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La corrosión de los materiales refractarios por escorias y vidrios fundidos es de gran importancia económica. Debido a la heteroge­
neidad de los materiales refractarios los mecanismos de ataque son muy complejos. En consecuencia, tanto los grandes fabricantes 
como los consumidores de refractarios se ven obligados continuamente a mantener programas específicos de investigación en esta 
línea. 
En el presente trabajo se revisa la teoría básica de la corrosión y se discuten diversos ejemplos, tratando de resumir los principios de 
los estudios de corrosión de los refractarios por escorias y vidrios fundidos así como los diversos ensayos. 
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Refractory materials corrosion by melted slags and glasses 

The corrosion of refractories by slags is of major economic importance. Due to refractory materials heterogeneity the mechanisms of 
attack are very complex. Consequently, most large producers and most large consumers of refractories have continuously well deve­
loped specific programs to cope with the problems of slag attack. 
The basic theory of corrosion of refractories by slags and glasses is reviewed and several examples are discussed. This paper is inten­
ded to summarize the principles of slag corrosion studies and the most usual tests. 
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1. INTRODUCCIÓN 

La corrosión de los materiales refractarios por escorias y fun­
didos es uno de los temas de mayor importancia económica, ya 
que es uno de los factores que más contribuye a la disminución 
de la vida útil de dichos materiales. Debido a ello ha sido, y es 
un tema objeto de numerosos estudios termodinámicos y ciné­
ticos, si bien la mayoría de dichos estudios, por no decir la tota­
lidad, se han llevado a cabo utilizando materiales refractarios 
monofásicos (1-8) 

Debido, sin embargo, a que los materiales refractarios con­
vencionales son heterogéneos, no presentando como conse­
cuencia una composición uniforme al ataque, hace que la 
mayoría de los productores y consumidores de refractarios se 
vean obligados a mantener continuamente programas específi­
cos de investigación en esta línea (9-17). Pues, aparte de la hete­
rogeneidad del material refractario, los fenómenos de ataque y 
desgaste son tan diversos y numerosos que hacen que sea muy 
compleja su interpretación. 

Dichos estudios suelen ser de tipo comparativo, desarrollando 
a tal efecto diversos tipos de ensayos que tienden a reproducir 
las condiciones de uso específico del material o materiales. 

2. CONSIDERACIONES TERMODINÁMICAS 

El resultado del ataque de un material refractario, por una 
escoria o fundido, es la disolución de aquel en el líquido corro­
sivo. Este proceso de disolución depende de: 

a) La temperatura. 
b) La composición del fundido. 
c) La composición de todas las fases refractarias. 
d) De la presión y atmósfera del horno. 
La fuerza conductora, para el proceso de corrosión del 

refractario por el fundido, es la reducción en la energía libre del 
sistema que tiene lugar como consecuencia de los cambios quí­
micos-físicos producidos por el ataque. Estos cambios se pue­
den calcular mediante la ecuación: 

AG = AH-TAS 
donde AH es el cambio de entalpia y AS es el cambio de entro­
pía de la reacción a la temperatura absoluta T. Si AG tiene un 
valor negativo, la reacción lleva consigo una disminución de la 
energía libre del sistema y este evoluciona hacia un estado más 
estable, es decir tiene lugar la reacción (el ataque). 

Los valores necesarios para calcular AG están tabulados para 
la mayoría de los compuestos puros en el estado estándar (18-
20), pudiéndose calcular los cambios desde dicho estado 
mediante la expresión: 

AG = AG° + RTLnK 
donde AG° es el valor de la energía libre en la condiciones 
estándar, R es la constante de los gases y K la constante de 
equilibrio para la reacción en las condiciones de estudio. Sin 
embargo, en el equilibrio 

AG = O y por tanto AG°- -RTLnK 
Así pues, en principio, es posible calcular la constante de 

equilibrio de la reacción, a partir de los valores tabulados de 
AG°, y ver hacia donde evoluciona. Para hacer dicho calculo se 
han de considerar todas las posibles reacciones y se tienen que 
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Fig. 1: Sistema binario de tipo eutéctico. 
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Fig. 2: Sistema Si02-CaO (21). 

conocer las concentraciones reales. Debido a esto, dicho cálcu­
lo, en la practica, es a menudo difícil, por no decir imposible. 
Sin embargo son estos principios termodinámicos los que con­
trolan la corrosión de los refractarios, si bien los factores cinéti­
cos, pueden hacer que un material refractario sea utilizable a 
pesar de que sea termodinámicamente inestable. 

La aplicación de la termodinámica a los problemas d e corro­
sión de los refractarios, encuentra frecuentemente solución 
haciendo uso de los diagramas de equilibrio de fases, los cua­
les nos indican que fases son estables a una temperatura y com­
posición dadas. Desafortunadamente muchos sistemas escoria-
refractario o vidrio fundido-refractario son tan complejos que 
los diagramas de equilibrio de fases apropiados no son conoci­
dos. Sin embargo la reducción de un problema complejo a un 
sistema binario, ternario o cuaternario, puede ser en la mayo­
ría de los casos de gran utilidad. 

Así, en el caso más sencillo de un material formado por un 
único compuesto en contacto con un fundido, se puede calcu­
lar su solubilidad química en el fundido teniendo en cuenta 
que las líneas o curvas de líquidus son líneas de solubilidad. La 
figura 1 representa un sistema binario simple de tipo eutéctico, 
donde se puede observar que la solubilidad del material refrac­
tario A en el fundido B a la temperatura T vendrá dada en tanto 
por ciento por la expresión [(XB)/(AB)]-100, es decir cuando la 
cantidad de A disuelta en B alcanza la línea de líquidus o de 
solubilidad CE en el punto Y. 

Un ejemplo real, del tipo descrito, es el cálculo de la solubili­
dad de un refractario de sílice en un vidrio fundido de silicato 
de calcio con la relación molar (Si02/CaO)=l, a la temperatu­
ra de 1600°C. Se puede calcular, a partir de la figura 2 que la 
solubilidad de la sílice en dicho fundido a la temperatura indi­
cada es del -38% en peso. 

En la figura 3 se representa el caso de un sistema ternario, 
ligeramente más complejo, donde se desea igualmente calcular 
la solubilidad de un material refractario A en un fundido de 
BC, con una relación molar (B/C)=L Análogamente al caso 
anterior, las líneas isotermales que están localizadas totalmen­
te dentro de un campo primario de cristalización, son también 
líneas de solubilidad a las temperaturas indicadas, es decir, 
indican las composiciones del fundido que a la temperatura 
correspondiente, están saturadas en el compuesto dentro de 

B+Uq 

B BC C B BC 

Figs. 3 y 4: Sistema ternario eutéctico A-B-C (ßg.3), y sección isotermal a 1600°C. Mostrando la composición del fundido (X), saturado en (A) (ßg.4). 
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cuyo campo primario de cristalización estén localizadas. Así, si 
se desea saber la solubilidad de compuesto A en el fundido BC 
a la temperatura de 1600°C, no se tiene más que trazar la sec­
ción isotermal a dicha temperatura (figura 4), donde se puede 
apreciar que la solubilidad vendrá dada por la expresión [(BC-
X)/(BC-A)]100, es decir que BC se saturará en A cuando la 
disolución progresiva de este en el fundido BC alcance el punto 
X sobre la isoterma de 1600°C. 

No sólo es factible calcular la solubilidad de un material 
refractario en un fundido a una temperatura determinada si el 
diagrama es conocido, sino que igualmente se puede prever y 
calcular el efecto de la temperatura sobre dicha solubilidad. 
Así, tomando como ejemplo el caso anterior, se puede apreciar 
que un incremento de la temperatura de lóOO '̂C a 1700°C, trae 
con sigo un incremento de la solubilidad del material A en el 
fundido BC que viene dado por la expresión: [(X-Z)/(BC-
A)]-100, calculada a partir de los datos de la solubilidad apor­
tados por las figuras 4 y 5. 

Igualmente pueden calcularse los cambios en la solubilidad 
de un material refractario en un fundido debido a los cambios 
en la atmósfera del horno, haciendo uso de los diagramas de 
equilibrio apropiados. Uno de los casos más sencillos es el cál­
culo de la solubilidad de la sílice en contacto con un fundido de 
hierro metálico (atmósfera fuertemente reductora, /^02 « 10" 
^^ atm.) o bien en contacto con un fundido de óxido de hierro 
en aire {lp02 = 0,21 atm.). En las figuras 6 y 7 se muestran, res­
pectivamente los sistemas Si02-FeO (22) y Si02-Fe203 (23), 
pudiéndose apreciar que a 1600°C, por ejemplo, la solubilidad 
en el primer caso es del «48% y en el segundo del =25%. A pre­
siones parciales de oxígeno intermedias se puede calcular 
igualmente la solubilidad, y en consecuencia el ataque, hacien­
do uso del diagrama ternario Si02-FeO-Fe203, figura 8(A) (24) 
o más fácilmente a partir de las secciones isobáricas sacadas de 
dicho sistema, figura 8(B) (25), donde se muestra claramente el 
efecto de la p02 sobre la solubilidad de la sílice en contacto con 
óxidos de hierro fundidos. 

Así se puede apreciar que la solubilidad de la sílice a 1600°C 
aumenta a medida que la presión parcial de oxígeno disminu­
ye. Por ejemplo, para la pO2=10"^atm., la solubilidad será del 
==34% en peso y el líquido saturado en SÍO2 estará localizado en 
el punto X de la figura 8(B). Obviamente dicho valor es inter-

C-hUq. 
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Fig. 5: Sección isotermal a 1700°C, mostrando la composición del fundido Z, saturado en A. 

medio entre los calculados anteriormente en atmósfera fuerte­
mente reductora en contacto con hierro metálico (p02 « 10" 
^^atm.) y en atmósfera de aire {p02 = 0,21 atm). 

Otro ejemplo Ugeramente más complejo es el cálculo de la 
solubilidad de un material refractario heterogéneo, tal como el 
material H de la figura 3 en la misma escoria BC, antes men­
cionada, a la temperatura de 1500''C. Dicho material, como se 
deduce del diagrama (figura 3) está formado por las fases A y 
C en la proporciones [HC/ACMOO de A y [HA/AC]400 de C. 
En este caso, la sección isotermal a 1500°C, figura 9, pone de 
manifiesto que, a dicha temperatura, el único liquido en equi­
librio (saturado) con A y C, constituyentes del material refrac­
tario, es el liquido W. Dicho líquido forma con ambas fases, 
como se puede apreciar en la figura 9 un triángulo de conexión 
a la temperatura de 1500°C, lo que indica que cualquier com­
posición dentro de dicho triángulo está en equilibrio con el 
líquido W a dicha temperatura, o lo que es lo mismo, que el 
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Figs. 6 y 7: Sistemas Si02-FeO y Si02-Fe20^. 
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Fig. 8 (A): Sistema ternario Si02-FeO-Fe20^. 
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Fig. 8 (B): Sección isobárica del sistema Si02-FeO-Fe20^. 

líquido W está saturado en las fases A y C, para todas aquellas 
composiciones de ambas fases que estén localizadas dentro de 
dicho triángulo de conexión. 

El ataque, es decir la disolución de H en el fundido BC segui­
rá la línea que une H con BC en el sentido BC->H (figura 10), 
mientras el ataque continué, por lo que el líquido BC modifica­
rá su composición, en el mismo sentido, siguiendo la misma 
línea hasta alcanzar el punto Y sobre la isoterma de 1500°C, 
donde el líquido queda saturado en C, pero no en A. Por lo que 
el ataque del material H continuará siguiendo la línea BC—>H 
mencionada, pero la composición del líquido, que está satura­
da en C, evolucionará por la curva Y-W (línea de líquidus satu­
rada en C a la temperatura de 1500°C) hasta alcanzar el líquido 

de composición W, única composición que a 1500°C está satu­
rada tanto en A como en C. En dicho momento, el ataque o 
disolución de H en BC habrá terminado. La cantidad total de H 
disuelta en el fundido original BC vendrá dada por la expre­
sión [(BC-Z)/(BC-H)]-100. Es decir, para que la composición 
del líquido alcance la composición W saturada en ambas fases, 
la cantidad de material disuelto en BC habrá tenido que alcan­
zar el punto Z, situado justamente sobre la arista C-W del 
triángulo de conexión a 1500°C A-C-W, que nos indica las fases 
en equilibrio a dicha temperatura. 

Un ejemplo real, análogo a los descritos, es la comparación 
del comportamiento al desgaste o disolución de un refractario 
de periclasa (MgO) y de otro de dolomía (CaO-MgO) en un 
fundido de ferrito dicálcico [2CaO-Fe203=C2F] a la tempera­
tura de 1700°C. 

En la figura 11 se representa el sistema simplificado MgO-
CaO-Fe203 en aire y en la figura 12 la sección isotermal, tam­
bién simplificada, a 1700°C con objeto de calcular la solubili­
dad de la periclasa y de la dolomía respectivamente en el fun­
dido de ferrito dicálcico a dicha temperatura. En la figura 12 se 
puede apreciar que la disolución de la periclasa y de la dolo­
mía vendrán dadas respectivamente por: 

% en peso disolución de MgO = [(C2F-A)/(C2F-MgO)]-100 
% en peso disolución de Dolomía = [(C2F-S)/(C2F-D)]-100 

lo que indica que la disolución del refractario de MgO es apro­
ximadamente 1/3 menor que la del refractario de dolomía en 
la escoria de ferrito dicálcico a 1700°C (26). Este mejor compor­
tamiento del material refractario de periclasa se ha visto corro­
borado en la practica al estudiar el desgaste de ambos materia­
les en convertidores. 

Casos, aún más complejos, de disolución de materiales 
refractarios por un fundido también pueden ser exphcados 
haciendo uso de los diagramas de equilibrio de fases apropia­
dos. Así, el caso experimental, descrito por J.S.Moya et al. (27), 
donde se ha estudiado el mecanismo de ataque y la solubilidad 
de un material refractario de alúmina por un fundido de dolo­
mía (CaO-MgO) a la temperatura de 1650°C durante un tiem­
po de cuatro horas. Haciendo uso del sistema MgO-CaO-
AI2O3 (28-30) (figura 13) se ha podido poner de manifiesto que 
al principio tiene lugar la disolución de alúmina en el fundido 
hasta alcanzar el triángulo de conexión curvihneo 
MgAl204+Liquido (figura 14, punto X). 

La disolución de la alúmina en el hquido continua, siguien­
do la línea dolomía-AI2O3 en el sentido de la alúmina hasta 
alcanzar el punto W, mientras que la composición del líquido 
se mueve sobre la línea saturada en espinela (Y-Z) hasta alcan­
zar el punto Z, vértice del triángulo de conexión 
MgAl204+CA2+Liq2. Una disolución adicional de alúmina en 
el líquido (Liq^) hace nuclear el CA2 sobre la superficie de la 
alúmina, estando dicha fase en equilibrio con la MA y el Liq^. 
Esta situación se mantiene mientras que la alúmina se disuelve 
desde W a K, variando únicamente la proporción de las fases 
MA, CA2 y Liq^ pero manteniendo fija su composición. 
Cuando la disolución de la alúmina sobrepasa el punto K la 
reacción prosigue por difusión en estado sóHdo de la cal en la 
alúmina a través de la interfase sólido-sólido CA2-AI2O3, for­
mándose una capa de CA^ cuyo crecimiento está controlado 
por la difusión de la cal en la alúmina (figura 14). 

Si bien, como se ha expuesto hasta aquí, se pueden sacar con­
clusiones adecuadas sobre un problema de corrosión de un 
refractario por escorias o vidrios fundidos, haciendo uso de los 
diagramas de equilibrio de fases apropiados, se debe de hacer 
resaltar que se ha de ser muy cauto a la hora de extrapolar los 
resultados obtenidos a un caso real. Uno de los problemas 
principales es que la masa de escoria o vidrio fundido suele ser 
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Figs 9 y 10: Secciones isotermales a 1500°C (ver texto). 
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muy grande comparado con la masa de refractario, por lo que 
la saturación del fundido, según se deduce de los diagramas de 
equilibrio, casi nunca llegará a alcanzarse, debido a la difusión 
de la composición del refractario en una masa «cuasi» infinita 
de fundido. 

Otro hecho a considerar es la heterogeneidad misma del mate­
rial refractario, tanto desde el punto de vista de las fases que lo 
constituyen como de los diferentes tamaños de granos que lo 
componen. Debido a ello se suelen producir ataques preferen-
ciales por los fundidos normalmente a través de la matriz, la 
fracción más fina del refractario, debido a su mayor superficie 
especifica. Si estos hechos no se tienen en cuenta, en el estudio 
de un problema real, pueden obtenerse resultados totalmente 
erróneos. En otras palabras, no se debe de esperar que la reac­
ción o ataque transcurra como se indica mediante el diagrama 
de equilibrio apropiado cuando se considera la composición quí­
mica total promedio del material refractario. Esto último nos 
lleva a que, previamente a hacer un estudio termodinámico del 
ataque por un fundido a través de los diagramas de equilibrio, 
debe de conocerse perfectamente la microestructura del material 
ya que, como se ha mencionado, raramente se podrá considerar 
la composición química total promedio del refractario a la hora 
de representar su composición en el diagrama de equilibrio 
apropiado, ya que en la mayoría de los casos es la composición 
de la matriz quien condiciona el resultado de ataque. 

3. CONSIDERACIONES CINÉTICAS 

La velocidad de corrosión de los refractarios por escorias y 
vidrios fundidos puede, bajo ciertas circunstancias, estar deter­
minada por un diverso número de procesos individuales. Sin 
embargo todos los mecanismos concebibles están afectados 
tanto por las propiedades físicas y químicas del refractario 
como del fundido. En general, los refractarios son normalmen­
te polifásicos, con unas fases que son más susceptibles a la 
corrosión que otras, y comúnmente tienen poros interconecta-
dos que permiten una penetración apreciable del líquido. 
Adicionalmente la alta viscosidad de las escorias y vidrios fun­
didos, comparada con soluciones acuosas o metales líquidos, 
tiene un pronunciado efecto en el proceso de corrosión. 

En refractarios, como en otros sistemas, la corrosión puede 
tener lugar bien por un proceso de disolución que se inicia en 
la superficie o bien por una penetración del líquido en los gra­
nos sólidos o a través de los bordes de grano o a través de los 
poros, con un subsecuente desprendimiento de partículas dis­
cretas del sólido. Ambos tipos de corrosión pueden ocurrir. Sin 
embargo, la disolución directa siempre tendrá lugar, y en todos 
los casos la velocidad de disolución representa la etapa limi­
tante para la velocidad de corrosión. Parece aparente pues que 
la etapa inicial, en un análisis general del proceso de corrosión 
de los refractarios, tiene que estar relacionada con la velocidad 
de disolución real. 

El proceso de disolución tiene lugar en tres etapas consecuti­
vas (31): (1) Los reactantes son transportados a la interfase; (2) La 
reacción tiene lugar en la interfase, y (3) Los productos son transpor­
tados fuera de la interfase. 

En general, un proceso que implica una serie de etapas es 
gobernado por aquella que presenta la más baja velocidad y 
será esta etapa la que controlará la velocidad de la reacción. 
Desafortunadamente, en situaciones reales las reacciones son 
amenudo tan complejas que no es posible identificar la etapa 
que controla la velocidad de reacción. Sin embargo, un conoci­
miento de los principios básicos aplicables, puede ayudar a 
comprender situaciones tales como la que estamos tratando. 

Para ello empezaremos ilustrando la aplicación de la teoría 
cinética a la corrosión de un refractario, con el modelo más sim­
ple posible, para proseguir posteriormente con modelos más 
complejos, tratando de identificar, siempre que sea posible, el 
mecanismo que controla la velocidad de reacción. 

3.1. Difusión molecular 

El modelo más simple posible, para el ataque de un refracta­
rio por una escoria o vidrio fundido, es aquel de un refractario 
monofásico A, completamente denso, que se disuelve en un 
fundido A-B a una temperatura T^ (Figrs. 15 y 16 ). El modelo 
mostrado en la figura 15 asume que no hay solubilidad de B en 
A; el transporte del fundido al refractario A y la reacción quí­
mica del sólido A disolviéndose en el líquido, son fenómenos 
más rápidos que la difusión del producto de reacción en el fun-
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MgO 

Fig. 11: Sistema simplificado MgO-CaO-Fe20¡ en aire (26), mostrando la isoterma de 
1700°C. 

dido. En otras palabras, la etapa que controla la velocidad del 
proceso será la difusión molecular de A en el líquido estacio­
nario. 

En el tiempo considerado en la figura 16, el componente A se 
ha difundido a una distancia, ó, dentro del fundido, existiendo 
un gradiente de concentración entre Cj, la concentración de 
equilibrio de A en el fundido A-B a la temperatura T^ según 
muestra el diagrama, y C^, la concentración inicial en el fundi­
do. A una distancia infinita de A la concentración es siempre C^. 
La pendiente del gradiente de concentración en la interfase, da 
una lámina de difusión límite aparente de espesor ó' en vez de 5. 
Para este modelo simple, la velocidad de disolución (corrosión) 
por difusión molecular viene dada por unidad de área superfi­
cial y unidad de tiempo, por la ecuación de Noyes-Nernst (32) 

dCj,_D(Ci-Cj 
dt h' 

[1] 

donde Cj es la concentración de saturación, C^ es la concen­
tración inicial en el fundido, D es el coeficiente de difusión para 
el ion más lento que participa en la reacción y 5' es el espesor 
«efectivo» de la lámina de difusión límite, tal como se ha defi­
nido anteriormente. 

Las aplicaciones prácticas y los estudios de laboratorio 
dependen de la evaluación apropiada, en la ecuación anterior, 
de los valores de D y 5' para las condiciones particulares de 
interés. 

De la ecuación anterior se pueden sacar algunos hechos de 
interés. En primer lugar, teniendo en cuenta que el coeficiente 
de difusión D depende exponencialmente de la temperatura: 

D = Do • exp.lAHo/RT] Í21 

si se determina la entalpia de activación para la difusión, AHj), 
se puede determinar el efecto de la temperatura sobre la velo­
cidad de difusión. En segundo lugar, se puede apreciar que la 
fuerza conductora para la disolución es el gradiente de con­
centración dado por el valor de la pendiente: ( Cj - C ô )/ô'. 
Adicionalmente, también se puede apreciar el efecto que tiene. 

sobre la velocidad de disolución, un cambio en la temperatura. 
Si se eleva esta, Cj se moverá hacia el punto de fusión del com­
puesto puro A (ver figura 15) y por lo tanto ( Cj - C ô) se incre­
mentará. Así pues, una elevación de la temperatura incremen­
tará la velocidad de ataque del fundido tanto por u n incre­
mento de la velocidad de difusión como por un incremento de 
la fuerza conductora para la disolución. Por otro lado, si la tem­
peratura se reduce hasta alcanzar el valor de T2 (fig.15), la fuer­
za conductora para la reacción será nula, puesto que Cj se hace 
igual a Coo- Por lo tanto el ataque del fundido se parará, inde­
pendientemente del valor de D. 

Una de las mejores maneras de prevenir el ataque de un 
refractario por un fundido es saturar dicho fundido con la com­
posición del refractario. Un ejemplo real de esta situación, ha 
sido el gran incremento obtenido en la vida de los recubri­
mientos refractarios de los convertidores BOF, utilizando 
refractarios de magnesia (MgO) y saturando la escoria fundida 
con MgO por adiciones de cal dolomítica (25). 

El tercer resultado del modelo expuesto es que el espesor de 
la lámina de difusión límite es de gran importancia y que este 
se incrementa con el tiempo a medida que el refractario A se 
difunde en el fundido. El cambio en el perfil de concentración 
entre Cj y C^o, al hacerse Ô' más grande, dará lugar a una reduc­
ción de d C ^ / d t [1]. Por lo tanto la reacción disminuirá con el 
tiempo. De hecho es proporcional a la raíz cuadrada del tiem­
po, tal como se puede apreciar en la figura 17, donde se expo­
ne un ejemplo, de disolución controlada por difusión molecu­
lar, para la disolución de zafiro en un fundido de Si02-CaO-
AI2O3 conteniendo 21% en peso de alúmina. 

El modelo expuesto, de control cinético por difusión mole­
cular es, sin embargo, extremadamente raro en la práctica, ya 
que los fundidos, escorias o vidrios, raramente son estaciona­
rios. Dicho modelo es más probable, sin embargo, cuando fun­
didos, estremadamente viscosos, están en contacto con el 
refractario por períodos cortos de tiempo. 

Si bien el modelo es demasiado simple para sistemas reales, 
sin embargo pone de manifiesto la necesidad de saber más 
sobre cómo la difusión molecular tiene lugar en sistemas com­
plejos y cómo la termodinámica de los diagramas de equilibrio 
afecta a la selección del sistema idóneo refractario-escoria o 
vidrio fundido. 

3.2. Convección libre y forzada bajo condiciones de flujo 
laminar 

Un flujo laminar es un flujo suave y aerodinámico no turbu­
lento. Tiene lugar para bajas velocidades del fluido y normal­
mente ocurre en fundidos muy viscosos. El flujo laminar se 
puede producir por dos causas: por convección libre y por con­
vección forzada. 

Cuando tiene lugar el flujo laminar, el fluido que está en con­
tacto con la superficie del refractario permanece cuasi estacio­
nario y la velocidad de flujo es más elevada a distancias aleja­
das de la superficie del refractario. Se crea así una lámina de 
velocidad límite en las proximidades de la superficie del refrac­
tario. Cuando esta lámina es infinitamente gruesa, la velocidad 
de disolución puede ser controlada por difusión molecular. 
Cuando es más delgada que el espesor «efectivo» de la lámina 
de difusión molecular límite, tiene lugar un gradiente de con­
centración a cortas distancias. 

Debido a que la lámina de velocidad límite depende de la 
velocidad de flujo, la velocidad de disolución del refractario es 
lineal con el tiempo si la velocidad de flujo es constante. Este 
hecho se puede apreciar en la figura 18. 
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El flujo también cambia la concentración a medida que el 
fundido fluye adyacente al refractario y en consecuencia la 
corrosión es más elevada cuando la lámina de velocidad límite 
es delgada y fundido fresco entra en contacto con el refractario. 
Todas estas consideraciones se muestran en la figura 19 de una 
manera simplista. 

En el modelo expuesto existen las mismas condiciones que 
para el modelo de difusión molecular, excepto los cambios pro­
ducidos por las condiciones de flujo. Se puede apreciar que la 
velocidad de disolución disminuye a medida que el fundido 
avanza a lo largo de la superficie del refractario debido a que 
el perfil de concentración cambia del plano A al plano B. Si se 
alcanza una condición estable en B, la lámina de velocidad 
límite en las proximidades de refractario es infinitamente grue­
sa, y la velocidad de disolución puede ser controlada por difu­
sión molecular. En consecuencia ningún cambio más sucede 
más allá de B. La disolución en todos los puntos se hace lineal 
en el tiempo. Esta es una de las razones del incremento de la 
corrosión en la línea aire- fundido- refractario, que se encuen­
tra frecuentemente en sistemas donde fundido fresco fluye 
hacia el refractario (Fig.20). 

El flujo laminar es clasificado como convección libre si es 
ocasionado por el proceso de disolución mismo, lo que conlle­
va un cambio de densidad en el fundido. Por tanto, el sentido 
del flujo, próximo al refractario, dependerá del cambio en la 
densidad del fundido a medida que el refractario se disuelve 
en él. Si la densidad del fundido, adyacente al refractario, se 
incrementa por el proceso de disolución, el flujo, próximo al 
refractario, será descendente por convección libre. Por el con­
trario, si la disolución del refractario hace que el fundido sea 
menos denso, el flujo, próximo al refractario, será ascendente 
(Fig.21). Debido a que los cambios de densidad son relativa­
mente pequeños, la convección libre siempre producirá un 
flujo laminar no turbulento. Debido, por otra parte, a que las 
velocidades son lentas, la convección libre es importante sola­
mente cuando el fundido es casi estacionario. 

Si algún tipo de convección forzada tiene lugar al mismo 
tiempo, la convección libre puede incrementar o disminuir el 
flujo dependiendo de si los efectos de densidad producen un 
flujo en el mismo sentido o en el opuesto. La convección libre 
es raramente el factor de velocidad limitante de la corrosión, 
pero probablemente está presente en situaciones tales como las 
que se dan en los hornos balsa de vidrio en los que en la zona 
de contacto con el refractario se produce un vidrio más denso 
que desciende lentamente hacia el fondo. 

Así pues, como se ha expuesto, la convección libre, también 
llamada natural en algunos casos, es debida a inestabilidades 
hidrodinámicas en el fundido, las cuales dan lugar a un 
aumento del flujo del mismo sobre el refractario y en conse­
cuencia a un aumento de la cinética de disolución. 

A menudo se ha observado en los ensayos con metales y 
vidrios fundidos que la cantidad de disolución del refractario 
es dependiente de que esté totalmente sumergido o no. 
Generalmente, una muestra parcialmente sumergida sufre un 
ataque más severo en las proximidades de la interfase fundido-
gas-refractario (Fig. 22). 

Por debajo de dicha interfase de corrosión se puede analizar 
la cinética de corrosión utilizando los principios de la convec­
ción libre. En todos los experimentos realizados se ha puesto 
de manifiesto que después de un corto período de inducción, 
durante el cual prevalece la cinética controlada por difusión 
molecular, la velocidad de disolución se hace casi indepen­
diente del tiempo, tal como se ha expuesto en la figura 18. Para 
el análisis de la disolución, es necesario comenzar por la expre­
sión general (36) para velocidades de disolución gobernadas 

Fig. 12: Sección isotermal a 1700°C del sistema simplificado MgO-CaO-Fe20^ en aire (26). 

D la A . í» S . D ß f? ®1 
AlaOa 

Fig. 13: Tentativa de sistema ternario MgO~CaO-Al20^ (28-30). [Algunas de las fases 
están escritas con la formulación abreviada: CaO=C; AliO^^A; CaO-AlO^=CA; 
CaO-2Al20^=CA2;CaO-6Al20^=CAß;...] 

MgO 

CaO 

Dolomía 

(CaO* MgO) 

ALO, 
CA, CA, 2 3 

Fig. 14: Sección isotermal a 1600°Cdel sistema MgO-CaO-Al20^. 
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Fig.l7: Disolución de un cilindro de zafiro en un fundido de Si02-CaO-Al20^ con 21% 
en peso de A/2O3 frente a la raíz cuadrada del tiempo (3). 

por transporte de masa en solventes donde la convección es 
importante 

dt ô ' ( i -c ,y) 
[ 3 ] 

donde dY/dt es el número de moles disueltos por segundo y 
por centímetro cuadrado, C^ es la concentración inicial en el 
fundido, Cj es la concentración en la interfase ( concentración 

de saturación ), D es el coeficiente de difusión efectivo a través 
de la lámina de difusión límite, T es el volumen molar parcial, 
y Ô' es el espesor «efectivo» de la lámina de difusión límite (ver 
figura 16 ) determinado en parte por los detalles de la convec­
ción y de la geometría y definido por (37): 

ó' s ( Q - C„ )/{ dC/dy); [4] 

donde (dC/dy)^ es el gradiente de concentración en la interfase. 
El espesor «efectivo» de la lámina de difusión límite viene 
determinado por las condiciones hidrodinámicas del flujo del 
fluido. Fundidos viscosos dan lugar a láminas límites más 
anchas y en consecuencia a una transferencia más lenta de 
material. Mientras que los fundidos menos viscosos dan veloci­
dades más altas del fundido, forman láminas límites más del­
gadas, y por lo tanto permiten una transferencia más rápida de 
material. 

En la disolución de refractarios en vidrios y escorias fundidas, 
se combina la alta viscosidad de los mismos con un flujo lento 
para dar láminas de difusión límites relativamente gruesas. El 
espesor de las mismas puede ser del orden del centímetro. En 
comparación, para soluciones acuosas agitadas rápidamente, el 
espesor de la lámina de difusión límite suele ser del orden de 
fracciones de milímetro. Por otro lado, la velocidad de difusión 
es mucho más lenta en silicatos fundidos viscosos que en solu­
ciones acuosas, de modo que es mayor la tendencia a que el pro­
ceso de reacción sea controlado por un fenómeno de transfe­
rencia de materia más bien que por reacciones interfaciales. 

El espesor de la lámina de difusión límite ha sido calculado, 
por diversos investigadores (3 y 38), para casos específicos en 
flujo fluido. El espesor de la lámina de difusión límite para el 
transporte de masa, desde una placa vertical, con convección 
natural, causada por la fuerza conductora de la diferencia de 
densidades, viene dada por: 

0^=1, 835 (- •C>vp« 

gx^ip^-pj 
[ 5 ] 

donde x es la distancia desde el borde de ataque de la placa, v 
es la viscosidad cinemática ( la razón entre la viscosidad Ç y la 
densidad p), g es la constante de gravitación, p ^ es la densidad 
inicial del fundido, y pj es la densidad del fundido saturado (el 
fundido en la interfase). Así pues la velocidad de disolución 
promedio para una placa de altura h viene dada por: 

A 
=0,762 ( Í % - B ¿ ) UC,-CJ [6] 

En el caso de un cihndro vertical el valor de ô ' viene dado por: 

ô /= l ,96 (^^^ )^exp- ( 
99 

2p 

2R.lç' 
[ 7 ] 

donde v es la viscosidad cinemática, R es el radio, g es la acele­
ración gravitacional, p es (pi-poo)/poo y x la distancia desde el 
borde de ataque. El término exponencial es la corrección para 
superficies cilindricas introducida por Elenbaas (38). La substi­
tución de la ecuación [7] en la ecuación [3] permite calcular, 
bajo convección libre, siendo la diferencia de densidades la 
fuerza conductora del proceso, la velocidad de disolución: 

d t 
5 0 5 { M £ ) ^ p 4 ^ * exp(—5_) 

^^1 
[8 ] 

94 Boletín de la Sociedad Española de Cerámica y Vidrio. Vol. 35 Num. 2 Marzo-Abril 1996 



CORROSION DE MATERIALES REFRACTARIOS POR ESCORIAS Y VIDRIOS 

Q.06; 

-̂  0,05 
e 
o 

c 
o 
g 0.03 

S 
0-02 

O.Ol 

O 

-'— —T " • — : ' — ~ n  

Predccible / 

^^y^ Convección libre 

^ j f ; ^ 21 % A l jO j , JS50*C 
L ^^y^ Convección libre 

^ j f ; ^ 21 % A l jO j , JS50*C 
J ^^y^ Convección libre 

^ j f ; ^ 21 % A l jO j , JS50*C 

1 ! 1 

Distancia 

5,000 10,000 

Tiempo (*). 

15.000 20.000 

Fig.18: Disolución, a tiempos relativamente largos, de un cilindro de zafiro en un fundi­
do de Si02-CaO-Ál20^ con 21% en peso de -A/2O3 en función del tiempo (3). 

siendo: 

1 /á 

'A 

T î 
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[ 9 ] 

Utilizando estas expresiones Cooper y Kingery (3) obtuvie­
ron la gráfíca mostrada en la figura 18 para la disolución de un 
cilindro de zafiro en un fundido de Si02-CaO-Al203 con el 
21% en peso de AI2O3. Como se puede apreciar, a tiempos 
muy cortos, hay una gran discrepancia, debido a que el meca­
nismo que predomina es la difusión molecular, pero a tiempos 
largos hay una correlación razonablemente buena. La desvia­
ción observada a tiempos elevados es debida a un aumento de 
la velocidad de disolución como consecuencia de la disminu­
ción de la razón entre el radio de la muestra y el espesor de la 
lámina límite. 

El flujo laminar producido por fuerzas externas, tales como 
corrientes de convección o agitación, es clasificado como flujo 
laminar forzado o convección forzada. El ataque por escorias o 
vidrios fundidos bajo convección forzada con flujo laminar es 
la situación más común en la corrosión de los refractarios. 

Los estudios de convección forzada son especialmente útiles 
para determinar el mecanismo que controla la velocidad de 
disolución ya que si esta es controlada por transporte de masa 
en la disolución, la velocidad dependerá predeciblemente de la 
velocidad de la convección forzada. 

Teórica y experimentalmente se han derivado expresiones 
para la transferencia de masa, utilizando discos rotantes (39-
40), lo que han permitido establecer para el espesor de la lámi­
na de difusión límite la siguiente ecuación: 

= l , 6 1 1 ( ^ ) 3 ( — ) ' 

La velocidad de disolución se obtiene por combinación de las 
ecuaciones [3] y [10], pudiéndose apreciar que la transferencia 
de masa para un disco rotante es proporcional a la raíz cua­
drada de la velocidad angular: 

dY 
dt 

= 0 , 6 2 D^ V 
( C j - C j 

[11] 

La figura 23 muestra la velocidad de disolución de un disco 
de zafiro rotante, en un fundido de Si02-CaO-Al203 a 1440°C, 
en función de la raíz cuadrada de la velocidad angular. Se 

'^^ c. 
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K S^ ^ ^ • ^ " " - - - - ^ < 

KÍS/ 
K*S/ 
[/a:/ m 

Perfil de 

concentración 

a la profundidad B. 

Distan cia*-

Fig.l9: Perfiles de velocidad y concentración bajo flujo laminar, según T.D. Me. Gee, 
modificado (33). 

puede apreciar, en ella, la buena correlación existente entre los 
valores teóricos y experimentales (3). 

Por otro lado, en la figura 24 se representan los datos para la 
disolución de un disco de zafiro rotante a 1200 rpm a diversas 
temperaturas en un fundido de Si02-CaO-Al203. La figura 
pone de manifiesto una velocidad de disolución constante con 
el tiempo, lo que está de acuerdo con lo predicho por la ecua­
ción correspondiente a la cinética de disolución determinada 
por transporte de masa en convección forzada (3). 

La dependencia de la velocidad de corrosión de diversos 
materiales refractarios en función de la temperatura y del tiem­
po se exponen en las figuras 25 y 26 respectivamente (4). 

Para un conocimiento más profundo y detallado de la cinéti­
ca de la corrosión de los refractarios, bajo difusión molecular o 
en condiciones de flujo laminar, se recomienda consultar el tra­
bajo de Cooper (41) quien suministra una presentación útil y 
elegante de la teoría. 

Antes de terminar el presente apartado se ha de indicar que, 
en el pasado, la dependencia con la temperatura del proceso de 
corrosión se ha representado a menudo por una ecuación del 
tipo de Arrhenius: 

D = Do- exp . [ A H / R T ] [12 ] 

donde AH corresponde a una energía de activación para el pro­
ceso de corrosión. La representación logarítmica de la veloci­
dad de corrosión en función del inverso de la temperatura, tal 
como se expone en la figura 26 debida a Samaddar y col. (4), 
sigue dicho comportamiento e investigadores previos a los 
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Fundido 

Fig.20: Sección transversal del sistema refractario, fundido, aire. Si las corrientes de con­
vección son como se muestran, fundido fresco alcanza la superficie en la línea refractario 
fundido disolviéndose aquel más rápidamente. 

concentración real en la interfase. Todos estos factores se com­
binan para hacer que la interpretación del comportamiento a la 
corrosión, sobre la base de energía de activación, sea inefectivo 
en el mejor de los casos y equívoco en general. 

3.3.Condiciones flujo turbulento 

Cuando los ingenieros estudiaron por primera vez el flujo de 
fluidos en tuberías, se encontraron que la velocidad d e flujo y 
las pérdidas por fricción variaban tremendamente, dependien­
do de que el flujo fuera laminar o turbulento. Por análisis 
dimensional, se encontraron que tanto si tenía lugar un flujo 
laminar o turbulento este se podía correlacionar con el número 
de Reynolds (Re) (43). El flujo laminar tiene lugar cuando Re < 
10^ y el flujo turbulento cuando Re > 10^. En la región inter­
media entre 10^ y 10^, cualquiera de los dos flujos puede ocu­
rrir, dependiendo de la rugosidad y otros factores que afectan 
a la estabilidad del flujo. Para tuberías, el Re viene dado por: 

Vidrio 

Fig.21: Mecanismo de corrosión (34).La muestra de la izquierda se disuelve en el vidrio 
bajando su densidad, mientras que la disolución de la muestra de la derecha hace al fun­
dido más viscoso. 

mencionados (42) han interpretado frecuentemente estos datos 
como un proceso activado, en un intento de correlacionar las 
energías de activación experimentales con otras características 
de los materiales en estudio; sin embargo, según Samaddar y 
col. (4) el rango de energías de activación observado es grande 
y hay una dificultad considerable en interpretarlos en términos 
de las características físicas del proceso. 

La dificultad de interpretar la corrosión de los refractarios en 
términos de una energía de activación proviene de diversos 
factores. En primer lugar, la composición del líquido y conse­
cuentemente la fuerza conductora del proceso cambia con la 
temperatura. Además los coeficientes de actividad y de difu­
sión, en sistemas de sihcatos, dependen grandemente de la 
composición y de la estructura del líquido. Puesto que la com­
posición del líquido cambia con la temperatura, habrá cambios 
correspondientes en el coeficiente de difusión efectivo con la 
temperatura que no tienen relación con ningún proceso activa­
do. Finalmente, las mobilidades relativas de los iones que par­
ticipan en el proceso de difusión determinan la composición 
real del líquido. En consecuencia, el punto en la curva de líqui-
dus, correspondiente a la condición de saturación, es una fun­
ción de la temperatura. La combinación de estas variables no 
puede ser interpretada, según Samaddar y col. (4), sin tener un 
conocimiento detallado de las mobihdades relativas y de la 

K - ^ [13] 

donde p es la densidad, V es la velocidad, D es el diámetro 
del tubo, y ^ la viscosidad. ( Se debe tener en cuenta que tam­
bién puede ser escrita la expresión en función de la viscosidad 
cinemática p = ^/p) . 

El ataque de los refractarios también puede tener lugar bajo 
flujo turbulento, si bien no es necesario que sea a lo largo de 
una tubería, sino que también sucede a lo largo de las paredes 
refractarias. Si es así, otras características deben de ser usadas 
en la expresión del número de Re, tal como, por ejemplo, la 
longitud en vez de D, el diámetro del tubo, para representar 
adecuadamente las condiciones de flujo. Desafortuna­
damente, cuando tiene lugar un flujo turbulento, es totalmen­
te imposible calcular analíticamente el perfil de velocidad en 
la proximidad de la interfase con el refractario. Como en el 
caso de flujo laminar, la lámina de fluido que forma la interfa­
se con el refractario es prácticamente estacionaria, el perfil de 
velocidad puede representarse mediante una parábola. En 
flujo turbulento, el perfil de velocidad únicamente puede ser 
correlacionado empíricamente. Sin embargo, es en todo caso 
verdad que la lámina de velocidad límite será siempre mucho 
más delgada en régimen turbulento que en flujo laminar, por 
lo que la corrosión será mucho más severa bajo condiciones 
turbulentas. 

Información adicional sobre el ataque en régimen turbulento 
se puede obtener consultando el trabajo de McGee (44). 

4. EFECTOS DE LA TRANSFERENCIA DE CALOR SOBRE 
LA CORROSION 

Debido a que tanto la velocidad de corrosión como la fuerza 
conductora termodinámica (la solubilidad ) dependen de la 
temperatura, incluso los refractario situados en una pared 
externa pueden llegar a sufrir ataque por corrosión dependien­
do de la conductividad térmica a través de la pared. 
Condiciones en la que se incremente la transferencia de calor 
bajarán la temperatura de la pared y por lo tanto reducirán la 
tendencia al ataque. En algunos casos es factible elegir un 
refractario por su conductividad térmica y utihzar una refrige­
ración externa para incrementar la vida del horno. Herron y 
Beechan (45) han estudiado extensamente el caso de la refrige­
ración externa de los refractarios en los hornos altos, en los que 
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la vida de los hornos depende fuertemente de la transferencia 
de calor a través de las paredes. 

La medida de la temperatura de la pared refractaria, en pun­
tos adecuadamente seleccionados, puede ser utilizada para 
monitorizar la velocidad de corrosión, debido a que como 
hemos dicho, la solubilidad de un refractario depende crítica­
mente de la temperatura. Así, las condiciones de transferencia 
de calor dan lugar a un perfil de temperaturas análogo a los 
perfiles de concentración y de velocidad descritos anterior­
mente. La forma de dicho perfil de temperatura se hace crítica 
para poder determinar indirectamente el espesor de la lámina 
de difusión límite, el parámetro más importante, como hemos 
visto , en el ataque de los materiales refractarios. 

Kotacska y Smith (46) han estudiado la predicción de la vida 
de los hornos de vidrio basándose en consideraciones de tem­
peratura y conductividad. Por otro lado, quizá el mejor ejem­
plo de este tipo sea el comportamiento de los bloques de car­
bón en el crisol del horno alto. La solubilidad del C en el metal 
fundido muy fluido depende críticamente de la temperatura 
de la interfase metal-carbón y de la conductividad térmica de 
dichos bloques de carbón (47). 

Fig.22: Muestras de diferentes materiales refractarios corroídos después de 120 h. a 
1400°C en un vidrio sodocálcico (35). Se puede apreciar en todos ellos la zona máxima de 
desgaste correspondiente a la interfase vidrio-gas refractario. 

5. EFECTOS DE LA ATMOSFERA SOBRE LA 
CORROSION 

En el apartado 2 del presente trabajo, al tratar de las consi­
deraciones termodinámicas que gobiernan la solubilidad de los 
materiales refractarios, se ha puesto de manifiesto como la 
solubilidad de la sílice cambia drásticamente en fundidos de 
óxidos de hierro, dependiendose de que en dicho fundido el 
hierro esté en estado divalente o trivalente. En general la 
atmósfera de los hornos afecta al estado de oxidación de los 
cationes tanto en el refractario como en el fundido. Por ejem­
plo, el FeO es altamente soluble en MgO pero no así el Fe203. 
Igualmente importante es el efecto de oxidación/reducción 
sobre la viscosidad de los fundidos y la corrosividad de estos. 
Generalmente, los cationes divalentes en fundidos de silicatos 
dan lugar, a diferencia de los cationes trivalentes, a una visco­
sidad más baja del fundido y a una más alta solubilidad de la 
mayoría de los refractarios. En algunas escorias fundidas, tales 
como aquellas que contienen altas cantidades de vanadio, pro­
cedente de los fuel oils, la forma reducida es menos soluble o 
más viscosa que la forma oxidada. Por lo tanto, es muy impor­
tante conocer qué atmósfera del horno es tolerable en un pro­
ceso con objeto de controlarla y disminuir así el ataque de los 
materiales refractarios. 

Obviamente, tal como se ha expuesto, el efecto de la presión 
parcial de oxígeno ipO^) es muy importante y una discusión en 
profundidad, de como esta afecta a la solubilidad de los refracta­
rios en escorias y vidrios fundidos, se puede encontrar en los tra­
bajos de Muan y Osbom (25) y de Muan (48) respectivamente. 

En algunos materiales refractarios el estado de oxidación es 
controlado por aditivos. Probablemente el mejor ejemplo es de 
los refractarios básicos de MgO en convertidores BOF en los 
que alquitrán, grafito o negro de humo se incorporan al mate­
rial (49). A altas temperaturas, el C dentro del refractario man­
tiene una j)02 niuy baja. Dentro de la escoria la p02 está fijada 
por las condiciones del horno y es muchos órdenes de magni­
tud más alta. Como consecuencia, en la interfase escoria-refrac­
tario, la j}02 cambia drásticamente, alrededor de 12 ordenes de 
magnitud. Este cambio en el estado de oxidación de la escoria, 
a medida que entra en contacto con el refractario, es muy 
importante, ya que una escoria rica en FeO a medida que alcan-

c 

8 
I 

Raíz cuadrada de la velocidad angular 
(rad/s)"^ 

F ig.23-.Dependencia de la velocidad de disolución de un disco de zafiro rotante en función 
de la raíz cuadrada de la velocidad angular (3). 

za más bajos valores de p02 reduce el FeO a Fe metal produ­
ciéndose así una escoria, en contacto con el MgO, con un punto 
de fusión más alto y más viscosa, disminuyendo en conse­
cuencia el ataque. 

En los mencionados materiales de magnesia-carbono se han 
propuesto, igualmente, el empleo de diversos aditivos metáli­
cos, tales como Al, Si, Mg, etc., y aleaciones binarias de los mis­
mos, para reducir la presión parcial de oxígeno dentro del 
material, por formación de los óxidos correspondientes y la 
reducción paralela del CO a C. Si bien los resultados parece 
que han sido positivos en general, se han planteado problemas 
aún no resueltos en orden a evaluar su influencia sobre el com­
portamiento termomecánico a altas temperaturas (50). 

6. MECANISMOS DE CORROSION 

Cuando una escoria o vidrio fundido entra en contacto con 
un material refractario, todas las fases que están presentes en el 
diagrama de equilibrio apropiado, siguiendo la línea de com­
posición entre el refractario y el fundido en la sección isotermal 
correspondiente, pueden aparecer. 

Tal como se expuso en el apartado 2 del presente trabajo. 
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Fig.24: Velocidad de disolución de un disco de zafiro rotante a 116 radianes por segundo 
en un fundido de Si02-CaO-Al20^ con 21% en peso de Ál20¡. 

cuando se trató de las consideraciones termodinámicas, desa­
fortunadamente para sistemas muy complejos, los diagramas 
de equilibrio apropiados no están disponibles. Sin embargo, 
debido a la tendencia a utilizar refractarios cada día más puros 
y a la continuada investigación en diagramas de fase, la infor­
mación necesaria está disponible hoy en día en más sistemas 
que hace algunos años. 

Si bien tal como se expuso en el mencionado apartado 2, uti-
Hzando los diagramas de equilibrio apropiados se puede 
seguir y establecer el mecanismo de corrosión imperante, hay 
fenómenos que tienen lugar durante la secuencia de ataque 
que no son deducibles de la información de los diagramas y 
que sin embargo tienen una gran influencia en la velocidad de 
corrosión de los refractarios. Así por ejemplo, a menudo un 
cambio de fase puede traducirse en un cambio apreciable de 
volumen en la superficie del refractario. Si este cambio de volu­
men es expansivo, puede dar lugar a un fenómeno de escama­
do o exfoHado con desprendimiento apreciable del material. Si 
el cambio de volumen trae consigo una contracción, se puede 
producir una mayor penetración del fundido dentro del refrac­
tario y en consecuencia un mayor ataque. Kienow (51) ha clasi­
ficados los cambios de volumen como: 

1) Debido a la aparición de nuevas fases, cuando el fundido 
entra en contacto con el refractario, tales como espinelas, ß-
AI2O3, mullita, feldespatos,etc.. 

2) Debido a la formación de cristales mixtos, generalmente 
espinelas, en los cuales el efecto Kirkendal da lugar a la apari­
ción de un brusco hinchamiento ( bursting ) por la formación de 
poros, como consecuencia de la diferente mobilidad de los 
cationes; y 

3) Debido a la formación de soluciones sólidas, en las que 
tiene lugar la difusión de cationes trivalentes en substitución 
de iones divalentes de tal forma que, para mantener la electro-
neutrahdad, tiene lugar una expansión del retículo cristalino. 

Como es de intuir, los cambios volumétricos que acompañan 
a un ataque del refractario por los fundidos, dan lugar a un 
aumento apreciable del frente de reacción. El hinchamiento y el 
exfoliado o escamado pueden ser, en consecuencia, los meca­
nismos dominantes de la corrosión. 

Un ejemplo clásico, de la importancia de los fenómenos de 
hinchamiento por la formación de nuevas fases expansivas, 
es el que se obtiene al tratar de fundir una sal de sodio en un 
crisol de alúmina sin vidriar. Se puede apreciar como el cri­
sol se desintegra totalmente debido a la formación de la fase 
de ß-Al203. 

Por otro lado, sin embargo, si como consecuencia del ataque 
se forma una fase refractaria en la interfase que no presenta 
cambios volumétricos, esta puede actuar como capa protectora 
del ataque, convirtiéndose así en la causa que controla el meca­
nismo del ataque. Este hecho es el resultado deseado en apli­
caciones tales como los hornos rotatorios de cemento, en los 
cuales una capa de reacción fuertemente adherida en la inter­
fase refractario-cemento es esencial para alargar la vida del 
horno. Otro ejemplo de este tipo, es el expuesto en el apartado 
2 del presente trabajo (27), donde una capa continua de hexa-
luminato de calcio se forma sobre la superficie de un material 
de alúmina a la temperatura de 1650°C frente a un fundido de 
dolomía. La formación de dicha fase no presenta expansión, 
por otro lado tiene un coeficiente de expansión térmico análo­
go al de la alúmina. En consecuencia su formación se convier­
te así en el mecanismo que controla la velocidad de corrosión 
de la alúmina por dicho fundido. Este fenómeno, de la forma­
ción de un compuesto refractario estable en la interfase refrac-
tario-fundido ha sido descrito por Oishi y col. (6) como disolu­
ción incongruente y ha sido puesto de manifiesto en diversos 
trabajos posteriores por Yan y Chan (17), Bates (52-53), Y.H. Ko 
y Y.C. Ko (54), K.Y. Chen y col (55), S.Y. ParK y col. (56) y 
Moya y col. (27). 

En los últimos años, ha sido posible obtener un mejor cono­
cimiento de los mecanismos de corrosión de los materiales 
refractarios, no solo por un mejor conocimiento de los diagra­
mas de equilibrio de fases apropiado sino gracias también a la 
disponibihdad de técnicas analíticas más sofisticadas que han 
ayudado a completar y complementar dichos estudios, tales 
como la microscopía electrónica de barrido con microanáhsis, 
bien por longitud de onda, o por energías dispersivas, así 
como la miscroscopia electrónica de transmisión de alta reso­
lución. 

7. VARIACIONES EN LAS CONDICIONES DE LOS 
PROCESOS 

Muchas condiciones de servicio de los materiales refracta­
rios son continuas en el tiempo y en consecuencia los proce­
sos de ataque llegan a alcanzar estados cuasi estacionarios. Tal 
es el caso de los materiales electrofundidos utilizados en las 
balsas de los hornos de vidrio o de los refractarios utilizados 
en los hornos altos. Sin embargo, como se ha indicado por 
Herron and Beechan (45), la formación y pérdida posterior de 
la capa protectora formada en la interfase refractario-escoria, 
en los hornos altos, puede dar lugar a situaciones de ataque 
intermitentes. Análogamente también sucede en los hornos 
rotatorios de cemento, donde la pérdida de la capa protecto­
ra de la interfase clinquer-refractario, en algunos casos por 
causas mecánicas, contribuye fuertemente a acelerar el proce­
so de desgaste. 

Muchas otras situaciones de uso de los materiales refracta­
rios no son del tipo estacionario. El proceso típicamente 
metalúrgico de obtención de acero, es un ejemplo claro, 
donde el proceso empieza con el metal crudo y / o chatarra en 
contacto con una escoria y el refractario. La composición del 
metal y de la escoria, la p02 y la temperatura cambian duran­
te el proceso. En consecuencia es extremamente importante 
identificar la parte más destructiva del ciclo del proceso con 
objeto de poder identificar el mecanismo dominante en el 
desgaste del material refractario. A menudo una parte espe­
cífica del proceso es especialmente corrosiva o destructiva. 
Algunas veces, es el ataque rápido de la escoria; otras, es el 
choque térmico o el impacto mecánico, etc.. La pérdida, des-
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prendimiento o desgaste del material refractario no siempre 
puede ser atribuida directamente al ataque por la escoria, 
muchos otros factores, como se ha expuesto, pueden contri­
buir al desgaste del material refractario. Algunas de las pér­
didas por desprendimiento o spoiling pueden sin embargo 
ser causadas indirectamente por el ataque de la escoria ya 
que esta puede ser absorbida por el refractario haciéndolo 
más susceptible a la pérdida de material por otros mecanis­
mos, tal como el choque térmico. 

8. ENSAYOS DE CORROSION 

Hasta aquí se ha tratado de poner de relieve algunos de los 
factores que controlan tanto el mecanismo como la cinética de 
corrosión de los materiales refractarios por escorias o vidrios 
fundidos. Desafortunadamente, los procesos reales son tan 
complejos que a veces es imposible determinar qué mecanismo 
o mecanismos son los verdaderamente preponderantes en un 
proceso de corrosión. Muchos procesos industriales podrían 
ser mucho más eficientes si pudieran utilizar temperaturas más 
elevadas o pudieran disminuir adecuadamente la corrosión 
excesiva de los materiales refractarios. 

Aparte del conocimiento expuesto, en la mayoría de los 
casos, al objeto de determinar qué refractario es el mejor para 
una aplicación específica o para obtener un mejor conocimien­
to de los mecanismos de corrosión imperantes, se suele recurrir 
a la realización de ensayos, adecuadamente seleccionados, 
para mejorar así nuestro conocimiento del proceso de corro­
sión de los materiales refractarios. Así pues describiremos 
algunos de dichos ensayos yendo desde los más simples a los 
más complejos. 

8.1. Ensayo de Reacción 

Este es , de todos los tipos de ensayos, el más simple de 
todos. Para su realización se sitúa, sobre la superficie del 
refractario, una muestra de la escoria o vidrio a ensayar. El 
conjunto se trata a la temperatura elegida por un período de 
tiempo seleccionado, alcanzado el cual, el conjunto se saca 
rápidamente del horno y se enfría bruscamente, al objeto de 
preservar las fases que coexisten a la temperatura del ensayo. 
Posteriormente, el conjunto se suele estudiar mediante cortes 
transversales y aplicación de la técnicas microscópicas y ana­
líticas adecuadas, determinándose así la penetración de la 
reacción, la composición de las fases existentes y la microes-
tructura resultante. Este ensayo es sorprendentemente bueno, 
y sobre todo sencillo, para ciertas aplicaciones. Así, si diver­
sos tipos de refractarios se ensayan paralelamente de esta 
forma y algunos de ellos reaccionan vigorosamente mientras 
que otros no lo hace o solo presentan indicios de reacción, los 
primeros pueden ser descartados inmediatamente y exclui­
dos de posteriores consideraciones. Si el tiempo es suficiente­
mente largo, los resultados del ensayo de reacción se pueden 
correlacionar adecuadamente con los diagramas de equilibrio 
apropiados. 

Al llevar a cabo un ensayo de este tipo, se tiene en algunos 
casos la tentación, con objeto de acortar el tiempo del ensayo, 
de elevar la temperatura del mismo. El resultado que se obtie­
ne puede ser muy equívoco. Si la temperatura del proceso está 
por debajo del punto invariante del sistema apropiado y el 
ensayo de laboratorio se ha realizado por encima de este, los 
resultados pueden poner de manifiesto una intensa reacción 
cuando en realidad esta no existiría. 
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Fig.25: Velocidad de corrosión en condiciones de convección forzada en función del tiem­
po para varios materiales en un fundido de 40%CaO-207oAl2O^-40%SiO2. 

8.2. Ensayos de ataque estático 

Los denominados ensayos del crisol y del cilindro o dedo 
(finger test) respectivamente son ejemplos de ensayos con esco­
rias o fundidos estáticos, que se utilizan igualmente para com­
parar el comportamiento de diversos materiales refractarios 
expuestos a un determinado fundido. En el ensayo del crisol se 
realiza, con una broca de diamante, un orificio determinado en 
la pieza refractaria, el cual se rellena de la escoria o vidrio a 
ensayar. El conjunto se calienta en un horno a una temperatu­
ra y tiempo seleccionados, finalizado el cual se saca del horno, 
y se enfría a la temperatura ambiente. Normalmente se proce­
de a cortar la probeta por la mitad en sentido transversal y se 
examina la zona de reacción, una vez puUda adecuadamente, 
utilizando las técnicas adecuadas de microscopía óptica o elec­
trónica con microanálisis, así como mediante difracción de 
rayos X o cualquier otra técnica que contribuya a clarificar el 
problema en cuestión. Algunas veces, al sacar el crisol del 
horno, el fundido es escurrido antes de que se enfrié. 

El ensayo del cilindro o dedo (finger test) (5) se lleva a cabo 
de una forma similar, utilizando para ello un cilindro sacado 
del material refractario mediante una broca de diamante ade­
cuada. Dicho cilindro de sumerge verticalmente en un crisol 
inerte conteniendo la escoria o vidrio y se trata a continuación 
a la temperatura y tiempo seleccionados. Terminado el ensayo 
se saca el cilindro, cuando aún está el conjunto caliente, y se 
deja escurrir el resto de fundido adherido al mismo. Su estudio 
se lleva a cabo, después de haber realizado un corte transver­
sal del mismo, de igual forma que la descrita anteriormente 
para el caso del ensayo del crisol. 

La norma ASTM C-621 describe este último método para 
refractarios a utilizar en hornos balsa de vidrio. 

Estos simples ensayos pueden suministrar una considerable 
información. Así por ejemplo, solución preferencial de una fase 
o bien la tendencia a la formación de piedras en el vidrio por 
desprendimiento de granos debido a la existencia de una 
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Fig.26: Dependencia con la temperatura de la corrosión, por convección forzada, de mate­
riales de alúmina, mullita y sílice fundida, en un fundido de 407oCaO-207oAl2O^-
407o SÍO2. 

matriz altamente soluble, etc..Sin embargo hay ciertos hechos 
delicados asociados con los ensayos estáticos. Por ejemplo, si la 
cantidad de vidrio o escoria es insuficiente, al ir cambiando su 
composición por disolución del refractario en la misma, puede 
llegar a saturarse y en consecuencia el proceso de corrosión se 
detendrá. Si los crisoles, tanto en una caso como en el otro, son 
pequeños, generalmente no se desarrollarán corrientes de con­
vección y en consecuencia las consideraciones sobre el efecto 
de la convección natural o forzada son desestimadas. Por otro 
lado es difícil hacer estos ensayos suficientemente reproduci-
bles y por otro se hace in viable poder determinar cuantitativa­
mente velocidades de corrosión absolutas. En consecuencia, 
estos ensayos son útiles solo en el caso de comparar un refrac­
tario frente a otros utilizando la misma escoria o vidrio o para 
comparar diferentes fundentes frente a un mismo tipo de 
refractario. 

8.3. Ensayos de ataque dinámicos 

peratura seleccionada durante 96 horas, y posteriormente se 
mide la profundidad y el volumen de corrosión. 

Otro ensayo típicamente dinámico es el del cilindro o finger 
test, donde uno o varios cilindros de dimensiones especificadas 
se hacen girar, a unas determinadas revoluciones por minuto, 
sumergidos dentro de un fundido contenido en un crisol iner­
te, generalmente de platino, a una temperatura especificada y 
por un tiempo predeterminado, pasado el cual el material se 
retira y se procede a su estudio. Este ensayo se lleva a cabo 
generalmente para refractarios destinados a los hornos de 
vidrio y presenta como inconveniente el que la cantidad de 
vidrio es fija y su composición cambia con el tiempo, debién­
dose procurar que no alcance la saturación. 

Finalmente otro tipo de ensayo dinámico, generalmente des­
tinado a estudiar refractarios para aplicaciones en zonas de 
escorias o bien en hornos de cemento, es el de la construcción 
de un horno rotarlo con el material refractario a ensayar y en 
donde a una temperatura determinada se vierte escoria fresca 
que se deja estar por un período de tiempo determinado, dre­
nándose a continuación y repitiendo la adición sucesivas veces. 
Entre los lapsos de tiempo de adición de nueva escoria, que son 
regulables, se puede bajar adecuadamente la temperatura del 
horno y volverla posteriormente a la temperatura del ensayo 
con la adición de la nueva escoria, pudiéndose simular así los 
ciclos, por ejemplo, de un convertidor. Una vez terminado el 
ensayo, se determina el desgaste por planimetría y se puede 
proceder posteriormente a los estudios microestructurales e 
interpretación de los mecanismos de ataque. Un ejemplo de 
este tipo estudio se describe en el trabajo de K.Y. Chen y col. 
(55). 

En general ensayos como los anteriormente descritos son úti­
les en tanto en cuanto simulen adecuadamente el proceso real, 
lo que es especialmente difícil, en particular, para procesos de 
tipo intermitente. En general los procesos reales no son contro­
lados ni por reacción ni por difusión así que los ensayos diná­
micos suelen ser los más apropiados. Para obtener en el labo­
ratorio resultados adecuados, en un período razonable de 
tiempo, es preferible incrementar la velocidad de flujo del fun­
dido más que alterar su composición o elevar su temperatura. 
Tales cambios deben de realizarse, sin embargo, con cautela al 
objeto de no alterar inadvertidamente los mecanismos de 
corrosión. Finalmente se de debe poner de manifiesto que es 
esencial comparar los mecanismos de corrosión obtenidos en el 
laboratorio con aquellos que tienen lugar en el proceso indus­
trial real. 

Los ensayos más sofisticados son los denominados dinámi­
cos, en los que la escoria o vidrio fundido fluye intermitente­
mente o continuamente sobre el refractario. Se intenta con ellos 
remover los productos de reacción, de tal forma que el fundido 
no llegue nunca a saturarse con los componentes del material 
refractario. Tales ensayos intentan generalmente reproducir las 
condiciones reales de un proceso. Sin embargo, a menudo se 
realizan en condiciones más severas , que en el proceso real, 
utilizado bien un fundido más corrosivo o bien elevando la 
temperatura, con objeto de acortar el tiempo de los mismos. 
Este hecho conduce en algunos casos a resultados completa­
mente erróneos. 

Ensayos típicamente dinámicos se describen en las normas 
ASTM C-768 y C-622 en un intento de simular la corrosión de 
los procesos en hornos reales. El primero es el ensayo denomi­
nado de la gota, en el que una cantidad conocida de fundente 
se hace gotear continuamente sobre el material refractario. El 
segundo trata de simular un horno de balsa de vidrio donde el 
material refractario que forma la balsa es calentado a una tem-

9. CONSIDERACIONES FINALES 

A lo largo del presente trabajo se ha tratado de poner de 
relieve algunos de los factores que controlan tanto el mecanis­
mo como la cinética de corrosión de los materiales refractarios 
por escorias o vidrios fundidos. Se han discutido los aspectos 
termodinámicos y la importancia de los diagramas de equili­
brio de fases al controlar la fuerza conductora del proceso de 
disolución; los aspectos cinéticos tanto en régimen estacionario 
como laminar así como en régimen turbulento, los cuales afec­
tan a la velocidad de disolución; y la importancia de la tem­
peratura, atmosfera, y estructura del material así como factores 
de servicio intermitentes o en régimen cuasi estacionario. 

Todo lo expuesto contribuye a disponer de un conocimiento 
adecuado para poder interpretar las causas de desgaste de un 
material refractario en una aplicación específica así como, 
apriorísticamente, determinar qué refractario sería el idóneo 
para una aplicación particular. Sin embargo, aparte del conoci-
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miento expuesto, en la mayoría de los casos, al objeto de deter­
minar qué refractario es el mejor para una aplicación específi­
ca o para obtener un mejor conocimiento de los mecanismos de 
corrosión imperantes, se suele recurrir a la realización de ensa­
yos, adecuadamente seleccionados, para mejorar así nuestro 
conocimiento del proceso de corrosión de los materiales refrac­
tarios. 
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Para ser más competitiva la Industria de Porcelana de Mesa necesita reducir sus costos de producción mediante la modernización 
de su tecnología. Una de las tecnologías más prometedoras es el Moldeo por Inyección de Porcelanas (PIM). El proceso de moldeo 
por inyección se encuentra ya bien establecido para Plásticos y es ahora cuando se está desarrollando para la fabricación de 
Porcelana. 
La tecnología PIM conlleva la mezcla de polvos de porcelana en un 60-50% en volumen con una adecuada combinación de aditivos 
temporales (40-50 vol.%) compuesta por aglomerantes, lubricantes y plastificantes para crear un producto que puede conformarse 
por inyección en un molde. La pieza conformada sacada del molde («pieza en verde») contiene una dispersión uniforme de partí­
culas en su interior. Los aditivos temporales son extraídos por métodos químicos y térmicos, obteniéndose la «pieza marrón» que es 
esmaltada y cocida para lograr el producto final. 
La ventaja de este nuevo proceso se encuentra principalmente en piezas con geometría compleja. Mediante el proceso PIM piezas 
como, por ejemplo, tazas con asas pueden ser fabricadas en un solo paso, mientras que otros procesos necesitan la fabricación sepa­
rada del asa y del recipiente y después deben unirse las dos partes. Además, el proceso PIM requiere poca inversión, puede ser 
totalmente automatizado y permite realizar series tan flexibles como se desee. Se estima que usando el proceso PIM puede obtener­
se una reducción importante de los costes de producción de tazas respecto a otros procesos convencionales 

Palabras clave: inyección, porcelana, moldeo, ^proceso 

Injection moulding of porcelaine pieces 

The tableware porcelaine industry have a strong need in reducing production costs by modernizing its technology and to become 
more competitive. One of the most promising technology is the Porcelain Injection Moulding (PIM). Injection moulding technology 
is already well established for plastics and is now being developed for the manufacture of porcelain. 
Injection moulding technology involves mixing 60-50 vol.% porcelain powders with a suitable cobination of organic additives (40-
50 vol.%) compose of binders, lubricants, and plastizicers to create a mixture that can be shaped by injection in a die. The shaped 
part removed from the die («green stage») contains a uniform dispersion of powder. The binder and other unwanted additives are 
removed («brown stage»), the part is glazed and fired to obtain the final product. 
PIM has certain advantages over other methods of forming. Crockery requiring handles or other complicated shapes can be manu­
factured in one step, whereas other processes require the separate fabrication of the handel and the container or different parts, and 
then the joining of the two parts. The PIM process have in addition the advantages of low costs of investment, the possibiHty to be 
totally automated and adapted to different series of production with stocks reduction 

Key words: injection, porcelain, moulding, process. 

1. INTRODUCCIÓN 

La técnica de Moldeo por Inyección de Porcelana (P.I.M.) 
tiene la capacidad de producir, a costes comparativamente 
bajos, componentes de geometría compleja con la alta precisión 
del Moldeo por Inyección de Plástico. Se está desarrollando 
actualmente dicho proceso para piezas como tazas con asas, 
copas de base ancha (hueveras) y otros recipientes de geome­
tría compleja, a los cuales se irán agregando otros diseños 
dadas sus amplias posibilidades. 

El proceso PIM consta de cinco etapas principales: obtención de 
la mezcla porcelana-ligante ( feed stock ), moldeo por inyección de 
la mezcla plástica, eliminación del ligante, esmaltado y cocción. 
La figura 1 muestra este proceso de manera esquemática. 

En este estudio se exponen las experiencias realizadas en 
nuestros laboratorios sobre la fabricación de tazas de porcela-

Bol. Soc. Esp. Cerám. Vidrio, 35 [2] 103-107 (1996) 

na fina obtenidas en un solo paso y se muestran las caracterís­
ticas principales del proceso. 

2. MATERIAS PRIMAS: PORCELANA Y LIGANTE 

Las materias primas que alimentan la máquina de inyección 
están constituidas aproximadamente por un 60-50 vol.%) de 
polvos de porcelana y un 40-50 vol.%o de aditivos formados por 
aglomerantes, lubricantes y plastificantes, que componen el 
sistema ligante. 

2.1. Porcelana 

En general, cualquier composición de porcelana puede ser 
procesada por PIM incluidas porcelana dura ( «hard porce-
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Fig. 1: Proceso de Moldeo por Inyección de Porcelana (PIM ) . 

lain») y porcelana»bone china» , sin embargo sus partículas 
requieren una forma lo más próxima posible a la esférica y un 
tamaño adecuado. Por ello, la porcelana comercial debe ser 
acondicionada mediante calcinación y molienda, pudiéndose 
utilizar también material reciclado procedente del bizcochado 
o cocción.En el proceso de molienda se debe lograr un tamaño 
de partícula inferior a 45 ]im. Es deseable tener una distribu­
ción monomodal y tan estrecha como sea posible. Los produc­
tos obtenidos con dichos polvos tienen muy buenas propieda­
des de flujo, requieren solo pequeñas cantidades de ligante y 
adquieren baja contaminación en su proceso. 

2.2. Aditivos 

Los aditivos se incorporan a la porcelana para modificar su 
plasticidad de manera que pueda moldearse por inyección. 
Respecto al sistema ligante o aditivos, es donde mayor esfuer­
zo se viene realizando en estos últimos años. El coste del ligan­

te constituye una de las barreras principales para el desarrollo 
industrial del proceso PIM. Sin embargo, se piensa que en poco 
tiempo disminuya dicho coste, especialmente si se aumenta el 
volumen de producción. 

Cada compañía desarrolla su propia formulación, que en la 
mayoría de los casos se encuentra patentada.Existen diversas 
composiciones, según la clase de material, geometría de la 
pieza y tipo de extracción de los aditivos, pero en general se 
componen de: Aglomerantes, Plastificantes, Agentes 
Humectantes, Lubricantes y Agentes Desmoldeantes. 

En este estudio se ha utilizado un ligante comercial, cuyas 
características principales son: 

• Composición: Termoplástico (mezcla de ceras poliolefíni-
cas). 

• Datos técnicos: 
a) Punto de reblandecimieto:aprox.80-C. 
b) Densidad a 20-C.:aprox. 1 gr./c.c. 
c) Viscosidad a ISO^C: aprox.3000 mPas. 
d) Cenizas: < 0,1 
e) Solubilidad :en disolvente polar (agua, alcohol, acetona ) 
f) Amenaza al agua: Clase O (Decreto protección del agua en 

Alemania) 
g) Color: natural. 

3. PROCESO DE FABRICACIÓN 

Un polvo de porcelana adecuado se combina con material 
termoplástico (ligante) para ser acondicionado y permitir su 
transporte e inyección en el molde. Tras un premezclado se 
granula el producto homogéneo de polvo/hgante, general­
mente en forma de pastillas. A continuación, de igual manera 
que en la industria del plástico, el producto granulado es con­
formado mediante un proceso de moldeo por inyección (se 
calienta para formar una masa plástica de baja viscosidad y se 
inyecta bajo presión en un molde de acero). La mezcla adopta 
la forma del molde, se enfría y solidifica. El molde, que consta 
de dos mitades, se abre y se extrae la pieza( pieza en verde). 

A continuación, el hgante es extraído casi totalmente de la 
pieza en verde por métodos de disolución - degradación tér­
mica. La pieza con bajo contenido de ligante (aprox. 10%) es 
esmaltada y sometida a un proceso de cocción final para den­
sificarla. 

Las aplicaciones del proceso PIM se dirigen hacia grandes 
series de producción de componentes de geometría compleja, 
para piezas con un volumen de material de porcelana inyecta­
do de hasta 50 ce. , espesor máximo de 10 mm en caso de 
pieza maciza y de 6mm. para pieza hueca, acabado a sus cotas 
finales, sin necesidad de otros procesos secundarios de unión 
o mecanizado. 

3.1. Mezclado/Granulación 

Parece imperativo que para obtener piezas consistentes se 
tenga que partir de un granulado homogéneo. Por homogenei­
dad se entiende alcanzar una producción de granulos unifor­
me en tamaño y composición que facilite su alimentación y 
moldeo en la máquina de inyección. Así mismo, la relación de 
granulado nuevo/reciclado debe ser consistente, ya que el 
material reciclado suele degradarse durante el ciclo de mol­
deo. 

Para evaluar las características del granulado se utilizan aná-
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't^^ . ^ ^ 3.2. Moldeo por inyección 

Fig. 2: Zona interior de un granulo mostrando la dispersión de sus componentes. 

lisis de observación al microscopio de la distribución de partí­
culas dentro del volumen del producto y ensayos de viscosi­
dad de alta velocidad de cizalladura a diferentes temperaturas. 

Los aspectos a considerar en la mezcla son: la temperatura 
adecuada (factor crítico que es función de la composición del 
ligante), el control de la contaminación en el producto granula­
do debido al desgaste del sistema de mezcla, las proporciones 
y velocidades de alimentación de porcelana y ligante, el seca­
do previo de las partículas antes de su mezcla para anular la 
humedad,el tamaño, forma y distribución de las partículas de 
partida. 

Las temperaturas de mezcla y granulación habitualmente 
vienen condicionadas por las características viscosidad-tem­
peratura del ligante. No es conveniente aproximarse a la tem­
peratura de inicio de degradación del ligante (en este caso, 170-
180 °C.), ni prolongar los tiempos de proceso con objeto de no 
alterar sus propiedades. 

La mezcla en el proceso PIM consiste por lo general de 40-50 
vol.% de ligante, y 60-50 vol. % de porcelana. En nuestro caso 
se utilizó una máquina mezcladora-amasadora de paletas, tipo 
doble a, seguida de una extrusora de doble husillo-peletizado-
ra. En la primera se realizó la mezcla porcelana-ligante a una 
temperatura de 135-140°C., durante un tiempo necesario (15-
30 min.) para obtener un producto suficientemente homogé­
neo, que pudiera ser granulado posteriormente en la extrusora 
sin peligro de erosión o desgaste en los husillos u otras zonas 
de máquina. Dicho producto se alimentó a la extrusora de 
doble husillo a 110-115°C., en donde el material es sometido a 
intensos esfuerzos de cizalladura lográndose una mezcla ínti­
ma de sus componentes y obteniéndose, a la salida de la extru­
sora, la mezcla resultante granulada. 

Las condiciones de mezclado se optimizaron para la pareja 
porcelana -ligante, mediante análisis de homogeneidad y com­
portamiento reológico de los productos resultantes. En función 
de los resultados se modificó el tiempo de mezcla y / o la relación 
ligante-porcelana realizándose ensayos de comprobación. El 
material granulado que no era suficientemente homogéneo se 
volvió a pasar por la extrusora. La fig. 2 muestra una zona obser­
vada al microscopio del producto granulado porcelana-ligan-
te.En dicha figura pueden apreciarse partículas de porcelana, de 
1 a 10 pm, rodeadas completa y uniformemente del ligante. 

La etapa de moldeo por inyección consiste en el calenta­
miento de la mezcla hasta un grado adecuado de fluidez y la 
inyección de la misma en un molde relativamente frío, donde 
el material solidifica adquiriendo la forma de la taza con el asa 
incorporada. 

Se ha utilizado una máquina ARBURG de inyección por 
husillo ( una descripción de dicha máquina figura en el artícu­
lo de la Ref.l, anteriormente pubhcado en el Bol. Soc. Ceram. 
Vidr., 33 (5) 267-71.1994). El cilindro y husillo están constitui­
dos de materiales duros, capaces de soportar el efecto abrasi­
vo de las partículas de porcelana que contiene la mezcla para 
inyección. 

El molde utilizado se adaptó a las características de la por­
celana, tales como su fragilidad y baja expansión térmica. Para 
ello se cuidó el acabado superficial del molde (todas las partes 
en contacto con el material deber estar pulidas), geometría de 
los rebajes y la posición de los expulsores. El molde contenía la 
cavidad correspondiente a una sola taza. 

Existen ciertos parámetros clave que requieren un control 
durante la etapa de moldeo, como por ejemplo las tempera­
turas del molde y de fluidificación de la masa plástica (gene­
ralmente 30 ^ 50 °C y 155 -̂  165 °C, respectivamente, en el sis­
tema ligante utilizado) así como la velocidad y presión de 
inyección (presiones de : 50 -̂  100 MPa). En general es necesa­
ria la optimización de estos parámetros según la geometría de 
cada componente con vistas a conseguir piezas libres de 
defectos. 

La temperatura en el extremo de la boquilla debe controlar­
se para que no se produzca degradación del hgante del mate­
ria. Es necesario un control de temperatura del molde para 
mantener las condiciones de flujo de la masa inyectada y evitar 
su enfriamiento durante el proceso de conformado. 

Durante la obtención de tazas, dos unidades de control de 
temperatura aseguran una distribución de flujo de calor den­
tro del molde.Un control establece la temperatura más alta 
(para un flujo óptimo del material) en el área del bebedero, 
sobre la parte fija del molde, mientras que el otro control man­
tiene la temperatura adecuada durante la expulsión en el área 
del cuerpo de la taza, sobre la parte móvil del molde. 

El material no debe ser inyectado rápidamente en la cavidad 
del molde. Esto produce una distribución no homogénea de las 
partículas del material en la pieza, lo que trae como conse­
cuencia una contracción desigual de dicha pieza en la cocción. 
La velocidad óptima de flujo de inyección de porcelana se 
encuentra en el intervalo 20-70 c.c./s. 

Para medir directamente la presión de inyección se utilizó un 
controlador de presión integrado dentro del molde.Esta infor­
mación se emplea para ajusfar el ciclo de moldeo. La posición 
óptima del controlador para poder seguir el desarrollo de pre­
sión es en el segundo tercio de la cavidad . 

La duración del ciclo optimizado fue de 30 segundos (120 
tazas por hora) siendo la etapa de mayor duración la de enfria­
miento en el molde, de aproximadamente 20 seg. 

3.3. Eliminación del ligante 

El proceso de eliminación del ligante de la pieza conformada 
debe ser progresivo del exterior al interior de la misma y, por 
lo tanto, cuanto más gruesa es la pieza más difícil resulta eli­
minar los aditivos. 
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Fig. 3: Gráfico del análisis termogravimétrico de la muestra granulada porcelana-ligante. 

El proceso de extracción debe adaptarse al ligante utiliza-
do.En nuestro caso se realizó en dos etapas. En la primera se 
extrajo parte del ligante en medio acuoso (aprox. 30%). En la 
segunda etapa se eliminó, por descomposición térmica en un 
horno, prácticamente el resto del ligante. La primera etapa crea 
una porosidad abierta que facilita la rápida extración sin defec­
tos del resto del ligante por via térmica. Durante el proceso tér­
mico la curva temperatura-tiempo debe seguirse fielmente, 
salvo riesgo de generar defectos en la pieza, un ciclo previa­
mente optimizado. 

Para optimizar el ciclo de eliminación térmico se procedió a 
estudios termogravimétricos. En la figura 3 se muestra el aná­
lisis del material porcelana «bone china»-ligante. En la curva 
de pérdida de peso con la temperatura (TG) se observan los 
puntos de inicio y final del proceso de descomposición-evapo­
ración del ligante,Ti (aprox. 160°C.) y Tf (aprox. 395°C.), res-
pectivamente.En el mismo gráfico, la curva de la derivada de la 
pérdida de peso con el tiempo (DTG), muestra los picos corres­
pondientes a las aceleraciones máximas del proceso de des­
composición-evaporación, a temperaturas de Tpl (aprox. -
200°C.), Tp2 (aprox. 275°C) y Tp3 (aprox. 365°C.), respectiva­
mente. 

De acuerdo con dichos estudios se diseñó el ciclo con veloci­
dades de crecimiento lento de temperatura en zonas críticas 
(de hasta 5°C./h.). La zonas críticas corresponde a temperatu­
ras próximas a Tpl,Tp2y Tp3, en las cuales se acelera el grado 
de descomposición, pudiéndose provocar, si no se controla la 
velocidad de crecimiento de la temperatura, defectos y roturas 
catastróficas de las piezas a tratar. Es principalmente crítica la 
zona de temperatura Tpl, puesto que la estructura es menos 
porosa al principio del proceso. Esto impide la evacuación 
rápida de los gases procedentes de la descomposición del 
ligante.Por otro lado, la zona de temperatura Tp3 es la menos 
crítica, por encontrarse la estructura porosa del material más 
abierta en el tramo final del proceso. 

Habitualmente, en los procesos de eliminación térmica no se 
extrae totalmente el ligante sino que se detiene el proceso una 
vez sobrepasada la temperatura Tp2, dejando la pieza con un 
contenido de aprox. 10% del ligante total, para que tenga con­
sistencia suficiente y pueda ser manipulada sin peligro de rotu­
ra en operaciones posteriores (esmaltado y cocción ). 
Normalmente se elimina el resto del ligante en hornos túnel a 
las velocidades usuales de cocción de porcelana. 

3.4. Bizcochado/Esmaltado 

Con el ligante utilizado, el proceso de eliminación puede 
interrumpirse después de sobrepasar los 300 -C. En este estado 
la porcelana dura o la loza pueden ser esmaltadas. 

Para otro tipo de porcelana,como la porcelana «bone china», 
en la que se requiere otro grado de porosidad en el esmaltado, 
después del proceso de eliminación de parte del ligante se con­
tinua en un horno a temperaturas superiores a 1000 -C. En el 
proceso de bizcochado se elimina el ligante residual y se pro­
duce la configuración porosa deseada; a continuación se pro­
cede al esmaltado. 

Entre algunos de los diferentes problemas que pueden apa­
recer en esta fase cabe señalar: a) restos de ligante atrapados en 
el material que una vez recubiertos por el esmalte dan lugar a 
manchas al final del proceso, b) falta de adecuación de esmal­
tes convencionales a las características de porosidad de la por­
celana por inyección. Problemas que se resuelven seleccionan­
do adecuadamente las formulaciones porcelana-ligante y ciclos 
temperatura -tiempo en el bizcochado. 

3.5. Cocción 

El ciclo de monococción utilizado en la fabricación de algu­
nos tipos de porcelana, además de la sinterización sirve para 
fijar el esmalte de la pieza. Durante el calentamiento el compo­
nente se contrae dependiendo dicha contracción, principal­
mente, del volumen de ligante. Si el contenido inicial del ligan­
te es del 40% en volumen, la pieza llega a sufrir una contrac­
ción homotética del orden del 13 % en todas sus dimensiones. 

En la figura 4 se muestran las transformaciones del material 
de porcelana a lo largo del proceso: granulación, inyección y 
cocción. La taza esmaltada y cocida ha sufrido una contracción 
significativa como puede apreciarse en la figura. Ha estado 
sometida a un ciclo de cocción de 10 horas, con 30 min. de per­
manencia a 1.400°C. 

La cocción es una operación delicada debido a que las altas 
temperaturas y tiempos largos de mantenimiento pueden pro­
vocar deformaciones y agrietamientos en las piezas. Por eso, 
durante la cocción, la geometría y el tamaño de la pieza tam­
bién están restringidos. Las piezas más pesadas que unos 
pocos gramos precisan una «superficie de cocción», una super­
ficie plana para soportar la pieza e impedir su pandeo. Las for­
mas complejas requieren el diseño de estructuras soporte para 
la cocción. 

Las densidad final de la pieza depende fundamentalmente 
de la granulometría de los polvos de porcelana (tamaño de par­
tícula) , aunque se consiguen valores superiores (del orden de 
5 a 10 % superiores) a otros sistemas de conformado, debido a 
la mayor densificación en verde de este sistema de moldeo por 
inyección. 

4. CONCLUSIONES 

En los últimos 10 años la producción de platos en la Industria 
de la Porcelana ha sufrido fuertes avances técnicos, sin embar­
go la fabricación de tazas apenas ha evolucionado. Mediante el 
moldeo por inyección( PIM) las tazas pueden ser fabricadas en 
un solo paso, mientras que otros procesos necesitan la fabrica­
ción separada del asa y del recipiente, y después la unión de las 
dos partes. Esto representa importantes ahorros en cuanto al 
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Fig. 4: Transformaciones del material de porcelana a lo largo del proceso. 

tiempo total de producción, espacio, energía y principalmente 
de mano de obra que puede llegar hasta el 50% de reducción. 

Los tiempos de moldeo de porcelana permiten una produc­
ción de 120 tazas por hora con una sola máquina. Se puede rea­
lizar el cambio de molde para otro tipo de pieza en 20 minutos. 
El rendimiento del proceso es de un 98 % de la producción (se 
estima un 2% defectuosas). La uniformidad de características 
de las piezas obtenidas, permite que el proceso PIM pueda 
aplicarse a grandes series de fabricación (>10"). 

En resumen, el proceso PIM es un proceso flexible, económi­
co, fácilmente automatizable y se acopla bien a las líneas actua­
les de fabricación. Con él se espera obtener un significativo 
ahorro de los costes de producción respecto a los procesos con­
vencionales, tanto por la flexibilidad de la producción como 
por la disminución de la mano de obra, tiempos de fabricación 
y calidad de los productos. • 
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E L pasado doce de Abril el ministro de Educación 
y Ciencia, Jerónimo Saavedra, acompañado por 

el Presidente de CSIC, Dr. J.M. Mato y el Rector de 
la Universidad Autónoma de Madrid Dr. Raúl Villar 
inauguró el edificio del Instituto de Ciencia de 
Materiales de Madrid CSIC, enclavado en el campus 
universitario de Cantoblanco. 

El ICMM dirigido en la actualidad por el Pr. Dr. 
J.L Sacedón Adelantado, se constituyó hace cuatro 
años por la integración de investigadores y personal 
técnico y becario procedentes de cuatro institutos 
del CSIC del Area de Materiales. 

El nuevo centro con más 12.000 m^ y cerca de 
100 investigadores en plantilla,constituye por el 
número de investigadores y el nivel de sus instala­
ciones el mas importante de la red de centros de 
Materiales que se ha ido constituyendo en el CSIC 
en los últimos años. En el momento actual dicha red 
está constituida además por los siguientes centros: 

Instituto de Ciencia de Materiales de Barcelona. Campus Univ. Bellaterra. 
Instituto de Ciencia de Materiales de Aragón . Centro Mixto CSIC-Univ. de Zaragoza. 
Instituto de Ciencia de Materiales de Andalucía. Centro Mixto CSIC. Univ. Sevilla. 
Dentro del Area de Materiales del CSIC se integran asimismo los siguientes centros temáticos: 
Instituto de Cerámica y Vidrio 
Instituto Eduardso Torroja de la Construcción y Cemento 
Centro Nacional de Investigaciones Metalúrgicas. 
Instituto de Plásticos y Polímeros. 

Con motivo de la inauguración del centro se han celebrado durante los días 20 y 21 de Mayo en la nueva sede del Instituto 
unas Jornadas Científicas de Inauguración cuyo programa se adjunta 
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