementos formadores de carburos?. Se estima que la perlita tenga mejor
desempefio frente al desgaste que la bainita*®, una caracteristica en la que esta
aleacion resulta util dada su imposibilidad de obtener una estructura bainitica con un
enfriamiento continuo. Posiblemente la perlita resista mejor el desgaste debido a la
morfologia de sus laminas grandes de carburo de hierro en comparacion con los

carburos diminutos de la bainita.
6.8. Resistencia a la corrosion.

Las curvas de polarizacion (figura #15) evidencian que la resistencia a la corrosion de la
aleacion en agua salada es similar a la de los aceros al carbono convencionales. Dado
gue su contenido en cromo Y silicio es bajo, posiblemente también se comporte como
los aceros al carbono en otros medios. Se puede incrementar su resistencia a la
corrosion si se produce una estructura bainitica mediante un tratamiento isotérmico. De
otra manera, se debe considerar que este acero no presenta buena resistencia a la
corrosion y que debe protegerse mediante los métodos convencionales para un uso en

especifico, tal como con un acero al carbono ordinario.
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7. Argumentacion.

La tabla #6 resume los comportamientos observados en la aleacion. La alta resistencia
y plasticidad del acero lo hacen conveniente para aplicaciones estructurales, pero su
procesamiento especial y alto nivel de carbono y elementos aleantes adicionales lo
ponen en desventaja contra los aceros al carbono convencionales tanto en costo como
facilidad de produccion. Sin embargo, su resistencia al desgaste superior lo hace mas
adecuado para aplicaciones en las que el material esta expuesto a dafio abrasivo mas
gue mecéanico. Ademas, la versatilidad de propiedades mecanicas que se puede
obtener mediante tratamientos isotérmicos incrementa su rango de aplicaciones,
incluyendo la mejora en resistencia a la corrosion de los componentes fabricados
mediante una estructura bainitica, la cual no puede obtenerse facilmente en aceros al
carbono. En conclusion, la aleacion disefiada es apta para aplicaciones tales como
dados, engranajes, mufiones, bielas, rieles de ferrocarril, ejes, rines, brocas,
destornilladores, cuchillos y tijeras industriales, cojinetes, partes de tractores para

remover tierra, cierres y cuerpos trituradores para molinos de mineria.

Tabla #6. Resumen de propiedades y comportamientos obtenidos en la aleacion.

Propiedad Valor Comportamiento
HRC 22 HRC Poco duro
E ~30,000 ksi Muy rigido
Ur Se estima alto Resiliente
Oy 67 ksi Muy resistente
UTS 105-118 ksi Muy resistente
CS 209 ksi Muy resistente
% Elongacion >7 Plastico
% Reduccion 77 Plastico
Ur Se estima bajo Poco tenaz
Pérdida de masa 0.0667 g Muy resistente
Pendiente de Tafel 80 mV/déc (NaCl 0.1 M) Activo
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8. Conclusioén.

La aleacion disefilada es apta para aplicaciones tales como dados, engranajes,
mufiones, bielas, rieles de ferrocarril, ejes, rines, brocas, destornilladores, cuchillos y
tijeras industriales, cojinetes, partes de tractores para remover tierra, cierres y cuerpos

trituradores para molinos de mineria.
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10. Anexos.

10.1. Célculo de la cantidad de microconstituyentes presentes en la microestructura de

colada considerando condiciones de equilibrio:

Cantidad de perlita: M x 100 % = M x 100 % = 89.76 %
P CQreac — CQp = 667077 R
Cantidad d tita: Q0= 0o % = 1374 =077 100 % = 10.24 %
antidad de cementita: CQrone = CQp 0= T 077 o = 10. 0

10.2. Calculo de la resistencia a la tension esperada con base en la dureza:

UTS(Mpa) = 3.45 X HB = 3.45 X 235 = 810.75 MPa = 118 ksi
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