
PMM/C-47

Comisión Nacional de Energía Atóm ica 
dependiente de la Presidencia de la Nación

TRANSFORMACIONES DE FASE MASIVAS Y  MARTENSITICAS 

J. K itt l,-A . López, J, Bautista Vesga

PROGRAMA M U LTINACIO NAL DE M ETALURGIA
Program a Regional de Desarrollo C ientífico y  Tecnológico -  OEA

IV Jornadas Metalúrgicas 
Sociedad Argentina de Metales 
Córdoba, noviembre de 1970

C .N .E .A . B ib l i o t e c a

ARCHIVO PUBLICACIONES

. ARO

m o

Departamento de Metalurgia 
Buenos A ire s  - Argentina



PMM/C-47

Comisión Nacional de Energía Atóm ica 
dependiente de la Presidencia de la Nación

0>

TRANSFORMACIONES DE FASE MASIVAS Y  MARTENSITICAS 

J. K ittl, A , López, J t Bautista Vesga

PROGRAMA M ULTINACIONAL DE METALURGIA
Program a Regional de Desarrollo C ientífico y Tecnológico - OEA

TV Jomadas Metalúrgicas 
Sociedad Argentina de Metales 
Córdoba, noviembre de 1970

B«jaArtame«to de Metalurgia 
Buenos A ires  - Argentina





TRANSFORMACIONES DE FASE MASIVAS Y  MARTENSITICAS

J. K ittl* , A . López**, J. Bautista Vesga**

Las transformaciones masivas y martensfticas se presentan en una serie de 
diagramas de equilibrio y permiten m odificar las propiedades de aleaciones mediante 
tratamientos térm icos adecuados.

Si bien las transformaciones martensfticas se conocen hace tiempo como medio 
de va ria r las propiedades mecánicas, receintemente se ha comenzado a analizarlas en 
productos de transformación masiva.

En el presente trabajo se revisan los conceptos actuales en transformaciones 
masivas y martensfticas; en particular se analizan;

i) Características de las transformaciones
ii) Mecanismos de transformación

iii) Relación entre propiedades y transformaciones

El mecanismo de transformación en cada caso produce subestructuras.bien 
diferenciadas y esto tiene como consecuencia la obtención de m ateriales con propiedades 
mecánicas bien diferenciadas.

* Departamento de Metalurgia, CNEA,

**  Program a Multinacional de Metalurgia, CNEA - OEA . (Universidad Nacional de 
Santander, Colombia),
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I. INTRODUCCION

En los últimos 10 a 15 años se han producido importantes adelantos en la utilización 
de metales como resultado de los m ejores conocimientos alcanzados en metalurgia ffs ica  y 
la aplicación de estos conocimientos al desarrollo de aleaciones con m ejores propiedades.. 
Una parte de estas mejoras resulta del uso de los conocimientos en transformaciones de 
fase como medio para desarrollar un producto con adecuadas propiedades mecánicas.

Enfriando desde la temperatura de solidificación un metal puro o una aleación en 
fase sólida, es posible que se produzcan cambios de fase al pasar por las distintas reg io ­
nes de temperatura a las que corresponden distintas fases o combinaciones de fases en 
equilibrio. De los cambios de fase posibles sólo analizaremos aquéllos en que, a partir de 
una fase in icial (homogenea en composición y estructura crista lográfica ), se llega a otra 
faae (en la que tampoco pueden detectarse variaciones de composición o estructura cris ta ­
lográfica ). Analizarem os, sin embargo, ejemplos en los que se superpone a un cambio de 
fase tal como el indicado una segregación o precipitación, dada la importancia del fenómeno 
sobre las propiedades mecánicas del producto.

Las transformaciones de fase que reúnen las condiciones mencionadas son la traHSf~ 
formación masiva y la martensftica.

Se desarrollará prim ero, y más ampliamente, el tema de transformaciones m asi- 
vas dado que es e l tema de desarrollo más reciente y del cual -salvo un trabajo de T .B . 
Massalski (1 )- no existen artículos de revisión adecuados en la literatura.

Se dará luego una breve revisión a los conceptos de transformación martensftica. 
Este tema ha sido desarrollado en trabajos de revisión recientes que cubren el tema con 
amplitud (2) (3),

Desarrollados los conceptos sobre transformación se los aplicará a analizar las 
posibilidades de variación que pueden esperarse en las propiedades mecánicas de muestras 
transformadas. Se analizará solamente e l efecto de las transformaciones sin tratar el 
tema de los efectos termo-mecánicos que será cubierto por otro trabajo a presentarse en 
estas Jornadas (* ).

II. TRANSFORMACION MASIVA

1. La  transformación masiva fue estudiada originalmente por Greninger en 1939 (4) y 
a é l se debe su nombre que deriva del aspecto de nmasas" de granos de fase (cúbica

(* ) M. V ictoria  y E. Robert, Mecanismos de endurecimiento que operan en aceros de alia 
resistencia obtenidos a través de la transform ación martensftica.



de caras centradas) que crecfan en lím ites de granos de fase p  (cúbica de cuerpo cen­
trado). Este crecim iento de fase o í se producía durante e l templado desde e l carftp« de 
fase en probetas de aleación CuAl. Un comportamiento sim ilar se observó posterior­
mente en esta transformación en aleaciones de CuZn (5), CuGa(6), AgZn
(7) y AgCd (7). La F ig . la  corresponde a un caso típico de diagrama de equilibrio en el 
que puede darse la transformación y un esquema de la microestruetura' resul­
tante .

Lo que llamó la atención en estos casos fue la gran velocidad con que la trans­
formación tenía lugar, velocidad que no se solfa asociar con transformaciones térmioar- 
mente activadas sino con transformaciones martensfticas.

Se encontró posteriormente que era posible una transformación sim ilar para e* 
caso.|3-*“Í£m (hexagonal compacta) en CuGa (F ig . Ib ) (8) y A gA i (9)(10) y para Werro  
y sus aleaciones (F ig . le ) en el caso de la transformación /  (cübica paras centradas)*

—^©¿(cúbica cuerpo centrado). En muchos casos se puede observar (F ig . l )  (11) que la '• 
m orfología no era  ya la original, sin embargo se conservó e l nombre de transformación 
masiva relacionándolo a un mecanismo de transformación y no ya a una morfología 
determinada.

2. E l estudio experimental de esta transformación se ha realizado a partir de apro­
ximadamente 1960, mediante: a) observación directa (film s); b) experimentos de templan 
do controlado; c) observación metalográfica y orientación crista lográfica.

Existe una buena cantidad de información que fue producida por cada uno de e s to » 
métodos y la analizaremos indicando sólo los resultados más importantes que hacen al 
mecanismo de la transformación. t,

a) La  observación directa se rea lizó utilizando metalografía en platina caliente
(12). Las muestras fueron pulidas y luego calentadas en una platina adecuada has­
ta alcanzar una temperatura correspondiente al campo de equilibrio de la ia a e  de 
alta temperatura. En e l sistema Cu-Ga esto corresponde a la fase ^  (I }ig . lb^.- 
Luego de un tiempo de recocido en fase (3 se enfrió la muestra a una velocidad 
que se varió de experimento en experimento. Durante todo e l proceso se registró 
la temperatura de la muestra y se film ó a través del m icroscopio. Dado que la 
fase ni es activa a la luz polarizada contrasta claramente con la fase ^  y así 
se pudo observar los cambios de fase tanto por calentamiento, > como
por enfriamiento ^  m . Esta observación directa perm itió comprobar:

i) que la interfase de transformación cruza los lím ites de granos ^  , es 
decir que un grano m pueden crecer en distintos granos ^  y no se 
r-equiere por lo tanto para este crecim iento una relación de orientación

(* ) E l suscripto m_ denota fase obtenida por transformación masiva.
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fija  (F ig .2 ).

ii) que existenten tanto in tereses  de transformación planas como curvadas 
y que la m orfología de esta inte ríase va cambiando a medida que avanza.

iii) que e l cambio de volumen de la transformación se acomoda dejando m ar­
cas parecidas a líneas de deslizamiento y que las últimas partes en trans 
form ar pueden presentar el equivalente a un rechupe en solidificación 
(F ig .3 ). Se pudo comprobar que estas marcas no correspondían a líneas 
de deslizamiento en fase m y se propuso que correspondían a líneas 
de deslizamiento en fase p  en la inmediata vecindad del lím ite ) f m/^ .

iv ) se observó que la transformación por calentamiento poseía 
características sim ilares a las de enfriam iento^—""Jf m -

v) en algunos casos se observó un crecim iento por escalones que resultaba 
de la aparición de interfases inmóviles con lo que el crecim iento en esa 
d irección se producía por desplazamiento de escalones paralelos a esa
dirección inmóvil.

En otros sistemas que permiten suprim ir transformaciones que se producen 
sin cambio de composición se han realizado mediciones de energía de activación 
de crecim iento mediante platina caliente o resistividad e léctrica  (13)(14). En 
estas transformaciones se pasa a estructuras con un grado de ordenamiento 
diferente, así en AgCd se pasa de a (3* (cúbica de cuerpo centrado ordenada) 
y en AgZn de a )£° (trigonal ordenada).

En estos casos las muestras se templan y se transforman isotérmicamente 
en una platina previamente estabilizada a una temperatura adecuada. La observa­
ción m etalográfíca es realizada continuamente y se sacan fotos a intervalos deter­
minados. Luego de un cierto tiempo de observación se cambia de temperatura y 
se continúa sacando fotos.Estos cambios de temperatura se pueden repetir varias 
veces hasta que no se puedan rea liza r más observaciones por estar la muestra 
demasiado transformada. E l análisis de las secuencias de fotos perm iten m edir 
las velocidades a distintas temperaturas y de estos valores obtener la energía de 
activación experimental (14). Esto está esquematizado en la F ig .4 .

Estas medidas se han correlacionado con medidas realizadas por transfor­
mación isotérm ica y saltos de temperatura de cambios de resistividad eléctrica  
con muestras recocidas en baños de siliconas (13)(14) y por dilatometría (15). Los 
valores así obtenidos coinciden dentro del e rro r  experimental con los de platina 
caliente (15). Estos resultados perm itieron comprobar que dentro del e rro r  exp e­
rimental las medidas de superficie (platina caliente) coinciden con medidas de 
volumen.
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b) En los experimentos de templado controlado se trata de calentar una muestra 
y en friarla  según un ciclo predeterminado alcanzándose velocidades altas de calen­
tamiento y enfriamiento. Se observan las variaciones de m icroestructura resultan­
tes y la temperatura de transformación como función del ciclo a que se somete las 
muestras (16)(17)(18).

E l equipo utilizado consiste en un pequeño horno de poca inercia térm ica o 
alternativamente se puede usar calentamiento directo por paso de corriente (F ig .
5). Una vez alcanzada la temperatura adecuada se templa cortando e l calentamien­
to y proyectando sobre la muestra una corriente de gas inerte. La temperatura se 
reg istra  con un osciloscopio o un registrador de alta velocidad mediante una term o- 
cupla soldada a la muestra.

Se han medido las variaciones de temperatura de transformación (Trp) con 
la velocidad de enfriamiento en numerosos sistemas. La F ig. 6 muestra un ejemplo 
típico de una serie de mediciones para una aleación de CuGa (19). Se observa que 
luego de una disminución de T^, para incrementos de la velocidad de temple se 
llega a valores de aproximadamente consistentes. Un enfriamiento más rápido 
puede suprim ir la transformación masiva y entonces se tiene una segunda tempera­
tura constante in ferior Ms. Este comportamiento fue notado por G ilbert y Owen (11) 
y Bibby y Gordon P a rr  (20) en h ierro puro y aleaciones de h ierro . La temperatura 
constante superior fue posteriormente denominada temperatura masiva Ma(19).

Observaciones metalográficas (19) indican que en e l caso de CuGa el tamaño 
de grano va progresivamente disminuyendo a medida que aumenta la velocidad de 
templado hasta que comienza a suprim irse la reacción masiva, punto en que dis­
minuye el número de granos hasta que éstos desaparecen. Se ha propuesto (1) un 
diagrama de enfriamiento continuo que corresponde a la form a de esta curva, 
ésto traslada el problema de explicar la curva T T -  f (V enfriamiento) a explicar 
la form a del diagrama de enfriamiento continuo. Aún no existe una explicación 
satisfactoria para ese fenómeno de aparente estabilización de para e l valor Ma.

c) La  observación m etalográfica de probetas parcialmente transformadas es 
posible en algunos sistemas como CuZn (^  "  v m) o AgA l (^~ -'ífm) .y no es posible 
en otros como CuGa ( ^ — \ m) en los que los restos de fase inicial se transforman 
martensfticamente.

Hasta el presente los trabajos en el sistema CuZn (^ -’'•'^tn) son l ° s únicos e fec­
tuados. Hull y Garwood (5) realizaron observaciones sobre orientación de interfa- 
ses determinando la orientación de los granos §  y analizando las trazas en una 
superficie de las caras de granos *=< ; no pudieron identificar las facetas de estos 
granos con orientaciones definidas de ^  . Hawbolt y Massalski (21) analizaron la 
existencia de una relación crista lográfica racional entre Oí. y ^  por difracción de 
electrones en área seleccionada. Las muestras contenían granos distribuidos
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en e l in terior y en los bordes de los granos £5 originales. Luego de analizar una 
serio  de pare-? do granos encontraron que el triángulo estereográfico representan 
do !n orientación de los granos p  quedaba cubierto por polos de < al azar,  
cono luyendo que no había relación de orientación. Estos autores, además, no 
encontraron dislocaciones interfaéj.ales’en las caras de los granosrv' parcialmente 
transform ado«. Do e«ton resultados y do los de Ilnll y Oarwcod se concluye que 
en nato <■■'> CuZ»») no hay rolan Ufo de orientación racional. Resultados
prolimiivirort con Rayos X or:#-— CuGa tampoco indican relación de orienta­
ción (22).

Las observaciones de m icroscopía óptica con luz polarizada (F ig . '7) o con 
m icroscopía electrónica (F ig .8 ) coinciden en señalar que los granos de fases 

producto de tsr.a transformación masiva tienen una marcada subestructura. Se 
observa en la F ig. 8 en la aleación CuGa que los subgranos presentan pocas d islo­
caciones en su interior. En h ierro y sus aleaciones con bajo contenido de carbono 
se obtiene una subestructura sim ilar a la F ig .8  cuando se produce una transforma­
ción masiva.

Un fenómeno adicional que se presenta en aleaciones no ferrosas es la 
aparición de una estructura mixta formada por las fases cubica de caras centra­
das (O í * ) y hexagonal compacta ( %  m). Este fenómeno pasó desapercibido hasta
que se pudo rea liza r el análisis cuidadoso de film s delgados (23)(24) si bien en 
los diagramas de Rayos X do m icroestructuras que ópticamente parecían sólo 

í f  m aparecían raya« correspondientes a la fase o<* que aparecía con un 
parámetro do red que correspondía al que da coherencia perfecta de o í * con 

K  m en *a ifiterfaco (°001) £  // (111)^  (25). La distinción entre esta 
estructura a dos fases y una a ^  m una fase con fallas de apilamiento según 
Delaez debe ser realizada con cuidado ya que ambos casos dan efectos muy 
sim ilares (22).

3. Los mecanismos de las transformaciones masivas a consecuencia de los trabajos 
experimentales mancionados en 2, se han aclarado en buena medida. Tratarem os la 
nucleación y ei crecim iento poniendo ¿nfarJis en ios posibles mecanismos que controlan 
el proceso y las prinicipales dificultades que aún existen ¡tara una teoría más completa.

a) La nucleación es aún un tema en controversia. Massalski y sus asociados
(8)(12)(2 i) han propuesto que, dada una reacción, no hay relación cristalográfica 
determinada entre la fase inicial y la fase producto, excepto por algunos casos en 
los que la introducción de una relación crista lográfica determinada perm ite 
expiicár algunas características particulares observadas (26). Esta última pro­
puesta estaba basada en observaciones de que granos de producto nucleados

**  Se denomina dislocaciones interfaciales a aquéllas dislocaciones que se encuentran 
en la interfase y que se originan en las diferencias estructurales de las superficies de 
contacto entre ambas fases que forman dicha interfase.
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dentro de un mismo grano de la lase in ic ia l tenían igual orientación. Esto fue 
observado, en particular, en muestras que dan un producto con estructura dúplex
(26), (F ig .9 ).

Aaronson y asociados (27) Jian propuesto que la nucleación se produce con una 
relación crista lográfica fija  entre la fase inicial y la fase producto y qué los casos 
en que ésto no se observa se debe a que un grano de fase producto transforma 
varios granos de la ía s e  inicial y,-eomo resultado,en esos granos producto no 
existe relación de orientación.

Si bien la  teoría de nucleación en sólidos no está aún desarrollada en forma 
adecuada usaremos algunos conceptos básicos para analizar esta controversia.
La formación de un núcleo procede cuando existe una disminución de la energía 
libre del sistema, de manera que

0 ^ G *  = A G a-fcb + ¿ G £ + A G S (1)

A una temperatura constan+e definiremos:

£  jp-fo
¿kG como el cambio de energía libre por núcleo formado correspondente

a las fases de dimensiones macroscópicas y con una densidad de defectos de \ 
equilibrio.

^ €¿JG como el cambio de energía libre por núcleo requerido por la deíprma-
oión elástica y plástica de las fases a y b constreñidas a transformar acomodando 
el cambio de volumen.

Agb como la energía requerida por la creación de la superficie inte riac tal
de un núcleo.

Tanto los términos ¿VGa^*> como A G £ dependen del volumen del núcleo 
si bien A G £ además depende de la forma del núcleo. E l término A G  ^  incluye 
las variaciones debidas a los cambios de densidad de defectos que resultan en la fase 
producto, es decir, la energía de deformación almacenada en la fase producto.

A G S depende de la superficie total del núcleo y por ende de la orientación del 
mismo y de la orientación de las interfsses núcleo-matriz.

Definido un sistema que transforma a -~»-b, en principio A G a^  es 
independiente y A G ^  y A G S son impendientes de la orientación del núcleo. A G ^  
ha sido analizado por F .N . Nabarn^en cuanto a s e r  factor determinante de la forma 
de los núcleos pero hasta ahora no se ha analizado la  dependencia de A G  con 
la orientación y form a del núcleo considerando requerimientos de energía para la 
deformación plástica que muchos núcleos requieren en casos reales.
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El término considerado más importante es y asr se ha usado inclusive
para exp licar formas de crista les creciendo,en estado sólido como allotrioraorfos 
de fe rr ita  en austenita (29).

La minimización de Á G S tradicionalmente requiere una relación de orienta­
ción racional entre fase producto y matriz y esta relación se ha comprobado en 
gran cantidad de transformaciones en los más variados sistemas (30). Esa es,
evidentemente, la base de los argumentos de H. Aáronson y asociados (27).

i . f-

Debe hacerse notar que si la transformación tiene lugar durante un en fria­
miento rápido no se dan condiciones de equilibrio y el sistema no es, en principio, 
comparable con casos de transformaciones lentas isotérm icas donde generalmente 
se dan las relaciones crista lográficas racionales que se mencionaron. ■*"'

Si & G S se m inim iza para ciertas orientaciones éstas serán más próbabfes, 
este argumento es válido si bien debe tenerse en cuenta que e l número de orienta­
ciones que pueden dar va lores de A g s próximos unos a otros puede ser grande.
Es decir, en un sistema podrfan darse n orientaciones entre a y b que den valores 
de A g s en un entorno de ¿\GS pequeño, ésto tendría como consecuencia que la 
orientación de b en a apareciera al azar. Es evidente que si disminuimos el tamaño 
del núcleo a dimensiones atómicas ¿ G s se transforma en el término determinan­
te de ¿Ag*, pero en ese caso la definición misma de interfase deja de tefier 
validez y e l  cálculo de las orientaciones para las que A gs se minimiza no, puede 
rea lizarse con precisión. De ésto se puede concluir que, a partir de cálculos 
teóricos, aún no se puede reso lver si la transformación masiva se produce o no a 
partir de núcleos con orientación determinada.

Existe además una dificultad para estudiar experimentalmente la etapa de 
nucleación en estas transformaciones, dificultad que, por otra parte, existe también 
en la transformación martensftica; esto es, que el número de núcleos presente por 
unidad de volumen es muy pequeño. Los estudios de nucleación en sólidos en 
sistemas como A l 4% Cu o A lZn están facilitados porque la fracción en volumen 
de las zonas de Guin ier-Preston es apreciable. En casos de transformación masiva 
dicha fracción es indetectable durante las etapas de nucleación y ésto implica que 
sólo se puede in ferir  sobre la etapa de nucleación a partir del análisis de muestras 
transformadas en una fracción importante.

•• •• \
Los datos experimentales obtenidos (resumidos en la sección 2) ño son aún 

suficientes para reso lver este problema que creem os permanecerá aún sin aclarar 
hasta que sean realizadas nuevas y más precisas determinaciones de relacione^ 
de orientación crista lográfica.

b) Está aceptado, prácticamente por todos los autores, que el crecim iento eñ una 
transformación masiva resulta de la transferencia térmicamente activada de átomos 
que pasan individualmente en la interfase de transformación de las posiciones que
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ocupan en la fase inicial a las que corresponden a la fase final „ Se acepta también 
que la inferías ? de transformación activa es decir que avanza es equivalente a 
una in terese  desordenada o de gran ángulo .

La  velocidad de avandte de la m terfíS j de transformación se pued< - . cu!; 
asando el mismo formalism o desarrollado por Burke v Turnbull para ico n c>tah- 
zación (31), Este formalism o está basado en la teoría del "com plejo activado“ 
desarrollada por Eyring antes de 1939 para reacciones química ^32} Esencia] 
mente, se calcula la probabilidad dada por la estadística de Boitzmann cu qur i,_: 
átomo pase del estado inicial al final a través de un estado intermedio d< mayor 
energía denominado estado activado, La diferencia de energía libre entre til e :-u- 
do inicial y el final A g 8""®**3 es la 'fueza impulsora de la reacción La t xpiv ' 
que resulta es (13):

v = kT A ' D exp | A S * )  exp A H* i í  1 - exp p 1 (2)
h ‘ * R / \ RT 7  V 1 RT ^ J

donde
v = velocidad de la interfase 
k;h -  constantes de Boltzmann y Planck 
A h * ,  á  S* = entalpia y entropía de activación 

D =  distancia promedio de avance por salto
A ' -  Fracción de átomos que intentan saltar con respecto al total de átomos 

que están en la interface 
T  = temperatura en °K

A partir de los datos experimentales de velocidad de interfaces a disuma? 
temperaturas se pueden calcular y A e\p|ÄS^ Esto se rea liza  a pur
la ecuación (2) reagrupada de la manera siguiente

= Y -  exp {- ! (3)
t w  1  ikT A exp i r  i  -"¿xp r

h \ R i l  ' kT '1
representando Y como función de 1, T  Estos valores de ^ H '  difieren. ¡hm-o 
de tos va lores de Q como los ya indicados en la F ig  4, Además se pued • o >r(

.> A'' exp i ^  S* i  que parece va ria r según las transformaciones vayan o n<> •• • r 
pañadas' R de cambio de orden íl)(14 ).

La comparación de los A  H‘ de transformación con los de difusión en hnrrirs 
de grane para las mismas aleaciones ha sido hecha en los sistemas CuSín i i . '  
AgZn (14) y AgCd (13>V todo narece indicar qdf8 ambos valores son sim ilares 
Esto indica que el proceso de transferencia en este transformación es e ’ ív - >r 
que para'difusión en bordes de grano. Debe hacerse notar sin embargo que c 
comparaciones no fueron realizadas utilizando medidas dé difusión obtenida,s en 
condiciones sim ilares a las de transformación y que por lo tanto - sus eontlusionc ... 
sólo corresponden a un orden dé magnitud del problema fallando aún exuerinu rtub
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que permitan una comprobación más completa.

A l mecanismo atomístico indicado debe sobreimponerse las condiciones 
macroscópicas de la transformación. Factores macroscópicos van modificando 
1%.transformación, factores que los saltos individuales no tendrán en cuenta 
pero que al cabo de n_ saltos van variando las condiciones m icroscópicas del 
proceso. Los factores más importantes son:

a) El cambio progresivo de estructura interfacial que puede m odificar 
A ’ exp ( 4 #  y asf "frenar o ace lerar úna interfage dada.

b) E l efecto del cambio de volumen que puede generar vacancias ei} la 
vecindad de la interfase si es una transformación con contracción de 
volumen (13). Este cambio puede resultar en una aceleración de la difusión 
en esta zona y asf acelerar efectos de segregación de solutos y aniquilación 
o trepado de dislocaciones.

c) Las tensiones generadas por e l cambio de volumen pueden producir 
deformación plástica en la fase inicial que rodea a los granos de fase pro­
ducto. Parte de las dislocaciones generadas podrán ser eliminadas al avan­
zar la interfase de transformación y parte se incorporará a la fase producto. 
Alternativamente este avance tendrá sólo e l efecto de aumentar las disloca­
ciones en la fase producto.

Todos estos efectos conducen a variaciones de la subestructura final de la 
fase producto que, como verem os, tiene importancia en lo que hace a las propie­
dades mecánicas de muestras transformadas.

III. TRANSFORMACION MARTENSITICA

1. Este tipo de transformación fue estudiada originalmente en aceros. Clásicamente 
se caracteriza por una estructura acicular, la imposibilidad de evitar que ocurra durante 
e l enfriamiento aún a las velocidades más altas do temple ( i\j 50. 000°C/seg) y un relieve 
superficial caracterizado por una deformación plana s im ilar al de una macla. C iertos 
conceptos fundamentales sobre martensita se enunciaron hace largo tiempo, asf por 
ejemplo Isaitschew, Kaminsky y Kurdjumow (33) escrib ieron en 1938 sobre esta trans­
formación: " ........ consiste en una modificación de la red cristalina que tiene lugar de
manera tal qUe e l desplazamiento relativo de los átomos no excede la distancia interató* 
mica y los átomos no intercambian sus lugares". A estos conceptos que aún tienen 
vigencia se han ido agregando otros crista lográficos, cinéticos y termodinámicos con 
los qüe se ha formada la idea actual sobre transformación martensftica.

Sin embargo, aún falta bastante para tener una teoría de la transformación m ar- 
tensftiea satisfactoria tal como se ha puntualizado en discusiones en un reciente
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simposio sobre e l tema (34) . Describirem os brevemente algunos hechos experimentales 
y los conceptos teóricos más importantes.

a) La aparición de una transformación martensftica en una aleación dada ten­
drá lugar si se dan dos condiciones;

1) Que e l enfriamiento de la aleación sea lo suficientemente rápido como 
para prevenir la descomposición de la fase inicial por otras trasnform acio- 
nes posibles como masiva o bainftica.

2) Que se alcance una temperatura por debajo de la temperatura de equi­
librio termodinàmico tal que exista una fuerza impulsora apreciable para 
la reacción.

Estas condiciones, que son obvias, son necesarias pero no suficientes. Es 
d ifíc il p redecir, a partir de principios básicos, en que sistemas y a que tempe­
raturas este tipo de transformación tendrá lugar.

Si bien la transformación martensftica está asociada históricamente a la 
martensita en los aceros, se presenta en muchos otros metales y aleaciones 
no-ferrosas como ser: titanio, circonio, CuZn, CuAl, AgCd, etc. (35)(36). La 
F ig.10 presenta algunos diagramas binarios en los que se ha observado transfor­
maciones m artensfticas. Se indica en e llos  la temperatura a la que se detecta la 
aparición de la transformación (M s).

Las fases obtenidas por transformación martensftica pueden ser fases de 
equilibrio como en la  F ig.10c, o no serlo , como en las F ig . 10a y 10b, En este 
último caso se pasa, mediante un recocido apropiado, de la fase martensftica a 
las fases de equilibrio. En estos casos se habla de una fase metaestable. Por 
ejemplo, en martensitas en aceros al carbono, por un revenido apropiado, se pasa 
de martensita a fe rr ita  y cementita (F ig . 10a).

La variación de Ms con la composición está relacionada con e l sobreenfria­
miento mfnimo por debajo de la temperatura de equilibrio metaestable (To ) nece­
sario para que la reacción tenga lugar. A To la fase de alta temperatura y la fase 
producto, supuesta una extensión metaestable de la otra fase presente en equilibrio, 
igualan sus energías lib res. P o r debajo de To hay una disminución de la energía 
libre cuando se produce la reacción martensftica. Un tratamiento más extenso de 
este tema puede encontrarse en e l clásico trabajo de L . Kaufman y M. Cohen (37).

b) Desde los prim eros trabajos se observó que Ms era  independiente de la ve lo ­
cidad de enfriamiento. En la F ig . 6 se muestra, en el caso de una aleación no- 
ferrosa, que aún agrandes velocidades de enfriamiento Ms es constante.
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En aceros al carbono ésto ha sido comprobado para velocidades de hasta 
50.000°C/seg por Gordon P a rr  y sus asociados (20). En este caso se ha calcula­
do que la energía libre disponible <d Ga variaba de 100 a 300 cal/mol y 
aumentaba al aumentar el tenor de carbono (41). Estos valores de 
corresponden a las Ms y son más grandes que los ¿ Ga-»b para las transforma ­
ciones masivas en los mismos aceros dado que Ma >  Ms y aumenta al 
aumentar e l sobreenfriamiento (11)(*).

El hecho citado de que Ms es independiente de la velocidad de enfriamiento 
implica que la transformación tiene lugar a velocidades grandes dado e l corto 
intervalo disponible para la transformación. A s í, a 50.000°C/seg se dispondría 
de 10“ 4 seg para transform ar. Experimentos realizados por Bunshah y Mehl (38) 
y por H. Bersswenger y E. Scheil (39) usando los cambios magnéticos o de 
resistividad e léctrica  al pasar de austenitaa martensita perm itieron medir apro­
ximadamente 10"7 como el tiempo de formación de una aguja martensftica. Esto 
corresponde a una velocidad de crecim iento del orden de 1/3 de la velocidad del 
sonido en un metal. Filmación de transformaciones en aleaciones no-ferrosas 
en las que se presenta martensita (5)(40) perm itieron comprobar que éstas altas 
velocidades también son posibles en éstas aleaciones.

c) Una vez enfriada una muestra a Ms si se mantiene la muestra isotérm ica­
mente a Ms, no aumenta la cantidad de martensita formada y lo mismo ocurre 
a temperaturas por debajo de Ms. Enfriando a temperaturas progresivamente 
más bajas so alcanza una transformación completa a una temperatura denominada 
Mf. Esta constancia de la fracción transformada a una temperatura dada indepen­
diente del tiempo indica un carácter atérm ico en la transformación. Es decir,
la transformación no es térmicamente activada.

Existen, sin embargo, ejemplos en aleaciones de Fe-N i-M n de martensita 
que se produce isotérm icam ente. En este sistema se puede templar y en friar a 
A/-2Q0°C, retener austenita y luego transform arla isotérmicamente a tem pera­
turas entre -80 y -200°C. Este fenómeno no se ha atribuido al crecim iento de las 
agujas sino más bien a su nucleación (42).

d) Hemos mencionado que la martensita se presenta con una m orfología 
acicular, pero también puede presentarse con otra m orfología conocida como 
martensita de bandas (* * ) .  Estas dos m orfologías se presentan tanto en aleacio­
nes ferrosas como no-ferrosas. En el caso de placas (acicular) se observa que 
éstas forman un ángulo entre s í y que en el caso de bandas éstas son paralelas 
entre s í formando verdaderos bloques o grupos de bandas (F ig . 11b).

(* )  Sobreenfriamiento es la d iferencia entre la temperatura de equilibrio (T o ) y la 
de transformación Ms o Ma.

(* * )  En inglés "lath m artensite".



12

La  observación detallada de las placas o bandas perm ite comprobar que 
(43)<44):

i) Las placas o bandas poseen una relación de orientación determinada 
con respecto a los granos de la fase donde se originaron. En conse­
cuencia, las placas o bandas no pueden cruzar los bordes de grano de 
la fase original. Esta relación de orientación se puede determinar 
usando Rayos X o m icroscopía electrónica de transparencia (F ig . l ia ) .

ii) E l plano de hábito de las placas o bandas tiene una orientación determ i­
nada respecto a los granos de la fase original. La aparición de placas 
formando ángulos entre s í corresponde a variantes del mismo plano 
que resultan de la sim etría de la fase inicial (F ig . 11b).

iii )  Una superficie pulida plana inicial de austenita da un relieve  caracterfs- „ 
tico luego de la transformación (F ig . 11c). Este cambio de forma 
corresponde a una deformación plana e indica que el plano de hábito es
un plano no distorsionado y no rotado.

iv) P o r observación por m icroscopía electrónica de transparencia se ha 
comprobado que las placas o bandas poseen una estructura interna con 
densidad alta con densidad alta de dislocaciones o con maclas finas 
(F ig . l id ) .  En algunos casos se ha observado que la placa cambia su 
estructura interna desde e l plano de hábito hacia el borde de la placa 
(44). Esta estructura interna no pudo ser estudiada hasta que se contó 
con la  posibilidad del uso del m icroscopio electrónico para observar 
por transparencia filrris delgados.

En aceros se ha estudiado extensamente la variación de la m orfología y 
estructura de la martensita. En aceros de baja aleación y bajos centenidos de 
carbono se presenta martensita de placas que pasa a martensita de bandas 
aproximadamente a rvj 0,3%C (45). Esto coincide (aunque muy aproximadamente) 
con la observación con Rayos X de la aparición de la distorsión tetragonal de la 
martensita por carbono en solución, (F ig . 12).

e). Los datos presentados en esta sección se refieren  fundamentalmente a 
martensita en aceros, Las martensitas en aleaciones no ferrosas posees estruc­
turas y m orfologías que d ifieren algo pero no de manera fundamental de las de 
aceros, El fenómeno más notable que presentan las martensitas no ferrosas es 
el de la "term oelasticidad", es decir, la posibilidad de obtener respuesta elástica 
anórmal en muestras que al deform ar a una temperatura dada se transforman 
martensfticámente y al re tira r  la tensión vuelven a la fase inicial (46)(47). El 
ciclado repetido a través de la transformación martensítica en estas aleaciones 
puédéi i) mantener ihalteradas las propiedades del m aterial, hay reversibilidad 
o sea tío hay acumulación de dislocaciones; ii) producir un efecto acumulativo
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en cuyo caso aumenta la densidad de dislocaciones y e l efecto se va perdiendo. E l 
desarrollo de aleaciones útiles que empleen esta elasticidad anormal se hace 
tratando de obtener una alta reversibilidad.

3. En las transformaciones martensfticas interesa explicar a partir de conceptos de 
metalurgia física: nucleación, crecim iento, orientación matriz-producto y re lieve  super­
fic ia l . Un entendimiento de estas características perm itiría  predecir propiedades y exp li­
car las características particulares de este tipo de transformación.

Hemos señalado ya en la sección sobre transformación masiva las dificultades que 
presenta tratar de estudiar experimentalmente la etapa de nucleación en estas transforma­
ciones: el número de núcleos es muy pequeño para poder analizar sus características. 
Knapp y Dehelinger (48) y Kaufman y Cohén (37) encontraron que una evaluación termodiná­
m ica de la energía libre crítica  de nucleación basada en la teoría clásica daba valores muy 
grandes. Esto hace imposible suponer que un núcleo se genera por activación térm ica (37). 
Basados en esta imposibilidad estos autores propusieron la existencia de un núcleo p re- 
formado que, al alcanzar la temperatura adecuada, se activaba y crecía . En e l caso de 
aceros visualizar este núcleo es d ifíc il y sólo se postula que será una zona de tensiones: 
vecina a una configuración de dislocaciones (* ).

E l ejemplo más simple de núcleo preformado es para e l caso de las transform acio­
nes de fase cúbica de caras centradas a hexagonal compacta. En este caso Seeger (49) y 
Christian (50) independientemente propusieron en 1956 que en una dislocación disociada en 
el plano (0001 )^  o en e l (111)C[¡C al producirse un cambio de fase aumenta la distancia 
entre dislocaciones parcia les y si una dislocación de hélice corta e l plano de disociación, 
las dislocaciones parciales pueden trepar rotando por la hélice y así transform ar una 
fase en otra (F ig . 13). El modelo es atractivo y Seeger (49) pudo calcular la histferesis 
de la transformación he .^ í- c c c  en cobalto. Sin embargo, dadas las dificultades de obser­
vación anotadas, aún no se ha visto en m icroscopía electrónica de transparencia una 
configuración de dislocaciones que confirme e l modelo.

t ...

El estudio de las secuencias de diagramas de difracción obtenidos en film s delga­
dos durante las transformaciones puede ayudar a aclarar la naturaleza de los procesos 
dé nucleación (51).

E l crecim iento es aún un tema mas d ifíc il dado que no se observa e l mismo; : 
sólo se tiene e l producto final. Dada la velocidad de crecim iento de las placas de marten- 
sita ésta no se asocia a activación térm ica sino al movimiento de una interfase formada 
por un conjunto de dislocaciones bajo la acción de una fuerza química impulsora. En estas 
condiciones las dislocaciones de la interfase m artensita-m atriz alcanzan una velocidad 
que resulta del balance de esta fuerza impulsora y e l frenado que resulta del efecto 
Sehoeck-Snoek ¡y de atracción de los átomos de carbono-dislocaciones (52). Este último

(* ) en inglés "Strain center” .
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efecto es equivalente al "im purity drag" de J .W . Cahn (53). Es evidente que la velocidad 
de crecim iento de las placas de martensita decrece y se hace cero dado que las placas 
llegan a un tamaño lím ite. El frenado se suele atribuir a la creación de tensiones en la 
zona de la matriz que rodea a las placas si bien no hay cálculos cinéticos de este efecto.

La orientación-m atriz producto y el iv ljeye  superficial fueron hasta 1953 poco 
entendidos pero la aparición de la ttorfa  fenomenológica de W eehsler y Read (54) en 
Estados Unidos y Bowles y Mackenzie (55) en Australia fue un avance importante y cam­
bio este panorama. Esta teoría se conoce como teoría fenomeno lógica de la martensita 
y perm ite calcular las variables crista lográficas de la transformación dadas la estructu­
ra cristalina y parámetros de red de las fases matriz y producto.

Prev io  a esta teoría se pasaba de la red inicial a la red final mediante una d istor­
sión homogénea de una red a otra cuya selección .se hacía combinando los datos de rela ­
ción de orientación conocidos con un principio de mínimo desplazamiento de los átomos 
al pasar de una red a otra. Esta distorsión se conoce como deformación de Rain (F ig, 1.4)

Existía un problema que no tuvo solución hasta la aparición de la teoría fenomeno- 
lógica: e l plano de hábito, equivalente a la inte ríos e de transformación durante el c rec i­
miento, resultaba un plano distorio nado usando las relaciones de orientación y tos pará­
metros de red experimentales para la deformación de Rain. Experimentalmente se encon­
traba un plano de hábito no distorsionado, es decir que, durante la transformación, ambas 
fases hacen contacto en un plano no distorsionado (v e r  F ig. 10c). La Irorfa  fenomenológlca 
resolvió este problema introduciendo una deformación a red constante adicional a la de 
red o deformación de Rain tal que el plano de hábito resultaba no-distorsionado o con una 
distorsión muy pequeña. Esta deformación a red constante también p; rmitfa explicar la 
distorsión superficial observada. La F ig. 15 muestra en forma esquemática los conceptos 
de deformación de red y deformación a red constante Se indica en la figura como una 
combinación de ambas deformaciones puede dar el ángulo observado experimentalmente.

Según esta teorfa se postula que e l plano de inferíase es no distorsionado y se 
calcula para cada relación de orientación que se e lija  el plano d'1 hábito y el relieve 
superficial dados los parámetros de red de ambas fases. El cálculo consiste -usando la 
relación de relación elegida- prim ero, en deform ar una red homogéneamente convirtién­
dola en la otra (distorsión de Rain) y luego aplicar una deformación inhomogénea por 
deslizamiento o maclado en la fase inicial a la fase final que produce un plano no d istor­
sionado .

La deformación por deslizamiento o maclado apareció justificada experim ental-' 
mente en casos como AuCd donde las maclas eran observables con m icroscopía óptica 
(46) (v e r  F ig. 10c) y en casos donde no era observable la teoría postulaba Hu existencia.
La posibilidad de observaciones de film s delgados en el m icroscopio electrónico añoa 
despdés perm itió observar placas de martensitas ferrosas y comprobar la existencia 
en ellas de maclas o de una gran densidad de dislocaciones. De esta manera quedó
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comprobada la teoria fenomenològica en prim era aproximación dado que existen aün dudas 
respecto a algunos de sus aspectos (2). Debe hacerse notar que esta teorfa fenomenològica

mos de la transformación pero no es de manera alguna una teorfa que pretenda reso lver 
aspectos tercnodinámicos o cinéticos de la transformación discutidos en las secciones 
precedentes.

IV . RELACIONES ENTRE PROPIEDADES MECANICAS Y  TRANSFORMACIONES

De las transformaciones presentadas en las secciones II y III un análisis de la 
bibliografía indica que existe poca información sobre propiedades de las trasnformaciones 
masivas y está limitada a aceros de bajo carbono mientras que existe una bibliografía 
abundante sobre propiedades de martensitas . Tratarem os en conjunto las propiedades 
mecánicas de fases resultantes de ambos tipos de transformación y dado que e l caso de 
los aceros es e l más importante trataremos separadamente las aleaciones norferrosas y 
los a c e ro s .

a) Aleaciones no ferrosas

En particular se ha estudiado solamente e l caso de productos de tKansforma- 
ción martensftica. Se supone que dada la baja densidad de defectos observados en los 
productos de transformación masiva éstos se comportan como un m aterial bien recocido 
o recrista lizado. En cuanto a las martensitas Speidel y Warlimont (56) han resumido los 
factores qué contribuyen a su resistencia mecánica medida por e l lim ité de fluencia» de 
la manera siguiente:

explica aspectos crista lográficos y puede ayudar a entender otros aspectos de los mecanis-

2) Endurecimiento por ordenamiento

3) Endurecimiento por defectos

1) Endurecimiento por solución sólida

a) Bordes de grano y bordes de placas 
de martensita <T Gd

b) Fallas de apilamiento, maclas, d is lo­
caciones y vacancias

4) Endurecimiento por precipitados (T
T

oadá caso
Todos estos factores contribuyen al endurecimiento de la martensita y ^ara 

particular se puede estudiar las contribuciones relativas.
i
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La F ig. 16 muestra e l resultado del trabajo de Speidel y Warlimont (56y para 
e l caso de martensita en el sistema Cobre-Aluminio. Se puede observar que la contribución 
por orden es aproximadamente sim étrica respecta a la composición de 25% at de Aluminio. 
Esto proviene de que en una estructura perfectamente ordenada las dislocaciones se mue­
ven con mayor facilidad que en una estructura parcialmente ordenada. En el caso cobre- 
aluminio, aleaciones con menos del 25% at de aluminio poseen una estructura formada por 
zonas ordenadas rodeadas de una matriz desordenada, lo que explica la resistencia a la 
deformación de estas aleaciones.

La contribución <r  fue medida para muestras con diferentes tamaños (te 
grano en la fase de alta temperatura ( ^  ) por Khan y Delaey (57). Estos autores compro­
baron que hay una relación lineal entre tamaño de grano de fase p  y de martensita y que 

CT0 2 cumPle con Ia relación de Hall-Petch:

( J o d  =

Es decir, ^Gd aumenta disminuyendo el tamaño de grano (D).

b) Aleaciones ferrosas

Analizarem os los mecanismos de endurecimiento en aceros procurando tratar 
las distintas contribuciones separada «tente para luego evaluarlas en su conjunto y tratar 
de reconocer cuales son las contribucionés importantes a la resistencia de los aceros y 
de que manera se puede influenciar ésta por transformación

1. Efecto del carbono

El carbono disuelto en solución sólida intersticial en la martensita, tiene una contri 
bución claramente reconocida en la resistencia a la fluencia de este material (58)(59)(60).
E l carbono intersticial en la red tetragonal de cuerpo centrado de la martensita ocasiona 
desplazamiento de los átomos de h ierro de sus posiciones de equilibrio (61), dando lugar 
a verdaderos polos de distorsión (62) que interaccionan activamente con las dislocaciones 
en movimiento (63). E l carácter de la distorsión producida puede ser apreciada en el 
esquema presentado en la F ig . 17.

La experimentación que perm ita evaluar e l aporte del carbono en solución solida 
in tersticia l debe evitar la adición de otras contribuciones, o al menos perm itir una clara 
estimación de ellas. P .G . Winchell y M. Cohén (64) fueron los prim eros en investigar 
series  de aleaciones F e-N i-C  con contenidos crecientes de carbono y decrecientes de Ni 
para ájustar una temperatura Ms de -35°C que perm itiera evaluar e l efecto del carbono 
éty solución sólida (63). Estas aleaciones pudieron ser ensayadas a temperatura subeero, 
pai*a un amplio rango de contenido de carbono, sin la ocurrencia de carbono segregado de 
suá posiciones intersticiales, durante y después del enfriamiento rápido. De acuerdo con 
P .G . Winchell y M.Cohén (63) la martensita empieza a segregar carbono a temperaturas 
superiores a -60°C.
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La magnitud del fortalecim iento por este concepto ha sido discutida por varios 
autores: P .G . Winchell y M. Cohén (64) han sugerido una dependencia de la resistencia 
con la rafz cúbica del contenido de carbono; M .J. Roberts y W .S. Owen (65)(66) y J .M . 
Chilton y P .M . K elly  (67) han propuesto la dependencia en relación con la rafz cuadrada 
del contenido de carbono. Mientras W .C . L es lie  (68) ha sugerido que esta dependencia 
es simplemente lineal con el porcentaje de carbono.

G .R . Speich y H. Warlimont (69) trabajando con aceros entre 0,0004%C y 0,18%C 
muestran en la F ig . 18 cómo la dependencia entre la resistencia a la fluencia de la marten 
sita y la proporcionalidad con la rafz cuadrada con el contenido de carbono, se cumple 
perfectamente y es la única que puede usarse en un rango amplio de composición de 
carbono. Por extrapolación se estableció una resistencia de 60.000 lb/'m^ para 100% de 
martensita libre de carbono y con una celda de 0,25 JJitti . Además, la formación de un 
producto de transformación masiva produce una disminución marcada de la resistencia 
de aleaciones de bajo contenido de carbono como se puede observar en la F ig . 18.

E l carbono segregado durante e l enfriamiento rápido del acero (64) es responsable 
de una parte del fortalecim iento de la martensita (F ig . 19). Su efecto está basado en la 
interacción con las dislocaciones presentes.

Recientemente G .R . Speich (72) ha establecido, a través de un cuidadoso estudio 
midiendo e l carbono en solución mediante fricc ión  interna la distribución del carbono 
durante e l enfriamiento. Para aceros de menos de 0,2%C, cerca del 90% del carbono 
segrega a dislocaciones y lím ites de bandas quedando, por lo tanto, sólo 10% en solución 
intersticial; en tanto que para acero de más de 0, 2%C la mayoría del carbono va a los 
lugares intersticiales normales, geométricamente distantes de los defectos de la red. 
Debe mencionarse también, que debido a la presencia de maclas en la martensita de 
más altos contenidos de carbono y a la  disminución de la densidad de dislocaciones, todo 
e l carbono debe ir  a las porciones intersticiales normales, dado que poco carbono es el 
necesario para interaccionar con las dislocaciones presentes. Esto puede observarse 
claramente en la F ig .20.

Teniendo en cuenta la distribución del carbono es fác il deducir que las mayores 
resistencias de la martensita sólo se alcanzaron a altos contenidos de carbono cuando al 
entrar éste en los lugares intersticiales distorsiona la red. Los efectos mencionados 
pueden ser calculados en forma conjunta mediante la fórmula em pírica propuesta por 
Speich-Warlimont (74): ' •

cr y =  ̂o+ mcn <5)
donde:
CT o es Ia tensión de fluencia en martensitas de Fe puro . 
m es una constante medida del endurecimiento resultante de la interacción

atómica de C-dislocaciones responsables de la fluencia plástica, 
c es la concentración de C .
n es un exponente cuyo va lor depende del mecanismo de endurecimiento a ser

considerado.
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Encontraron estos autores que para un tamaño de celda de 0,25 .Km y un exponente 
n = \ resultan m = 250.000 psi y (T  q -  60.000 psi.

2. Efecto de la subestructura de dislót;aciones

En una transformación martensítica ée produce siempre una elevada densidad de 
dislocaciones que contribuye en forma efectiva a la resistencia de la fase producto. Para 
martensita lib re de carbono obtenido por onda explosiva en F e -0 ,15% T i  (69) maquinado 
y recristalizado, la densidad de dislocaciones es tan alta que es muy d iffc il su medición. 
En todo caso, su contribución a la resistencia parece ser del orden de 100.000 lb/in2 (69) 
para una velocidad de deformación de 5 x 10“ "'/ seg a 23°C. Dado que la martensita obtenida 
por onda explosiva es más resistente que la obtenida por templado (15), éste es un valor 
máximo (70) para este efecto.

La resistencia de la martensita en aceros de bajo carbono, esto es en martensita 
del tipo de bandas, varia con la densidad de dislocaciones. Ha sido demostrado por Keho>e 
y K elly  (71) que la densidad de dislocaciones, para aceros de hasta 0 ,10%C aumenta apro­
ximadamente con una ley  lineal con e l contenido de carbono. Resultando, por lo tanto, que 
si la resistencia de fluencia es aproximadamente lienal al (65)(66), también la resisten­
cia de fluencia es proporcional a la densidad de dislocaciones (d)|.

3. Efecto del tamaño de las celdas de subestructura

E l tamaño de las celdas de martensita en función del contenido de carbono a bajos 
contenidos de carbono, <C 0,02, fue analizado por R .F , Vyhnal y S .V . Radcliffe (73), 
observándose que e l tamaño de la celda se incrementa con decrecimiento del carbono.
Esto fue confirmado por G .R . Speich y Ií. Warlimont (74), obteniendo los resultados que 
aparecen en la F ig.21 . La representación simultánea de la dureza como función de C¿, 
en el mismo gráfico anterior, deja v e r  cómo la resistencia de la martensita depende 
también del tamaño de la celda.

Según Speich-Werlimont se puede plantear una ecuación que relacione la tensión 
de fluencia de la martensita en Fe puro con el tamaño de las celdas de la subestructura 
en los siguientes términos;

cr0 = cr + kd"* (6)
d o  es la tensión requerida para m over dislocaciones a través del denso esqueleto de 

dislocaciones y paredes de celdas finamente espaciadas.
Q" i es la tensión de fricción  del Fe puro, incluyendo en este caso la contribución de 

dislocaciones contenidas entre las paredes de la celda, 
d tamaño de la celda, 
k constante de Petch.
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Según estos autores se pasa de un tamaño de celda de 0,50/Jnn a 0 ,25 lino cuando 
el contenido de C crece desde 0,003 a 0,03%C aproximadamente. Esta reducción del 
tamaño de celda origina una variación de dureza desde 150 a 300 HV De un gráfico de 
los mismos autores que relacionan la tensión de fluencia (para & = 0,2%) con la dureza, 
ese cambio implica un aumento en la tensión de fluencia de 50.000 psi. Las experiencias 
fueron obtenidas sobre muestras con los porcentajes de C variables entre los indicados 
arriba y con velocidades de enfriamiento variables entre 1,4 x 10^ °C/seg y 1 x 10iJ °C/seg

4. Efecto del tamaño de grano martensftico

E l tamaño de grano martensftico depende fundamentalmente del tamaño de grano 
previo de austenita del cual se origina la martensita. Como vemos, ambos tamaños de 
grano son linealmente dependientes también en aleaciones ferrosas, especialmente para 
granos austenfticos pequeños (75 ).Esto fue comprobado por V .F . Zackey (21) y se muestra 
en la F ig,22. Sin embargo, para tamaños de grano austenftico grandes (20), las placas 
de martensita formadas no se extienden completamente a lo ancho de todo el grano de 
austenita, sino que son bloqueados por aparentes discontinuidades de la austenita. Esto 
haceque en representaciones de resistencia de la martensita como función del tamaño 
de grano, se utilice la longitud media de agujas de martensita como variable.

V .F . Zackey (75) ha estudiado e l cambio de propiedades mecánicas de resistencia 
y elongación de la martensita con su tamaño de grano para aceros de bajo carbono (0,017%C) 
y (31,9%Ni). La variación del grano martensftico fue realizada mediante trabajado en frfo  
de la austenita y tratamientos posteriores de recocido (F ig .23 ). De aquí puede apreciarse 
que los cambios en elongación son de poca magnitud, a la vez que los cambios en resisten­
cia alcanzan su mayor incremento para diámetros pequeños.

Este efecto, que es función del tratamiento previo., puede ser estimado según 
W .B . M orrison mediante la expresión de Hall-Petch:

CTf = CT + k D"2 (7)
donde
c r  £ es la tensión de fluencia a una deformación constante . 
k es la  pendiente de Hall-Petch.
(J  tensión total de fricción  incluyendo e l efecto de work hardening .
D diámetro del grano.

Morrison analizó una serie  de aleaciones Fe-C  con contenidos dé C desde 0,0015 
a 0,20%C, con un rango de variación del tamaño de grano de 1,6 a 400yíJm(determinado 
por e l método de intersección lineal). Los tamaños de grano in feriores a 5jOffí se obtuvieron 
por un procesado para obtener un fino tamaño de grano y finalmente se le dió un 50% dfe 
reducción en un rango por debajo del austenftico seguido por enfriamiento en a ire. Los 
restantes tamaños de grano fueron obtenidos por trabajado en frfo  y recocido de recris ta - 
liíae ión  o por tratamiento de austenización hasta 1200°C, seguido por enfriamientos al 
a ire o en horno. A todas las muestras se les dio un tratamiento final de 30 minutos a
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550°C y enfriamiento en horno.

Encontró para estas aleaciones analizadas los siguientes valores de k y (T :

k = 2630 psi/min "2 

d  i* 12800 psí

Para una variación entre 14 y 5fyUmen e l tamaño de grano austenftico en un acero 
de 0,20%C se obtiene una diferencia en la tensión de. fluencia in terior de 11.000 psi. Para 
un acero de 0,13%C una variación del diámet ro del grano entre 16 y 3Cy.lm da una variación 
de la tensión de fluencia in ferior de 10.00# psi.

Para un acero de 0,08%C una variación en tamaño de grano entre 30 y 140/Jfrtproduoft 
una variación en la tensión de fluencia in ferior a 13.000 psi. Estos resultados obtenidos 
por M orrison, están de acuerdo con lo que mencionan Speich-Warlimont (74), quienes 
trabajando con e l rango de aleaciones 0,0004 a 0 ,18%C dicen que en sus aleaciones este 
efecto es pequeño y como máximo puede alcanzar 15.000 psi.

E l criterio es que este efecto es poco importante en e l rango normal de variación 
(le tamaño de grano.

5. Efecto del trabajado en frfo

Este fortalecim iento de la martensita es propio del ensayo mismo de tensióa o 
compresión a que se someten los especfmenes. Su magnitud es función de la deformación 
plástica a la cual la resistencia es medida. Depende (69) notablemente del contenido de 
carbono y ligeramente de la temperatura y veloc.de deformación, (F ig .24 ).

Este efecto fue evaluador por Leslie-Sober para la serie de aceros AISI4300, 
tomando una velocidad de deformación constante de £ íif  5 x 10“ ^ y una temperatura de 
23°G. Tomaron e l efecto de endurecimiento por trabajado en e l rango de deformaciones 
de 0,0Q1 a 0,0Q2, para los acéros 4310, 4320, 4330, 4340 y como martensita libre de G 
tomaron la aleación F e -0 ,15%Ti deformado por onda explosiva.

*

Observaron que e l endurecimiento por trabajado crecfa linealmente con el porcen­
taje de C y que para e l acero 4.330 la contribución por aquél factor (tomando como cero la 
aleación Fe-0,15% Ti) es de aproximadamente 30.000 psi.

•, ; \ ‘ :
6. Efecto dinámico durante e l ensayo ' ' '

Sii importancia qs sólo destacable a temperaturas superiores a -60°C, dependiendo 
a du véz de las velocidades de deformación utilizadas para ejecutar los ensayos de tracción
o dompresión (60). E l efecto es debido a reordenamiento de átomos de carbono en la red 
de martfensitft, ocasionado por los esfuerstos aplicados para causar la deformación plástica
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(efecto Schoeck-Snoek)(*). Además se produce el efecto debido a la interacción entre 
dislocaciones y átomos intersticiales de carbón (atmósferas de Cottrell) (F ig .25 ).

L es lie  y Sober establecen que en el rango 0,02 a 0,43%C el factor de endureci­
miento dinámico durante e l ensayo tiene un valor entre 30.000 y 40.000 psi aproxima­
damente, a temperatura ambiente y velocidad de deformación normal bajo sus condi­
ciones de ensayo. Para los aceros 4310, 4320 y 4330 evalúan este efecto en 40.000 
psi para una deformación de 0,002%. Para el acero 4340 donde la dispersión de datos 
es  mayor, e l efecto se evalúa en 30.000 psi para igual va lor de la deformación,

7. Efecto de elementos en solución sólida sustitucional

Este efecto fue investigado usando cantidades variables de Ni como elemantq 
sustitucional en e l acero (76). P . M. K elly  y J. Nutiing (77) reproducen datos de otros 
autores mostrando que este efecto es de poca importancia. Para martensita lib re de 
carbono con 10% Ni el incremento es sólo de 15.000 a 20.000 Ib/m^ y para cantidades 
entre 10% a 30% Ni la resistencia a la fluencia no experimenta un cambio considerable. 
La F ig.26  ilustra el efecto del níquel en solución sólida sustitucional en martensita 
F e-N i lib re  de carbono

8. Resumen de los factores de endurecimiento en aceros

A modo de resumen de las contribuciones al endurecimiento anteriormente 
enumeradas, se ha confeccionado la F ig .27 . Las áreas rayadas representan cualita­
tivamente la magnitud de cada contribución, resultante de las experiencias de los 
distintos autores citados en la referencia b ibliográfica e indicados en la F ig.
Se incluye en e l mismo el rango de % de C en el que se obtiene transformación masiva; 
transformación martensftica y dentro de ésta en qué porcentajes se tienen martensita, 
lath y/o martensita twin, (2)(74)„

Las diferentes contribuciones se han representado usando los criterios  
siguientes:

1) Efecto del carbono en solución sólida intersticial: para C<£0,2% el efecto
es casi constante dado que el carbono en solución no aumenta; para C^»0,2%
este efecto aumenta y toma un rol preponderante.

2) Efecto del carbono segregado (Carbono-dislocaciones): este efecto comienza

(* )  E l afectó Schoek-Snoek resulta de suponer que en e l campo elástico de una d isloca­
ción los átoíhos de carbono ocüp&rl posiciones de mínima energía y al moverse una 
dislocación con su campo elástico las posiciones de mínima energía cambian. Los 
átomos de carbono deberán pasar a las nuevas posiciones de mínima energía y ésto 
se repite al pasar cada dislocación, lo cual resulta en una fuerza de fricción .
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a ser menos importante para C ^  0,2%, dado que empieza la martensita maclada,

3) Efecto del tamaño de celda de subestructura: este efecto es importante hasta 
0,03%C donde se opera una reducción del tamaño de la celda, luego de lo cual la 
contribución es casi constante.

4) Efecto del tamaño de grano: este efecto aporta una contribución constante al 
endurecimiento de escasa importancia.

5) Efecto del endurecimiento por trabajado: su efecto crece linealmente con el 
porcentaje de C para un dado rango de deformación.

6) Efecto del endurecimiento dinámico durante el ensayo: este efecto es aproxi­
madamente constante entre 0,02 y 0,43% de C, manteniendo constantes la tempera­
tura de ensayo y la velocidad de deformación.

7) Efecto de solución sólida sustitucional: para e l caso de nfquel este efecto es 
importante sólo hasta el 10%, luego de lo cual su contribución es prácticamente 
constante.

9. Análisis de los factores de endurecimiento en el acero 4340

Este análisis es extrafdo de las experiencias realizadas por Leslie-Sober (69). y 
se da a modo de ejemplo de aplicación de los conceptos discutidos en las secciones ante­
r iores .

Se analizan los factores de endurecimiento a través de una serie  de m ateriales 
para los que se midió la tensión de fluencia a distintas velocidades de deformación a una 
dada temperatura (en este caso 23o q  (F ig .28 ). Cada m aterial representa la introducción 
de un factor de endurecimiento independiente de los otros, de modo de evaluar las contri­
buciones individuales.

Prim eram ente se estudió una aleación Fe-0,15% T i cuya finalidad es analizar las 
propiedades mecánicas de la fe rr ita  libre de C intersticial, dado queja  presencia de T i 
lo elim ina de tales posiciones. Para una velocidad de deformación £. = 10“  ̂ e l valor de 
la tensión de fluencia es de 24.000 psi.

Luego se estudió una aleación Fe-0,029%C, es decir fe rr ita  saturada con C, para 
evaluar-el efecto del C in terstic ia l. Para la misma velocidad de deformación ( £  = 10“ ^) 
resulta la tensión de fluencia de 35.000 psi. E l aumento de 11.000 psidebe atribuirse 
entonces al efecto del C in tersticial.

A oontiñuációtt se tomó nuevamente la p ilm era  aleación F e-0 ,l5 % T i lib re de 
Intersticiales y se defortnó por onda explosiva albanzando una estructura martensftica 
eh la que se evaluó e l efecto de Búbestrüctura de dislocaciones producido en la
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deformación. E l va lor de la tensión de fluencia para £  = 1CT2 resulta ser 115.000 psi.
Vale decljr que con respecto al valor obtenido para este mismo m aterial s ir  deform ar 
tenemos una diferencia de aproximadamente 90.000 psi atribuíbles a subestructura. Cabe 
acotar que.el va lor de 115.000 psi obtenido para la aleación F e “ 0,15%Ti deformado por 
onda explosiva es muy superior -según Speích (72)- al que se obtendría por transforma­
ción martensítica, lo que implica que la contribución analizada está sobreavalada.

Posteriorm ente se toman tres aceros AíSí 4310, 4320 y 4330 en los que se obtiene 
un aumento de la tensión de fluencia en e l orden creciente de % de C. Finalmente se tomó 
e l acero 4340 y so obtuvo para una velocidad de deformación de £ -  10"2 una tensión de 
fluencia de 400.000 psi.

Respecto a la  tensión de fleuncia del Fe-0,15%TÍ, fe rr ita  libre de intersticiales, 
tenemos para e l acero 4340 una diferencia on dieh > valor de aproximadamente 376.000 psi. 
Dejaremos los efectos del C intersticial y e l que interucciona con dislocaciones para 
analizar al final.

De lo analizado precedentemente al explicar el cuadro resumen, pueden evaluarse 
las siguientes contribuciones,-

i) P o r  efecto del tamaño de grano; desde la fe rr ita  (F e -0 ,15% T i) con tamaño de 
grano 6 hasta la martensita del acero 4340 con tamaño de grano 12 cate eva- 
luar e l mismo en 15.000 psi.

ii) P o r  efecto de variación en e l tamaño de las celdas de subestructura de marten’- 
sita vimos que podrá estim arse una contribución de 50.000 psi.

iii) E l efecto de endurecimiento por trabajado analizado precedentemente perm ite 
evaluar su contribución en 30.000 psi. Sim ilar evaluación, 30.000 psi, puede 
hacerse para e l endurecimiento dinámico durante el ensayo.

La suma de las contribuciones analizadas dará un total de 125.000 psi. Faltaría 
introducir aquí la contribución por el Ni en solución sólida sustitucional, que en fa presente 
aleación está en un porcentaje del 1,9%. Esta contribución, que no es fác il de evaluar en 
este caso, seguramente no excede de los 15.000 psi. Quedan 251.000 psi atribufbles al 
efecto de C intersticial más el efecto de C quí? interacciona con dislocaciones.

E l efecto de subestructura encontrado en la aleación Fe-0,15% Ti deformada por 
onda explosiva daba una contribución de 90.000 psi, con lo que los restantes 161.000 psi 
deberían ser atribuidos al efecto total del C que aparece como e l factor de mayor contri­
bución a medida que crece el porcentaje de C.

Según Speich (72), la evaluación de los 90.000 psi debidos a subestructura, es 
excesiva. Si bien según ello estaríamos sobrevaluando defectos, cabe acotar que faltaría 
agregar el debido al Ni en solución sólida sustitucional y quizás una mayor evaluación por



24

contribución del C o algunos de los otros factores.

Si analizamos los efectos totales del C mediante la ecuación (5) resulta;

CT = 60,000 + 250.000 (0,41 ) ¿

Tomando O = 60.000 psi resultaría la tensión para la martensita libre de C 
atribuíble a la subestructura, va lor que nosotros consideramos 90.000 psi a partir de 
la aleación Fe-0 , 15%Ti deformado por onda explosiva. Quedarían entonces 163.000 psi 
debidos al efecto de C total, contribución sim ilar a la que obtuvimos de 161.000 p s i.

Finalmente, cabe aclarar que lo analizado refle ja  e l c riter io  para evaluar las 
contribuciones al endurecimiento que, si bien realizado en base a una serie  de expe ríen 
cias en particular, y por tanto las contribuciones deben tomarse como tales, dan una 
idea general de como encarar este tipo de problema.

V. CONCLUSIONES.

Es de esperar que los m ateriales que han sufrido una transformación de fase tipo 
masiva tengan las propiedades que correspondan a m ateriales recrista lizados. E l tamaño 
de la subestructura podrá m odificarse por un templado más o menos rápido, pero, á menos . 
que se encuentren aleaciones que posean la  capacidad de descomponerse con segregación 
de intersticiales durante o a posteriori del temple, este tipo de transformación no será 
utitizaMe como medio de obtener aleaciones de mayor resistencia mecánica.

En e l caso de transformaciones m artensfticas, si bien se obtiene una alta densi­
dad de defectos en el producto, ésto no parece ser e l factor principal de aumento de 
resistencia. La  transformación debe asociarse a otros efectos que aprovechen la alta 
densidad de dislocaciones generada, como ser las distorsiones locales de la red que 
aumentan la resistencia al movimiento de dislocaciones al tratar de deform ar Se hace 
notar que se tiene aún poca información sobre la densidad de defectos generada en 
diferentes martensitas.

Si bien.a p rio ri puede asignarse una posible residencia a un producto de trans­
formación dada, aún falta bastante trabajo para poder hacerlo con una precisión aceptable 
y es aún mayor lo que falta por hacer para entender sobre los mecanismos que originan 
las subestrücturas de transformación y los mecanismos de endurecimiento operativos 
en; e llas .
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F ig . l

F ig .2  

F ig. 3

F ig. 4 

F ig. 5 

F ig . <í

F ig ,7

Fig. 8

F ig. 9

F ig .10

EPIGRAFE DE LAS FIGURAS

Tipos de diagramas de equilibrio binarios donde se lm  observado transform a­
ciones masivas.

a) Transformación en diagramas tipo CuZn (5)(21)
b) Transformación m en diagramas tipo CuGa (8){12)
c) Transformación en diagramas tipo aleaciones de h ierro (1)(11)

Esquema de un producto de transformación masiva creciendo,en varios granos: 
no se requiere una relación de orientación dada para este crecim iento.

Transformación masiva en una aleación Cu 23.7 at%Ga (12).

a) Muestra después de la transformación, se indican con flechas las d irecc io­
nes de crecim iento.

b) Interferom etrfa de la misma zona mostrando la depresión en la superficie 
que resultó de la transformación.

Esquema de obtención de energía de activación de crecim iento en AgZn (14).

Equipo de templado rápido.

Temperaturas de arresto térm ico como función de la velocidad de temple para 
una aleación Cu 23. 7 at%Ga (19).

Aleación Cobre 24% atómico de Galio, templada desde fase ^  y  transformada 
en m (luz polarizada).

M icrofotografía electrónica por transparencia de la fase en una aleación 
cobre galio templada (24).

Aleación cobre-galio templada en salmuera a 0°C. M icroestructura Dúplex en 
el centro de la muestra.

Ejemplo de diagramas binarios en sistemas donde se han detectado transfor­
maciones martensfticas. Se indica en los diagramas, con línea punteada, 
equilibrios metaestables (T o ). Se muestraa esquemáticamente las m orfologías 
posibles.

á) Parte del diagrama hierro-carbono. To corresponde al equilibrio metaes- 
table K .

b) Parte del diagrama Cobre-aluminio. To corresponde al equilibrio metaes- 
tableOC/ ^  (4).
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F ig .11

F ig .12 

F ig .13

FÍ3J.14 

F ig .15

F ig .16

F ig .17 

F ig .18

e) Parte del diagrama AuCd. El esquema de m orfología muestra la into ríase 
para un monocristal de parcialmente transformado (SS).

a) Relación de orientación crista lográfica se indica el caso de er*
aceros.

h) La intersección del plano de hábito con la superficie de observación* se 
indica con linea de trazos.

c) Una lfnea trazada sobre la superficie de una muestra sin transform ar i); 
luego de la transformación aparece rotada i i ) .

d) Se indica esquemáticamente la deformación interna de las placas de marten 
sita. En el caso i) obviamente las maclas se pueden idenficar posteriormen 
te, pero en ii) sólo queda una alta densidad de dislocaciones en la placa.

D istorsión de la red de martensita en función del porcentaje de carbono (35).

Esquema del modelo de transformación en cobalto según Seeger (49).

a) Dislocación en el plano (0001)h c . Esta configuración es posible cuando la 
fase hexagonal es la fase estable.

b) Cambiando la temperatura la fase hexagonal deja de ser estable y la 
dislocación en el plano basai se descompone en dos dislocaciones parciales 
que comienzan a deslizar en direcciones opuestas y transforman la fase 
hexagonal en la fase cúbica de caras centradas.

D istorsión de Bain para la transformación austenita — martensita.

a—r-b deformación de red
a-*»c  deform ación a red constante
a—«*»d deformación de red más deformación a red constante

Resumen de las contribuciones al lím ite de fluencia ( (T^ 9) en martensitas 
cobre-aluminio (56).

(J = por orden; -  por precipitados coherentes; CT( , = por defectos;
= por átomos en solución sólida; -  para, cobre puro (estim ado).

M

Representación esquemática de los desplazamientos de los átomos de hierro 
debidos a la presencia de carbono en la red tetragonal de cuerpo centrado do 
la martensita (62).

Variación de la tensión de fluencia de la martensita hierro-carbono con la 
ra íz cuadrada del contenido de carbono (74).

F ig .19 Resistencia de las martensitas hi erro-níquel-carbono
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F ig .20

Fig.21

F ig .22

F ig . 23:

F ig .24

F ig .25

F ig .26

F ig .27 

F ig . 28

Distribución de carbono en las martensitas hierro-carbono con m icroes- 
tructura de placas y macladas (72).

Variación de la dureza y del espesor de las celdas de martensita h ierro- 
carbono con la rafz cuadrada del contenido de carbono (74).

Relación entre e l tamaño de grano austenftico y la longitud máxima de las 
placas de martensita (62).

Propiedades de tensión de la austenita y de la martensita en una aleación 
Fe-31.9%Ni como función del tamaño de grano austenftico (62).

i
Efecto del carbono sobre el endurecimiento por trabajado promedio de la  
martensita ( ¿  = 5 x 10-5) (69).

Dependencia de la temperatura de la tensión de fluencia en F e -0 ,15%T í y 
Fe-0-, 029%C, a dos velocidades de deformación diferentes (69).

Tensión de fluencia a 0,2% de martensita hierro-nfquel y de fe r  rita Me Tro­
nique 1 en función del contenido de niquel (80).

Resumen de los factores de endurecimiento.

Análisis de un acero 4340. Factores de endurecimiento (69) .
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