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NOTA PRELIMINAR

Este trabajo contiene los apuntes de clase que fueron preparados
para la introduccién al Segundo Seminario Latinoamericano en el Nivel
de Postdoctorado "Transformaciones de Fase y Tratamientos Térmicos"
el cual tuvo lugar en el Departamento de Materiales de CNEA eatre el
28 de junio y el 6 de septiembre de 1976.

El material presentado esti orientado a destacar conceptos bési-
cos sobre transformaciones de fase en estado sélido, necesarios para
entender distintos fendmenos metaliirgicos que se presentan asociados
a los tratamientos térmicos. Si bien los conceptos expuestos son muy
generales, en casi todos los temas se hace referencia a los aceros por
sar estos materiales los que concentran la mayor atencién desde el pun-
to de vista de los tratamientos térmicos.

El tema especifico de los tratamientos térmicos y termoquimicos
no esti inlucido en estas notas y se espera poder hacerlo en el futuro
como una extensién de esta orimera parte.

La principal bibliograffa que fue consultada para la preparacion

de estas notas, y la cual se considerauna excelente fuente de referencias
sobre el tema, es la siguiente:

"Physical Chemistry of Metals", Darken L. and Gurry R., McGraw-Hill
N.Y. 1953.

"Phase Diagrams in Metallurgy", Rhines F.N., McGraw-Hill, 1956.
"Diffusion in Solids', Sherwmon P.G., McGraw-Hill 1963.

"ASTM, Metals Handbook'", American Society for Mctals, Metals Park,
Ohio 1948.

"Structure of Metals", Barrett C.S. and Massalski T.B., McGraw-Hill,
1966.

"Transformations in Metals', Sherwman P.G. McGraw-Hill, 1969.

"Introduction to Phase Transformations in Condensed Systems', Fine M.
The MacMillan Company, N.Y. 1964.

1

"The Kinetics of Phase Transformations in Metals'', Burke J., Pergamon
Press, 1965.



INTRODUCCION

Los 4tomos de los diferentes elementos quimicos se encuentran
normalmente en alguno de los estados fisicos siguientes: s6lido, liquido
o gaseoso. El estado que el material adopte depende de la magnitud y
tipo de fuerzas que actlen entre los 4tomos que lo forman, asl como de
la presi6n y temperatura. El hecho experimental de que resulte diffcil acer-
car los 4tomos entre si méis alld de cierta distancia, aGn cuando las fuer-
zas de atraccién pueden ser importantes , muestra que a corta distancia
actdan fuerzas vepulsivas. La distancia de equilibrio euntre Atomos queda
finalmente determinada por el equilibrio entre las fuerzas atractivas y
repulsivas. Desde el punto de vista termodinimico se puede demostrar
que la posicién de equilibrio de los Atomos en un metal o aleacibén, co-
rresponde a la energia libre minima y por lo tanto al estado méis estable.

El tipo de unién que existe entre los diferentes 4tomos que forman el
material determina fundamentalmente sus propiedades. Los elementos qui-
micos que se comportan como metales presentan un tipo de unién atémica
caracteristica y que puede ser descripta en forma aproximada con el mode-
lo siguiente: los Atomos que forman el metal en estado sélido, estén
en estado ionizado (iones positivos), por haber perdido electrones de valen-
cia, y estdn unidos por fuerzas de atraccién a través del '"gas de electro-
nes" en que estin inmersos. El tipo de unién caracteristica del estado
metilico hace que los 4tomos de cada czlemento quimico pueden agruparse
formando estructuras cristalinas compactas similares a las que se pueden
obtener poniendo en contacto esferas rigidas de igual didmetro.

Las estructuras cristalinas caracteristicas de la mayorfa de los meta-
les y aleaciones son: cfibicas de caras centradas (f.c.c.), exagonal compac-
ta (h.c.p.) y cidbica de cuerpo centrado (b.c.c.)*

Las estructuras f.c.c. y h.c.p. son denominadas de empaquetamiento
compacto pues pueden obtenerse agrupando esferas, de igual didmetro cn
la forma méis compacta posible, como se indica esqueméticamente en
Fig. 1 y Fig. 2.

*  Las abreviaturas de cada estructura se derivan del idioma inglés y han
sido adoptadas en casi toda la literatura, por esta razb6n serdn usadas
en todo este trabajo:

b.c.c.: body centre cubic
f.c.c.: face centre cubic
h.c.p.: hexagonal close packed



Fig. 1 a) Representacion esquemética de la estructura cristalina
clibica de caras centradas mostrando los iones como
esferas en contacto. :

b) Una celda unitaria tomada de a).

c) En este esquema se ha dibujado la celda unitaria en
la forma isual indicandn los centros de los iones con
pequeiias . esferas.



Fig. 2 Caracterfsticas importantes de la estructura exagonal de
empaquetamiento compacto (h.c.p.)

a) Estructura exagonal simple

b) Estructura =xagonal compacta (h.c.p.)

c) Vista desarrollada del empaquetamiento de esferas cn
la estructura (h.c.p.)

d) Vvista de la exagonal compacta

En la Fig. 3 sc muestran seis celdas unitarias de los sistemas crista-
linos méis encontrados en metales y aleaciones. Las letras a, b y ¢ repre-
sentan el espaciado atébmico y normalmente se denominan paridmetros de red.



(c)

120°

(e)

Fig. 3 Celdas unitarias de las seis estructuras cristalinas més
comunes en metales y aleaciones.

a) Cabica de cuerpo centrado (b.c.c.)

b) Cabica de caras centradas (f.c.c.)

¢) Tetragonal de cuerpo centrado (b.c.t.)
d) Ortorrémbica de caras centradas

e) Exagonal simple

f) Romboédrica

Las estructuras cristalinas formadas por una repeticién exacta de la
celda unitaria correspondicnte, tiecnen interés fundamentalmente tedrico pues
dascriben estructuras ideales. Los cristales reales poseen una importante
densidad de '"defectos'' y en algunos casos son los defectos los que deter-
minan o controlan ciertas propiedades fisicas o mecénicas.

Como primer apartamiento de la estructura ideal, debe destacarse que
los atomos que forman la =2structura dc¢ un metal no estin en reposo, sino
que estn vibrando alrededor de sus posiciones de equilibrio con una fre-



cuencia que depende de la magnitud de las fuerzas interatdémicas y con
una amplitud que depende principalmente de la temparatura.

En la estructura cristalina hay también otras irregularidades, con res-
pecto a la estructura ideal, que persisten en el tiempo cuando se considera
la estructura determinada por las posiciones medias que ocupan los Atomos
en un intervalo de tiempo dado. La irregularidad més comin esti constitui-
da por atomos de otro elemento ya sea ccmo elemento aleante o como impu-
reza. En este caso los 4tomos 'extrafios'" pueden estar dispersos en el
cristal formando una solucién sélida o pueden estar agrupados formando
particulas de otras fases o inclusiones.

Las propiedades de los cristales reales pueden dividirse en los dos
grandes grupos siguientes:

I Propiedades poco sensibles a la perfeccién de la estructura.
Puede destacarse, calor especifico, constantes eclasticas, densidad
y coeficiente de expansién térmica, las cuales varian muy poco
entre diferentes zonas del mismo metal.

II Propiedades sensibles a la perfeccidon de la estructura.
Pueden destacarse, tensidon de fluencia, resistencia a la rotura,
fragilidad y permeabilidad magnética, los cuales pueden variar
fuertemente entre diferentes probetas del mismo metal o aleacioén.

Las teorias basadas en los cristales ideales pueden explicar las magni-
tudes poco sensibles a la imperfeccién de la estructura con buena preci-
sién pero no pueden explicar ni en forma aproximada magnitudes talcs
como tensién de fluencia y tensién dc ruptura. Estas Gltimas magnitudes
calculadas, a partir de estructuras cristalinas perfectas, resultan varios
ordenes dec magnitud (102 a 104 veces) superiores a las observadas cen la
préactica.

Las reflexiones de los rayos X caracteristicas de las estructuras cris-
talinas y las figuras formadas por atagque quimico en la superficie han su-
gerido que muchos cristales estin formados en realidad por un conjunto
de pequsiios 'cristalitos' que tienen pequefia diferencia de orientacién entre
si. El tipo de estructura sugerida se muestra en la Fig. 4.



Syt !
*L* ! e
Lety L

R I 4

T
4
1L
it
1

T

A-s
1

M
iy
.

ST AR
5 E‘\f’:;lﬁr;.;}f; ﬁi o 53!
Lo oE L

Fig. 4 Representacién esquemética de una estructura con
subgranos donde se indican los bordes de grano
de bajo 4angulo.

El ancho de los 'cristalitos'" comunmente es del orden de 1.000 a
10.000 espaciados atomicos y la regidon de contacto se denomina horde
de grano de bajo 4ngulo, debido al pequefio Angalo de desorientacién
entre las estructuras a uno y otro lado, usualmente menos de un grado.

Los estudios de fen6menos tales como difusién, que describen el
movimiento de los Atomos a través de la estructura cristalina Yan mos-
trado la existencia de imperfecciones de tamafio semecjaate al atémico,
siendo las dos clases méis consideradas vacancias e intersticiales. Sc
denomina vacancia a los lugares de la red cristalina que deberfan cstar
ocupados por Atomos pero que estin vacios, y se denomina intersticiales
a los lugares de la red vacfos entre 4tomos en sus posiciones normales
y que pueden ser ocupados por otros 4tomos.

Ademis dz= los tipos de imperfecciones cristalinas mencionadas el



cristal puede tener zonas deformadas eldsticamente y por lo tanto tensiones
internas. En la prictica las zonas deformadas eldsticamente pueden tener

los Atomos desplazados de su posicién de equilibrio respecto de sus veeinos
cercanos en cantidades menores al uno por ciento. Las tensiones internas es-
tan definidas . por dos aspectos, la fuente y el campo de tensiones. El campo
¢s la distribucién de deformacién elastica generada por la fuente y tienc
existencia real sb6lo mientras la fuente exista.

A escala atémica la mayorfia de los cristales son casi perfectos, afn
aquellos que han sido fuertemente deformados por trabajado en frio, pues
en estos Gltimos no méis de un 4tomo cada mil aproximadamente, estd tan
alejado de la posicién que ocuparfa en la red perfecta que no sea posible
reconocer el tipo de estructura cristalina conociendo la posicién de sus ve-
cinos més cercanos. Esta regularidad de la estructura cristalina, més que
ninguna otra cosa, ha sido la idea central que ha permitido definir con pre-
cisién imperfecciones de la red cristalina tales como vacancias, intersticia-
les, dislocaciones, etc.

BORDE DE GRANO

La mayorfa de los metales de uso comercial son policristalinos, es
decir, estin constituidos por un gran nGmero de pequefios cristales o granos,
en contacto con sus vecinos a través de superficies o intercaras denominadas
bordes de grano.

El empaquetamiento de los 4tomos en el borde de grano es casi tan
compacto como dzntro de los granos aungie en la mayoria de los casos
no existe relacién de orientacidon entre las estructuras de un grano y el
vecino, generindose los llamados bordes de grano de alto 4ngulo cuando la
diferencia de orientaciéon es del orden de 20° o mayor.

En algunos casos, sin embargo, la mayoria de los granos puede tener
orientacién semejante y el policristal aparece con una orientaci 6n preferen-
cial o textura.

Durante el proceso de solidificacién, a partir del cual se preparan
la mayoria de los metales y aleaciones, se ve favorecida la formacién de
policristales, porque el fenémeno tienec lugar a través de un proceso deno-
minado de nucleacidén y crecimiento. Durante este proceso, se forman pe-
quefios cristales sélidos dentro del liquido que crecen a expensas del liquido
circundante hasta que todo se transforma en un sdlido. A las velocidades
de enfriamiento usuales en fundicién, la gran cantidad de nGcleos que se
forman da lugar a gran cantidad de granos. Cuando los granos entran en
contacto entre s{ se forma un borde de grano de forma en general muy
irregular y sin relacién de orientacién entre los diferentes granos.

Con respecto a la naturaleza estructural de los bordes de grano, actual-



8

mente se considera como méis aceptable la idea de la una estructura de
transicion de unos pocos anstrongs de espesor (1 R 108 cm) a través
del cual la red cristalina pasa de una orientacién a otra. El concepto de
borde dc grano descripto sc representa esqueméiticamente en la Fig. 5, a
través de un modelo de esferas duras.

vv&o-&»«n—»&o«‘
bbb bl bkl
£
o

Fig. 5 Modelo hidimensional de esferas duras en que se observa
un plano de empaquetamiento compacto. Sz pueden ver
bordes de grano de diferente angulo (diferente grado de
coherencia).

La forma de los granos en los metalss después de la solidificarcién tiene
muy poca relacién con las prop‘edades dz los mismos debido justamente a
qie se originaron en el liquido en forma independiente. Sin embargo, cuando
un sélido es deformado plasticamentc y luego calzntado a cierta temperatura
es posible generar una nueva estructura a partir de la estructura deformada
por un proceso denominado recristalizacién, en que crccen nuevos granos i
través de rearreglos atémicos en cstado slido. La forma de los granos rc-
cristalizados est4 determinada en buena parte por las propiedades de los
bordes de grano, y es comin que la estructura vecristalizada esté formada
por granos de formas geométricas bien definidas.

Dado que el borde de grano es una zona de alta snergia, el metal tra-



ta de reducir el 4rea de borde de grano tanto como sea posible transfiriendo
4tomos de un grano a otro y haciendo que los bordes recctos sean més esta-
bles que los bordes curvos. La energia de borde de grano es la responsabhle
de la etapa de crecimiento de grano a alta temperatura, desp.les que se ha
completado la etapa de recristalizacion.

RESISTENCIA MECANICA DE LOS CRISTALES

Comunmente se tiene la impresion de que los metales deforman pléstica-
mente en forma homogénea e isotropica y puede ser adecuada esta suposicién
cuando se considera su comportamiento en componentes de uso cotidiano.

Sin embargo, cuando se observa el proceso de deformacién plistica a escala
microscépica, se comprueba gue los metales no deforman homogéneamente sino
gine muestran un comportamiento anilogo al que presenta un mazo de cartas
cuando se hacen deslizar unas sobre otras. La deformacién de corte se produce
en eterminados planos y direcciones cristalogréificas y a veces en determinadas
"bandas' de dichos planos generando maircas de deformucidn en la superficie

de observacion. Las marcas observadas puzsden considerarse semejantes a las
marcas producidas en la superficie al deformar el mazo de cartas.

Sz observa experimentalmente que para deformar un monocrista' por corte,
es aecesario sobrepasar una tensién de corte minima, normalmente denominada

tensién critica de deslizamiento.

En la tabla I se indican los valores de la tensién critica resuelta en el
plano de deslizamiento, para moaocristales de varios metales puros.

TABLA 1. TENSION CRITICA RESUELTA T EN MONOCRISTALES

Metal Estructura G, psi T, psi*
Al fee 3.9 X 105 148
Cu fee 7.0 X 100 92
Mg hcp 2.4 X 129 63
Zn bee 9 X 106 4.000

*  R.Read-Hill, "Physics of Metals Principles', chap. 4, D. Van
Nostrand Company, Inc., Princeton, N.J., 1964.-

Para 'os metales de empaquetamiento compacto (hc.p. y f.c.c.) la tensidn
de corte es muy baja, sin embargo si se calcula la tensién de corte necesaria
para deslizar todos los 4tomos de un plano sobre otro en forma simultinea,
resulta una tensién que es aproximadamente 10% veces mayor que la iensidn
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de corte medida expzrimentalmente. El cllculo de la tensidon de corte para
producir deslizamiento en un cristal parfecto puede hacerse de la forma si-
guiente:

Imaginemos dos filas de &tomos pertenccientes a planos compactos como
3¢ muestra en la Fig. 6.

Fig. 6 Esguema mostrando el deslizamiento de corte de dos
planos cristalinos compactos. El diagrama muestra la
relacién entre tensién de corte T y deslizamiento u.

El desplazamiento de plano superior, dz su posicién de equilibrio se
representa por W .

Para pequefias deformaciones c¢l desplazamiento os clistico y la ley
de Hook permite calcular la tensién de corte C asf

_Gu
t= " )

donde G es el médulo de corte y d es el espaciado entre los planos quc
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deslizan. Para desplazamientos grandes T debe resultar menor que cl
valor dado por (1), pues T =@ pura & = 6/2 , bor lo tanto para
valores de aproximadamcnte W = 5/4 debe pasar por un méiximo. La
rclacién méas simple entre T y U que describe este comportamiento ¢s

b
0 sea
Recordando qaz ‘Zl/yn. Jerr x =X
X —> 0
resulta para U > ©
. G4 _-_a 2r¥
d 5
de donde a.— G b
277'3
y C: Gb Sérn 2;7% (3)
2ad b

Se puede observar inmediatamente que si se calcula el valor de &
con la ecuacién (3) utilizando los valores de G indicados en la Tabla I
y teaniendo en cuenta que b y d pusden suponerse dz2l mismo orden de
maznitud, resultan valsres de T&12%4 - 105 veces superiores a los medidos
experimentalmente. Es correcto suponer que el modelo utilizado para des-
cribir la estructura cristalina es demasiado elemental, pero de todos modos
no piede explicarss una -diferencia tan grande.

La r~onclusién inmediata es que la deformacién de corte no puede produ-
cirse por el desplazamiento simultineo de todos los Atomos de un plano con
respecto a otro ptano adyacente.

Los valores de resisteacia a 'a deformacién obszrvados puzde explicarse
con claridad considerando que la estructura del cristal no es perfecta y que
contiene una determinada densidad de defectos, especificamente dislocaciones.
Es importante destacar que en monocristales muy pequefios (de algunos micro-
nes) fabricados pricticamente libres de dislocaciones, se han medido valores
der T del mismo orden del calculado tedéricamente.

Los metales y aleaciones deuso comercial, debido principalmente o osu
tamaiin y a su proceso de obtencién, poseen una densidad de dislocaciones
muy grande. El hecho de que la densidad de dislocaciones sea elevada impli-
carfa, de acuerdo a lo dicho anteriormente, que dichos materiales se podrian
deformar fA-ilmente.
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Sin embargo, en la practica se puede aumentar la resistencia a la
deformacibén plastica mediante obsticulos que hagan diffcil el movimiento
de las dislocaciones. Los obsticulos o barreras para impedir el movi-
miento de las dislocaciones pueden ser particulas duras dispersas en la
matriz como ocurre en las aleaciones que endurecen por precipitacién n
otros tipos de imperfecciones como ser bordes de grano, interfases,
otras dislocaciones, etc. Los medios de obtener materiales de determinada
resistencia serin descriptos en detalle mis adelante.

DESLIZAMIENTO CONDISLOCACIONES

La zlevada tensidon necesaria para deformar plasticamente un cristal
perfecto resulta del hecho de que todos los Atomos de un plano se  deben
desplazar simultdneamente con respecto a los del plano adyacente. Un piro-
blema andlogo se plantea cuando se quiere deslizar sobre el piso una gran
alfombra haciendo traccién en uno de sus bordes. En este caso resulta
mucho més fail hacer un pliegue en la alfombra y propagarlo dz un borde
hasta »1 otro e¢n la direccién en que se desea hacer el desplazamiento.

La funcién del plieguez en la alfombra, es en muchos aspectos, similar
a la de una dislocacién en la estructura cristalina. Por ejemplo, en ambos
casos la deformacién esti localizada a 'o largo de una linea que puede des-
plazarse bastante fAcilmente en un determinado plano y también la linea del
defecto forma =21 borda entre la zona que ha deslizado y entre la que no lo
ha hecho.

DISLOCACIONES DE BORDE

Para ilustrar el deslizamiento mediaate dislocanriones pucde considerarse
la deformaci6én como se muestra 2n la Fig. 7.
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Fig. 7 En el costado izquierdo se muestra un cubo de metal con las
fuerzas de corte aplicadas. En el centro se muestran dos mo
delos de cristales que se han deformado en forma parcial; en
anbos se muestra el efecto equivalente de dislocaciones de
borde de distinto signo. El dibujo de la derecha muestra cl
crista' después que ha sidn atravesado por la dislocacion.

En la parte central de la Fig. 7 se muestran cristales con dislocacio-
ines de norde de difer:nte signo, en cada caso se ha producido un desdliza-
miento de magnitud b pero la red cristalina estd alterada sélo en las proxi-
midades de la dislocacidon. El esqueima de la derecha muestra el estado
despit3s que la dislocacion sz ha d=zslizado a través de todo el cristal.

Es muy importante entender los pecquefios desplazamientos que deben reali-
zavr los Atomos cercanos a la dislocaciéon cuando ésta 3¢ desplaza una dis-
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tancia equivalente a un parimetro de red. Si se consideran los desplaza-
mientos atémicos que deben producirse cuando la dislocacidén avanza, re-
sulta que cuando un 4tomo se desplaza alejdndose de la posicidén de equi-
librio c¢n un lado de la dislocacién, cn el lado opuesto existe otro Atomo
aquiivalente que sufre un desplazamiento acercindose a la posicidon de equi-
librio. De esta '"compensacion'' dc desplazamientos atémicos resulta que la
fuerza necesaria para =l desplazamiento de la dislocacién es muy pequefia,
es decir, menor que 6/30

Ademéas del modo de desplzamiento puaeden destacarse los aspectos
siguientes, en wuna dislocacién de borde:

1. La dislocacidon forma =1 limite entre la zona deslizada y no deslizada
del cristal y la estructura es perfecta a ambos lados de la dislocacién.

2. El desplazamiento relativo de las dos partes del cristal, causado por
la dislocacibn se designa con el vector b y se denomina vector de
Burger . El vector de Burger c¢s la caracteristica mfis importante
de la dislocacidn.

3. En una dislocacién de borde <l vector de Burzer es perpendicular
a la linea de dislocacidn.

4. Dislocaciones de signo opuesto qie se mueven en direcciones opuestas
dan el mismo dsslizamiento final.

5. Cuando dos dislocaciones de borde con vectores de Burger opuestos
se juntan en el mismo plano de Jdeslizamiento, se aniquilan. Este re-
sultado se puede visualizar observando la parte central de laFFig. 7.

DISLOCA CIONES DE HELICE

Anteriormente se definié una dislocaziéon de bordz como aquella que
tenia su vector de Burger b perpendicular a ‘a linea de dislocacidn; se
define como dislocacidén de hélice aquella en que b es paralelo a la linea
de dislocazién. La Fig. 8 muestra un modelo de estructura cristalina
conteniendo una dislocacidén de hélice.



Fig. 8 Estructura zristalinn zonteniendo una dislocacién
de hélice.

Puede observarse que los planos atomicos en la estructura cristalina
forman una espiral que empieza c¢n la superficie supcrior y termina en la
inferior. Dec la formacién de la espiral se deriva 2! nombre de dislocacién
de hélice. '

Volviendo a los cinco puntos usados para caracterizar una dislocacién
de borde se puede ver que. éstos también pueden aplicarse para una dislo-
cacién de hélice con solo reemplazar el punto 3> por la ‘correcta definicién,
es decir qie b debe ser paralelo a la linea de dislocacidn.
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En el punto 4 de la lista usualmente se¢ reemplaza el signo ''positivo"
o 'negativo" por hélice de '"paso derecho" o de 'paso izquierdo' por ana-
logia con la rosca de los tornillos. La Fig. 9 muestra las posiciones at6-
micas alrededor del naGeleo de una dislocacién de hélice. En el caso de
dislocaciones de hélice también se pusde ohservar que 'hay simetria respzc-
to de un plano que contiene la linea de dislocacién y es normal al plano de

deslizamiento, por lo tanto la tensién necesaria para mover la dislocacién
es relativamente baja.
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Fig. 9 Arrcglo de los d4tomos alrededor del nacleo AD de una dislocacion
de hélice. ABCD es el plano de deslizamiento. Los circulos abier~
tos corresponden a posiciones atdmicas en un plano encima del
plano de deslizamiento, mientras quzs los circulos llenos correspon-
den a las posiciones por debajo del plano de deslizamiento (segdin
W.T. Read, '"Dislocations in Crystals", McGraw-Hill, N.Y. 1953}.
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OTRAS CARACTERISTICAS DE LAS DISLOCACIONES

Hasta este punto fueron consideradas dnicamente dislocaciones de borde
y dislocaciones de hélice. Existen también lineas curvas de dislocacién que
pueden considerarse una combinacién de hélice y de borde y que pueden pro-
ducir deslizamiento. Un ejemplo tipico dc una lineca de dislocacién curva esta
dada por un anillo o circuito cercado, formado por la linea de dislocacion tal
como se muestra en la Fig. 10, '

4 T | Plunc e Jeslizamienlo
: (‘—‘f\/ A
Bt i = Corte
7’ N 7
Zoaa no destizada e
Zona tlestrcqda mm—
borte:
. ym—-t
1
borde _
belice (a) ()

Fig. 10 Esquema de una dislocacién cn forma de anillo, en su plano de
deslizamiento. a) Visto desde arriba indicando las componentes
de borde y de hélice; la region dentro del anillo corresponde a
la zona deslizada. b) Corte A-A' mostrando dislocaciones de
borde de signo opussto en ambos ‘‘bordes del anillo.

El Area dentro del anillo corresponde a la zona donde se ha producido
cl deslizamiento. Puede observarse que si el anillo se expande hasta ''salir"
del block de material, finalmente aparccerin en la superficie externa escao-
lones similares a los observados en In Fig. 7.

Para visualizar este efecto es necesario tener en cuenta que cualquier
segmento de la linea de dislocacién tiene el mismo vector b y que cuando una
dislocaciéon de borde de vector b y otra de hélice de vector igual, se mueven
en direccion perpendicular producen el mismo efecto al salir del material.
Las dislocaciones en forma de anillo ayudan también a visualizar la propie-
dad gencral de que una dislocacién no puede terminar dentro del cristal.
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El anillo al ser cerrado permite que toda la linea de dislocaciln =sté
contenida dentro del cristal. Una maaera de ilustrar como una dislocacion
no puede terminar dentro del cristal, es considerando que toda zona desli-
zada debe de tener limites y estos limites deben ser precisamente disloca-
ciones de deslizamiento. Esto no es una prueba general porque no todas

las dislocaciones son de deslizamijento pero sirve para ilustrar la regla.

TREPADO DE DISLOCACIONES Y DESLIZAMIENTO CRUZADO

Hasta aquf ‘pemos considerado el movimiento de dislocaciones de hélice

y de borde en el plano en que se inicié eo deslizamiento. Sin embargo es
posible el deslizamiento en planos diferentes.

TREPADO DE DISLOCACIONES D} BORDE

Una dislocacién de borde puede sar ''fabricada” en prinecipio haciendo un
corte en el material, insertando un plano extra y luego volviendo a unir

ambas pares. En la Fig. 11 a) sc muestra el resultado, donde también se
puade notar que el ptano de deslizamiento estid determinado.

0000000 000000
0000000 000000
00 000 0 0000000
00 000 (o 000 000
000 000 000 000
000000 000000
00000 000000
(a)

Fig. 11 a) Crista! conteniendo una dislocacién de borde y una vacancia
b) La vacancia se ha desplazadn hacia el ndcleo de la disloca-
ci6én y ha sido aniquilada desplazando la dislocacién hacia
arriba.
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Invirtiendo el proceso indicado en la Fig. 11, es decir creando vuacan-
cias, es posible hacer que la dislocacion (el plano extra) descienda. Esta '
discusién puedc ser generalizada diciendo que el area proyectada por un
anillo de dislocacién sobre un plano norma! a b solo puede cambiar si hay
ingreso o salida de atomos del anillo, mediante procesos de difusién. La
difusién tiene lugar sb6lo a altas temperaturas y es muy pequeiia a bajas
temperaturas, por lo tanto en deslizamiento a haja temperatura el anillo de
dislocacién debe de moverse de man-ra de mantener constante el drea pro-
yectada. ‘

DESLIZAMIENTO CRUZADO

Mientras que una dislocacién de borde puzsde deslizar solamente en un
plano, una dislocacién de hélice no tiene 4rea proyectada =obrs un plano
normal a b. Por lo tanto una dislocaczién de hélice puede cambiar su plano
de deslizamiento pudiendo deslizar 2a principio en cualquier plano. De hecho,
el deslizamiento se produce en un plano o en unas pocas familias de planos.
En cristales f.c.c. es la familia 27[[} . Asf, si una dislocacién de tornillo
moviéndose en el plano (II[) encuentra un obstéculo, por ejemplo un precipi-
tado, puede cambiar a otro plano de deslizamiento tal como ({if). Puede des-
lizar por encima o por debajo del obsticulo y luego volver a un plano de des-~
lizamiento (III) paralelo al primero (III). El cambio del primer (II) al (IfI)
es llamado deslizamiento cruzado.

Las marcas producidas en la superficie a causa del deslizamiento cruza-
do se muestra esqueméiticanente en la Fig. 12.

{¢)

()

Fig. 12 Dlagrama esquemético mostrando las marcas producidas cn la
superficie por deslizamiento cruzado de una dislocacién de hé
lice. 2) La dislocacién desliza en el plano primario. B
b) La dislocacién encuentra uan obstdculo en el interior del
material (no indicado), y cawbia a un plano secundario de des-
lizamiento. ¢) La dislocaci6én de hélice ha retornado al plano
primario.
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El nombre de '"deslizamiento cruzado' fue acufiado por las observaciones
macroscopicas del plano de deslizamiento que varia "algunas veces para deter-
minanadas bandas de deslizamiento dando una superficie corrugada similar a
la indicada esqueméiticamente en Fig. 2 c). Este corrugado es observable
particularmente en metales abicos de cuerpo centrado.

ENERGIA DE UNA DISLOCACION

Las dislocaciones son defectos de la estructura cristalina y por lo tanto
significan un incremento de la energia del cristal. A diferencia de los de-
fectos puntuales (vacancias, intersticiales, etc.) cuya distorsién en la red se
extiende sélo a unos pocos espaciados atébmicos, la distorsién introducida por
una dislocacién puede ser significativa adn a distancias may»res de cien espa-
ciados atbmicos a partir del nGcleo. De esta caracteristica surge inmediatamen-
te que el exceso de energia del material, asociado a las dislocaciones pucde ser
muy considerable y que debido a la extensién del campn elastico las dislocacio-
nes interactuarin entre si. La interaccién entre dislocaciones (entre sus campos
eldsticos) tenderid a su reacomodamiento para lograr coofiguraciones eunergética-
mente mis favorables,

En el caso de una dislocacién do hélice se puzde calcular en forma senci-
1la la energia almacenada =n su campo clastico. En la Fig. 13 se muestra es-
quemiticamente una delgada cédscara tomada alrededor de la linea de disloca-

cion.
dr _..;rb -
r |
[
2ir| |
/

-

Fig. 13 Elemento infinitesimal de volumen alrededor de una
linea de dislocacién de hélice.

La deformacién elastica X estq dada po X = —#é—
rmaci T re v por o ST~
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Por aplicacién de la ley de Hook la tensién T resulta T= G //{a
y por lo tanto la energia en el volumen infinitamente pequefio de una
cidscara de longitud unitaria, resulta:

AE=L Z’/ AV  riea deE= G&® Ar
= 1 4w r
integrando resulta:

De esta simple ecuacidén se puzden deducir importantes caracteristicas de
una dislocacion.

1. E varia como InR yresulta independiente del tamafio del cristal y del
estado de deformacién en zonas alejadas del nicleo de la dislocacién.
Dado que E se extiende sobre un gran volumen, relativo al volumen
de la celda unitaria se puede suponer que una dislocacién pucde inter-
actuar con otras dislocaciones con defectos puntuales a distancias mu-
cho mayores que el pardmetro de red.

2. E es proporcional a b2. Este resultado resulta natural dado que la
energia elistica es proporcionn] al cuadrado de la deformacion.

3. La energia de una dislocacién es proporcional a su longitud, de tal
manera la energia de deformacién decreceri si la longitud dzcrece.
Otra forma de interpretar esto es decir que la linea esti bajo tensidn,
anilogamente a como estaria 1na banda de goma estirada y tratari de
acortar su longitud cuando le sea posible, por ejemplo disminuyendo su
curvatura. D2 esta forma se explica que una dislocacion en forma de
anillo tenderd a reducir su tamafio y desaparecer.

Si se toma el radio del ndcleo r, = 10=7 em, y R 10-% cm;

la energia almacenada en ¢l campo eldstico por cm de longitud de
linea de dislocacién resulta £ = G b2/2, si se considera b = 3 x 1078
cm resulta para cada plano norm:id a 1a I{nen de dislocacién una cnergia
de aproximadamente 6 (ev/plano) lo que equivale a 108 ev./cm. Una
vacancia tiene asociada una encrga del orden de 1 c¢v. Una apreciacidon
de la magnitud de estas energias se obtiene si se considera que las
energias puestas en juego en los cambios de fase en estado sélido son
aproximadamente de 0.01 cv./Atomo, 0.1 ev./4tomo para fusién y

1 cv./8tomo para vaporizacién.
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El célculo de la energia asociada a una dislocacion de borde es més
complicado que en el caso de hélice debido a que el campo de tensiones
es de configuracion no simétrica porque el plano de deslizamiento divide
al volumen en dos regiones con estados de tension diferentes. La regién
que contiene el plano extra esta en estado de compresidén, mientras que
la region ubicada al otro lado del plaio de deslizamiento estd en un estado
de traccidn.

Un analisis riguroso del campo de tensiones indica que la tensién de-
crece alejandose del nicleo en direccidén radial segin 1/r. Por lo tanto
resulta una =2xpresién para la energia del campo elastico, similar a la aa-
terior, que es Es:::G'b%/r(,_V)J' In R/R0 donde > es el mddulo de
Poisson v para los metales tiene valores comprendidos entre 0.2 y 0.4.
Dada la forma en que la energia depende de las diferentes variables, son
vialidas las conclusiones generales derivadas para las dislocaciones de hé-
lice.

TENSION PARA EXPANDIR UN ANILLO DE DISLOCACION

Hasta aqui ha guedado establecido que las dislocaciones pueden generar
deslizamiento a tensiones relativamente bajas y que la energia por unidad
d2 longitud actia como una tensién aplicada sobre la linea. Para discutir
como las dislocaciones producen deslizamiento en un cristal real es necesa-
rio analizar la rclacién entre la tensidn de corte aplicada que tiende a oxpan-
dir el anillo de dislocacién y la tensién de la linea que tiende a reducir el
anillo.

La fuerza Fg que se ejerce sobre el segmento de dislecacion 1 debida
a la tensién de corte aplicada € puede ser obtenida a partir del siguiente
razonamiento. Consideremos un elemento de volumen como se muestra es-
queméticamente en la fig. 14, et cual couatiene una dislocacién y ademais
estd sometido a las fuerzas de corte L como se indica.

w

Fig. 14 Modelo usado para calcular la fuerza sobre una dislocacidn,
debido a la tensidén aplicada
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Si T es una tensién suficiente para mover la dislocacién, el trabajo
realizado para mover el segmento de dislocacién de longitud 1 resulta Fg w
Este trabajo debe ser igual al hecho sobre el cristal por la fuerza 1., es
decir L.b, por lo taato

w 1/

Es importante destacar que la fuerza por unidad de longitud de la dislo-
cacidon resulta Z'A independientemente de si se trata de una dislocacién
de hélice o de borde.

Cuando un anillo de dislocacién se expande, su longitud debe de anmen-
tar. Si se supone en primera aproximacién que la energia por unidad de lon-
gitud ’r’ es constante resultard necesario realizar cierto trabajo para ex-
pandir el anillo. También se puede suponer que’?’ es igual para dislocacio-
nes de hélice y de borde. Si se considera un anillo de radio r como se mues-
tra en la Fig. 15.

Fig. 15 Incremento infinitesimal de longitud de un anillo
de dislocacién con vector b en el plano del papel.

el incremento de la energia al variar el radio en dr es dE = 2.'"’.’( dr .
Esta c=nergia =2s provista por la tensién de corte ¢ que realiza el tra-
bajo dW= 29¢r . Z . b dr. De donde resulta:

e
Por lo taato para ana dada ‘ensiéa de corte ¥ aguellos anillos con r-(-}—'-—

th



se contracrdn thasta aniquilarse y con r>ji tenderan a expandirse.

En la seccion siguiente se usa la ecuacidén Z = para calcular la
tensién requerida para generar nuevas dislocaciones mediante el mecanismo
denominado de Frank-Read. La tensién de fluencia en los metales y alea-
ciones es la tensidn requerida para ''arquear" los segmentos de dislocacidn
cuando éstas encuentran obsticulos impenetrables en su deslizamiento. Si

los obstaculos estdn a corta distancia uno de otro el radio de curvatura del
segmento de dislocacién puede ser peguefio lo cual segn la ecuacién anterior
se traduce en un aumento de la tensién T necesaria para provocar el avan-
ce de la dislocacién o sea un aumento en la tension de fluencia del material.

GENERACION DE DISLOCACIONES

Las dislocaciones son introducidas en la estructura cristalina ya =2n
el proceso de solidificacién. Un cm? de material fundido puede contener
del orden de 107 cm de linea de dislocacién.

Segin lo descripto hasta aqui, deberia esperarse que por deformacién
las dislocaciones migraran hasta salir por la superficie dejando el escalén
correspondiente y por lo tanto reduciendo la densidad de dislocaciones dentro
del material. La experiencia demuestra todo lo contrario, es decir, la den-
sidad de dislocaciones aumenta al aumentar la deformacién plastica del ma-
terial. Por lo tanto debe operar algin mecanismo dentro de la estructura
del material que genere las nuevas dislocaciones; ademas el mecanismo debe
de poder operar a tensiones muy haj;as en relacién a G, del orden de 10-4
a 1075 g (ver Tabla ).

Antes de describir el mecanism. de Frank-Read es interesante analizar
la posibilidad de nucleaci 6n homogénea de dislocaciones. Anteriormente se
obtuvo para la z2nergia por unidad dc longitud de dislocacién de borde el
valor E = 662/2 cuando 1, = 10__cm“7 2y R 10-* cm. Por lo tanto
la tensién de corte resulta tz(% =G é}% v si supoaemos fluctuacio-
nes que crean anillos de R 2 10b, la tensién de corte sera &= G /20
Este resultado implica que deberi aplicarse una tensién de corte mayor gue
G/20 para expandir el anillo formado, lo cual estid =n total desacuerdo con
los datos experimentales que son ¢ 6404 .

Lo dicho anteriormente indica que la tensién de corte observada expzri-
mentalmente en la deformacidén de monocristales s6lo podria expandir anillos
de un radio 2 1)9H. Un mecanismo que permite cste proceso fuc propucsto
por Frank y R=ad. Cuando una dislocacidén se gencra en el cristal como una
falla de crecimiento, no se mantienc en un plano Gnicamente, sino quc desliza
cierta distancia en un plano y luego ''salta' a otro plano paralelo. Cuando la
dislocacién deja el plano de deslizamiento se puede considarar como anclada.
Por lo tanto cuando se aplica ana tensién de corte, el segmento dejado anclado
entre ambos puntos tenderd a arquearse en forma aniloga a la que lo haria
uana handa d2 goma bYajo una presién uniforme en uno de sus lados, como se
muestra en la Fig. 16 a.



(a) th) (c)

Fig. 16 Etapas sucesivas de un segmento de dislocacidon actuando
como fuente de Frank y Read. Las flechas indican las
fuerzas actuando sobre cada punto de la linea de disloca-
cién. '

Si la tensidon elastica de corte aplicada 2s menor que /—l)6 se obton-

. 31 . 2 /e
dra un estado dc equilibrio con un radio de curvatura gz}do por l/z,
como se¢ muestra en la Fig. 16a. Sin embargo si &> ¢ .!6 ¢l segmento
evolucionarid a través de las sucesivas etapas indicadas esqueméticamente
en la Fig. 15.

Notar en la configuraciéon de Fig. 16 b las regiones deslizadas alrededor
de los puatos de anclaje estidn por huacer contacto. Cuando entran en contacto
las lineas de dislocacién se separan y la (nica regién que queda sin deslizar
es la parte no somhreada de la Fig. 16 e. Al final del ciclo se ha generado
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un nuevo anillo de dislocacién y el segmento inicial estd en condiciones de
repetir el ciclo y asi sucesivamente.

El mecanismo descripto permite generar dislocaciones a tensiones de
corte consistentes con las tensiones de fluencia observadas ean monocrista-
les. Por ejemplo si para un dado segmento fL=1050p y tomamos T 662/2

este segmento podria operar como una fuente de dislocaciones para ¢/.> C://gx\s
Este parece ser el mecanismo operativo en muchos casos.

INTERACCION ENTRE DISLOCACIONES

En lo que sigue se considerara la interaccioén entre dislocaciones cuando
estén formando "arreglos' dentro del cristal. Como ya se menciond, una
dislocacién genera un campo de tensiones dentro del cristal, es a través de
la interaccién de los campos de tensiones que se ejercen fuerzas entre
dislocaciones.

Una manera de derivar la fuerza de corte que una dislocacidn.ejerce
sobre otra, es multiplicar la tensioén de corte debida a 'a primer dislocacién,
por el vector de Burger b de la segunda; es decir usando la ecuacién Fs = Tb
Otra manera de derivar Fg , es considerando que la fuerza entre dislo-
caciones actidan de manera de reducir la energia elastica del cristal.

Consideremos el caso de dos dislocaciones de hélice paralelas, del mis-
mo paso y separadas una distancia r. La tensién que una dislocacién de hé-
lice genera a una distancia r, vimos que estaba dada por Z:.G = G re
por lo tanto la fuerza que se ejerceri sobre la segunda dislocacibén sera

siendo /

2
=5 resulta Fo= &0
re = amr 277

Esta fuerza =s repulsiva y actuari sobrz una linea normal a ambas lineas

de dislocacién. Cualitativamente se puede obtener.el mismo resultado, dicien-
do que si las dos dislocaciones se acerzan lo suficiente sus campos elasticos
se suman y se tendria una dislocacién con vector de Burger 2 b. Si Ej es

la energia de cada una de las dislocaciones por separado (muy alejadas una
de otra), la energia de las dos dislocaciones unidas resulta 4 E; mientras que
las dos por separado es 2 E;.
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Fig. 1¥ Gréafico de energia (del cristal) en funcién de la distancia
de separacidon r de dos dislocaciones de hélice paralelas.

La Fig. 17 muestra la variacién de la energia del cristal con dos
dislocaciones de hélice en funcién de la distancia de separacién.
G 6% &

— g o e

La pendiente de la curva estd dada por la ecuacion A = g = or
donde %/ es la fuerza de interaccién normal de las lineas de dislocacién
y E es la exgrgfa del cristal debida a las dos dislocaciones.

Para dislocaciones de tornillo de signo opuesto las fuerzas difieren sélo
en direccién si las dos dislocaciones estin muy alejadas la energia total -
es 2 E; y si se acercan sus campos elasticos tienden a cancelarse hasta
aniquilarse cuando se unen. Este decrecimiento en la energia a medida que
se reduce la distancia de interaccién significa que la fuerza de interaccién
es atractiva.

En el caso de dislocaciones de borde la falta de simetria circular ea el
campo elédstico hace mas complicado su célculo analitico, sin embarzo si se
considera el caso de dos dislocaciones de borde paralelas con vectoras h para-
lelos y deslizando en el mismo plano, la fuerza de interaccidén entre cllos

resulta:
L
27 (1-7) X

donde x es la distancia entre las dos dislocaciones.

.Un ané&lisis de esta ccuacidén indica que se pucde obtener una represen-
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tacién equivalente a la de la Fig. 17.

En el plano de deslizamiento las dislocaciones de borde, anilogamente
a las de hélice crean lnicamente tensiones de corte. Sin embargo, una
dislocacion de borde es generada introduciendo un plano extra en la red.
Este genera tensiones de compresién a un lado del plano de deslizamiento
(donde estd el plano extra) y tensiones de traccién al otro lado del plano
de deslizamiento. Debido a la configuraciéon del campo de tensiones resulta
que si se tienen dos dislocaciones de borde paralelas y de igual signo la
configuracion més zstable seri aquélla en que las tensiones de compresién
de una tienden a cancelar las de traccién de la otra, de esta forma las
dislocaciones tienden a ubicarse una encima de la otra y un apartamiento
de esta disposicién tiende a aumentar la energfa del cristal.

INTERACCION ENTRE DISLOCACIONES Y DEFECTOS PUNTUALES

Algunos defectos puntuales importantes estin constituidos por &tomos
de diferentes elementos o impurezas. Normalmente cuando un atomo se
ubica en una red cristalina extrafia en posiciones sustitucionales esti So-
metido a fuerzas de interaccién que crean un estado de tensién de compre-
sién o de traccién en la zona donde se ubica. Si es un 4tomo de tamafio
"mayor" que el de la matriz tenderid a expandir la red generando tensio-
nes de compresién si es "menor' ocurrird lo contrario. Los atomos que
expanden la red tratarin de migrar hacia las zounas del campo eléstico
de las dislocaciones donde el parimetro de red es mayor, de esta forma
la energia elastica del cristal disminuye y tiende a hacerse més estable.
Cuando se trata de 4tomos que contraen la red, estos tratarin de migrar
hacia las zonas donde el campo elastico tiene tensiones de compresidn.

Estos procesos de migracién tienen lugar por difusién y si la tempera-
tura es adecuada puede llegar a formarse una 'mube’ de 4tomos extrafios
alrededor de la dislocacién. El resultado es que la dislocacidn tiende a
quedar anclada en la red y para moverla es necesario aplicar un esfuerzo
tanto mayor cuanto mayor sea el efecto de la atmdsfera o nube de soluto.

BORDES DE GRANO DE BAJO ANGULO

S¢ denomina borde de grano a la zona donde se unen dos regiones cris-
talinas de orientacién diferente. Cuando la diferencia de orientacién es pe-
quefia se tienen los llamados bordes de grano de bajo Angulo los cuales pue-
den ser descriptos mediante un arreglo de dislocaciones adecuado como se
ilustra en la Fig. 18.

En ¢l ejemplo presentado, una de las estructuras puede ponerse en
coincidencia con la otra mediante la rotacién de un 4ngulo O
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AmENREER .
}

(b)

Fig. 18.a) Representacién esquemética de dos redes ctbicas simples
con una direccién 1100] normal al plano del papel. b) Unidn de las
dos redes para formar un borde de grano de bajo 4ngulo. (Segin W.T.
Read, "Dislocations in Crystals'' McGraw-Hill N.Y. 1953).
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alrededor de la direccidn [100] normul al plano del papel.

El espaciado de las dislocaciones resulta dado por D = b 9;2:-?
La realidad de este modelo fue confirmada midiendo © mediante técnicas
de rayos X y midiendo D mediante técnicas de corrosidén. Con técnicas
de corrosion es posible detectar la zona en que la linea de dislocacién
intercepte la superficie. De acuerdo a lo discutido respecto a la enerzia
eldstica asociada a una dislocacién de borde resulta quc ¢l agrupamicnto
de las dislocaciones en este modelo implica una reduccidén de la cnergia
elastica del cristal. Hay que tener en cuenta que al pasar de una disloca-~
ciéon a otra, sobre el borde de grano, se produce un cambio de signo en
la tensidén lo cual implica que en alzunas zonas entre cada par de disloca~
ciones, la energia elastica se anula. Sin embargo la deformacién a distan-
cias muchos menores de D puede considerarse semejante a la de una
dislocacion libre, y por lo tanto para la energia elastica se puede escribir

— G b /n LD

&= wm(r-) 6
donde X es una constante cuyo valor podria estimarse a partir do I
y de la integracion exacta del campo de¢ tensiones debido a todas las dis-
locaciones. De la ecuacién anterior vesulta claro que la energia de cada
dislocacién disminuye a medida que se reduce la distancia D.

Para obtener la energia por unidad de 4rea de borde de grano podemos
suponer un 4rea dada por una unidad de longitud normal al plano del papel
(paralela a las dislocaciones) y otra unidad normal a las lineas de disloca-
cion.

El ndmero de dislocaciones estari dado por 1/D - 6/0 y por lo tanto
la energia por unidad de area resulta

Ly = £0-£ = G680  [fraD
& umr(r-v) b

£ge £o & (A"’ &”9)

La representacién grafica de esta =cuacién resulta como se indica en
la Fig. 19.

EAG

Fig. 19 Energia elastica de borde 8 de grano de bajo Aangulo en funcién de
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Eb se puede calcular con una aproximacién aceptable para & <s6°.
Para valores mayores la distorsién en el borde de grano empieza a ser
importante y las expresiones anteriores empiezan a ser una aproximacién
pobre. De la dependencia de E,_.con 8 que se muestra en la Fig.19,
resulta que si a dos bordes de hajo dngulo se unen para formar otro cuya
desorientacién es igual a la sumu, la energia del nuevo borde resulta menor
gue la suma de la de los dos por separado. Como se veri al discutir el
proceso de recocido, la creacién de bordes de grano de mayor &ngulo a
partir de los de bajo angulo puede ser un mecanismo que hagn disminair
la energia del cristal.

BORDES ROTADOS

Los bordes descriptos anteriormente contenian dislocaciones de borde
inicamente y estaban rotados uno con respecto a otro, alrededor de un eje
coatenido en el borde de grano. Otra forma en que se puede generar un
borde de grano es rotando un cristal coa respecto a otro, alrededor de un
eje perpendicular al borde de grano, en este caso se denominan bordes de
grano rotados y cuando la rotacién (diferencia de orientacién) es pcqueda
puedenser descriptos mediantz dos arreglos ortogonales de dislocacién de
hélice cuyas lineas est4n contenidas en el plano del borde de grano.

La Fig. 20 muestra el arreglo de los atomos en un borde rotado.
Cuando se trata de estructuras de empaquetamiento compacto (fcc y hep),
los bordes rotados se presentan usualmente en los planos compactos y
pueden sar descriptos por tres arreglos de dislocaciones de hélice, donde
cada linea de dislocacién esti orientada segflin las lineas de empaquetamien-
to compacto.

Un an4lisis de la dependencia de la energia del borde de grano rotado
en funcién del 4ngulo de rotacién o lo que es equivalente, de la densidad
de dislocaciones, muestra una ley del mismo tipo que para los bordes de
grano formados por dislocaciones de borde.

En general un borde de grano estard compuesto por dislocaciones de
hélice y de borde con diferente vector de Burger, sin embargo la estruc-
tura del grano puede ser relacionada a los dos casos limites de Fig. 18 y
Fig. 20 y la energia dependeri en funcién de la desorientacién segfin una
ley del tipo

Epg = 509/4“ /”19)
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Fig. 20 a) Los cilindros muestran el borde obtenido por la rotacién de
las dos mitades. b) Se muestra el arreglo atémico generado por
dos conjuntos de dislocaciones de hélice octogonales entre sf.



33

DIFUSION

Muzhos de los cambios que se producen en estado sélido, particulacmaente
a altas temperaburas, implican el desplazamicento de los dtomos e un Tuprar
a otro de la red cristalina mediante procesos d= difusidén. En este capitulo
se describirdn las leyes basicas que rigen estos procesos y se destacarin
algunos aspectos necesarios para cl estudio de las transformaciones de fase
en estado sélido y de los tratamientos térmicos.

ECUACION DE FLUJO

Como ya se menciondé anteriormente, la posicién de los Atomos 2n la

red cristalina no es fija, sino que estin oscilando alrededor de sus posicio-
nes de equilibrio con una amplitud que depende de la temperatura. Las ampli-
tudes de vibracién para una pzquefia fraccién de los atomos pueden ser tan
grandes que los mismos puzden llegar 1 saltar desde ol lugar que ocupan en
la red a posiciones vecinas. Cuando el material no estA ea astado de equili-
brio, el conjunto de saltos tiende en general a desplazar los 4tomos en una
direccién preferencial que resulta dada por el gradiente de pofencial quimico
existente, el cual en muchos casos coincide con el gradiente de concentracidn.

En lo que sigue se presenta una deduccidén de las ecuaciones de flujo,
considerando al gradiente de concentracién como fuerza impulsora de la difu-
sién. En la Fig.21 se representa esquemiticamente una bharva de material
de estructura cGbica con un gradieate de concentracién en la direccién X y
se muestran los planos 1 y 2 separados por una distancia A X, del orden
del pardmetro de red

—— - - - O

Fig. 21 Modelo donde se reprvzsentan los planos cristalinos 1 y 2 separados
una distancia A X.

Suponiendo que los atomos pueden saltar de su lugar en la red con
una frecuencia 7 y con igual probabilidad en cualquier direccidn, y si
se considera que el nimero de 4tomos sobre el plano 1 que difunde es ng

ftomos/cm2 y que la frecuencia de salto en la direccién X as I /5
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por tratarse de una estructura cGbica isotrépica; resulta que el nGmero de

dtomos que salta del plano 1 hacia el plano 2 dura un tiempo ot es[fh,)ﬁ-

D21 mismo modo, el ndmero de Atomos que saltan del plano 2 hacia e? plano
| resulta( g n.,_)d} , por lo tanto el flujo neto de 4tomos resulta

cm2

,._é: (ﬂ,-—-l’l;_)ft‘z J(Y'l' [d'z‘amaS]

Por razones pricticas es méis comodo escribir la ecuacién de flujo en
funcién de concentracién; esto se pucde hacer asociando a cada plano un
dado volumen, tal que

C = 1t
AX

= hz
C, Zx

de esta forma la ecuacién de flujo resulta;

J = ZI:' AX (CI‘CZ-)

Si se supone que la concentracién varia en forma continua en la direc-
cién X, se puede escribir para un dado instante de tiempo t:

'Dc;)
_Q =) AX
Ca= &y +@x A

.

por lo tanto resulta

J_r sz'zg)
T b DN ¢

donde el signo negativo indica que cl flujo tiende a reducir el gradiente
de concentracién.

Se define como coeficiente de difusién D a
<

= 2¢
2K/t

D
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y por lo tanto segin el modelo descripto D resulta:

b= ax*
2

y el fluyjo J resulta:

=-b2€ oo .
92X f‘ rimera ley de Fick

La expresion obtenida para el coeficiente de difusién, es valida para
cualquier estructura cGbica, siempre que la frecuencia de salto " no
dependa de la direccién cristalografica. Empiricamente se ha observado
que en la mayorfa de los casos D depende de la temperatura seglin una
ley de tipo exponencial que puede expresarse en la forma siguiente:

- &
D=0, & /er

donde

DO = factor preexponencial

Q = energfa de activacién [cal/mol]

T = temperatura absoluta a la que se produce la difusién
R = constante de los gases,1.99[cal/mol°K]

De los términos que intervienen en la definicién de D, se deduce que
la dependencia exponencial con la temperatura tiene lugar fundamentalmente
a través de [

En la deduccién de la ecuacién de flujo se considerd la variacidén de
la concentracién sobre una longitud del orden del parimetro de red y no
se tomd6 en cuenta la dependencia de la concentracién con el tiempo. Por
lo tanto, la ecuaciéon deflujo asi obtenida es vilida Gnicamente para situa-
ciones de flujo estacionario. Un ejemplo real en que se puede presentar flu-
jo estacionario, ocurre cuando se tiene hidrégeno almacenado en un reci-
piente de acero de pared delgada. El hidrégeno difunde en el acero a tempe-
ratura ambiente y puede llegar a establecerse un gradiente de concentracién
a través de la pared. Si Cy es la concentracién de hidrégeno en el interior
del tanque, con pared de espesor A y en el exterior del tanque Cyqg - O,
se puede hacer la aproximacién siguiente:

?SC_' _A_'_g :-—-.gﬂ.
DX AX @



36

Por lo tanto el flujo resulta,

J= DCy
Z&

La zcuacidén de flujo deducida anteriormente es vialida para difusién en
estado estacionario; sin embargo en la mayoria de los casos, la difusién
tiene lugar en condiciones no estacionarias, porgue la concentracién depende
de la coordenada y evoluciona en el tiempo.

Para deducir la ecuacién de flujo que describe los procesos no-estaciona-
rios, se puede considerar un esquema como el de la Fig. 22 donde se
representa una barra de material con una variacién de concentracién en la
direccién X, |

Q
X
~
whk--
N
R

()

Fig. 22 a) Curva de concentracién C(x); b) Flujo J(x) para esa curva
de concentracibén; c) un elemento de volumen donde entra un
flujo Jy y sale Jy

Para un instante de tiempo dado, se puede suponer que C y J tienen
los valores indicados en los gréaficos a) y b) respectivamente. De acuerdo
a este esquema si se counsideran dos planos separados entre si por una
distancia A X y se toma una superficie transversal A, el balance de masa
durante un intervalo de tiempo O,t requiere que se cumpla;

(J,~d2)Adt = Ac.A.AX

Y
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Si J es una funcién continua se puede expresar:

J

de donde resulta: J,—-J2_== -— 59)-:(}- A)(
t

Por la primera ley de Fick:
_?_-_‘) ~2 (D?_é
DX Y X\ X/

2 [p.%) - Ac

de donde

Considerando (f t lo suficientemente pequefio, resulta:

9 DC. QC Segunda ley de Fick
2x 9£

Dasde el punto de vista mateméitico, la solucién de esta ecuacibén se
simplifica mucho, si se considera D independiente de la coordenada, y por
lo tanto de la concentracibn, en cuyo caso resulta:

DDC)

Es de hacer notar que en muchos casos reales el coeficiente de difusi6on
depende fuertemente de la concentracién y s6lo es posible resolver la ecua-
ci6én de difusi6bn por métodos numéricos.
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DIFUSION EN ESTADO NO-ESTACIONARIO

Ea lo que sigue se describiridn las soluciones de la ecuacién de difusién
para dos casos particulares de sistemas no-estacionarios. Primero se des-
cribird un sistema que puede alcanzar una composicién homogénea en un
tiempo finito, como puede ser el caso de un lingote segregado. En segundo
lugar se describirid la solucién de un sistema de dimensi6én infinita (respecto
a la distancia en que la difusién es efectiva) como puede ser el caso de un
componente sometido a tratamiento térmico de carburacién, decarburacién u
otros tratamientos de superficie que producen cambio de composizién en un
espesor pequefio respecto del tamaiio del componente. En ambos casos se
considera a D independiente de la concentracidn.

a) Sistema que alcanza homogeneidad en un tiempo finito.

Un problema tipico que es necesario resolver permanentemente es la
determinacién del tratamiento adecuado (recocido) para lograr que un mate-
rial adquiera una composicién homogénea. Las causas por las que se obtiene un
una distribucién de elementos no-homogénea, en el caso de fratarse de una
aleacidén, estan ligadas intimamente al proceso de solidificacién y no serin
discutidas aquf. Con el objeto de simplificar la descripcién del proceso de
homogeneizacién, se describiri el proceso de difusién que tiene lugar en un
matzrial formado por una solucién sélida no-homogénea. La concentracién
se pusde suponer que varia en forma peridédica, como se muestra esquemaiti-
camente en la Fig. 23. '

C : .

(]

0 X=0 x=L X = 2L x

Fig. 23 La curva sélida describe la variacién inicial de concentracién
t=0. La curva de trazos describe la variacién de concentracién
después de un tiempo t=T.

Si la variacién de la concentracidén para el instante inicial t=C tiene
la forma 'que se muestra en Fig. 23, la condicién inicial resulta:



La solucién de la segunda ley de Fick parazesta condici6én inicial resulta
- Dt

cxp=Cc+/B Sem/(?’;_x. e 2?

Por lo tanto, la variacién de la concentracién .para la coordenada X_:-Z-{

resulta:
_ btn* ¢

C(X=zl)’é)= C+pe ¢ =C+8e "

2
donde T= %JD se define como tiempo de relajacién. En la Fig. 23 se
indica con lfneas de trazos el perfil de concentracién para t = € . En un
caso real la variacién de la concentracién seguramente no va a ser una
funcién senoidal como la descripta, pero en principio siempre es posible
hacer un desarrollo en serie de funciones trigonométricas y obtener la
solucién total como suma de las soluciones de cada componente. En este / 2
caso a cada componente i le corresponderi un tiempo de relajacidén Tl.' = &L 2
Resulta asi, que s¢ homogeneizarin primero aquellos componentes con o
longitud de onda £, menor.

Este resultado permite explicar una de las causas por las que el traba-
jado mec4nico previo, particularmente forjado y laminacién, acortan el tiem-
po de homogeneizacién pues reducen el espacio (longitud 1;) existente entre
las zonas de composicién diferente.

El tiempo de relajacién también se reduce al aumentar la temperatura
porque con ella aumenta el valor de D.

b) Sistema infinito

Se puede considerar infinito a un sistema de dimensiones algin orden
de magnitud mayores que la distancia efectiva de difusién. Como caso par-
ticular puede considerarse el de un componente de acero que es sometido
a un proceso de carburacién superficial, durante el cual se incorpora car-
bono a la superficie. Si el tratamiento de carburacién se realiza en una
atmbsfera rica en CO es posible incorporar carbono al material sélido
cuando se produce la reaccién 2CO == COy + C; ajustando la relacibén
CO/COg9 convenientemente, se puede mantener una concentravidn constan-
te Cg de carhono en la superficie. La penetracién de carbono en el acero
cuyo contenido inicial es Cgp, depende del tiempo y de la temperatura.

En la Fig. 24 se muestran esqueméiticamente los perfiles de concen-
tracién obtenidos después de diferentes tiempos de recocido a una misma
temperatura.
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Fig. 24 Curvas de concentracién obtenidas después de diferentes
tiempos de difusién cuando la concentracién inicial es Cg
y la concentracién en la superficie Cg se mantiene cons-
tante.

Se puede observar en la Fig. 24 que el valor de QCA ’()x—o
disminuye a medida que aumenta el tiempo de recocido, lo que Bquivale
a decir, que la velocidad de penetracién disminuye cuando aumenta la
penetracién o sea cuando aumenta la distancia efectiva de difusién. Si se
considera un valor medio de D, es decir, se supone que D no varia con
la concentracién y que la concentracidén 'Cs no varfa con el tiempo, la
solucién de la ecuacién de difusién resulta:

C (X,t) = C. - (C —C)‘/ ——5——)
s s 0 3(2\/-5_

donde 2 2
f-2 <
e &
by = f %7
Var A
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z fe z fe
0 0 1 0,843
00 1 1,2 0,910
~00 -1 1,5 0,966
0,2 0,223 2,0 0,995—-
0,4 0,428 2,5 0,9;;g-
0,6 0,604

0,8 0,742

Comunmente se define como profundidad de penetracién a una profun-
didad en que se cumple la siguiente relacién de concentraci6én

C‘s"’Cqs' 05-- x
CS_Q - T j[e —-2——75—-;

Usando los valores de la tabla anterior, resulta Xq 5 =~ Yt
un resultado similar se obtiene para cualquier concentracién entre Cgy
CO encontrindose siempre que el cambio de concentracién es proporcional
a VT)E De este resultado surgen varias conclusiones importantes:

1) La velocidad de penetracién resulta proporcional a VD/f_-

2) Cualquier componente de espesor igual a varias veces \/D.t puede
™
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ser considerada como infinita para este tipo de anilisis.

3) Este resultado es anilogo al obtenido en el tratamiento donde se conside-
r6 difusién en un sistema con '"picos't de concentracién a distancias 1
y que tienden a homogeneizarse por difusién, cuyo resultado fue:

rA
v= L /X
7D

En el caso de un sistema infinito se consideraron tiempos fijos y se
determiné la penetraci6én, obteniéndose una relacién completamente similar
a la obtenida en sistemas que alcanzan la homogeneidad en tiempo finito.

Al describir el sistema infinito se consider6 un proceso de carburacién,
suponiéndose Cg superior a CO del material. Si en el ejemplo anterior la
relacién CO/002 fuese menor que determinado valor puede ocurrir la reac-
cién opuesta, es decir, decarburacién. En este caso, si se mantiene concen-
tracién nula de carbono en la superficie Cg =0, 1a solucién fde la ecuacién
de difusién resulta: '

Clxt)= G & (T

Cyando el proceso de difusi6én tiene lugar entre dos materiales de compo-
sicién C1 y Cz, como se muestra esquemAticamente en Fig. 25

Fig. 25 Curvas de concentracién obtenidas por difusi6n en una unién de
dimensi6én X infinita, considerando D independiente de la compo-
sici6n. ‘
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la solucidén de la ecuacién de difusién resulta:

Clit)= Cav Sz f (X2)

MECANISMOS DE DIFUSION ATOMICA

Algunos de los modelos atémicos que se han propuesto para explicar

la difusién en metales, son los siguientes:

a)

b)

d)

Mecanismo de intercambio por anillo: en este modelo el 4tomo que
difunde, intercambia posiciones en la red, mediante una rotacién co-
rrelacionada de dos o més Atomos. El flujo de 4tomos en una direc-
cién es balanceada por un flujo en la direccién opuesta. En la Fig.
26 a, se muestran ejemplos del mecanismo de anillo para el caso
de dos y cuatro atomos.

Difusién por intersticiales: en este modelo la difusién se realiza por
medio de defectos intersticiales. El 4tomo que difunde se mueve ocupan-
do posiciones intersticiales o desplazando otros Atomos vecinos a posi-
ciones intersticiales, como se indica esqueméiticamente en la Fig. 26 b.

Difusi6én por vacancias: el Atomo que difunde, intercambia posiciones
con vacancias en la red. La velocidad de salto a la vacancia puede ser
diferente para los diferentes Atomos que componen el metal, Fig. 26 c.

Difusién por relajacibén: el 4dtomo se mueve alrededor de uno o més
defectos de la red, por arreglo (relajacién) de una regién localmente
distorsionada.
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Fig. 26 Representaci6n esquemética de diferentes mecanismos de

difusién atémica, a) difusién por anillo; b) difusi6én por in-
tersticiales; c¢) difusiébn por vacancias.
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CONCENTRACION DE DEFECTOS PUNTUALES EN EQUILIBRIO

Experimentalmente se observa en muchos casos que los metales y alea-
ciones tienen a cada temperatura, después de alcanzar el estado de equilibrio,
una concentracién caracteristica de defectos puntuales tales como vacancias
o intersticiales. Esta conccutracién puede explicarse en base a la contribuci6n
de los diferentes defectos a la energia libre del material, a presién y tempera-
tura constantes, y puede demostrarse que el valor minimo de la energia de.-
Gibbs que corresponde al estado de equilibrio se obtiene para una concentra-
ci6én de defectos no-nula.

La energia libre a P y T constantes, estd definida por G = H - TS,
donde H representa el calor total (que en un sélido a presién atmosférica
es aproximadamente igual a la energfa interna) y S es la entropia.

En lo que sigue se describird la contribucién a la energfa libre para el
caso de una concentracién pequeiia (solucién diluida) de vacancias. Tratafidose
de una concentraci6én en qué N <& 1 puede suponerse que la contribucién a
H depende linealmente con la concentraci6én. La contribucién a la entropfa
puede dividirse en varias componentes, pero las méis importantes tratdndose
de defectos en solucién homogénea, son la entropia de mezcla y la entropfa
de vibracién. Esta Gltima componente esti asociada a la perturbacién provo-
cada por el defecto en el espectro de vibraciones de la red. El valor de la
entropia de mezcla Sy Se exPresa en termodinimica por la ecuacion;

Sm= -R [ N, InN, - (1-N) ln (l-NV)]
la que para una solucién muy diluida en que NV-—> O, se puede expresar

s = -RNV InN
\'4

Esta ecuaci6n destaca un aspecto de importancia fundamental, pues
muestra que Sy, aumenta con la concentracién N en forma logaritmica.

Las contribuciones a G descriptas anteriormente se representan esque-
méiticamente es la Fig. 27, donde se muestra la variacién de H, Sy v G
en funcién de N v’
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Fig. 27

La expresién gue describe NV en funcién de la temperatura puede dedu-
cirse suponiendo una variacién de la concentracién en 5 N, alrededor del
valor NV de equilibrio.
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Dado que G = H - TS_rn

5(7 = %) y/Va,"“"‘ T__ﬁ._‘g ")—)‘/u—

DN, On.
TP “rr

Al suponer una solucién diluida en que N << 1, pucde hacerse la
aproximacién siguiente:

4\~ AM. [9%19_1.‘ di:fesmcién]

mol de vacancias

El término de entropia puecde expresarse en dos componentes:

a) vibracional ( A S,)/mol
b) de mezzla

Sy o2 N b — (1-1e) b (1-1)]

S 09— 2 N S M K/
A/‘,'

\m\)

D

de donde
0 = [ At ~T AS- +T £ LrN: | SN~

El minimo relativo esti determinado por la condicién “=

_A_/iu‘ -74 S.'-) —_ _A_é»'
‘ ': M/’ = e T I — RT

—

Para el caso de vacancias AHV paede ser del orden de 23 keal/mol o
lo que equivale a lev/vacancia. En cambio para el caso de defactos inters-
ticiales comunmente resulta A Hi>>AHv’ y por lo tanto para el estado de
equilibrio casi siempre se tiene N; <« N.

Las leyes de difusién descriptas anteriormente, son aplicables a los
gradientes de concentracién de defectos creados por cambios de tempera-
tura. Por otro lado, los bordes de grano y las dislocaciones actdan como
fuentes de defectos (principalmente vacancias) y cuando un material se
calienta dzbe esperarse cierto tiempo (tiempo de relajacién) para alcanzar
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la concentracién y distribucién homogénea correspondiente al estado de
equilibrio.

DIFUSION EN VOLUMEN Y DIFUSION EN BORDE DE GRANO

Se ha establecido a través de la experiencia, que la frecuencia de salto
de un 4tomo en un borde de grano u otra zona de alta concentraci6n de de-
fectos puede ser varios 6rdenes de magnitud superior a la frecuencia de
salto en la red cristalina sin defectos. Un ejemplo de la contribucién de

los bordes de grano al coeficiente de autodifusién aparente en Ag se mues-
tra en la Fig. 28.

Temperature, °C

900 800 700 600 500 450 400 350
L LA DL | ! ¥ T ! v I

o Polycrystal

4 Single crystat

-10

Do = (2.3 X 107%) exp i;.;‘_og

log D

-14
0.80 1.00 1.20 1.40

(1/T) x 103

Fig. 28 Valores del coeficiente de autodifusién de la plata en probetas
monocristalinas y policristalinas (Tumbull D, en "Atom Movements'
p. 129, American Society for Metals, 1951).

Considerando la ecuacién empirica

- &
D= Do & /er

Resulta: @ d(/hb)
R A(lYr)

Se puede observar que los datos experimentales se agrupan en dos
rectas y que a temperaturas menores de A 600°C la importancia de los
bordes de grano empieza a ser notable. Si el coeficiente de difusién en
borde de grano (Db) es mucho mayor que el coeficiente de difusién en
volumen (D) la diferencia de penetracién en las proximidades del borde
de grano puede permitir determinar la relacién Db .

Dy
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Sin embargo, una forma de considerar la importancia de los bordes
de grano respecto del volumen en el rango de temperatura en que ambos
mecanismos son importantes, es discutir el coeficiente de difusién medio
(o frecuencia media de salto) promediado sobre un volumen que contiene
varios bordes de grano.

Segin la Fig. 28, a 600°C el coeficiente de difusién aparente D ap.
se duplica por la presencia de los bordes de grano. En plata policristalina
el tamafio de grano puede ser ~ 1/mm, y si se considera el borde de grano
de un espesor de ~ 3 A, la fraccién de Atomos en borde de grano respecto
al volumen resulta ~ 10"6, dado que esta ‘:pequefia fraccién (f) de 4tomos
duplica la frecuencia media efectiva [T} se tiene que cumplir

M= rz-l--Fr'baz?/;
[es = 10°F7

Un anilisis mAs riguroso indica que en la plata a 600°C se tiene
Db, 109
Dy

de donde

El hecho de que la pendiente observada, a baja temperatura, en la
Fig. 28 sea menor que la correspondiente a los datos de alta temperatura,
es debido a que la energia de activacién para difusi6én en borde de grano
es menor(aproximadamente la mitad)que la energia de activacién para di-
fusi6én en volumen. Notar que a temperaturas altas Db >> Di, aunque la
contribucién de log bordes de grano al valor (D ap.) es menor, porque
la fracci6én de atomos en borde de grano (f) es muy pequefia. Para metales
policristalinos los bordes de grano empiezan a contribuir en forma impor-
tante a la difusién, a temperaturas menores que 0.75 a 0.8 T pusién®
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RECRISTALIZACION

Todo cambio espontdneo que se produce en un metal o aleacién hace
evolucionar el material hacia un estado termodinimico de menor energia
libre, independientemente de cuidl sea el mecanismo que produce dicho
cambio. Ademis se observa experimentalmente, que la tendencia hacia el
estado de menor energia li bre o estado de equilibrio, es tanto mayor
cuanto mayor el apartamiento inicial de ese estado.

Cuando los metales y aleaciones gon deformados en frio, se introducen
en su estructura defectos que cambian sus propiedades ffsicas y mecénicas,
habiéndose observado que la concentracién de defectos puntuales y disloca-
ciones dependen fuertemente del trabajado en frfo y son los responsables
principales de los aumentos de endurecimiento y fragilidad observados. En
general los efectos de la deformacién en frfo son tanto méds permanentes
cuanto menor sea la temperatura a que se mantiene el material después
de 1a deformacién. Cuando se aumenta la temperatura tienden a producirse
cambios generando estados méis cercanos al de equilibrio y por lo tanto el
material queda en condiciones de ser deformado nuevamente.

La evolucién hacia el estado de equilibrio.en funcién de la temperatura
de calentamiento ha sido estudiada mediante técnicas diferentes y los re-
sultados obtenidos, particularmente en metales puros o con contenido de
impurezas controlado, har permitido identificar mecanismos que actan a
nivel microscépico. En el caso de metales y aleaciones de uso comercial
las dificultades para idefitificar dichos mecanismos o predecir valores
cuantitativos de propiedades son enormes; aunque la gran cantidad de in-
formacibén experimental existente admite una interpretaci6n cualitativa que
es de gran importdncia tecnolégica.

En este capftulo se describirdn los principales procesos que tienen lugar
durante el calentamiento, partiendo de baja temperatura, de un metal que
previanme nte fue deformado en frio. Se considerarin los procesos siguientes:

I) Recuperacién
- formaci6n y migracién de defectos puntuales
- poligonizaci6n

II) Recristalizacién Primaria

nucleacién y crecimiento

cinética de recristalizacién

efecto de elementos en sojucidén sélida
trabajado en caliente

leyes empfiricas de la recristalizacién

II) Crecimiento de Grano
- efecto de partfculas dispersas en el crecimiento de grano

IV) Recristalizacién Secundaria
- texturas de recristalizacién
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) RECUPERACION

Se denomina asf a la etapa en que se producen cambios a nivel microscéo-
pico que no afectan el aspecto de los bordes de grano cuando la microestruc-
tura es observada o6pticamente. El proceso de recuperaci6n .puede dividirse
a su vez en dos partes: la primera a baja temperatura, se asocia a la varia-
cién de contenidos de defectos puntusles, y la segunda, a temperatura superior,
se asocia a la variacién en el contenido y distribucién de dislocaciones. Es
obvio que en la mayorfa de los casos no puede establecerse una separacibén
bien definida entre los diferentes procesos, y los efectos observados son el
resultado de la superposicién .de varios mecanismos. Con el objeto de iden-
tificar los mecanismos actuantes se han realizado experiencias en condicio-
nes en que es altamente probable que los efectos observados puedan ser
asociados a un mecanismo determinado. De acuerdo a lo descripto en difu-
si6én, a cada temperatura del sélido corresponde una concentracién de defec-
tos puntuales en estado de equilibrio; también se mencioné que para alcanzar
el equilibrio se requiere cierto tiempo dado por las leyes de difusién. La
concentracién de defectos en equilibrio es tanto mayor cuanto menor es su
energia de formacién, es por esta razbén, que en general el mayor nGmero
de defectos generados por accién térmica corresponde a vacancias. Varias
son las propiedades sensibles a la concentracién de defectos puntuales, pero
una simple de medir es la resistividad eléctrica. La alta sensibilidad de la
resistividad a la concentracién de defectos deriva de que la longitud de onda
asociada a los electrones de conduccién, es comparable al tamafio de los
defectos puntuales. En primera aproximacién la resistividad eléctrica
puede suponerse compuesta de las composiciones siguientes:

P=Pom +Po + LPwm - PO
difusién impurezas vacancias ~ dislocaciones
térmica

donde:

_)0 (T) es la contribucién debida a las vibraciones de los 4tomos (iones)
alrededor de sus posiciones de equilibrio por accién térmica: f (c) es

la contribucién causada por impurezas en la red; f (d) es debida a las
dislocaciones y es en general muy pequefia; f (v) es debida a la concen-
traciéon de vacancias Ny y puede suponerse proporcional a la misma pues
la concentracién de vacancias generadas por acci6én térmica puede suponer-
se pequefia. De acuerdo a esto es posible determinar la energia de forma-
cién de vacancias, haciemo el experimento siguiente:

Se mide la resistividad eléctrica de una probeta bien recocida (bajo Ny),
a temperatura fija, por ejemplo nitrégeno liquido. Luego la probeta se
calienta a una temperatura determinada y se mantiene hasta alcanzar el
estado de equilibrio a esa temperatura; seguidamente se templa lo més
rédpido posible y se mide la resistividad nuevamente a temperatura de
nitrégeno liquido. El cambio (aumento) de resistividad puede suponerse
proporcional a la concentracién de vacancias en equilibrio NVe a la tem-
peratura desde la cual se templa Ty, por lo tanto se tiene,



AP =< N, (F)

Se ha observado experimentalmente que la concentracién de vacancias
depende de la temperatura en la forma
_4/1‘5/

A)ch/\/ AQPT

H

d(gnﬂa — — AHv

S ————

2 (Vr) ol

Con experimentos similares al descripto se han obtenido en varios
materiales relaciones lineales entre Zn APy /7% calcul4dndose
asf los valores para la energia de formacién de vacancias AHV En el
experimento descripto, la energfa AHy calculada corresponde a la energia
de formacién de vacancias por accidén térmica, aunque las vacancias pueden
también formarse por procesos de irradiacién o deformacién plistica.

Es posible hacer la determinacién de la energfa de migracién de va-
cancias A Hpyv analizando la dependencia entre la temperatura y la velo-
cidad de variacién de la resistividad durante recocidos isotérmicos, su-
poniendo que la velScidad de variacién de A F es proporcional a la velo-
cidad de aniquilacién de las vacancias durante el recocido. Si las vacan-
cias difunden individualmente a sumideros, por ejemplo bordes de grano,
donde se aniquilan, y éstos permanecen a distancias fijas 1, es posible
describir NV en funcién de la coordenada y del tiempo mediante la expre-

si6én siguiente. .D,V‘sz

A/(x{) /\/ ﬁw(xi‘ ~ 4p

Considerando A/’ <>( Ny (x,t) y graficando ln Af’ vs t se obtiene
una recta de pendiente - / o sea una medida del tiempo de relajaci6n
a esa temperatura. Dado que es diffcil conocer el valor de [, resulta con-
veniente medir //z;'a dos temperaturas diferentes y suponer que fno
cambia al pasar de una temperatura a otra. De esta forma haciendo el
cociente entre los dos valores es posible despejar el valor A Hoyv-

En la figura 1 se muestra esquemédticamente la variacién de In A;’ vs t
a dos temperaturas diferentes, a partir de la cual se puede calcular
A Hpyy de la forma siguiente:
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Fig. 29

Representaciéon esquemaética de %ﬁg)& Vs, t
si la concentracion de defectos decae exponcencialmente
con el tiempo de recocido. El cambio en la pendiente
resulta del cambio de temperatura de recocido.



Se ha observado en varios metales y fleaciones que las energfas
de activacién medidas para autodifusién A H son aproximadamente
iguales a AHv + AH»v 1o cual confirma la existencia del meca-
nismo de vacancias.

Cuando un metal que ha sido deformado en frio es recocido resulta
de interés distinguir qué tipo de defectos reduce su concentracién prime-
ro. Un método utilizado para ésto, es recocer durante intervalos cons-
tantes de tiempo a temperaturas crecientes y registrar la variacién
de la concentracién de defectos. Si las energlas de migraci()nAHm son
diferentes para cada tipo de defecto se obtendri un gréfico semejante
al indicado en la figura 30.

( Ny +M)
A"/m2> A/?’m
a) 1! / !
' |
|
7 %7
i |
o (N + Nz) E E
a7 i !
M /TL A
) : H
r 7, r

Fig. 30 a) Contenido total de defectos en funcién de la temperatura
durante calentamiento continuo, cuando inicialmente hay dos
tipos de defecto presentes.

h) Variacién del contenido de defectos con la temperatura
de recocido cuanrdo ambos migran con energia de activacién
diferente.
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Curvas esquemaiticas obtenidas, por calentamicnto n velocidad constante,
en una probeta que contiene dos tipos de defectos con .diferente energia de
activacién.

(a) Variacién de la concentracién total de defectos.
(b) Velocidad de cambio de concentracién con la temperatura.

Las temperaturas T; y Ty indicadas en la figura 2 dependen tanto de
la velocidad de calentamiento como de la distancia entre sumideros y ener-
gia de migracién. Sin embargo un calentamiento continuo desde baja tempe-
ratura, puede permitir obtener informacién para identificar defectos que
difieren en un 10% o m4s en el valor de A Hy,-

Existe una relacién entre la energia de migracién y la temperatura en
que se observa el pico de aniquilacidén, la cual indica que dicha temperatura
aume nta a medida que se incrementa AHm y viceversa.

En los metales o aleaciones trabajados en frio, la distribucién y concen-
tracion de defectos es extremadamente compleja, pero su evolucién durante
el recocido de recuperacién permite destacar algunas caracteristicas gene-
rales. En las primeras etapas del recocido, son los defectos puntuales los
que migran y/o se aniquilan reduciendo la energfa libre y provocando, como
ya se mencioné, cambios en la resistividad eléctrica.

Las propiedades mecénicas, la tensién de fluencia por ejemplo, son
afectadas fundamentalmente por el cambio en la estructura de dislocaciones.
Durante la recuperacién, también se producen cambios en la evolucidén (di-
sipacién) de energia térmica debido a que el material pasa a un estado méis
estable. Un ejemplo de los cambios producidos en cobre durante el calenta-
miento se muestra en la figura 31.
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Fig. 31.Potencia disipada y variacién de la resistividad
eléctrica en funcién de la temperatura de calentamiento.
Probeta de alambre de cobre trafilado a -195°C hasta un
alargamiento efectivo del 54%. Velocidad de calentamiento
2°C/min (Clarebrough L., Hargraves M. y Loretto M., en
"Recovery and Recrystallization of Metals', Himmel L.(ed)
p. 84, AIME and Interscience Publishers, 1963).
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Comparando los resultados de recuperacién de diferentes metales puros,
se ha observado que la energla de activacidén para autodifusién y la energfa
de activaci6én para la migracién de vacancias AHmv crecen linealmente
con la temperatura de fusién T¢. Esto permite expresar la temperatura a
que un dado proceso de difusién tiene lugar, en términos de la fraccién
(T/Ty). Si (A/-/my ) es aproximadamente igual para todos los metales, el
valor de f e“%" también seri aproximadamente igual para todos
los metales para un dado valor de (T/Ty).

Segln la figura 3 la aniquilacién de defectos puntuales se produce a
temperaturas comprendidas entre 0.09 y 0.2 T¢ mientras que la recupera-
cién y recristalizacién se produce alrededor de 0.33 Ty.

POLIGONIZACION

Durante la etapa de recuperacién la densidad de dislocaciones tiende
a reducirse y en algunos casos se produce el "ablandamiento'' del material
sin llegar a recristalizar.

La distribucién y tipo de dislocaciones presentes en el material defor-
mado depende, entre otras cosas, del modo de deformacién, como ser la-
minado, estirado, doblado, etc. Se ha observado que la densidad de dislo-
caciones generadas por deformacién previa tiende a disminuir durante el
recocido, mediante procesos térmicamente activados con energfas de acti-
vacién del orden de la requerida para la difusién de vacancias.

Otro proceso por el cual el material deformado puede reducir su ener-
gfa libre, es por reordenamiento de las dislocaciones, de forma tal, de
minimizar la energfa elastica; este proceso permite que las dislocaciones
forman 'paredes" o bordes de subgrano y se denomina poligonizacién.

Un ejemplo de poligonizacién se muestra esqueméiticamente en la Fig.
32; donde un monocristal ha sido deformado por doblado y luego recocido
produciéndose el reagrupamiento de las dislocaciones en paredes normales
a los planos de deslizamiento.
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()

(b)

(c)

Fig. 32

(a) Monocristal antes de la deformacién por doblado mostrando los
planos a 45° sobre los que se producen las maAximas tensiones
de corte durante el doblado.

(b) Exceso de dislocaciones de unisigno generado por la deformacién
pléstica.

(c) Paredes de dislocaciones (poligonizacién) después del recocido a
alta temperatura.

(Hibbord W. and Dunn A., Acta Met. 4, 306-1965)

) RECRISTALIZACION PRIMARIA

Se denomina asi a la etapa en que se genera una nueva estructura
por un proceso de nucleacién y crecimiento, en el cual ciertos nGcleos
crecen a expensas de la matriz deformada y eventualmente llegan a con-
sumirla en forma total. La nueva estructura esti separada de la matriz
deformada por medio de un limite (intercara) bien definido, siendo ésta
una diferencia esencial con el proceso de recuperacién en la que la tran-
sici6én entre zonas con diferente grado de recuperacién se hace en forma
mais o menos continua.

- Nucleacién y crecimiento: Durante el recocido del material deformado
ciertas regiones con alto contenido de defectos ‘dislocaciones) se transfor-
man en material con menor contenido de defectos, seobserva experimental-
mente que en el material deformado hay zonas preferenciales para la nu-
cleaci6én tales como bordes de grano, bordes de precipitados, y zonas
altamente deformadas. Cualitativamente, se puede explicar la preferencia
por estos lugares por tratarse de zonas de alta energia, por ejemplo, se
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observa que algunos bordes de grano del material deformado son lugares
muy probables para 1a nucleaci6n y crecimiento. Es posible explicar el
comportamiento de los bordes de grano usando un modelo bidimensional
como el que se muestra en la figura 5, en esta figura se pueden ver
ciertos bordes de grano en los que no se hace aparente la continuidad de
la estructura a través de los mismos, y normalmente se denominan inco-
herentes. Los bordes de grano incoherentes son elementos favorables para
transformar el material durante su avance, reduciendo el contenido de
defectos al correspondiente en estado de equilibrio.

Un mecanismo de nucleacién identificado, es el denominado migracién
de borde de grano inducida por deformacién; cuando este mecanismo opera,
un borde de grano empieza a avanzar en la regién deformada de un grano
vecino, generando una zona de material recristalizado. Un ejemplo de este
mecanismo de nucleacién y crecimiento se muestra en la Fig. 34.

Fig. 34. Migracién de borde de grano inducida por deformacién en
aluminio puro. Las zonas de aspecto uniforme entre granos corres-
ponden a material libre de deformacién.

(Beck P.A., and Sperry P.R., J.Appl.Phys. 21, 150-1950).

4
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Fig. 35. a) Representacién esquemética de una banda de

deformacién vy
de un borde de grano, mostrando la curvatura de los pla )

b) Re tacid e nos cristalinos.
Presentacion esquemética de los nicleos de material recristalizado
en cada caso.

Otro proceso de nucleacién.y crecimiento suele operar cuando el
material presenta zonas en que ha sido fuertemente deformado. En
estas zonas los nficleos que aparecen pueden no guardar ninguna rela-
cién de orientacién con la matriz deformada. En la figura35 se mues-
tran esqueméticanente dos casos en que la deformacidén es altamente
no homogénea y se han generado nidcleos de material recristalizado.

Los procesos que ocurren durante el recocido en una zona que ha
sido altamente distorsionada, como se muestra esqueméiticamente en
la figura35h, incluye la recuperacion como se describié auteriormente.

En la figura 8 se muestra la evolucién del proceso de recuperacién
de un monocristal de hierro. En particular, en la figura36 se muestra
la "marafia" de dislocaciones después de un corto recocido a baja tempe-
ratura. En la micrograffa de la figura36 b se observa la microestructura
después que se ha producido un reordenamiento y aniquilacién de las dis-
locaciones. Puede observarse que la mayorfa de las dislocaciones formando
marafia han desaparecido o se han reordenado formando bordes de grano
de bajo 4ngulo. El 4rea que se muestra en la figura36 c es de la misma
probeta de b pero de una regién que contenia una banda de deformacién.
Durante el recocido la banda‘de deformacién se ha transformado en
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pequefios subgranos. El crecimiento preferencial de alguno de estos sub-
granos puede transformarlo en un verdadero nficleo de material recristaliza-

do que crezca a expensas de la matriz deformada.

Fig. 36

(a) Micrograffa electrénica de un cristal de hierro laminado 80% y
recocido 20 min. a 400°C.

(b) Similar, recocido 5 min. a 600°C.

(c) Igual que en (b) pero mostrando una - reglén que tenia una banda
de deformacién. y

(Hsun Hu, en "Recovery and Recrystallization of Metals", p. 311,

AIME and Interscience Inc., Publishers 1963).

i



62

Cinética dc recristalizacién: Sc denomina asf a la ley de variacidon de

la fraccién recristalizada en funcién del tiempo. En lo que sigue se
describirin algunos modelos que permiten deducir en forma aproximada
aunque muy simple las ceuaciones que relacionan la fraccién recristali -
zada en volumen para un dado tiempo X(t), con el nimero de nicleos

y la velocidad de avance (G) de la intercara. Cuando la intercara avanza
en un material deformado, la fraccién dec material recristalizado cambia
en el tiempo y dicho cambio puede expresarse de la forma siguiente: -

_ AXE)_ 46
P

donde:

A = 4rea de intercara por unidad de volumen y que al tiempo t avanza
con velocidad G.

En el caso particular en que todos los néicleos sean activos para X[(/
X() << 1, lo que implica nucleacién saturada, la variacién de X con t,
estari determinada por la variacién de A con el tiempo y la representa-
cién grafica de X(t) vs t tendri la forma indicada en la figura37.

Xro)
10

4

Fig. 37. Fraccion transformada en volumen X(t) en funcién del tiempo,
en una transformacién que procede por nucleacién y cricimiento.

Si n es el nimero de lugares de nucleacién por unidad de volumen y
la nucleacién ocurre muy réipidamente,resulta:

3
X(t)= g_ wrm (Gt) para X(t) << 1

Cuando los nuevos granos crecen, se alcanza up limite en que em-
piezan a ''tocar' uno con otro, lo que hace que comience a
disminuir por la disminucién de A. La ecuacién valida para todo tiempo,
con n niicleos distribuidos al azar y G constante, resulta:
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X(t) = / — ex/,»/;;é 77,7/5297

En el proceso de recristalizacion es de interés conocer el tiempo
en que X(t) alcanza un determinado valor; dado que es diffcil determinar
el tiempo en que X(t) = 1, normalmente se calcula el tiempo en que se
obtiene X(t) = 0.5; de la ecuacidén anterior resulta:

. = ,G/_ (‘a;ff)/é

Comunmente se observa que G depende de la temperatura segfin una
ley del tipo G = Be~ €7y por lo tanto si el nfimero de nficleos no
es funcién de la temperatura, se puede medir la energfa de activacién Q,
representado gréificamente ( tc»,s’ Vs, //;37- )‘

Como se menciond anteriormente, en la mayorfa de los casos, la
nucleacién es preferencial; en general se observa la secuencia de nu-
cleacidén siguiente: (1) esquinas donde se unen méis de dos granos, (2)
aristas donde los bordes de grano se unen, (3) superficies de borde de
grano, y (4) nucleacién en volimen. En la figura 38 se muestran es-
queméiticamente diferentes lugares posibles de nucleacién.
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83quiina

volumen

borde

Fig. 38. Representacién esquemética de la formacién de nGcleos en esquinas,
aristas, bordes de grano y volumen respectivamente.

La dependencia de X(t) con el tiempo esti determinada también por
la "geometria'" del lugar de crecimiento de la forma siguiente:

Si n = nGmero de esquinas activas, por unidad de volumen

| 3
X(f)-'l’ :g 77‘(62() & para X(t) & 1

Si L - longitud de aristas activas, por unidad de volumen

X)= 77//‘2[ =774 (étjz para X(t) << 1

Si A = 4rea de borde de grano activa, por unidad de volumen
Xp= Alat) para X(t) &1

Cuando la nucleacién es dependiente del tiempo, la ecuacién que
relaciona X(t) con las otras variables puede deducirse de la siguiente
forma:

Si N = nGmero de nhcleos por unidad de volumen y por unidad de tiempo



El volumen de un nicleo esférico al ticmpo t sera:

Vo 4 7 (ct)’

y si hay un tiempo de incuvacién ., el volumen del ndcleo serA:
- — »"
V= 3‘4 rlat-<)f

por lo tanto el volumen transformado en un tiempo d{ , ser4:

VNALT

En base a las hipétesis anteriores la fraccién transformada al tiempo
t, para X(t) ¢<1 resulta:

. t 3 -3, 4
X(t)= LTNG y (=) = TnG’t
La ecuacién .vilida para todo t, resulta:

X)) = /- @(}D[—- 77’/\;6%‘7

El tiempo para obtener X(t) == 0.5 resulta:
£t (4%2 74
as T oY N
Dado que se ha considerado la velocidad de nucleacién N constante,
el niGmero aproximado de granos por unidad de volumenmra X(t) = 0.5
resulta N, f: o sea:

IV
Ntu..; "{5

si se considera que d es el didmetro medio de grano recristalizado, el
nimero de granos por unidad de volumen seri proporcional a:

3{:_3,_-_-» /\/tqs. :(G/_Y) 4

LEYES EMPIRICAS DE LA RECRISTALIZACION

La informacién empirica obtenida sobre procesos de recristalizacién
es muy grande, pero todavia no se tiene un conocimiento preciso de los
mecanismos atémicos operantes, como para poder efectuar célculos cuan-
titativos desde ''primeros principios'. Sin embargo, de un estudio compa-
rativo de los datos obtenidos sobre recristalizacién, se ha podido estable-
cer un conjunto de leyes que resumen el conocimiento empirico sobre el
tema y son aplicables en general a metales, aleaciones y ceridmicas de-
formables.

Los objetivos buscados con la recristalizacién son recuperar las
propiedades que el material tenfa antes dec la defornwecién y a veces tratar
de obtener un cambio del tamafio de yrano. Se denomina temperatura de
recristalizacién a aquella temperatura de recocido que permite recristali-
zar en un tiempo dado. Por conveniencia en las especificaciones técnicas
de los materiales, se suelen indicar tiempos de una hora. En la figura 39
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se muestra el cambio de algunas propiedades, causado por la recristali-
zacién, en funcidén del porcentaje de deformacién y de la temperatura de
recocido para el caso particular de alambre de cobre trefilado.
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TEMPERATURA e forcocwo °C

Fig. 39. Variacién de algunas propiedades del alambrc de cobre puro,
para diferentes porcentajes de reduccién en frfo en funcién de la tem-
peratura de recocido. Tiempo de recocido 1 hora.

(Smart J., Smith A. and Phillips A., Trans.AIME,143, 272-1941).

En forma general se ha observado que la temperatura de recristaliza-

cién depende del tiempo de recocido, la cantidad de deformacién en frio, .
etc., en la forma siguiente:

1.

La temperatura de recristalizacién crece para tiempos de recocido
menores. Es decir,para recristalizar en menor tiempo es necesario
aumentar la temperatura.

La temperatura de recristalizacién decrece con £l aumento de 1la de-
formacién en frio.

El tamafio de grano recristalizado depende principalmente de la canti-
dad de deformacién en frio y decrece con el aumento de la misma.
Para una deformacién dada, la temperatura de recristalizacién aumen-
tard con:

- el tamafio de grano del material deformado

- la temperatura de trabajado en frio

- una velocidad de calentamiento baja

La dependencia de la temperatura de recristalizacién con las diferentes
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variables ha sido establecida principalmente para materiales puros o alea-
ciones de una sola fase. Cuando se trata de materiales de méis de una fase
las dependencias descriptas pueden ser algo diferentes, particularmente en
lo referente a tamafio méximo de grano, ya que dicho tamafio puede quedar
limitado porque en estado recocido cada fase ocupa una fraccién del volumen
determinada.

En la pig. 40 se muestra la variacién del tamafio de grano con.el
porcentaje de deformacién y con la temperatura de recocido, para el hierro
y para tres aceros diferentes. Puede observarse que aparece una zona
critica en deformacién y temperatura para la que el crecimiento de grano
alcanza valores méximos. Conviene destacar que cuando el material es
deformado en frio pldsticamente, cualquiera sea el método utilizado, se
introducen anisotropias en sus propiedades debido a la orientacién prefe-
rencial o textura que se genera por la deformacién. La macroestructura
de 'fibras'" como se la suele observar normalmente es un ejemplo de los
efectos de la deformaci6én. Por otro lado cuando el material recristaliza
puede generar una microestructura que vista 6pticamente aparece de grano
homogéneo, aunque normalmente aparecen otras texturas o anisotropfas
q1e pueden o no coincidir con las de deformacién pero que sf son provoca-
das por las de deformaci6én. Estas texturas de recristalizacién tienen en
muchos casos una importancia tecnolégica fundamental y puede tener que
adecuarse el proceso de deformacién y tratamiento térmico para controlar
las texturas finales. Casos tipicos ocurren en la fabricacion de chapas para
embutido profundo y en la fabricacién de tubos sin costura para uso nuclear
o aeroniutico.

Todo lo dicho anteriormente respecto del tamafio de grano del material
recristalizado es vAlido siempre que durante el calentamiento o enfriamien-
to no se produzcan transformaciones de fase. Este aspecto seri desoripto
més adelante cuando se consideren diferentes tratamientos térmicos, en
particular el normalizado.
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Avance del borde de grano durante la recristalizacion:

La fuerza que genera el avance del borde de grano durante la recris-
talizacién es producida esencialmente por la diferencia de energia libre
entre el material deformado, es decir, con una densidad de defectos mayor
que la de equilibrio y el material recristalizado. Se puede considerar que
la fuerza impulsora resulta de la diferencia de potencial quimico A/c entre
los 4tomos situados a ambos lados del borde, por lo tanto si ()’ es el espe-
sor de dicho borde, la fuerza impulsora (o mejor dicho el gradiente de po-
tencial) puede aproximarse por 4/‘—/d'y si G es la velocidad de avance, la
movilidad M queda definida por la siguiente ecuacién:

o)

Esta expresion .puede ser puesta en forma méis explicita considerando
un modelo de borde de grano donde los Atomos vibran alrededor de sus
posiciones de equilibrio con una frecuencia » y donde los 4tomos ubica-
dos junto al borde de grano pueden saltar 'a través'' del mismo cuando
la amplitud de vibracién excede cierto valor. Si se supone que los dtomos
saltan en forma individual cada vez que adquieren una energia Q, el mode-
lo se puede representar esquemiticamente como se indica en la Fig. 41.

Palerial s / S N aterial o
recrrstalizar / i recristalizado
’ .
g e

en genera/

G > 10° A u

N
8 Qs
\\
'y
R
N

ap

GRANO A GRAMHO B

COORKDENADA  DE A ACCron

Fig. 41. Representaciéon esquemética de la variacién de energia por atomo
a través de un borde de grano. Qg energfa de activacién y diferencia
de potencial guimico por atomo.

Si la frecuencia media de salto de un 4tomo del grano A al grano B



puede expresarse por:
6).
— ad

ye RT

y la frecuencia de salto de un Atomo del grano B al grano A puede expre-

sarse por: e
P _ (6/' + /1'/,14,)
}) & 7T
y si se considera A/'L/ef </ como es en el caso de recrista-

lizacién, la velocidad de migracién G puede expresarse por la ecuacién
siguiente:

G_dv AL e <7

RT

por lo tanto la movilidad (M) resulta:

, - Ye
T YV 7
—_ L . X e
M RT

El modelo expuaesto, a pesar de lo elemental, da cuenta de la depen-
dencia de G con T, observada experimentalmente y establece claramente
que M puede considerarse como proporcional al coeficiente de difusién.

Sin embargo el modelo no toma en cuenta la variacién de la estructura

del borde de grano para diferentes relaciones de orientacién o el tipo de
movimiento que cada Atomo debe hacer en relacién a sus vecinos al pasar
de una red a otra. Los procesos atdomicos que determinan M, actualmente
no se entienden con claridad pero se ha determinado experimentalmente que
M depende fundamentalmente de la tempzratura, concentracién de impure -
zas, orientacién relativa de los granos y en un grado menor de la orienta-
ci6én del borde respescto de ambos granos.

En casi todos los metales existen bordes de grano con alta movilidad.
Un ejemplo de este comportamiento se ha observado en la movilidad de
bordes de grano en plomo muy puro aleado con pequeflas cantidades de
estafio (figura 42 . Sc¢ puede observar que los granos de alta movilidad
tienen una relacidén de orientacién bien definida, respecto de la matriz,
y que la diferencia de movilidad con respecto a los bordes desordenados
crece con el contenido de impurezas (Sn).
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Fig. 42, Velocidad de migracién de bordes de grano, a 300°C,
en plomo obtenido por fusién zonal, en funcién del contenido de
Estafio. Las estructuras a ambos lados de estos bordes especia-
les tienen las direcciones [111] o [100) comunes .

(Aust K. and Rutler J. en "Recovery and Recrystallization of
Metals" Himmel (ed.) p. 13, AIME and Interscience Publishers,

Inc., 1963).
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Actualmente no se¢ sabe con precision por que las impurezas (en ppm)
afectan la movilidad de ciertos bordes de grano. Se ha especulado, supo-
niendo que la segregacién de impurezas es selectiva segin la energia aso-
ciada al borde de grano, pero no hay suficientes pruebas cxperimentales.
Un ejemplo de como 2s afectada la temperatura de recristalizacién del Cu
con adiciones de P o Ag se muestra en la figura 43,
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I'ig. 43 . Temperatura de recristalizacién del Cu en funcién del
contenido d= Ag o P. (Smart J., and Smith A., Trans. AIME,
166, 144-1945).
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CRECIMIENTO DE GRANO

El crecimiento del tamafio de grano empieza a ser importante en
general, a temperaturas mayores de 0.5 de la temperatura de fusién
(en la escala absoluta °K). En esta etapa del recocido los granos gran-
des crecen a expensas de los més chicos, produciéndose un aumento
del tamafio medio de grano (D ). En la figura 44 se muestra esquemé-
ticamente la cinética de crecimiento de grano a dos temperaturas dife-
rentes.

Oy

N

Cambio de Temperaturu

Fig. 44. Cambio del tama®o medio de grano D en funcién del
tiempo de recocido. Notar el incremento de la velocidad de
crecimiento (pendiente) al aumentar la temperatura.

Durante el crecimiento de grano, el material reduce su energfa
libre porque reduce el 4rea de borde de grano. La energfa asociada
al borde de grano es algunos 6rdenes de magnitud menor que la dis-
ponible para impulsar el proceso de recristalizacién, esto explica en
principio por qué el crecimiento de grano tiene lugar a temperaturas
més elevadas que las de recristalizacién. La energia por unidad de
volumen asociada a bordes de grano puede expresarse como:

G, = .,
donde:
Ap=4rea de borde de grano por unidad de volumen

sz energia de borde de grano por unidad de 4rea (equivalente a tensién
superficial)

Si la migraci6én del bordc de grano se describe con una ecuacién
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aniloga a la usada en recristalizacién, se ticne:

- /‘7( ) [)w

Dado que el potencial quimico Alo e3 funcidén de la forma del
borde de grano, se puede establecer la relacién entre Ay y el
radio de curvatura (r) en la siguiente forma: sea un "grano esférico"
de radigp (r) que varfa su tamafio en (dr), como se muestra en la fi-
gura 45. En estado de equilibrio se puede hacer el siguiente balance
energético,

Fig. 45. Modelo de grano esférico usado para
obtener la relacién entre el potencial qulm’co y
el radio de curvatura (radio de ia esfera).

A =451 __-———:?" [/’4 [{”r[/)
V=43 dV="47rdr

donde {{,7 es el nimero de Atomos que intercambia el grano
con la matriz y si 32 es el volimen atémico, se tiene:

z‘/V 47]’/’2‘{
_ el = AL r
n ="'z )

reemplazando, resulta:

A/L =
Dada la dependencia entre A/w yr resulta que, la diferencia de

potencial qu1m1co entre los Atomos que estin “dentro’ del grano y los
que estén afuera crece a medida que el radio de curvatura disminuye.

25'12

Si se hace la analogfa entre un grano y una burbuja de gas, lo
anterior equivale a decir que la diferencia de presién n través de la
pared (equivalente a A/t,) crece cuando disminuye el tamaifio de 1a
burbuja. Cuando se trata de una estructura cristalina, el efecto de la
curvatura puede visualizarse como se muestra en la figura 46.
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( pesoiazarsienro vec

Fig. 45. Movimiento de borde ds gran>. Los &tomos se
desplazan hacia la superficie céncava donde son més esta-
bles. Como resultado de estos desplazamientos el borde
de grano se mueve hacia su centro d= curvatura,

Tratdndose de materiales de una sola fase, puede suponerse en
primera aproximacién, que la tensién superficial es igual para los
diferentes bordes; csto implica que cuando se encuentren tres bordes
de grano, el dngulo de contacto serd de 120°. Visto en un plano,
lo anterior equivale a decir que durante el crecimiento en general
se presentarin tres situaciones limites como se muestra en la

figura 47.

(a) () (c)

Fig. 47. Esquema bidimensional en que los bordes de grano

hacen contacto a 120°,
(2) granos con menos de seis lados tienen su centro de curva-

tura adentro y tienden a reducir su tamafio.

(b) granos de seis lados estin en una posicién de equilibrio.
(c) granos con mis de seis lados tienden a crecer, pues el centro.

Ao Atrvaeradieann A 3. 1_ 1 s o~ - .
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La cinética de crecimiento de los granos con m4s de seis lados
puede describirse de la forma siguiente:

GodB_ pm iy 11 260 L
7 J & «D b

donde se ha supuesto que algunos granos (aquellos con méis de seis
lados) tienen un tamafio (D) aproximadamente doble del valor medio
(D). Esta suposici6én estd avalada por la experiencia en muchos casos.

La expresi6tn deducida para la cinética de crecimiento depende de
la temperatura a través de M y da cuenta del cambio de tamafio en
funci6én del tiempo, como se mostré esquemiticamente en la Fig44.

Efecto de particulas dispersas en el crecimiento de grano:

La intersecci6én de un borde de grano que avanza, con partfculas
dispersas fijas en la matriz, se traduce en una reduccién del 4rea de
borde de grano por unidad de volumen cada vez que el borde de grano
intercepta una partfcula. A esta reduccién de 4rea esti asociada una
disminucién de energfa libre Acb y por lo tanto aparece una tenden-
cia a frenar el crecimiento. La fuerza de freno (F) puede suponerse
proporcional al gradiente de 1a energia y si se considera una particula
de radio r, en primera aproximacién se puede escribir:

FoAG _ Bt _ Y owr
r r

si hay ’75 partfculas por unidad de 4rea de borde de grano:

Fc g WFI"

La fraccién de 4rea ''sustrafda' al borde de grano al interceptar
ns partfculas es:

5 :
é:n_s’rr °

y se puede demostrar con argumentos geométricos que si la distribucién
es homogénea, fg es numéricamente igual a la fracciébn de partfculas por

unidad de volumen f,. Por lo tanto la fuerza méxima de frenado, Fpax
resulta:

F =ns)17rr=_féll

max. r
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Anteriormente fue deducida una expresién para la cinética de creci-
miento de grano: en el caso de haber particulas dispersas puede consi-
derarse que formalmente sigue siendo védlida simplemente considerando la
reduccién en la fuerza impulsora. De esta forma la ecuacién que describe
la cinética puede expresarse:

dD_z2m b /1 _ K

de donde se puede deducir:
-1
(a) Para grano muy fino resulta (X D) > fy/r, y por lo tanto
la velocidad de crecimiento no serd afectada por las particulas.
(b) E1 crecimiento se detiene para D = %};
(c). El tamafio de grano final, D, ser4 tanto mayor‘ cuanto mayor sea el
radio de las partfculas o cuanto menor sea la fracci6én en volumen.

Cualquier dispersién de particulas extrafias (inclusiones) tiene como
efecto reducir el crecimiento de grano, sin embargo hay algunas inclu-
siones que son mas efectivas que otras. Una caracterfstica general es
que si hay restriccién del crecimiento a baja temperatura y este es for-
zado a tener lugar a alta temperatura, dicho crecimiento resulta tanto
mis violento cuanto mayor sea la restriccién. Un tipo de crecimiento
de grano mis o menos continuo se observa en aceros de mediano y alto
carbono obtenidos bor el método Siemens-Martin y que no son desoxida-
dos (calmados) con aluminio. En estos casos las inclusiones distribuidas
en forma homogénea y de tamafio fino son probablemente compuestos de
silicio y no provocan una restriccion notable en el crecimiento; en la
Fig. 48 se muestra la variacién del tamafio de grano en dos aceros de
este tipo, las cuales cuando son observas al microscopio muestran un.
tamafio de grano homogéneo.
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Fig. 48. Variaci6én del tamafio de grano austenitico (niimero ASTM)
en funci6én de la temperatura de recocido, en dos aceros gque no
tienen restringido el crecimiento de grano (Bdin y Paxton en Alloying
Elements in Steel, 1966).

En los aceros desoxidados con aluminio se puede observar a veces que
el crecimiento de grano es muy lento o pricticamente nulo hasta que se
alcanza determinada temperatura, a partir de la cual un pequefio sobrecalen-
tamiento hace crecer el tamafio de grano en forma violenta. Si el tiempo a la
temperatura donde se verifica el crecimiento no es suficiente, pueden obtener-
se microestructuras con dos tamafios de grano esencialmente diferentes, a las
cuales usualmente se las denomina 'duplex''. En la Fig. 49 se muestra esque-
méticamente el cambio violento en el tamafio de grano austenitico cuando la
temperatura de calentamiento alcanza determinado valor.
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Fig. 49. Representacion esquemética de la variacién de! tamafio de
grano austenitico (nimero ASTM), en funcién de la temperatura de
calentamiento en aceros que muestran crecimiento violento de grano,
tal como las desoxidadas con aluminio.

La adicién de aluminio al acero en estado liquido capta rapidamente el
oxigeno disuelto y forma 6xidos que por flotacién pasan a la escoria; de todos
modos el tamafio de los 6xidos es tal (macroinclusiones) que su accién como
inhibidores de crecimiento de grano es minima. Una vez que el acero con ba-
jo contenido de oxigeno disuelto a pasado a estado sélido, se produce la difu-
si6n del nitrégeno para formar nitruros. Los nitruros son insolubles en la aus-
tenita hasta cierta temperatura y su tamafio es submicroscépico, es decir que
no pueden detectarse con el microscopio optico. El intervalo de temperaturas
en que entran en solucién es pequefio ya que su solubilidad aumenta en un
factor cuatro aproximadamente entre 900 y 1000°C. Esto permite explicar el
violento aumento de tama’o de grano, cuando se sobrepasa cierta temperatura
de calentamiento, si el acero ha sido desoxidado con aluminio. Desde el pun-
to de vista prictico cuando se desea asegurar grano fino a alta temperatura,
como pucde ser en los aceros de cementacién, se suele especificar contenidos
de aluminio mayores de 0.03%.
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Como se describié anteriormente, cuando un material deformado
recristaliza se genera una nueva estructura cristalina, la cual puede
tener un tamafio de grano relativamente homogéneo. También se des-
cribi6é la etapa de crecimiento de grano que tiene lugar cuando el ma-
terial recristalizado es recocido a temperaturas del orden de 0.5 T
(fusién) o mayores, lo cual tiene lugar en forma mis o menos homo-
génea y genera una microestructura de tamafio de grano uniforme.

Un caso especial de evolucién de la microestructura se presenta
cuando existe en el material una dispersi6én de determinadas partfculas
(inclusiones) con una distribucién y tamafio tales que frenan el crecimien-
to del grano en la estructura recristalizada. Si el material con estas
caracterfsticas es recocido en condiciones criticas se puede lograr el
crecimiento preferencial de aquellos granos que logran 'liberarse' de
las particulas y que pueden considerarse como nficleos de una segunda
etapa de recristalizacién. A este proceso se suele denominar recris-
talizacién secundaria o crecimiento anémalo de grano.

En los procesos de recristalizacién y crecimiento de grano hasta
aquf discutidos se ha considerado Ginicamente una reduccién en la ener-
gfa libre por unidad de volumen. Sin embargo, cuando se trata de geo-
metrfas particulares, la energia de superficie puede llegar a ser impor-
tante e incluso puede llegar a ser el factor controlante. Un caso parti-
cular se presenta durante el recocido de chapas de aleaciones de hierro
silicio para uso eléctrico; cuando las capas tienen espesores menores
de ~ 0.2 mm, es posible mediante el uso de una atmésfera adecua-
da, hacer crecer granos con unaorientacién determinada debido a que
en la superficie libre resultan favorecidos ciertos planos cristalografi-
cos. De esta forma se puede generar una determinada textura de re-
cristalizacién.

A veces en la literatura se suele denominar recristalizacién ter-
ciaria a la etapa donde el crecimiento de grano es selectivo dependien-
do de la energia de superficie.

Industrialmente se hace uso de la recristalizaci6én secundaria para
producir chapas de aleaciones de Fe-Si para fabricar ndcleos de trans-
formadores donde se requiere una textura de recristalizacién especial.
La textura de recristalizacién genera la anisotropfa magnética que es
utilizada para reducir las pérdidas de potencia durante el funcionamiento
del nacleo. El proceso industrial consiste en varias etapas de deforma-
cién y tratamiento térmico de forma tal que se llega a la ante dltima
etapa con una chapa de~0.3 mm de espesor que tiene una textura y ta-
mafio de grano determinados y ademés contiene una dispersién critica
de partfculas que frenan el crecimiento de grano 'primario'". La Gltima
etapa consiste en un recocido a temperatura elevada ( ~ 1200°C) durante
el cual algunos granos 'se liberan" y crecen a expensas de la matriz de
grano pequefio. El arte del proceso consiste esencialmente en crear las
condiciones para que los granos "secundarios" tengan la orientacién ade-
cuada y por lo tanto generen la textura necesaria.
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ESTRUCTURAS DE 1.AS ALEACIONES

Una aleacién es un material homogéneo macroscépicamente, con pro-
picdades metdlicas y compuesto de dos o mis elementos quimicos. Cualquier
clemento quimico puede servir como aleante, aunque siempre son los metales
Jos que se usan en mayor proporcion.

Cuando un segundo elemento es agregado para formar la aleacibén, se
introduce una nueva variable termodinimica que es la composicién. Usualmen-
te la composicion se mide en dos escalas diferentes: para trabajo de orienta-
cion cientffica se acostumbra a usar valores de concentracién atémica, la cual
se define de forma tal que si hay n 4tomos de A en un total N, la concentracién
atébmica de A es n/N; para trabajo técnico se usa comunmente el porcentsje en
peso. La conversién de una escala a otra se hace simplemente teniendo en cuenta
los pesos atémicos.

Cuando un segundo elemento es introducido por alglin medio en un metal
sb6lido, los 4tomos de ambos elementos tienden a reacomodarse hasta lograr la
estructura més estable termodindmicamente, es decir, hasta que el sistema
alcance su mfnima energfa libre correspondiente al estado de equilibrio.

La estructura de la aleacién en equilibrio a una dada presi6n y temperatu-
ra dependeri del tipo y magnitud de las fuerzas interatémicas en juego. Copn el
objeto de visualizar los fen6menos de interaccién entre Atomos de distintos ele-
mentos pueden suponerse los siguientes casos limites:

(@) que los Atomos diferentes no interaccionen entre si
(b) que los 4tomos diferentes estén sometidos a fuerzas de atraccidén
(c) que los Atomos diferentes estén sometidos a fuerzas de repulsién

En el caso (a) la energfa interna de la aleacidén no experimentari cambios
y los 4dtomos del segundo elemento tenderin a distribuirse homogéneamente for-
mando una aleacién denominada solucién sélida desordenada.

Cuando los 4tomos diferentes se atraen como en el caso (b), cada stomo
tiende a tener vecinos cercanos del otro elemento. La naturaleza de la estruc-
tura resultante depende por supuesto de los factores que determinan la atraccién,
pero cuando los dos elementos son metales, la estructura. resultante 25 usual-
mente una solucién sélida desordenada.

Cuando los clementos difficren mucho electroguimicamente, las unioncs
entre Atomos pueden tender a ser del tipo i6nico forméndose aleaciones quec se
suelen denominar compuestos intermetéilicos. Por otro lado, cuando el elemento
agregado es no metilico y es fuertemente electronegativo, como por ejemplo
el azufre, oxigeno o cloro, se pueden formar compuestos quimicos que dejan de
tener las caracteristicas metdlicas de la aleacién.

En el caso (c) cuando los 4tomos de dos elementos diferentes se repelen,
ambos tienden a separarse en estructuras diferentes que tienen en comiin sélo
los bordes de grano. Asf, determinados elementos apareccn con mayor concen-
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tracién en unos granos que en otros, dando lugar a las estructuras no homogéneas
en equilibrio que se denominan mezcla de fases.

ESTRUCTURA DE LAS SOLUCIONES SOLIDAS

Una solucién sélida puede existir sobre un rango de composiciones de
forma tal que la aleacién sea totalmente homogénea en cada composicién y
varfe continuamente sus propiedades en funcién de la composicién. En algunas
aleaciones (por ejemplo cobre-nfquel) se forma solucién sélida para cualquier
composicién, en este caso se dice que los metdles son completamente miscibles.
Sin embargo, en la mayorfa de los casos el rango de composicién en que se
puede formar solucién sélida es limitado: cuando el rango de composicién en
que se forma soluci6n sélida se extiende hasta incluir uno de los elementos en
estado puro se denomina solucién sélida primaria. En el caso de solucién sélida
primaria se suele denominar solvente al componente base (el que esti en mayor
cantidad), y soluto al elemento qufmico agregado. Usualmente se forman solucio-
nes sélidas en rangos de concentraciones elevadas que no se extienden hasta los
componentes puros; estas soluciones se denominan soluciones sélidas secundarias.
Comunmente, aunque no siempre las soluciones sé6lidas secundarias tienen una
estructura diferente que la de los elementos puros y las caracteristicas de com-
posicién y estructura las asemeja a los compuestos intermetélicos siendo por
8sto que ambos se suelen denominar fases intermedias.

La abundancia de soluciones sbélidas en aleaciones puede explicarse como
debido a que en la mayorfa de los casos la unién atémica tiene cardcter metéd-
lico ideal, lo cual implica que los 4tomos no estin unidos uwnos con otros a tra-
vés de "vinculos quimicos' sino que son mantenidos juntos por la atraccién mu-
tua generada por la nube de electrones libres que pasa por enfre ecllos. El tipo
de unién metilica mencionada es en buena parte indiferente a la posicién de los
4dtomos en la red y a la proporcién, en que se encuentran los elementos diferentes,
lo cual permite explicar la formacién de soluciones sélidas sobre rangos de com-
posiciéon amplios.

En cristales con caracterfsticas no metélicas tales como cloruro de sodio
(NaCl), la naturaleza i6nica de las uniones interatémicas exige que las proporcio-
nes de los 4tomos de Na y Cl sean fijas como también sus posiciones relativas
en la red cristalina.

Las soluciones sélidas pueden ser sustitucionales o intersticiales. En las
sustitucionales, los Atomos del elemento soluto ocupan posiciones de la red cris-
talina del elemento solvente.Las soluciones intersticiales se tienden a formar
cuando los 4tomos del elemento soluto son de menor tamafio que los dtomos del
solvente y por lo tanto pueden alojarse con facilidad en los ''espacios libres"
entre los 4tomos de la red cristalina del elemento solvente.

En algunas soluciones sélidas sustitucionales la distribuci6én de un compo-
nente en la red cristalina puede no ser al azar, es decir que Atomos de una
dada clase tienden a tener vecinos de otra clase. Esto da lugar a un fenémeno
denominado orden, el cual depende fundamentalmente de la composicién y de la
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temperatura. Em las aleaciones donde se presenta el fen6meno de ordenamiento

se ohserva que la tendencia a generar una estructura ordenada aumenta a medida
quce disminuye la temperatura. El grado de orden afecta entre otras cosas a las
propiedades mecénicas y a la conductividad eléctrica, esta (ltima tiende a aumentar
a medida que aumenta el grado de orden.

SOLUCIONES SOLIDAS PRIMARIAS SUSTITUCIONALES

Se han determinado empiricamente algunas reglas generales (Hume-Rothery)
que permiten estimar el rango posible de solucién sélida sustitucional de un
metal en otro en base a caracterfsticas de su estructura atémica. Los factores
méas relevantes son:

(1) Factor de tamafio atémico. Cuando se incrementa la diferencia de didmetros
atébmicos entre el solvente y el soluto, decrece el rango de solucién sélida
primaria. 8i los didmetros difieren en més del 15% la solubilidad tiende a
ser pequefla y se dice que el factor de tamafio es desfavorable.

(2) Factor electroguimico. Cuanto més electropositivo es un componente respec-
to del otro, mayor es la tendencia a formar compuestos intermetélicos y
por lo tanto hay tendencia a que el rango de solucién sélida sea pequeiia.

(3) Efecto de valencia relativa. Manteaiendo otras condiciones constantes, se ha
observado que un metal de menor valencia puede disolver més faicilmente
uno de mayor valencia que viceversa. Esta regla es particularmente vAlida
en aleaciones de cobre, plata y oro con los metales de mayor valencia.

El factor de tamafio fue degucido del grado de solubilidad de diferentes
elementos en aleaciones de, Cu, Au y Ag, pero investigaciones mds recientes
sobre las solubilidades en Mg, Al y Fe han sugerido que este factor también
puede ser vilide cuando los metales solventes son divalentes, trivalentes o me-
tales de transicibn.

Debe destacarse que el factor de tamafio favorable no es suficiente por
si solo para que la solubilidad tienda a incrementarse. Para obtener buena
solubilidad los Atomos tienen también que presentar un factor electroquimico
adecuado, de lo contrario puede haber tendencia a la formacion de compuestos
quimicos.

El efecto del factor de tamafio aparentemente tiene su origen fisico en la
distorsién que se produce en la red cristalina del metal solvente al introducir
Atomos de otro tamaifio. La distorsién de la estructura cristalina produce cam-
bios en las propiedades fisicas y mecénicas como puede observarse en la figura
1 para las aleaciones Cu-Ni.
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Fig. 1 (a) Representacién esqueméitica de las estructuras de
Cu y Ni puros -
(d) Cambio do propiedades ffsicas y mechnicas en funcidn
de la composicibn
(¢) Representacién esquemaética de dos aleaciones donde
se muestra la distorsién introducida en la estructura
por el diferente tamafrio de los iones

SOLUCIONES SOLIDAS INTERSTICIALES

Un grupo importante de fases intersticiales estd formado por hidruros,
nitruros, carburos y compuestos de boro de los metales de transicién en los
cuales los clementos no metélicos ocupan las posiciones intersticiales en la
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estructura formada por los 4tomos del metal. Las fases intersticiales tienen
en general una estructura cristalina compacta, a veces algo distorsionada. El
hidrégeno, el nitrégeno, el carbono y el boro no son fuertemente electro-nega-
tivos y con los metales de transicién forman verdaderas aleaciones con propie-
dades metalicas; con metdles méis electropositivos g€e forman compuestos no
metilicos tales como por ejemplo el carburo de calcio.

En muchas soluciones sélidas intersticiales los 4tomos més pequefios sim-
plemente se ubican en los espacios vaclos (intersticios) que quedan entre los
dtomos que forman la red cristalina del solvente. Si se supone que los Atomos
del solvente pueden considerarse como esferas duras en contacto, los tamafios
de los intersticios quedan geométricamente determinados. La restriccién del
tamaifio de los intersticios puede no ser tan limitante si se considera que los
4dtomos del solvente pueden variar sus distancias interatémicas y por lo tanto
las "esferas' no estar en contacto como se asumid previamente. En este caso
4dtomos de varios elementos que difieren en tamafio y caracteristicas quimicas
pueden llegar a ocupar los lugares intersticiales dando lugar a una amplia gama
de soluciones intersticiales. En las redes cristalinas de los metales tipicos
existen intersticios de varios tamafios. En la figura 2 a,b y en la figura 3 a,b
se representan esquemiticamente las estructuras ctGbicas de caras centradas
(fcc) y ciabica de cuerpo centrado (bcc) que pueden asociarse a las estructuras
del hierro- (austenita) y del hierro- o( (ferrita) respectivamente. '

. Metal atonne, . . Meatal Loons
O Udlahedral intertices O Tetrahe iral interstices

(e (h)

Fig. 2 Espacios intersticiales en una estructura fcc
(a) Intersticios octahédricos
(b) Intersticios tetrahédricos
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@ Metal atoms @ Metal atoms
O Octahedral interstices O Tetrahedral interstices

(a) (b)

Fig. 3 Espacios intersticiales en una estructura bcc
(a) Intersticios octahédricos
(b) Intersticios tetrahédricos

En la figura 2 a,b se pueden observar dos tipos de intersticios; los de
mayor tamafio denominados octahédricos estdn limitados por seis 4tomos situados
en las esquinas de un octahedro regular, Fig. 2.a y su centro esti ubicado en
el punto medio de las aristas de la celda unitaria. Los intersticios més pequefios
se denominan tetrahédricos y estén limitados por cuatro 4tomos como se muestra
esqueméiticamente en la hgura 2.b.

Si se consideran que los Atomos de hierro—y se comportan como esferas
duras en contacto, los intersticios octahédricos pueden alojar 4tomos de 0.52 A
de radio y los menores pueden alojar 4&tomos de 0.28 A de radio. Por lo tanto,
los intersticios mayores podran alojar 4tomos de carbono (0.8 A de radio) o de
nitrégeno (0.7 A de radio) con sélo una pequefia‘expansi6n de la red, mientras
que es probable que los intersticios pequefios no puedan alojar a ningGn Atomo
de soluto.

En los metales cfibicos de cuerpo centrado (bcc) también existen dos tipos
de intersticios como se muestra esqueméticamente en la figura 3 a,b. Aquf el
intersticio mayor es el tetrahédrico que puede alojar (en el caso del hierro- o()
a un itomo de 0.36 A de radio. El Atomo de soluto estari en contacto con cua-
tro dtomos de solvente. Los intersticios méis pequefios se ubican en los puntos
nedios de las cuatro aristas de la celda unitaria, como se muestra esqueméitica-
mente en la figura 3 a y estin rodeadas par seis 4tomos ubicados en las
esquinas de un octahedro ligeramente achatado, pues dos 4tomos estidn més cerca
que los otros cuatro. En el caso del hierro- & los intersticios menores sdélo
pueden alojar a Atomos con radio menor de 0.19 A. De esta manera parece
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razonable que la solubilidad del carbono o nitrégeno sea mucho menor en
hierro- o que en hierro- J‘ y que la solucibén sélida intersticial pueda
estar acompafiada de severa distorisén, particularmente en el caso del
hierro- oC .

Sin embargo, existe evidencia experimental que sugiere que los 4tomos
de carbono en hierro- &( estdn ubicados en los intersticios menores. Se ha
especulado considerando que la razén seria que la inserccién de un 4tomo de
carbono en un intersticio tetrahédrico de la estructura bec deberfa desplazar
a cuatro Atomos mientras que la inserccién en un intersticio octahédrico sdélo
necesita desplazar a dos 4tomos de hierro, lo cual provocaria una expansion
anisotrépica. El efecto resulta ser un cambio de estructura de cGbica a tetra-
gonal. Esto dltimo darfa cuanta de la tetragonalidad observada en la estructura
martensitica que es una estructura que se obtiene por enfriamiento rapido de
la austenita de modo tal que el carbono no tiene tiempo de difundir y formar
carburos (Fo3C) que serfa la situacién termodinimica més estable.

El hierro- ¢ de estructura bce disuelve 0.02% de carbono como méximo,
mientras que el hierro- J‘ de estructura fcc puede disolver hasta 1.7% de
carbono en peso, esta diferencia en la solubilidad puede explicarse porque el
Atomo de carbono puede entrar méas ficilmente en los espacios libres de la
estructura fcc que en los espacios de la estructura bcec del hierro. La dife-
rencia de solubilidad del carbono en la fase & respecto de la fase )" es de
una importancia técnica fundamental, ya que la mayoria de los tratamientos
térmicos de los aceros hacen uso de efectos provocados por esta diferencia de
solubilidad.

En el caso de los aceros que contienen Cr, Mn, Ni, Mo, etc, y dependien-
do del contenido de carbono y del contenido de aleantes, la cementita puede for-
mar soluci6n sélida con dichos aleantes o puede ser reemplazada por otros car-
buros que difieren de la cementita en la estructura cristalina y en el contenido
de elementos de aleacidn.

Existe una clasificacion de carburos propuesta por Goldschmidt que toma
en cuenta su estructura cristalina y la posiciéon del elemento metilico en la ta-
bla periédica tal como se describe en la figura 4.

cuBico a Cl)

CUB/CO (complejo)
EXACOMAL

V73 orrorrorms/co

Fig 4 Relacién entre las estructuras de los carburos y la posicién del
elemento metalico en la tabla periddica. Es probable que se formen
soluciones sé6lidas entre los carburos VC y V4C3, NbC y NbyCg; quizés
también entre MosC y MoC, y WoC y WC. (H.J. Goldschmidt, J.I.S.I.
(London), vol. 160, p. 345, 1948).
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Las estructuras cristalinas de los diferentes carburos pueden llegar,a ser

sumamente complejas. A modo de ejemplo, en la figura 5 se muestra la estruc-
tura del carburo de cromo CrZSC

6.

a*—-———— K. 64 kX

Fig. 5. Representaci6n esquemética de la celda unitaria

del carburo Cr2306 .

La celda unitaria es .ctbica con una arista de 10.64 KX y contiene 92
dtomos de metal. La celda unitaria puede a su vez ser dividida en 8 celdas
clibicas menores donde las esquinas estin ocupadas por grupos de Atomos que
forman cubos y ctbo-octahedros. En el centro de cada uno de los 8 cubos hay
ubicado un itomo de metal. Los Atomos de carbono estin ubicados en las aris-
tas del cubo principal, entre los cubo-octahedros y los cubos de tal manera que
cada Atomo de carbono tiene como vecinos a 8 &tomos de metal.



91

TRANSFORMACIONES DE FASE EN ESTADO SOLIDO

Las transformaciones de fase en estado s6lido tienen importancia
tecnolégica fundamental, pues en muchos casos on el Gnico medio de
ajustar las propledades del material al uso ruquerido.

En el capftulo anterior, se describieron los procesos de recristaliza-
cién y se destac6é la necesidad del trabajado previo para obtener la energia
que impulsari el proceso de recristalizacién, genezando una nueva estruc-
tura con propiedades similares a las anteriores a la deformacién.

En los metales puros y aleaciones, las fases en estado de equilibrio
son dependientes, entre otras cosas, de la temperatura y es suficiente que
la temperature cambie en forma adecuada para que se produzcan transfor-
maciones de fase. Esto ocurre porque la fuerza que impulsa la transforma-
cién se deriva de la diferencia de energfa libre de tipo quimico, entre la
fase de alta temperatura y la fase de baja temperatura. Es de destacar

que las transformaciones en estado sélido, pueden también ser
alteradas por la deformacién previa del material o por la aplicacién de
tensiones mecfinicas. Algunos cambios de fase que pueden producirse al
bajar la temperatura desde un valor en que el material presenta una sola
fase estable, son los siguientes:

a) La fase estable transforma a otra fase estable. Caso de las transfor-
maciones alotrépicas en metales puros.

b) La fase estable transforma en dos fases, una de las cuales difiere
s6lo en composicién y la otra difiere en composicién y estructura.
Caso de precipitacién de una solucién sobresaturada o de algunas
transformaciones eutectoides en aleaciones no ferrosas (descomposicién
celular). |

c) La fase estable transfbrma en dos nuevas fases. Caso de la transforma-
cién perlitica en aleaciones de Fe-C, donde la austenita ( X ) trans-
forma en ferrita (e ) + cementita (Fe3C).

Inmediatamente después del cambio de temperatura y antes de empe-
zar la transformaci6n, los &tomos estin vibrando alrededor de posiciones
medias determinadas por la matriz, yla formacién de la nueva fase requiere
que los A4tomos de un cierto volumen se reagrupen formando la nueva es-
tructura. Sin embargo, no todas las fluctuaciones que pueden producir la.
nueva estructura son estables, porque aquellas fluctuaciones que agrupan
los 4tomos en un volumen menor que un cierto tamafio critico, tienden a
producir un aumento de la energia libre del material y por lo tanto su
efecto tiende a anularse con el transcurrir del tiempo. La razbén de este
proceso, es que durante la formaci6én de la nueva fase debe crearse la su-
perficie que separa la matriz de la nueva fase para lo cual se requiere
ehergia. La relacién superficie /volumen es en parte la que determina el
volumen critico, es decir aquél a partir del cual el crecimiento de la
nueva fase hace disminuir la energia libre del material. Los voltmenes
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que son capaces de crecer, se denominan nficleos y el proceso nucleacién.
Aungque lo anterior son consideraciones muy generales sobre el proceso de
nucleacién, puede afirmarse que para que un nGcleo se forme son necesarias
fluctuaciones en las que se produzca cambio de estructura y/o composicién
en un volumen mayor que cierto valor critico.

Experimentalmente se puede observar que la mayoria de las transforma-
ciones de fase en estado sé6lido, comienzan en lugares preferenciales del
material, normalmente denominados centros de nucleacién. En rigor, casi
todas las experiencias realizadas hasta el presente sélo han permitido obte-
ner informacién sobre la etapa de crecimiento, pues es muy dificil compro-
bar en forma directa la existencia de determinados mecanismos a nivel sub-
microscépico que es donde tiene lugar la nucleacién. Por esta razén en este
trabajo se considerarin en detalle aspectos relacionados con el crecimiento
y s6lo se mencionarin aspectos generales de la etapa de nucleacién cuando
sea necesario.

TRANSFORMACIONES POR DIFUSION

Transformaciones por difusién son aquéllas en que los 4tomos se mueven
en forma aproximadamente independiente, y la energfa para pasar de un estado
a otro mis estable es provista térmicamente, Cuando 1a transformacién produce
un cambio de composicién puede ser necesario que los 4tomos se muevan por
difusidén distancias grandes en relacién al espaciado atémico, desde o hacia la
intercara que separa la matriz de la fase producto. La descomposicién eutec-
toide y la precipitacién de una solucién sobresaturada son ejemplos de este
tipo. También pueden considerarse transformaciones por difusién, las trans-
formaciones polimérficas en metales puros, cuando se producen por el movi-
miento de los 4dtomos en forma independiente. En el estudio de las transforma-
ciones controladas por difusi6n en aleaciones de varios .componentes, es ftil
distinguir los casos siguientes:

a) Transformaciones por difusién controladas por la intercara

Los cambios estructurales y de composicién, tienen lugar en las zonas
inmediatamente cercanas a la intercara, es decir, que la matriz permanece
inalterada hasta que la intercara en su avance atraviesa la zona considerada,
generando la nueva fase. En estos casos, cuando el proceso de transformacién
alcanza estado estaclonario a una dada temperatura la velocidad de avance
de la intercara es constante. Un ejemplo de este tipo de transformaci6én es
la descomposicién de austenita en perlita en los aceros.

b) Transformaciones por difusién controladas por difusién de largo alcance.
En este caso, los 4tomos recorren en la matriz distancias relativamente
mayores que el espaciado atémico, de forma tal que la composicién media de
la matriz vaya tendiendo durante la transformacidén, al valor de equilibrio que
en general difiere de la composicién inicial. Los cambios o procesos estruc-
turales, si se producen, ocurren en la intercara y su velocidad de avance de-
pende de la velocidad relativa de dichos cambios, respecto a la velocidad con
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que sc¢ produce la difusi6én en la matriz.

En el caso particular en que los procesos en la intercara scan lo sufi-
cientemente lentos como para que la matriz alcance la composicién de equi-
librio en todo momento, la velocidad de avance de la intercara puede ser
constante atGn cuando los procesos de difusién impliquen transporte de largo
alcance. Cuando la composicién de 1la matriz no alcance el valor de cquili-
brio, la velocidad de avance de la intercara dependeri del tiempo. Como
ejemplo tipico de transformacién con difusién de largo alcance puede consi-
derarse la formacién de ferrita a partir de austenita, en algunos aceros al
carbono donde la transformaci6én es controlada por la difusién del C en la
austenita.

En general, las transformaciones de fase por difusi6én, se producen a
temperaturas altas y con uni velocidad muy sensible a los cambios de tem-
peratura. Dado que estas transformaciones requieren para producirse per-
manecer un cierto tiempo a alta temperatura, es posible suprimirlas total
o parcialmente por enfriamiento brusco (templado) quedando el material en
un estado de equilibrio metaestable. :

TRANSFORMACIONES DE TIPO MARTENSITICO

En algunos materiales es posible suprimir mediante templado rapido
las transformaciones de fase por difusién, reteniendo a baja temperatura
una estructura que resulta muy alejada de su estado de equilibrio temmodi-
ndmico. La fuerza impulsora que se deriva de este alejamiento del estado
de equilibrio, puede ser suficiente para producir una transformacién esen-
cialmente de tipo cristalografico y sin difusi6én. En este tipo de transforma-
ciébn, la intercara se propaga en la matriz por medio del movimiento co-
lectivo de varios 4tomos generando una nueva estructura. La distancia que
cada 4tomo debe desplazarse respecto a sus vecinos es del orden del pari-
metro de red. Este tipo de transformaciones se denominan frecuentemente
martensiticas, porque asf fueron denominadas en los aceros donde tienen
una importancia tecnolégica fundamental.

Durante las transformaciones martensiticas, se generan tensiones y por
tanto se almacena energfa eldstica en la matriz y en el praducto; esta ener-
gla eldstica debe ser provista por la diferencia de energia libre entre ambas
fases, y por lo tanto es necesario un dado valor de sobreenfriamiento
antes de que pueda iniciarse la transformacién.

TRANSFORMACIONES DE TIPO INTERMEDIO

Anteriormente se mencionaron dos casos limites de transformaciones:
ano por difusién a altas temperaturas donde la movilidad de los 4tomos es



94

clevada pero la fuerza impulsora baja y otro a baja temperatura donde
ocurre lo contrario. A temperaturas intermedias se han encontrado trans-
formaciones en que participan ambos mecanismos.

Un ejemplo de estas transformaciones intermedias, es la transforma-
cién bainitica en los aceros y también en algunas aleaciones no ferrosas.
La bainita en el caso de los aceros es esencialmente una estructura ferritica
con carburos dispersos, que se produce por la descomposicién de la austeni-
ta o temperaturas intermedias, entre la transformacién .perlitica y la trans-
formacién martensitica. El hecho de que aparezcan dos fases (ferrita méis
“carburos), implica que se produce difusién; pero también se observan expe-
rimentalmente deformaciones que pueden ser.. asociadas al movimiento de los
dtomos en forma colectiva, como ocurre en las transformaciones martensiticas.

Otro ejemplo de transformaci6én intermedia, son las transformaciones ma-
sivas observadas en algunas aleaciones no ferrosas y también en algunas alea-
ciones de hierro; en estas transformaciones la matriz transforma, por pro-
cesos térmicamente activados, a una nueva fase que tiene exactamente la
misma composicién. La denominacién '"'masiva', fue originariamente asocia-
da a la morfologia observada metalogrificamente. Actualmente se acepta que
el "crecimiento masivo' resulta de la transferencia térmicamente activada
de los Adtomos a través de la intercara, la cual muestra caracteristicas
similares a los bordes de grano de alto 4ngulo. '

Las transformaciones d¢ fase en estado soélido en diferentes materiales
presentan en general varios aspectos similares. Considerando ésto, se des-
cribiran a continuacién las principales transformaciones en aleaciones de
Fe-C por ser éstas sin duda las més estudiadas ya que son la base de casi
todos los aceros.

DIAGRAMA DE EQUILIBRIO HIERRO-CARBONO

Este diagrama contiene informacién fundamental que debe ser tenida muy
en cuenta para iniciar el estudio de cualquier tipo de transformacién de fase
en el sistema hierro-carbono. Por otro lado e¢s necesario tener presente
ciertas limitaciones que se presentan cuando se comparan datos experimenta-
les con los del diagrama, debido fundamentalmente a que en la préictica es
muy diffcil alcanzar estados de equilibrio termodinidmico como son los re-
presentados en el diagrama.

Esto ¢s particularmente cierto a bajas temperaturas donde los procesos
térmicamente activados pueden hacerse ext remadamente lentos.

Por otro lado es pricticamente imposible fabricar aleaciones de hierro-
carbén ''puras' dehido a que siempre habri trazos de ciertas impurezas.
Ya vimos anteriormente en recristalizacién que muy pequefias cantidades de
impurezas pueden ejercer una accién notablc especialmente en la velocidad
de recristalizacién, la cual es aplicable totalmente a otro tipo de transfor-
maciones. Sin embargo en el caso de los aceros la accién del carbono en el



Fe es tan notable que es posible desde cl punto de vista préictico y en
primera aproximacién no considerar la influencia de las impurezas.
Con estas salvedades consideraremos el diagrama que se muestra en la

Fig.50.
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En el diagrama de la Fig.50 las denominaciones usuales de las fases
o , J‘ y FeSC son ferrita, austenita y cementita respectivamente. Las
lineas de trazos representan el diagrama de equilibrio estable hierro-
grafito y las lineas llenas representan ¢l diagrama de equilibrio meta-
estable o diagrama de fases hierro-cementita. La solubilidad de C en
o alcanza su méximo valor, ~v 0.025% C, a 723°C, disminuyendo a
medida que baja la temperatura. Las estructuras cristalinas y los pari-
metros de red de las diferentes fases son los siguientes:

(cGbica de cuerpo centrado), a = 2.8610 KX a 20°C
(ctbica de caras centradas), a = 3.64 a 910°C
(ctbica de cuerpo centrado), a = 2.92 a 1400°C

FegC (ortorrémbica), a = 4.5185; b = 5.0773; ¢ = B.7265 a 25°C
Grafito (exagonal), a = 2.46; ¢ = 6.78 a 20°C

El hierro '"puro' presenta dos transformaciones de fase alotropicas 2
910°C y a 1400°C aproximadamente; estas transformaciones son diffciles
de estudiar por el rango de temperaturas mencionado y ademés carecen
de interés préictico, por lo tanto no serfn consideradas en este trabajo
y solo se describirdn transformaciones en algunas aleaciones. Sin embargo
conviene destacar que la enorme importancia de los aceros deriva principal-
mente de que sus propiedades se pueden ajustar por tratamiento térmico,
lo cual a su vez es posible mediante las transformaciones que tienen su
origen en las transformaciones alofr6picas del hierro puro. Una de las
acciones més notables de los aleantes (el carbono puede considerarse uno
de ellos) es el modificar las temperaturas en que dichas transformaciones
tienen lugar y de ahi la enorme gama de propiedades 'que puede obtenerse
en los aceros, mediante tratamiento térmico adecuado.

NUCLEACION

A continuacién se describe en forma simplificada un modelo de nuclea-
cidn que permite explicar las caracteristicas principales de esta etapa para
el caso particular de una fase sb6lida en otra fase (matriz) sdlida.

Si se considera en forma zenérica in niGcleo de fase o de forma esfé-
rica de radio r que crece en unamatriz J‘ , €l cambio de energia libre aso-
ciado a su formacién pucde expresarse dc la siguiente mancra:

. 3
A G(x) 47rr2/ +4 W (AG,+ A G ) 1)
«f 3 '

donde:

)j y,: energia de intercara (signo +)
Acv : diferencia de energfa libre de tipo quimico por unidad de volumen,

~ entre fase o y fasex (signo -)

@ : diferencia de energfa libre de tipo cldstico, asociada a las tensiones
generadas por cambio de volumen (signo +)
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Los términos que froman la expresién (1) tienen signo opuesto y por
lo tanto A G(r) en funcién de r tomar4i un valor méiximo positivo para
cierto valor denominado radio critico r*. Para tamafios de ndcleo mayores
que r*, el crecimiento es estable pues contribuye a reducir la energfa libre
del material. El valor de r* se obtiene imponiendo a (1) la condicidén de
méaximo es decir 24 G("))

or Jr=r*

Haciendo la derivacién y reemplazos correspondientes se obtiene:

——
—

ZS
AG(I’"V: /thL = @
3(A6V+Aée)

®* ZX:)‘
AG, + AG ) ®

r

El modelo de nucleacién descripto no toma en cuenta aspectos fundamen-
tales 1 proceso de aucleacidén, como pucde ser la anisotropfa en los valores
de ).%e debida a diferentes tipos de intercara como se muestra esqueméi-
ticamente en la Fig. 5L

Fig.51. Representacion esquematica de diferentes tipos de nicleo.
(a) completamente cohecrente
(b) nGceleo formado por deformacién de corte
(c) nicleo incoherente
(Hornbogen E., Z. Metallk., 56, 133, 1965)
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¥n ¢l caso a) lo que se produce es un cambio de compnsicién sin que
s¢ altere la estructura cristalografica, lo cual hace que la energfa asociada
a la intercara sea mfnima. Sin embargo, si el parAmetro de red del nlGcleo
dificre del de la matriz, es posible que sea necesario una encrgfa de defor
macién A G que se opondrd a la nucleaci6én. En el caso b) ambas estruc-
turas difieren pero la del nlicleo puede obtenerse deformando la matriz y gene-
rando una intercara ''coherente''. En este caso la intercara tiene asociada -
baja energfa pero el término AG£ puede ser importante. Por Gltimo en c)
el nGcleo es totalmente incoherente y resulta una intercara con energia clevada
aunque la cenergia de tipo eldstico tome valores minimos.

Aparsntemente en la mayoria de los casos la nucleacibén tiende a ser
coherente en las primeras etapas, cuando la relacién energfa de intercara/
encrgia de volumen tiene un valor méximo.

La importancia de la magnitud de )f’l' se destaca en la ecuacibén (2),
pues su valor aparece clevado al cubo. Esto implica que una pequeiia varia-
ciéa en / puede alterar fuertemente la velocidad de nucleaci6én, pues se ha
observado experimentalmente que dicha velocidad varfa exponencialmente con
AG*. Dado que es posible una variaci6én de )‘ con la orientaci6bn, com-
posicién, etc. es razonable esperar que aparezcan orientaciones preferencia-
les para la nucleacién.

En lo descripto hasta aqui sobre nucleacién se ha considerado implicita-
mente que todos los lugares del material son igualmente probahles. Por
experiencia se sabe sin embargo, que hay ciertos lugares preferenciales,
es decir, la nucleacién es en la mayorfa de los casos no homogénea. A
modo de ejemplo consideraremos la nucleacién de ferrita (o ) en austenita
( J') en un acero de composicién hipoeutectoide ( < 0.80% C) ver Fig.50.
Eun la cxperiencia que se considera, el material inicialmente estd en fase
luego se lo traunsfiere bruscamente a otra temperatura en que es estable la
fase o€ . Como se puede observar en la Fig.52, los bordes de grano de la
fase X aparecen como lugares preferenciales parala:nucleacién de o , ade-
mAs se pueden destacar las caracteristicas siguientes:

- La fase & ha crecido (nucleado) dnicameate en los bordes de la fase )‘
- Cada grano ded( crece Gnicamente dentro de un grano de fase
- Los granos deo( , en algunos bordes de grano,presentan forma de
"agujas' mientras que en otros muestran una forma '"'masiva' o de bloques.

El efecto de los bordes de grano en la nucleacién puede ser explicado
al menos cualitativamente si se considera la.magnitud de A G* en los diferen-
tes lugares de nucleacién. Se sabe que los bordes de grano son zonas de
mayor energia qu: cl resto del material, por lo tanto si el nicleo se for-
ma eliminando parte del borde de grano o usando parte del mismo, es obvio
que la energfia de intercara a crear seri menor (menor valor de A G(r*))
y por lo tanto la nucleacién seri mAas probable. De esta manera resulta més
probable la nucleacién en esquinas (unién de tres o més granos), aristas
(unién de dos granos), superficie de borde de grano y por Gltimo nucleacién
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Fig. 52,Fe-0.4% C austenitizado a 900°C y transformado
durante 10 segundos a 730°C, lucgo templado e¢n agua.
(Shewmon P.G. en "Transformations in Metals" p. 214).

en volumen. El orden d: prioridad descripto para la nucleacidén se puede
deducir simplemente por consideraciones geométricas.

MORFOLOGIA Y CINETICA DE CRECIMIENTO DI TA FERRITA EN UN
ACERO HIPOEUTECTOIDE

Como se menciondé anteriormente, la ferrita nuclea normalmente en los
bordes de grano de la austenita. Esta nucleacién puede ser con. orientacion
preferencial tal que hagi: minima la energia de intercara. Una posibilidad
es que la ferrita crezca cem una orientaciéon definida respecto de uno de los
granos y con una orientucién arbitraria respecto del otro grano. Este proce-
so podria reducir el valor medio de la e=uergfa de iatercara con rzspecto

al caso cuando la orientacién es arbitraria en ambos granos. NGcleos con
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intercaras de diferente coherencia podrian ser consistentes con la anisotro-
pfa de c¢recimiento comunmente obscrvada como se¢ muestra on o Fig. 52,

Cuando el crecimiento de la ferrita se hace en forma de 'bloques', el
carbono debe difundir en la austenita distanciis mucho mayores que el pa-
rimetro de red. Ademés se suele suponer que la velocidad de migracién de
la intercara ferrita-austenita est4 controlada por la difusién del carbono en
la austenita y no por procesos que tienen lugar en la intercara., Esto Gltimo
equivale a decir que se puedc suponer que durante el crecimiento de la fe-
rrita, la intercara alcanzia condiciones cercanas al equilibrio.

Con estas consideraciones se describiri a continuacién en forma elemea-
tal, un modelo que permite explicar el crecimiento de la ferrita a partir de
la. austenita a una dada temperatura Tl' Tomando del diagrama de equilibrio
los valores de concentracién de carbono en ferrita C* y en austenita cf )
como se muestra esquemiticamente cn la Fig. 5E, es posible calcular la
velocidad de migracién de la intercara de la forma siguiente:

723°C

t
i
!
) 4
! o +fe C '///;F .
! g
e e C m e e e
»

(|
i
ok D
c* ¢ . x
° Porcewmis ¢ * 7€
(a) (b)

Fig. 53.a) Secci6n del diagrama de cquilibrio Fe- C; b) Curva
de concentraci6én de C en faseol y ¢n fase 4 en la proximidad
de la intercara que separa ambas. El perfil se considera en
una secci6én perpendicular a la intercara.

Cuando la intercara o — X avanza una distancia dx, la cantidad dc
carbono que debe difundir hacia X es

dx(Cx -c%*)

la cual deberé ser igual al producto J.dt donde J es el flujo de carbono a
través de la intercara y dt es el tiempo en que la intercara recorre dx.
Por lo tanto la velocidad de migracién puede expresarse:
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AdxX _ _ J DC& ?—C—r'

-

Z/"{t" (C;'_Cd) = (Cr—-C“) o X X‘=§

De este modelo se deduce que a medida que la intercara avanza, el
contenido de carbono en r va creciendo, esto implica que el C debe di-
fundir cada vez m&s lejos, o lo que es equivalente, el gradiente de con-
centracién del C en X va disminuyendo con el tiempo. En la Fig. 94 se
muestran esqueméticamente las curvas de concentracién de C para dos
tiempos distintos. A partir de este esquema, se suele definir una distan-
cia efectiva de difusién L, con lo cual la velocidad de migracién puede
expresarse en forma aproximada de la siguiente forma:

%_A_, Dc*d (c”—é‘:)

ey \\\

X
]

g A

.

x
Fig. 54.Representacidén esqueméitica de las curvas de concen-

tracién de carbono para dos penetraciones difercntes, caracte-
rizadas por L1 y L2 respectivamente,

De acuerdo a lo visto en el capitulo sobre difusién, la distancia L

puede. ser aproximada por\/D_:? con lo cual resulta que la velocidad de
migracién de la intercara depende del tiempo en la forma siguiente:

Ax e
dtoc/)
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ESTRUCTURA DE WIDMANSTATTEN

Se denomina asf a una microestructura en que la fase proecutectoide
crece con una morfologfa acicular, mediante procesos controlados por
difusién. Se ha comprobado que la forma acicular observada en la su-
perficie corresponde a una morfologia de placas que crecen en volumen;
en el caso de los aceros hipeoeutectoides las placas son de ferrita y
cuando se trata de aceros hipereutectoides ( > 0.80% C) las placas es-
tan formadas por cementita.

Desde el punto de vista practico es de gran importancia el control
de esta microestructura porque su presencig.\ afecta notablemente el
comportamiento mecanico, en particular reduce la tenacidad y resisten-
cia al impacto. Aparentemente todavia no esti claro cual es el mecanis-
mo exacto de su crecimiento pero de todos modos se describiri a conti-
nuacién un modelo que permite explicar, al menos en parte, su crecimien-
to.

Si se supone que la intercaraa(—)‘ estd en un estado de cquilibrio,
es posible que ciertas perturbaciones localizadas en algunos puntos alte-
ren el gradiente de concentracién de carbono tal como se muestra esque-
méticamente en la Fig. 55.

dc de
o x >2> ol x )"

Fig. 55. Representacién esquemética de una perturbacién en la intercara
K- y‘ . Las lineas de puntos representan las trazas de superficies don-
de la concentracién de carbono tiene valor constante.

Si se produce una tal perturbacién ya sea por accién térmica, falta de
homogeneidad en la composicién, etc., se puede producir un aumento en el
valor de 7f’/ﬁx , lo cual hari que esa zona (de ferrita) pueda avanzar a
mayor velocidad que el resto de la intercara. Esto dltimo debido a que la velo
cidad de migracién de la intercara podia expresarse como proporcional al

-gradiente de concentracién de carbono en f . Ademés por razones geomé-
tricas la punta de la "aguja'' dispone de un volumen relativamente grande de
austenita donde el carbono puede difundir. Se puede suponer también que la
distancia efectiva de difusién es proporcional al radio de curvatura de la

punta que avanza y por lo tanto pequefio y aproximadamente constante ya que
se ha observado que la velocidad de crecimiento para un dado sobreenfriamien-
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to es también aproximadamente constante.

Con estas consideraciones puede deducirse que la velocidad de avance
sea tanto mayor cuanto menor sea el radio r, estando limitada por la velo-
cidad con que el carbono puede difundir en j . En este caso el gradiente
de concentracién de carbonof en el entorno de la punta que avanza puede
expresarse como f-—: ‘%(_;4: : donde k es una constante de
proporcionalidad. Sin embargo, si el radio disminuye, se podri alcanzar
el valor r*, por debajo del cual no podri continuar el crecimiento. El
valor r* corresponde al tamafio - critico de niicleo, para el sobreepfria-
miento dado y puede considerarse que si la punta adopta un radio menor

que el critico, en lugar de avanzar tenderi a retroceder.

Por lo tanto, para obtener una ecuacioén que exprese la velocidad d)%d-
es necesario expresar el gradiente de concentracién de forma tal que

Xl¢-> 0O cuando r-» r*, Zener ha desarrollado tal expresi6n, tenien-
do en cuenta en forma aproximada, el cambio de composicién en b auste-~
nita (reducci6én en el contenido de carbono) en las proximidades de una
particula de ferrita que tiene pequefio radio de curvatura. Por {rabajos
anteriores se sabfa la importancia que tiene la geometria de pequeiias
particulas(a través de la energfa de superficie) en la concentracién de
equilibrio de la matriz que las rodea. Basindose en estos argumentos se
explica la mayor solubilidad de las particulas de tamafio pequefio. Teniendo
en cuenta lo anterior Zener obtuvo para la velocidad de migracién de una
placa de ferrita, la expresién siguiente:

de_v_ D(ctc) (ImF)
A (C""—C"‘);ér

donde V —w= 0 cuando r —s= r*,

Las placas de la estructura Widmanstatten crecen con una relacién
de orientacién bien definida con respecto a la estructura austenftica. De
forma tal que las intercaras entre la placa y la matriz contienen las
direcciones de empaquetamiento compncto de ambas estructuras. La baja
movilidad en diroccién transversal de las placas, indica que su migracién
no esti controlada por la difusién del carbono y por lo tanto es razonable
que las posibles perturbaciones en las caras laterales, como se indica
esquemiticamente en la Fig. 55, no generen otras placas transversales.
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INFLUENCIA DEL TAMANO DE GRANO AUSTENITICO SOBRE LA
MORFOLOGIA DE LA FASE PROEUTECTOIDE

Como ya se mencioné al describir la etapa de nucleacién, los bordes
de grano de la estructura austenftica son lugares preferenciales para la
nucleacién y crecimiento de la fase proeutectoide. También se crean luga-
res preferenciales cuando la composicién no es homogénea o cuando hay
precipitados extrafios (inclusiones). Todos estos parimetros que afectan
1a frecuencia de nucleaci6én tienen una importancia prictica enorme en los
aceros, pues modifican la cinética de transformacifin y en forma directa
determinan una propiedad que se denomina templabilidad y que seri estu-
diada méas adelante cuando se trate el tema de tratamientos térmicos.
Ahora se describird (nicamente la influencia del tamafio de grano sobre la
morfologfa de la ferrita proeutectoide pero los mismos conceptos son vali-
dos para la precipitacién de otras fases.

Cuando la ferrita miclea en los bordes de grano de la austenita, el
exceso de carbono ‘debe de difundir hacia el interior de los granos con
una velocidad caracteristica de la temperatura a que se produce la trans-
formacién.Por lo tanto a mayor tamafio de grano, mayor ser4 la distancia
que el carbono debe difundir, esto equivale a decir que los centros de
nucleacién existentes en el interior del grano también tendran tiempo de
particiPar.Un mecanismo de este tipo permite explicar el crecimiento de
las placas de ferrita nucleadds en los bordes y en el --interior de los gra-
nos, particularmente cuando el grano es grande como se muestra en la
Fig. 56 b,

El mecanismo descripto también da cuenta de la observacién de que a
medida que aumenta el sobreenfriamiento y por consiguiente aumenta la
velocidad de nucleacién, la precipitacién de placas de ferrita en el interior
de los granos se hace mé4s notable.

Fig. 56. Acero comercial (0.23% C, 1.2% Mn), a) enfriado al aire desde
900°C; b) enfriado al aire desde 1150°C. Notar el efecto del tamarfio de
grano austenitico sobre la morfologia de la ferrita (Shewmoa P.G. en
Transformations in Metals, p. 223).
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En la Fig. 56 a se muestra la microestructura de un acero que trans-
formd a partir de un tamafio de grano austenitico pequefio, las zonas méis
oscuras son las mis ricas en carbono, psro no se observa estructura acicu-
lar.

Experimentalmente se observa que en igualdad de condiciones, a medida
que el sobreenfriamiento aumenta la morfologia de la fase precipitada tiende
a ser de forma acicular. Desde el punto de vista energético (termodinimico)
una morfologia de tipo acicular no resulta la méas probable, pues es necesario
invertir mucha energia en crear intercaras, sin embargo su velocidad de for-
macién (cinética) es mayor ya que sblo requiere que el carbono difunda dis-
tancias relativamente cortas. De esto puedz deducirse que 21 material trans-
forma por el mecanismo que le permite hacerlo méis ripido aunque el
producto final no sea el méis estable.

TRANSFORMACION EUTECTOIDE

Cuando una aleacién de hierro-0.80% Carbono en fase austenita es en-
friada a temperatura por debajo de 723°C (ver Fig.50 se produce una
transformacidén a una microestructura de tipo laminar que los primeros
metalégrafos denominaron perlita. Un ejemplo tipico de microestructura
perlftica se muestra en la Fig. 57.

o

Fig. 57. Microestructura perlitica, se pusde observar la intercara
perlita-austenita.
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Durante 1a transformacién se produce la reaccién siguiente:

austenita ( 3‘) —e= ferrita (X ) + cementita (Fe,C)

la cual es caracteristica de las transformaciones eutectoides. La perlita
es una microestructura compuesta de 14minas de ferrita y de cementita
respectivamente. El mecanismo de transformacidén es controlado por
difusién y la particifn de los diferentes elementos, esencialmente del car-
bono, se produce en las proximidades de la intercara perlita austenita
y/o en la intercara misma.

Para un dado sobreenfriamiento se observa que la velocidad de migra-
cién de la perlita es aproximadamente constante, nucleando preferencialmente
en los bordes de grano y creciendo en forma de 'nédulos'. Cada nbédulo
a su vez suele mostrar e¢n su interior colonias dentro de las cuales la
microestructura laminar muestra continuidad.

Naturalmente la composicién media de la perlita es la misma que la
de la austenita y por lo tanto debe existir una relacién entre el espesor de
cada l4mina y la separacién entre ld4minas. Por otro lado también se obser-
va experimentalmente que la separacién entre 14minas decrece con el aumen-
to del sobreenfriamiento y que se puede obtener estructura perlitica para
composiciones fuera de la eutectoide. Si el sobreenfriamiento es muy pzque-
fio (algunos grados) la descomposicién de la austenita genera una microestruc-
tura "globulizada' en la cual la cementita adopta formas tendientes a la
esférica y no se obtiene la microestructura laminar. Este cambio en la
morfologfa puede explicarse, lo mismo gue se hizo anteriormente, conside-
rando que debido al bajo sobreenfriamiento (baja fuerza impulsora) la Gnica
forma que el material puede transformar es haciéndolo con el menor gasto
posible de energla de intercara.

A modo de ejemplo en la Fig. 53 a se muestra una micrografia de per-
lit? observada con microscopio de barrido y en la Fig. 58 b se muestra
una micrografifa del mismo material en estado globulizado. Naturalmente las
propiedades mecéinicas son muy diferentes, principalmente la ductilidad y re-
sistencia al choque aumentan cuando la cementita adopta la forma globular.

En lo que sigue se describirdn alpunos aspectos bisicos necesarios para
interpretar aunque sea cualitativamente c¢l mecanismo de la transformacion
perlitica.

En la transformacién perlitica, luego de la nucleacién se prodace 2}
crecimiento de dos fases con estructura cristalogrifica diferente y que
crecen a partir de una intercara incoherente. Aparentemente la fase que
nuclea primero es el carburo Fe,C pero esto no mrzce estar coufirmadn
con seguridad, de todos modos eig crecimiento debe de empezar cuando
ambas fases estin presentes. En la Fig. 59 se ha representado esquemé-
ticamente la micvoestractura p-rlitica creciendo en la austenita.
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a)

b)

Fig. 58. Acero SAE 1080. a) Microestructura perlitica,aumento 10000 X
b) Microestructura globulizada a 550°C, aumento 10000 X.

Micrografias obtenidas con microscopnio electrénico de barrido

(Atenci6n: R. Castillo).
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Fig. 59. Esquema e cracimiento de la perlita

El espaciado promedio entre las lidminar se denomina espaciado
interlaminar S. S¢ observa experimentalmente que hay una dependencia
aproximadamente lineal entre S y 'f’—_'?' doude Te es la temperatura
de equilibrio (en el caso de una aleacién Fe-C, Te = 723°C). La veloci-
dad de crecimiento depende de la temperatura alcanzando un méaximo para
temperaturas del osrden de 550°C, per: fijada la temperatura de transfor-
macidén, la velocidad de crecimiento y S son aproximadamente constantes
lo cual implica que las condiciones para la difusién en la intercari que
avunza son estacionarias. D2 las observaciones descriptas se puede
deducir que la velocidad de crecimiento y S deben de estar relacionados
y por lo tanto resulta necesaria alguna otra condicién indepeadiente que
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los vincule, Zener ha destacado que partec de la energia libre disponible
es empleada en generar las intercaras ferrita-cementita y por lo tanto
cuanto menor sea S menor seri la enersia r:manente disponible para
actuar como fuerza impulsora de la transformacién. Por otro lado
cuanto mayor sea S mayor seri la distancia que debe difundir el carbono
y el crecimiento se hari lento. La microestructura 2n consecuencia,
adoptari un valor de S de compromiso. El criterio usado por Zener

cs que el valor de S resultante seri aquél que haga méxima la velocidad
de crecimientn.

En forma simplificada se describiri a continuacién un modelo que
permite explicar la relacién observada experimentalmente entre S y el
sobreenfriamiento AT = Te - T.

La euvergia libre usada eca la formaci6én de las intercaras ferrita-
cementita, por unidad de volumen de perlita, puede expresarse:

AGS:—_—%Z .

donde
X = energfa de intercara por unidad de 4rea.

si A G, es el cambio de energia libre para un sobreenfriamiento
AT, en el supiesto que no se generan intercaras, el cambio neto A G
producido por la transformacién seri:

26 — AGo — 28
=

Como caso limite puede considerarse que el valor minimo de S seri
aquél que hace aula la velocidad de crecimiento, lo cual puede suponorse
que ocurriri cuando AG =0 0 sea

22

Sm/n A 66

do donde: /
/

>

Si se supone que la velocidad de crecimiento V es proporcional a AG
y estd determinada sélo por la velocidad con que difunde cl carbono, dicha
velocidad deberi sar proporcional al cocficiente de difusién de Carbono D
¢ inversamente proporcional a S. Es decir,
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aplicando el criterio de maximo, cuando dl/—— O resulta:

As
S w PSpin = 4.4

—— - Am—

AG,

Suponiendo A Go proporcional al sobreeunfriamiento AT
41(%0::'C?f%1 <AZ;‘”:7j
le;ozz AH— 745

douade

A H:calor latente de la transformacién a presiéon y temperaturvi constantos
A S:eambio de entropia

A la temperatara de equilihrio se tendréi:
A4S AH
7e
y si se supone que AHy AS no dependen de T, resulta:

4G, = A#(/-—%)

y por lo tanto

s . 487
Ak (72-T7)

Representando gréficamente In § Vs Ln (Tgp - T), deberia de tenerse
una recta de pendiente -1. En la Fig. 60 se muestran resultados cxperi-
mentales de S en funcién de A T.

Temperature,°C
600 500 400 200 0 -273
T 1 —— :

T

700

o

Theoretical plot

T

2 %107

i N Lol L TR R ST T
10 160 1000
723 -T.°C
Fig. 60. Espaciado interlaminar S'en funcién del sobrecofriamianto AT,

en un acero cuiectoide (Hawkes, Johnson and Mehl, Trans.Am.Soc. Metals,
30, 1049 -(1042).
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VELOCIDAD DE CRECIMIENTO DE LA PERLITA

La velocidad de crecimiento V, puede obtenerse en forma aproximada
si se supoae que la particién del carbono tiene lugar por difusién cn la
austenita. Considerando una aleacién de composicién eutectoide Co que
transforma con un sobreenfriamiento A T, es posible estimar las concen-
traciones de carbono en las diferentes fases durante el crecimiento en esta-
do estacionario. Esta estimaci6n de concentraciones se hari extrapolando
los limites del diagrama Jde equilibrio hasta la temperatura de transformacion
tal como se muestra esqueméticamente en la Fig. 61.

Fig. 61. Valores aproximados de conceuntracién de carbono en las proxi-
midades de la intercara perlita austenita para un sobreenfriamiento A T.

C; : porcentaje de C en< , en equilibrio con FesC

Cy : porcentaje de C enoX , en equilibrio metaestable con X‘
Cy : porcentaje de C en x , en equilibrio metaestable con FegC
Cy : porcentaje de C en X , en equilibrio metaestable con o€

Las diferentes concentraciones en las diferentes zonas préximas a la
intercara austenita-perlita se muestran en el esquema de la Fig. 59.
Cuando la intercara avanza una distancia dR, la cantidad de carbono que
debe difundir para que se forme ferrita puede expresarse aproximadamente

por:
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dR ( C, - C; )

Si se supone que el carbono particiona dnicamente en la fase f
(delante de la ldmina de ferrita), la cantidad de carbono que debe difundir

en x durante un tiempo dt en que la intercara avanza dR puede expresar-
se aproximadamente por J dt,

De las dos ecuaciones anteriores se puede obtener la velocidad de
migracién en la forma siguiente:

Vo 4R 292‘(64—@)
4 s oG

Este modelo para explicar la velocidad de crecimiento de la perlita
es demasiado simple, principalmente porque se ha supuesto que dicha ve-
locidad esti controlada Gnicamente por la difusién del carbono en la fase

lo cual no permite explicar la anisotropia que suele observarse en el creci-
miento de los n6dulos de perlita.

Segn datos experimentales, es posible que en ciertos casos al menos
la movilidad de la intercara y la difusién en la intercara jueguen un rol
muy importante en la velocidad de migracién de la intercara.

Segin la Fig.61 es posible considerar (C4 - C1) =< AT, ademis
recordando la relacién obtenida catrz S v A T, es posible aproximar 1a
velocidad V en la forma siguiente:

4
Y (a7)

Esta relacién estiA de acuerdo con la dependencia observada experimental-
mente entre Vy AT, ya que para pequeiios sobreenfriamientos V reduce
su valor a pesar de que [} pucde tenev valores altos debido a que la
temperatura ¢s alta. Para grandes sobreenfriamientos también se obtiene
un valor de V bajo, pues los procesos de difusién se hacen mé&s lentos y
su dependencia conla temperatura es exponencial asi que se convierten en
los procesos controlantes. De esto resulta que la velocidad de migracién es
méxima para sobreenfriamientos de valor intermedio. En la Fig. 62 se
muestra la variacién de V en funcién del sobreenfriamiento para varios
aceros. Es de destacar que en todos los casos presentados la velocidad
maxima se alcanza para temperaturas del orden de 580°C o Io que cs
equivalente, para AT = 140°C.
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Velocidad de crecimiento, mm/seg.

Fig. 62. Velocidad de crecimiento de la perlita en funcién de la
temperatura de transformacién para difcrentes aceros. (Segln
Pickelsimer y colaboradores, Trans.AIME,218,p.473(1960)).

TRANSFORMACION BAINITICA EN ALEACIONES DE Fe-C

Se¢ denomina bainita a una serie de microestructuras que se pueden
obtener por transformacién isotérmica o durante enfriamiento countinuo,
a temperaturas inferiores a aquéllos en que se produce perlita. A tem-
peraturas inmediatamente inferiores a las de transfermacién perlitica,
la bainita muestra un aspecto de placas finas y paralelas y se denomina
bainita superlor. Un ejemplo de csta microestructura se muestra en la
Fig. 63.



Fig. 63. Bainita superiar

En la Fig. 63 las zonas més claras corresponden a placas de ferrita
que han crecido cediendo carbono a la austenita ubicada entre las placas
con lo cual la austenita se saturé en carbono y precipité carburos. A
temperaturas de transformacién més bajas la bainita aparece formada
por placas de ferrita con carburos dispersos en volumen, a esta micro-
estructura se denomina hainita inferior.

La bainita inferior a diferencia de las fases proeutectoides y de la
perlita crece por un mecanismo que implica deformacién de corte o sea des-
plazamiento colectivo de grupns de atomos. Esto se deduce de observaciones
hechas en una superficie transformada que previamente habia sido pulida
plana. La cinética de transformacién bainftica depende csencialmento de (a
temperatura y en algunos casos ha sido estudiada con técnicas de metalogra-
ffa a alta temperatura; un ejemplo de crecimiento isotérmico de placas de
bainita inferior se muestra en la Fig. 64.

En general se acepta que la transformaci6én bainitica se produce por
el avance de la intercara ferrita-austenita mediante un mecanismo de corte
que permite el cambio de estructura cristalogréifica y que gencra ferrita
sobrzsaturada en carbono, dentro de la cual posteriormente precipitan los
carburos .
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(a)

Fig. 64. Crecimiento isotérmico (350°C) de bainita inferior en un
acero con 3.32% Cr y 0.66% C. Las fotos fueron tomadas a los
siguientes tiempos: a) 14.75 min. b) 16.2 min. c) 17.25 min. y d)
19.2 min. (G.R. Speich and M. Cohen, Trans. AIME, vol. 213,
p. 1050 (1960)).

En la Fig. 65 se muestra una micrografia electronica de bainita
inferior donde se pucden observar los carburos precipitados en el inte-
rior de las placas de ferrita. Los carburos aparecen precipitados seg(n
ciertas direcciones preferenciales lo cunal da cuenta de que la difusién
del carhono es més ripida en determinadas direcciones cristalograficas.
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Fig. 65. Micrografia electrb6nica de bainita inferior en un acero de
composicién, 0.54% C, 0.46% Mn, 0.26% Si, 1.2% Cr, 4.12 % Ni,
0.48% Mo y 0.82% W. Calentado a 850°C durante 30 min. y enfriado
a 0.006°C/seg. (De Ferri Metallographiy, vol, I, p. 35%5).
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En el caso de los aceros aleados, los clementos  sustitucionales tales
como Mn, Mo, Cr, Ni, W, etc. no tienen ticmpo suficiente de difundir du-
rante la transformacién. Esta no particién d= elementos de aleacién da como
resultado una microestructura que es termodinimicamente menos estable, lo
cual equivale a decir que la energia libre dispanible para el crecimiento es
menor que la diferencia de energia libre quimica correspondiente a la tempe-
ratura de transformacién. La menor reduccion de energia libre durante el cre-
cimiento permite explicar porque' los elementos sustitucionales en general,
retardan la cinética de transformacién bainitica.

Segiin un trabajo de Speich y Cohen (Fig. 64) la velocidad de crecimien-
to en direccién longitudinal de las placas es constante durante el recocido de
transformacidén isotérmica y aumenta cuando aumenta la temperatura de reco-
cido. También se observé una reduccién de la velocidad de crecimiento con
el aumento del contenido de carbono.

Seg(in observaciones de microscopia electrdonica los carburos siempre se
observaron dentro de la placa de ferrita y no en la austenita. Ademéas se
observé que los carburos precipitan y crecen muy cerca o en contacto con
las intercaras austenita-ferrita, mientras que no se observaron carburos muy
cerca de la "punta' que avanza durante el crecimiento. De las observaciones
realizadas se ha concluido que el crecimiento en direccién longitudinal de las
placas es muy probable que sea controlado por la difusién del carbono en la
austenita en la zona adyacente al borde de la placa, mientras que el creci-
miento en direccién transversal estaria controlado por la difusién del carboao
en la placa de ferrita y a través de la intercara ferrita-austenita.

La importancia de los procesos de difusiéon en la transformacién bainitica
se destaca también porque su morfologia (la de placas y la de carburos)
evoluciona hacia formas menos aciculares a medida que la temperatura de
transformacién aumenta. Por otro lado, a bajas temperaturas se hace nota-
ble el caracter cristalogréifico del mecanismo de transformacién, lo cual exi
ge el desplazamiento de dtomos en forma colectiva o de grupos, para pader
explicar el relieve superficial que se observa en las probetas cuando se
produce la transformacién bainftica. Las placas de ferrita crecen con
relaciones de orientacién cristalografica bien definidas en forma semejante
a lo que veremos en las transformaciones martensiticas donde no tienen
lugar procesos de difusién.
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TRANSFORMACION MARTENSITICA

La denominacién de microestructura martensitica esti asociada a una
morfologia de tipo acicular que se forma en varias aleaciones ferrosas y no
ferrosas cuando la solucidn sélida sustitucional o intersticial de alta tempera-
tura es enfriada a baja temperatura, de tal manera que los procesos de difusién
no tengan tiempo de producirse. Sin lugar a dudas las transformaciones marten-
siticas méas estudiadas son aquéllas que se forman en aleaciones de base de hie-
rro, en particular, en los aceros, debido fundamentalmente a la importancia de
la microestructura martensitica en la determinacién de las propiedades mechni-
cas.

La microestructura martensitica y el proceso de transformarion tienen
en general caracteristicas particulares segiin el material de que se trate, y afn
en un mismo material pueden depender por ejemplo de la historia previa o de lag
tensiones mecénicas aplicadas. Por estos motivos y con el objeto de aclarar
conceptos se describirin a continuacion inicamente aquellas caracteristicas que
siempre se asocian a la transformacidén martensitica.

La transformacién se produce por desplazamiento de los 4tomos dentro
de zonas bien definidas . Para una dada ccmnposicién quimica, las zonas trans-
formadas guardan una relacién cristalogrifica con la matriz y los volimenes
transformados en forma de placas crecen sobre planos cristalograficos carac-
teristicos denominados planos de habito, y nunca atraviesan los bordes de
grano. En la Fig.66a y b, se muestran dos micrografias donde se pueden ob-
servar las agujas de martensita (placas en volumen) en una aleacién base hierro
y en una aleacidén no ferrosa.

LY

3

Fig. 66. Microestructuras de martensita. a) Indio-Talio (In, 18% TI)
b) 1.61% C, 0.36% Mn, 0.15% Si, 0.050% P recocida a 1100°C durante
30 minutos y templado en salmuera helada.



119

Durante la transformacién martensitica se producen deformaciones ca-
racteristicas, por ejemplo: si antes de la transformacién la superficie es plana
luego de la transformaci6én se puede observar relieve superficial que puede aso-
ciarse perfectamente a cada placa. También se observa que 1a deformacién aso-
ciada a cada placa es macroscépicamente homogénea, lo cual se indica esquema-
ticamente en la fig. 67. '

Fig. 67.Representacion esquematica de la deformacidn producida en una super-
ficie plana al formarse una placa de martensita. Antes de formarse la placa,
la marca superficial ABCD era una linea recta (B. Bilby and J. Christian, en
"The Mechanism of Phase Transformation in Metals', p. 121, Inst. Met.
Monograph N° 18, 1956).

La marca de referencia ABCD indicada en la fig.67, inicialmente era una
recta, y luego de formada la placa de martensita, aparece constitufda por tres
trazos continuos también rectos AB, BC y CD, lo cual implica deformacidn
macroscépica homogénea. Los planos indicados con IEFJ y LHGK representan
las intercaras entre la fase matriz y 1a martensita y coinciden cristalografica-
mente con el plano de hébito.

La transformacién se produce sin cambios locales de composicidon, es de~
cir que no requiere procesos de difusién vara que se produzca particién de los
elementos.
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Durante Ia trans-
formacién, la intercara matriz-martensita puede moverse a alta velocidad
dentro de un rango amplio de temperaturas y su movimiento es sensible a la
deformacién elastica y /o plastica. La velocidad de crecimiento de las placas
puede ser del orden de la velocidad del sonido en el material.

Otras caracteristicas que suelen asociarse a la mayorfa de las transforma-
ciones martensfticas son las siguientes:

La Transformacién comienza durante el enfriamiento cuando se alcanza
una temperatura determinada, usualmente denominada M .-Por debajo de la
temperatura Mg la fraccién transformada depende esenc1almente de la tempera-
tura y no del tlempo a la temperatura de transformacién. Si el enfriamiento
continGa, la transformacién prosigue hasta que se alcanza una temperatura a
l1a cual la transformacién finaliza; a esta temperatura usualmente se la denomina
M¢. Eventualmente Mg corresponde a aquella temperatura en que la fraccién
transformada es del 100%, sin embargo a veces la reaccién termina antes de
transformarse toda la matriz. La dependencia descripta de la fraccién trans-
formada con la temperatura se indica esqueméticamente en la fig. 68 y debido
a esta dependencia se suele denominar también a las transformaciones marten-
sfticas como transformaciones atérmicas.

% Mot

Ms 7

Fig.68. Representacidén esqueméitica del porcentaje de martensita praducido
durante el enfriamiento en funcién de la temperatura. La reaccidén comienza
en Mg y termina en Mg cuando la fraccién transformada puede ser pedxima al
100%.
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La deformacién plastica a temperaturas por debajo de MS tiende a incre-
mentar la fraccién transformada de ma rtensita y en algunos casos es posible
inducir por deformacién la martensita deformatdo la fase metacistable atn a
temperaturas superiores a Mg. La martensita se puede inducir por deformacién
a temperaturas mayores que Ms pero menores que cierta temperatura denomina -
div M. Si se deforma a temporaturas suporiores a My la fase metaestable defor-
ma plasticamente y no se produce martensita. En algunas aleaciones la martensita
inducida por deformaci6n a temperaturas superiores a Mg es estable mientras
se mantiene la tensién aplicada, y puede revertir a la fase matriz cuando se eli-
mina la tensi6én que le di6é origen. Este fendmeno da lugar a los efectos denomina-
dos seudoeldsticos y de memoria mecénica, y ha sido observado en numerosas
aleaciones no ferrosas y en algunos aceros inoxidables. En la fig.69 se muestra
la variaci6én de la tensién en funcién de 1a deformacién en un ensayo de traccidén
a temperatura constante mayor que Mg en una aleacién de Cu-Zn-Sn, en la cual
se induce martensita al aplicar tensi6én y luego revierte al descargar la probeta,
como se puede observar pricticamente toda la deformacién '"'seudo elastica"
es recuperada.

U—K@/mmz\
12

Fig. 69. Tensibén vs. deformacién en compresién en una probeta
monocristalina de composicién 61.3% Cu, 36.8% Zny 1.9% Sn.
Temperatura Ms % ~80°C, temperatura de ensayo -53°C.

En algunas aleaciones la martensita generada durante ¢l enfriamiento
revierte a la fase matriz durante el calentamiento, a temperaturas que usual-
mente se designan como Ag (comienzo de la reversién) y Ag (fin de la reversién).
La reversién en general no se produce durante el calentamiento, cuando alguno
de los elementos puede difundir ridpidamente como ocurre en la mayoria de los
aceros con el carbono y el nitrégeno.
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En 1la fig.70 se muestra la variaci6én de resistencia eléctrica en una
probeta de Fe-29% Ni, provocada por la transformaci6n martensftica, y
se puede observar la reversi6n producida durante el calentamiento. Esta
aleacibn estf constituida a alta temperatura por una fase [fcc (austenita)
y a baja temperatura por una fase X bcc (martensita).
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Fig.70. Resistencia eléctrica en funcidn dc la temperatura en una
probeta de Fe-29% Ni; enfriada y calentada a una velocidad de 5°C/
min (L. Kaufman y M. Cohen, Trans. AIME, 206, 1393 (1956)).

A partir de la fig 70 se observa que la reaccién austenita == martensita
puede producirse cn ambas direcciones, calentando o enfriando lo suficiente
a partir de 170°C aproximadamente. Esto implica que a esta temperatura
ambas fases estin on equilibrio termodinfimico.
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MARTENSITA EN ACEROS

Cuando se forma una placa de martensita, se requiere cierta deformacién
para provocar el cambio de forma como se muestra esqueméticamente en la
fig.67. Esta deformacién asociada a 1a placa de martensita introduce tensiones
en la matriz que la rodea, la cual a su vez aplica tensiones sobrz la placa.

El resultado es que al generarse la placa de martensita, se introduce en el mate-
rial energia eldstica que tiene signo positivo, es decir que tiende a aumentar

la energfa libre del material y no a reducirla, en consecuencia tiende a frenar

la transformacién. Es posible, que determinada distribucién esp:acial de las nla-
cas de martensita haga que la energia elastica almacenada sea minima y nor lo
tanto su formacidn contribuya a la mixima reduccién de energia libre.

La deformacioén eléstica y plidstica almacenada durante la transformacién
es la causa de la mayoria de las grietas o defectos introducidos por el temple
en los aceros. Como se veri mis adelante, este efecto se puede reducir templan-
do con las velocidades minimas posibles, lo cual favorece cierta relajacion de
tensiones durante el proceso de transformacién.

Las contribuciones a la energia elastica pueden separarse en dos componan-
tes nrincipales: una proveniente de la deformacién de la matriz al "introducir"
la placa de martensita, y la otra debido a la deformacién eldstica asociada a
las intercaras matriz-martensita, esta Gltima componente es minima cuando la
unién de las dos estructuras se realiza a través de un plano cristalografico co-
min a ambas (plano invariante).

Cuando la transformacién es entre una estructura fcc y otra hep, como
ocurre en el caso del cobalto, es posible lograr una unién con distor $i6n minima
si dicha unién (plano de hébito) es uno de los planos de empaquetamiento compacto
en ambas estructuras.

En el caso de los aceros, la transformacién durante el enfriamiento se
produce de la austenita fcc a martensita, que tiene estructura bet (cibica de
cuerpo centrado tetragonal). Tanto la estructura fcc como la bet en el acero no
tienen planos cristalograficos con la simetria necesaria para poder unir ambas
estructuras con el minimo de distorsién, esta imposibilidad se manifiesta
aunque se produzca una variacién relativa de parametros de red. Dicho de
otra manera, en la estructura cristalografica de la austenita no existe ningin
plano que quede invariante (a escala atémica) al producirse la transformacién
a martensita. A pesar de estas consideraciones sobre 1a imposibilidad de cohe-
rencia cristalogrifica a nivel atémico, sc observa experimentalmente que la
transformacidén se produce por el avance de una intercara que macroscédpicamen-
te aparece comin a ambas estructuras y ademés corresponde a un plano cristalo-
grafico invariante.

O sea, por unlado, no parece posible la existencia de un plano invariante,
dadas la cristalografia de la austenita y martensita respectivamente, y por otro
lado, se observa macroscoépicamente la existencia de cierto plano invariante.
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Esta ambiguedad ha hecho imposible hasta la fecha la elaboraciéon de un modelo
que pueda dar cuenta en forma detallada de los procesos que tienen lugar a nivel
atébmico en la intercara de transformacién. Sin embargo, se han elaborado algunos
modelos que dan cuenta dcl plano de hébito observado macroscopicamente sin con-
siderar los procesos que necesariamente deben ocurrir a nivel atémico.

Para explicar la existencia del plano de hibito, consideremos primeramente
la distorsidn més simple de la estructura de la austenita para transformarla en
muartensita, tal como se describe esqueméticamente en 1a fig. 71.

vsleaita -  Martensita

(b)

Fig.71. a) Red fcc mostrando la celda bct con lo cual también nuede representar-
sc¢ el mismo arreglo atdbmico. Las X marcan las posiciones intersticiales de los
dtomos de carbono en la austenita y en la martensita. b) Celdas unitarias de aus-
tenita y martensita.

Tal como se muestra en la fig. 71a, la red fcc puede ser descripta también
por una red bct, la cual distorsionada convenientemente puede transformarse en
la estructura bet de 1a martemsita. La distorsién necesaria para pasar de austenita
a martensita se muestra ssquemaéticamente en la Fig 71b;y usualmente se la
denomina distorsién de Bain, pues este investigador la sugirié pcr primera vez

en 1924.
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La distorsion de Bain requiere contraccién de un parametro de red y ‘expansién
de los otros dos, de modo que el desplazamiento de los 4tomos es minimo y por
consiguiente hay un cambio de volumen pequefio.

El segundo punto basico de la teoria fenomenolégica es que la formacion de
placas de martensita y su relieve asociado (fig.67) implica la existencia de un
plano comGn a ambas estructuras que es no distorsionado y no rotado y como se
dijo anteriormente es un plano invariante. Sin embargo, cuando un sélido es so-
metido a una distorsién de Bain, resulta por razones simplemente cristalografi-
cas que tal plano invariante no existe. Ante esta situacién y para poder explicar
la existencia del plano invariante observado, se postuld la existencia de una de-
formacion dentro de la placa de martensita, de manera que dejase invariante
la red cristalina. Si la estructura de la martensita se deforma por deslizamiento
o por maclado, no se cambia la estructura cristalina y puede generarse un nlano
invariante como el observado macrosciicamente. En la fig.72 se muestra esque-
méticamente la estructura interna de la martensita indicando la deformacién de
estructura invariante, por deslizamiento o por maclado. En el caso de los aceros,
el deslizamiento y el maclago se producen en una escala muy fina, a veces en
espesores menores de 100 A, pero en algunas aleaciones no ferrosas (fig.66 a)
la deformaci6n interna de las placas puede observarse 6pticamente.
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Fig.72. Representacion esquemitica de dos placas de martensita mostrando el
plano de hébito y la fina deformacién interna de red invariante (B. Bilby and

J. Christian en '""The Mechanism of Phase Transformations in Metals', p. 121,
Inst. Met. Monograph N° 18, 1956).
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De acuerdo a lo descripto, el carabio de forma al producirse la placa
de martensita estd dado por el cambio de estructura fcc —» het, nroducido nor
la distorsién de Bain mé4s la distorsién interna de las placas (por deslizamiento
o maclado) necesaria para generar el plano de hibito observado macroscépi ca-
mente. Cuando se hace un anilisis detallado del problema cristalogrifico, se
encuentra que s6lo puede existir un plano invariante entre la austenita y la
martensita, el cual coincide aproximadamente con el plano de hibito observado
normalmente, es decir (259), 1para martensita que se forma alrededor o por
debajo de temperatura ambiente. En aceros con temperatura MS superiores, el
plano de hébito suele ser cercano a (225).

En conclusidn, la predicci6én del plano de hébito y de la deformacién inter-
na que deja la red invariante, se ha observado que en algunos casos es por desli-
zamiento y en otros por maclado, aunque también se ha observado dentro de una
misma placa, una transicién de un mecanismo a otro. Con respecto a cuil meca-
nismo es maés probable, puede especularse en base a lo siguiente: Si una orobeta
de ferrita se deforma en traccién a temperatura por debajo de 1a ambiente y/o a
alta velocidad, se observa que el mecanismo de deformacién plastica es por ma-
clado, mientras que cuando se deforma a temperatura superior a la ambiente y/o
a baja velocidad, el mecanismo de deformacidn es por deslizamiento.

Este comportamiento de la ferrita ante 1a deformacibén plastica coincide con
el observado en las placas de martensita, pues se observa que para Mg superio-
res a la ambiente o velocidades de transformacién lentas, el mecanismo de de-
formacién tiende a ser deslizamiento, mientras que para Mg inferiores a tempe-
ratura ambiente o velocidades de transformacién altas, el mecanismo méas ob-
servado es maclado resultando en ambos casos equivalente la deformacién ma-
croscopica.

Adema4s de los aspectos cristalograficos descriptos para la martensita en
aceros, dobe destacarse la influencia de los clementos intersticiales, tales como
el carbono o el nitroégeno.

Enla fig.71 se indicé esquematicamente la posicién que los Atomos inters-
ticiales podian ocupar en la red; ademés se observa empiricamente, que los
parimetros de red de la martensita varian linealmente con el contenido de
carbono, como se muestra en la fig.73.
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Fig.73. Variacion de los pardmetros de red de la estructura
martensitica en funcién del contenido de carbono.

Es posible explicar la variacién lineal de la tetragonalidad (c/a) al pasar
de austenita fcc (o bet, ¢/a = 1.414) a martensita bee (o bet, ¢c/a =2 1.0); si se
supone que los dtomos intersticiales actian distorsionando la red en la direccién
del eje ¢ de la martensita y que el nimero de lugares ocupados depende lineal-
mente del contenido de elemento intersticial.

ESTABILIZACION DE LA AUSTENITA

Como ya se menciond anteriormente, 1a mayoria de las transformaciones
martensiticas en aceros son atérmicas, es decir, dependen de la temperatura y
no del tiempo a temperatura. Se puede observar experimentalmente que las pla-
cas crecen hasta impactar con los bordes de grano o c¢on otras placas, ensanchin-
dose levemente y luego detienen su crecimiento. También se suele observar des-
pués de un corto tiempo (segundos) a temperatura constante, que la austenita
resulta estabilizada con respecto a posteriores transformaciones, atin cuando
termodindmicamente sigue siendo no estable.
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Durante el enfriamiento continuo, la diferencia de energfa libre también
crece continuamente, y la fraccion transformada aumenta por nucleacién y cre-
cimiento de nuevas placas.

El grado de estabilizacién de la austenita con respecto a continuar la trans-
formacién en forma isotérmica, se puede estudiar como se indica en la fig. 74.

70 ,__X
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Fig.7<. Transformaci6én martensitica en un acero con 0.96% C,

3% Mn, 0.5% Cr, 0.4%Si, 0.2% Ni resto Fe. Curva A,transfor-
macioén durante enfriamiento continuo. Curva B, templado a 0°C,
envejecido a 18°C durante 45 min. y luego enfriamiento continuo.

La diferencia de temperatura 0 se usa como una medida de la es-
tabilizacién (Glover S.G. and Smith T.B. on '""Mechanism of phase
transformation in metals' , Institute of Metals, London 1956, p.268).

La Curva A representa la variacion de la fraccidén transformada en funcion
de la temperatura durante enfriamiento continuo. Si se detiene el enfriamiento
durante cierto tiempo, la forma cién de martensita también se detiene y no conti-
nia inmediatamente si el enfriamiento prosigue. La transformacién continta des-
pués que se ha enfriado cierto nimero de grados 8 por debajo de la temperatura
a la cual se interrumpié el enfriamiento.

El valor de 0 es una indicaci6én del grado de estabilizacién alcanzado duran-
te el '"'recocido’ isotérmico. Se observa jue ® aumenta con el tiempo de mante-
nimiento a ana dada temperatura, o lo que es equivalente, la cantidad de marten-
sita formada depende de la velocidad y continuidad del enfriamiento. Cuando la
transformacién prosigue después de la estabilizacién, en el primer momento lo
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hace en forma explosiva, como se puede deducir de la fig.74 donde un 10%
de martensita se ha generado a una misma temperatura.

Investigaciones en aleaciones de bajo carbono con Mg préxima a tempe-
ratura ambiente han mostrado que la estabilizacién de la martensita ocurre
cuando hay carbono o nitrégeno en una aleacién. Si estos elementos intersticia-
les no estin presentes se forman nuevas placas de martensita y crecen isotér-
micamente. Una explicacidon plausible de la estabilizacién es que los elementos
intersticiales difunden hacia las dislocaciones que puaden estar en la intercara
austenita-martensita o en cualquiera de las fases y frenan su movimiento. En
el primer caso causarian un freno al movimiento de la intercara, en el segundo
evitarian la relajacion de tensiones generadas por la transformacién. El efecto
del tiempo de mantenimiento seria entonces el de permitir que més intersticiales
difundan y precipiten o segreguen a las dislocaciones.

Inicialmente se dijo que la transformacién martensitica era atérmica, y
ahora se ha establecido que ésto ocurre sélo en aceros que contienen carbono.

Para aclarar ésto y el problema de la estabilizacién en aceros comercia-
les, describiremos a continuacién tres clases comunes de aceros en los cuales
se desarrolla alta resistencia y tenacidad mediante transformacién martensitica
y subsiguiente revenido.

Desde el punto de vista prictico es muy impcrtante saber si ha quedado
algo de austenita retenida despiés de templar a temperatura ambiente para lo
cual es necesario conocer lo mejor posible las temperaturas Mg y M¢. En el
caso de un acero al carbono de baja aleacién la temperatura Mg puede estimarsc
en primera aproximacién, conociendo su composicién quimica y usando alguna
de las varias fé6rmulas empiricas desarrolladas para estos célculos, por ejemplo:

Mg (°C) = 561 - 474 (% C) - 33 (% Mn) - 17 (% Ni) - 17 (% Cr) - 21 (% Mo)

Se debe notar que la adici6én de cualquier elemento de aleaci6én reduce el
valor de Mg, aunque el carbono es uno de los més efectivos en ese aspecto.

Con la variaci6én de Mg obtenida a partir de la fé6rmula anterior considere-
mos los tres grupos de aceros indicados en la tabla siguiente:

C Mn Si Ni Cr Mo ML (°Cy My (°0)
Aceros de baja aleaci6én
AISI—-1340 043 16  0.30 325 260
—5140 0.4 0.7 0.16 0.93 330 270
—4180 037 077 0.15 098 0.2 340 270
—4300 642 078 G204 1.8 08 0.33 280 210
Aceros de herramientas
AISE 232 065 040 0.20 20 100 030 0.15 220 40
—a10 100 126 0.25 0.50 0.1V  0.5W 190 40
—610 075 040 0.40 40 07 10V 18.0W 220 170
Aceros maraging Co Mo Ti Al
18Ni(280) 003 0.0 0.10 185 9 5 07 01 300 230
1ANI(250) 003 010 . 010 18 ] 5 04 01 300 230
18NI(200) 003 0.0 01l 18 85 32 0.2 01 300 230
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El primer grupo, denominado comunmente aceros de baja aleacién, es
utilizado normalmente cuando se necesita resistencia mecanica relativame nte
alta y bajo costo, principalmente en la industria automotriz. La resistencia
mecénica de la martensita en estos aceros esti determinada fundamentalmente
por el contenido de carbono y es por esta razdn que el tenor de carbono es por
lo menos de 0.30-0.40%, por lo tanto la transformacidén martensitica es atérmi-
ca. De acuerdo a lo indicado en la tabla, las temperaturas Mg son bastante supe-
riores a la ambiente, por lo tanto, templando a temperatura ambiente es dificil
que quede austenita retenida.

Los aceros para herramientas son méis aleados, con el objeto principal
de lograr mayor resistencia al desgaste y resistencia mecénica en frio y a veces
a temperaturas méis elevadas. La temperatura Mg es superior a la ambiente,
pero la temperatura Mg puede ser muy inferior, debido principalmente al conte-
nido de aleantes. En estos aceros usualmente se hace un enfriamiento a tempe-
raturas subcero inmediatamente después del temple, con el objeto de dejar 1a me-
nor cantidad de austenita retenida posible. Si la pieza templada se deja a tempe-
ratura ambiente, ain durante tiempos de una hora, es posible que la austenita
sea estabilizada de forma tal que no pueda ser transformada por més que se la
subenfrie. En estos aceros es donde el problema de la austenita retenida ha sido
més estudiado.

Los aceros '"maraging' (martensiticos envejecibles) no dependen del
carbono para obtener su resistencia mecénica, sino que son endurecidos por
precipitaciéon de NigTi o Ni Mo en la fase martensita, durante un tratamiento
de revenido (envejecido) posterior al temple. Estos aceros contienen bajo car-
bono y nitrégeno y varios porcentajes de titanio, que tiende a nrecipitar estos
elementos intersticiales reduciendo su contenido en solucién sélida.

En marcado contraste con los aceros de baja aleacién o los de herramien-
tas, los aceros sin carbono transforman martensiticamente por un mecanismo
de nucleacién y a veces lento crecimiento de la martensita. En la fig. 75 se
muestra el porcentaje de austenita transformado después de recocer durante
distintos tiempos a temperatura cercana a la ambiente.
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Fig. 75. Diagrama de transformaci6n isotérmica de un acero con 25% Mi,
1.6% Ti, 0.017% C (R. Yoe, Trans. AIME 224, 1222 (1962)).

La fig. 75 se asemeja a los diagramas usuales de transformacién iso-
térmica (TTT), aunque aqui la austenita transforma a martensita por un pro-
ceso sin difusi6bn. Es de destacar que en este acero el valor de Mg depende
de la velocidad de enfriamiento.

Si se comienza a agregar carbono a un acero de este tipo, la tempera-
tura Mg se reduce, hasta que alrededor de 0.15% C la Mg se ha reducido
alrededor de 100°C y es esencialmente independiente de la velocidad de enfria-
miento,

Los resultados anteriores muestran que la martensita en aleaciones fe-
rrosas se puede formar isotérmicamente, excepto en aleaciones que contienen
una cantidad apreciable de intersticiales (0.1%) los cuales a través del fen6meno
de estabilizacidn de la austenita hacen que la transformacién sea atérmica.
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RESISTENCIA MECANICA DE LA MARTENSITA

Comercialmente los aceros de baja aleacidn constituyen el grupo méas
grande de aceros martensiticos, ya que combinan alta resistencia y tenacidad
con un bajo costo relativo. La resistencia mecénica de la martensita en estos
aceros depende esencialmente del contenido de carbono, como se muestra en
la fig. 76 donde también se muestra la variacion de dureza de la microestruc-
tura perlftica y de perlita esferoidizada. La dureza de la martensita es bastante
independiente del tenor de elementos sustitucionales, los cuales son agregados
exclusivamente para aumentar la templabilidad.
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Fig76 . Dureza aproximada de los aceros al carbono
con diferentes microestructuras en funcién del contenido
de carbono. Curva superior martensita después del tem-
ple (sin revenido); curva media estructura laminar con
los constituyentes proeutectoides obtenidos normalmente
por enfriamiento al aire. La curva inferior corresponde
a una microestructura de carburos esferoidizados y os
de menor dureza.

£n principio la transformacién martensftica en el acero puede conside-
rarse como el cambio instantineo de austenita a ferrita donde el carbono tienc
una solubilidad mucho menor y por lo tanto tiende a precipit=r carburos. La
dispersién de carburos permite explicar en parte el aumento de la resistencia
mecénica de la estructura martensitica con el aumento del contenido de carbono.
Sin embargo es bien sabido que la estructura martensftica atGn con muy bajo



133

contenido de carbono o inmediatamente después del temple (antes que pueda
detectarse precipitacién) posee una elevada resistencia mecénica.

A continuacidén se considerardn algunas contribuciones a la resistencia
de la martensita inmediatamente después del temple. En aceros de bajo car-
bono la martensita estd formada por el apilamiento de placas muy finas, cada
una de las cuales por separado constituye una "aguja" de martensita. Estas
placas estidn agrupadas de forma tal que las deformaciones de transformacién
tienden a cancelarse. En estos casos, la deformacidon de red invariante es
producida por deslizamiento. La martensita resultante ticne una densidad de
dislocaciones comparable a la de una estructura altamente deformada (1011 a
1012 dislocaciones /cm?2) y el espesor medio de placa es de alrededor de 0 .1/(m.

En este tipo de microestructura las intercaras entre placas se comportan
como obsticulos para el movimiento de 1as dislocaciones dando como resultado
una importante contribuci6n a la resistencia mecAnica.

La contribuci6n del carbono cn solucién a la resistencia mecénica se
puede explicar por el hecho de que los dtomos de carbono distorsionan la red
de ferrita, y esta distorsi6n tiende a relajarse redistribuyendo los 4tomos de
carbono para reducir los campos de tensiones asociados a las dislocaciones
y por lo tanto se crean "atmobsferas' alrededor de las dislocaciones y se hace
més diffcil su movimiento. Los Atomos de carbono pueden migrar hacia las
dislocaciones en forma conveniente y reordenarse mediante procesos de difusién
aun a bajas temperaturas para formar atmésferas y/o para formar agrupamien-
tos de 4tomos que también contribuyen a aumentar la resistencia mecénica. Por
lo tanto la resistencia de la martensita inmediatamente después del temple pue-
de considerarse proveniente de:

a) Contribucién estructural debido a dislocaciones.
b) Reordenamiento de los 4tomos de carbono.

La magnitud de b) aumenta con el contenido de carbono y para 0.40% C se ha
calculado que su contribuci6én es aproximadamente el doble que el debido a las
dislocaciones.



