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TRANSFORMACIONES DE FASE MASIVAS Y MARTENSITICAS

J. Kittl*, A. Lopez**, J. Bautista Vesga**

Las transformaciones masivas y martensiticas se presentan en una serie de
diagramas de equilibrio y permiten modificar las propiedades de aleaciones mediante
tratamientos térmicos adecuados.

Si bien las transformaciones martensiticas se conocen hace tiempo como medio
de variar las propiedades mecédnicas, receintemente se ha comenzado a analizarlas en
productos de transformacién masiva,

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

i) Caracterfsticas de las transformaciones
ii) Mecanismos de transformacién
iii) Relacién entre propiedades y transformaciones

El mecanismo de transformacién en cada caso produce subestructuras.bien
diferenciadas y esto tiene como consecuencia la obtencién de materiales con propiedades
mecénicas bien diferenciadas.

* Departamento de Metalurgia, CNEA.

**  Programa Multinacional de Metalurgia, CNEA - OEA. (Universidad Nacional de
Santander, Colombia).






I. INTRODUCCION

En los Gltimos 10 a 15 afios se han producido importantes adelantos en la utilizacién
de metales como resultado de los mejores conocimientos alcanzados en metalurgia fisica y
la aplicaeién de estos conocimientos al desarrollo de aleaciones con mejores 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 mecénicas.

Enfriando desde la temperatura de solidificacién un metal puro o una aleacién en
fase s6lida, es posible que se produZcan cambios de fase al pasar por las distintas regio-
nes de temperatura a las que corresponden distintas fases o combinaciones de fases en
equilibrio. De los cambios de fase posibles s6lo analizaremos aquéllos en que, a partir de
una fase inicial (homogenea en composicién y estructura cristalogréafica), se llega a otra
fage (en la que tampoco pueden detectarse variaciones de composicién o estructura crista-
logréfica). Analizaremos, sin embargo, ejemplos en los que se superpone a un cambio de
fase tal como el indicado una segregacién o precipitacién, dada la importancia del fenémeno
sobre las propiedades mecénicas del producto.

Las transformaciones de fase que refinen las condiciones mencionadas son la trans-
formacién magiva y ta martensitica,

Se desarrollard primero, y mas ampliamente, el tema de transformaciones masi-
vas dado que es ¢l tema de desarrollo méds reciente y del cual ~salvo un trabajo de T.B.
Massalski (1)- no existen articulos de revisién adecuados en la literatura.

Se dara luego una breve revisién a los conceptos de transformacién martensitica. - .
Este tema ha sido desarrollado en trabajos de revisién recientes que cubren el tema con
amplitud (2)(3).

Desarrolladog los conceptos sobre transformacién se los aplicard a analizar las
posibilidades de variacién que pueden esperarse en las propiedades mecdnicas de muestras
transformadas. Se analizard solamente el efecto de las transformaciones sin tratar el
tema de los efectos termo-mecénicos que serd cubierto por otro trabajo a presentarse en
estas Jornadas (*).

II. TRANSFORMACION MASIVA

| La transformacién masiva fue estudiada originalmente por Greninger en 1939 (4) y
a 81 se debe su nombre que deriva del aspecto de ""masas'' de granos de fase ©< (cbicd

(*) M. Victoria y E, Robert, Mecanismos de endurecimiento que operan en aceros de alta
résistencia obtenidos a través de la transformacidn martensitica.



de caras centradas) que crecfan en Iimites de granos de fase ; (ctbica de cuerpo cen-
trado), Este crecimiento de fase of se producfa durante el templado desde el campe de
fase ¢ en probetas de aleacién CuAl. Un comportamiento similar se observé posterior-
mente en esta transformaci6n ﬁ-—-u m(*) en aleaciones de CuZn (5), CuGa(6), AgZn
(7) y AgCd (7). La Fig.la corresponde 2 un caso tipico de diagrama de equilibrio en el
que puede darse la transformaci6n p--fxm y un esquema de la microestructura resul-
tante.

Lo que llamé la atencién en estos casos fue la gran velocidad con que la trans-
farmacién tenfa lugar, velocidad que no se solfa asociar con transformaciones térmioa
mente activadas sino con tmnaformaciones martensiticas. >

Se -encontré posteriormente que era posible una transformacién similar para el
eaaop-—gm (hexagonal compacta) en CuGa (Fig.1b) (8) y AgM (9)(10) y para hierro {8 -
¥ sus aleaciones (Fig. 1c) en el caso de la transformacitn, (cObica caras centmdsﬂ)
—»X (clibica cuerpo centrado). En muchos casos se puede observar (Fig.1) (11) que la
morfologfa no era ya la original, sin embargo se conserv6 el nombre de transformacién.
masiva relaciondndolo a un mecanismo de transformacién y no ya a una morfologfa '
determinada.

2. E1 estudio experimental de esta transformacién se ha realizade a partir de apro-
ximadamente 1960, mediante: a) observacién directa (films); h). experimentos de templa~-
do. controlado; c) observacién metalogrédfica y orientacién cristalografica.

Existe una buena cantidad de informacién que fue producida por cada une de estos
métodos y la analizaremos indicando s6lo los resultados més importantes que hacen al .
mecanismo de la transformacién. &

a) La observacién directa se realizé utilizando metalograffa en platina caliente
(12). Las muestras fueron pulidas y luego calentadas en una platina adecuada has-
ta aleanzar una temperatura correspondiente al campo de equilibrio de la:fage de
alta temperatura En el sistema Cu-Ga esto corresponde a la fase ﬁ (Fig. tb)..
Luego de un tiempo de recocido en fase ﬁ se enfri6 la muestra a una velocidad
que se varié de experimento en experimento. Durante tode el proceso se registré -
la temperatura de la muestra y se filmé a través del microscopio. Dado tue la
fase ._: es activa a la luz polarizada contrasta claramente con la fase p y asf
se pudo obsc rvar los cambios de fase tanto por calentamiento, xm—l—ﬁ come
por enfriamiento = ~ %' .. Esta observacién directa permiti6 comprobar:

i) que la interfase de transformaci6n cruza los 1fmites de granos @ , e
decir gue un grano L/,' m Pueden crecer en distintos granos 5 y no ‘se
requiere por lo tanto para este crecimiento una relacién de arientacién

(*) EI susoripto m denota fase obtenida por transformacién masiva.



fija (Fig.2).

ii) que existenten tanto interfsses de transformacién planas como curvadas
y que la morfologfa de esta interfase va cambiando a medida que avanza.

iii) que e! cambio de volumen de la transformacién se acomoda dejando mar-
cas parecidas a lineas de deslizamienio y que las Gltimas partes en trans
formar pueden presentar el equivalente a un rechupe en solidificacién
(Fig.3). Se pudo comprobar que estas marcas no correspondfan a lfneas
de deslizamiento en fase m ¥V 8e propuso que correspondfan a lineas
de deslizamiento en fase en la inmediata vecindad del Ifmite ? m/P .

iv) se observé que la transformacién por calentamiento 4\" m-ﬁ poseia
caracterfsticas similares a las'de enfriamiento@—-}f m’
v) en algunos casos se observé un crecimiento por escalones que resultaba
de la aparicién de interfases inméviles con lo que el crecimiento en esa
direccién se producfa por desplazamiento de escalones paralelos a esa
direccidén inmévil,

En otros sistemas que permiten suprimir transformaciones que se producen
8in cambio de composicién se han realizado mediciones de energfa de activacién
de crecimiento mediante platina caliente o vesistividad eléctrica (13)(14). En
estas transformaciones se pasa a estructuras con un grado de ordenamiento
diferente, asi en AgCd se pasa de 1{ a ﬁ' (ctbica de cuerpo centrado ordenada)
y en AgZn de @' a i{” (trigonal ordenada).

En estos casos las muestras se templan y se transforman isotérmicamente
en una platina previamente estabilizada a una temperatura adecuada. La observa-
cién metalogridfica es realizada continuamente y se sacan fotos a intervalos deter~
minados. Luego de un cierto tiempo de observacién se cambia de temperatura y
Se continfia sacando fotos,Estos cambios de temperatura se pueden repetir varias
veces hasta que no se puedan realizar méis observaciones por estar la muestra
demasiado transformada. El an4lisis de las secuencias de fotos permiten medir
las velocidades a distintas temperaturas y de estos valores obtener la energia de
activacién experimental (14). Esto estd esquematizado en la Fig. 4,

Estas medidas se han correlacionado con medidas realizadas por transfor-
maceién isotérmica y saltos de temperatura de cambios de resistividad eléstrica
con muestras recocidas en bafios de siliconas (13)(14) y por dilatometria (15). Los
valores asf obtenidos coinciden dentro del error experimental con los de platina
caliente (15). Estos resultados permitieron comprobar que dentro del error expe-
rimental las medidas de superficie (platina caliente) coinciden con medidas de
volumien.




b) En los experimentos de templado controlado se trata de calentar una muestra
v enfriarla seg(n un ciclo predeterminado alcanzdndose velocidades altas de calen-
tamiento y enfriamiento. Se observan las variaciones de microestructura resultan-
tes y la temperatura de transformacién como funcién del ciclo a que se somete las
muestras (16)(17)(18).

El equipo utilizado consiste en un pequeifio horno de poca inercia térmica o
alternativamente se puede usar calentamiento directo por paso de corriente (Fig.
5). Una vez alcanzada la temperatura adecuada se templa cortando el calentamien-
to y proyectando sobre la muestra una corriente de gas inerte. La temperatura se
registra con un osciloscopio o un registrador de alta velocidad mediante una termo-
cupla soldada a la muestra.

Se han medido 'as variaciones de temperatura de transformacién ('I‘T) con
la velocidad de enfriamiento en numerosos sistemas. La Fig.6 muestra un ejempln 1
tipico de una serie de mediciones para una aleacién de CuGa (19). Se observa que
luego de una disminucién de TT para incrementos de la velocidad de temple se
llega a valores de T aproximadamente consistentes. Un enfriamiento mas rdpido
puede suprimir la transformacién masiva y entonces se tiene una segunda tempera-
tura constante inferior Ms. Este comportamiento fue notado por Gilbert y Owen (11)
y Bibby y Gordon Parr (20) en hierro puro y aleaciones de hierro. La temperatura
constante superior fue posteriormente denominada temperatura masiva Ma(19).

Observaciones metalogrificas (19) indican que en el caso de CuGa el tamafio
de grano va progresivamente disminuyendo a medida que aumenta la velocidad de .
templado hasta que comienza a suprimirse la reaccién masiva, punto en que dis- il
minuye el nimero de granos hasta que éstos desaparecen. Se ha propuesto (1) un
diagrama de enfriamiento continuo que corresponde a la forma de esta eurva,
ésto traslada el problema de explicar la curva T = f (V enfriamiento) a explicar
la forma del diagrama de enfriamiento continuo. Adn no existe una explicacién
satisfactoria para ese fenémeno de aparente estabilizacién de T para el valor Ma,

c) La observaci6én metalogrdfica de probetas parcialmente transformadas es
posible en algunos sistemas como CuZn (&= "¢ ) 0o AgAl (6——.";"m) y no es posible
en otros como CuGa ($-~ ) en los que los restos de fase inicial se transforman
martensiticamente.

Hasta el presente los trabajos en el sistema CuZn () son los Gnicos efec-
tuados. Hull y Garwood (5) realizaron observaciones sobre orientacién de interfa-
ses determinando la orientacién 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 ﬁ . Hawbolt y Massalski (21) analizaron la
existencia de una pelacién cristalogréfica racional entre & y 8 por difraccién de :
electrones en area seleccionada. Las muestras contenfan granos e distribuidos ;



en el interior y en los bordes de los granos (:j originales. Luego de analizar una
serie de parves de granos encontraron que ¢l trifingulo estereografico representan
do 1a orientacisn de los granos ﬁ quedahs cubierto por polos de < al azav,
concliyendo gne no hahfa relacién de orientacién. Estos autores, ademds, no
enconicaron dislocaciones intcrfaé‘.ialcg*hn las caras de los granos ™ parcialmente
transformados, Do estaa resultados vy de los de Hull y Garweod se ¢oneluye que
en osto s (8- =0, CuZi) no hay relacidn de ovientacién racional. Resuliados
prelimintvas eon Rayos X en (S—-}i_jm, Culia tampoco indican relacién de ovienta-
¢idn (22),

Las observaciones de microscopla éptica con luz polarizada (Fig.7) o con
microscopia clectrénica (Fig.8) coinciden en sefialar que los granos de fases
producto do tra transfarmacién masiva tienen una mavcada subestructura. Se
chserva ¢n la Fig. 8 en la aleacién CuGa que los subgranos presentan pocas dislo-
caciones en su interior. En hierro y sus aleaciones con bajo contenido de carbono
se obtiene una subestructura similar a la Fig.8 cuando se produce una transforma-
cién masiva,

Un fonémeno adicional que se presenta en aleaciones no ferrosas es la
aparicién de una estructura mixta formada por las fases cubica de caras centra-
das (& *) y hexagonal compacta ( 5“ m) - Este fen6meno pasé desaperoibldo hasta
que ge pudo realizar 1 andlisis cuidadoso de films del gados (23)(24) si bien en
los diagramas de Rayos X de microestructuras que 6pticamente parecfan sélo

? m aptrociar rayas covrespondientes a la fase &* que aparecfa con un
parametre do rod que correspondi al que da cohnrencia perfecta de ©¢ * con

m 0 1a iaterface (0001) @ [/ (111) (25). La distincién entre esta
estriciura a dos fases y una a = ™ una fase con fallas de apilamiento segtn
Delaez debe ser realizada con cuidado ya que amhbos casos dan efectos muy
similares (22).

3. Los mecanismos de las transformaciones masivas a consecuencia de los trabajos
experimentales mancionados en 2, se han aclarvado on bue 2 medida, Trataremos la
nucleacién y el crecimiento poniendo énfasis en ics posiblos mecanismos que controlan
el proceso y las prinicipales dificultades que atin oxisten para una teorfa méds completa.

a) La nucleacidn es adn un tema on controversia. Massalski y sus asociados
(8)(12)(21) ban propuesto que, dada una reaccién, no hay relacién cristalogréfica
determinada entre la fase inicial y la fase producto, excepto por algunos casos en
los que la introduccién de una relacién cristalogrdfica determinada permite
explicar algunas caracterfsticas particulares observadas (26). Esta dltima 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 decha interfase.



dentro de un mismo grano de la fase inicial tenfan igual oricntacién. Esto fye
observado, en particular, en muestras que dan un producto con estructura duplex
(26), (Fig.9).

Aaronson y asociados (27) han propuesto que la nucleacién se produce con una
relacién cristalogréfica fija entre la fase inicial y la fase producto y qué los casos
en que ésto no se observa se debe 2 que un grano de fase producto transforma
varios granos de la fase inicial y,eomo resultado,en esos granos producto no
existe relaci6n de orientacién.

8i bien la teoria de nucleacifn en s6lidos no estd adn desarrollada en forma
adecuada usaremos algunos conceptos bisicos para analizar esta controversia,
La formaci6n de un niicleo procede cuando existe una disminucién de la energia
libre del sistema, de manera que

0 <4ct = Ac*P + AGE + AG® Sy
A una temperatura constante definiremos:

dGa'-b como el cambio de energia libre por nticleo formado correspondiente
a las fases de dimensiones macroscépicas v con una densidad de defectos de
equilibrio.

4G € como el cambio de energia libre por ntcleo requerido por la defprma-
cién eldstica y pldstica de las fases a y b constdiidas a transformar acomodande
el cambio de volumen.

Ac® como la energia requerida por la creacifn de la superficie interfacial
de un nficieo.

Tanto 105 términos AG2™P como A G“E dependen del volumen del anGeleo
si bien AGE ademis depende de 1a forma del nficleo, El término AG € incluye
las variaciones debidas a los cambios de densidad de defectos que resultan en la fase
producto, es decir, la energia de deformaci6n almacenada en la fase producto.

AG® depende de 1a superficie total del nicleo y por ende de 1a orientaci6n del
mismo y de la orientacién de las interfsses nfcleo-matriz.

Definido un sistema gue transforma a —=b, en principio AG**® es
independiente y acét v AG® son ndientes de la ovientacion del ncieo. AGE
ha sido analizado por F.N. Nabarrd e cuanto a ser factor determinante de la forma
de los nicleos pero hasta shora no se ha apalizado la dependencia de AG & con
la orientacifn v forma del nticleo considerando requerimientos de energia para la
deformacitn pldstica que muchos nlcleos requieren en casos reales.



El término considerado m4s importante es A G y asf se ha usado inclusive
para explicar formas de cristales creciendo en estado s6lido como alletriomorfos
de ferrita en austenita (29). :

La minimizacién de AGS tradicionalmente requiere una relacién de orienta-
cién racional entre fase producto y matriz y esta relaci6én se ha comprobado en
gran cantidad de transiormaciones en los més variados sistemas (30), Esa es,
evidentemente, la base de los argumentos de H. Adronson y asociados (27).

Debe hacerse notar que si la transformacién tiene lugar durante un enfria-
miento ndpido no se dan condiciones de equilibrio y el sistema no es, en principio,
comparable con casos de transformaciones lentas isotérmicas donde generalmen’te
se dan las relaciones cristalogrdficas racionales que se mencionaron. =~ >

Si aGS se minimiza para ciertas orientaciones éstas serdn méds probables,
este argumento es vilido si bien debe tenerse en cuenta que el nGmero de orienta-
ciones que pueden dar valores de QAGS préximos unos a otros puede ser grande.
Es decir, en un sistema podrfan darse n orientaciones entre a y b que den valores
de AGS en un entorno de AGS pequefio, ésto tendrfa como consecuencia que la
orientaciéon de b en a apareciera al azar. Es evidente que si disminuimos el .tamaiio
del nticleo a dimensiones atémicas 4GS se transforma en el término determinan-
te de  AG!, pero en ese caso la definicién misma de interfase deja de tefier
validez y el cdlculo de las orientaciones para las que AGS se minimiza no. puede
realizarse con precisién. De ésto se puede concluir que, a partir de edlculos
tebricos, alin no se puede resolver si la transformacién masiva se produce o ne a:
partir de nficleos con orientacién determinada.

Existe ademés una dificultad para estudiar experimentalmente la etapa de
nucleacién en estas transformaciones, dificultad que, por otra parte, existe.también
en la transformacién martensftica; esto es, que el nitmero de nGcleos presente pon
unidad de volumen es muy pequefio. Los estudios de nucleacién en sélidos en.
sistemas como Al 4% Cu o AlZn estdn facilitados porque la fraccién en volumen
‘de las zonas de Guinier-Preston es apreciable. En casos de transformacién masiva.
dicha fraccién es indetectable durante las etapas de nucleacién y ésto implica que:
s6lo se puede inferir sobre la etapa de nucleacién a partir del andlisis de mugstras
transformadas en una fraccién importante. '

Los datos experimentales obtenidos (resumidos en la seccién 2) ho son atn
suficientes para resolver éste problema que creemos permanecerf aGn sin folardt
‘hasta que-sean realizadas nuevas y mds precisas determinaciones de relaciones
de orientacién cristalogrdfica.

b)  Estd aceptado, prdcticamente por todos los autores, que el crecimiento eh una
transformacién masiva resulta de la transferencia térmicamente activada de dtomos
que pasan individualmente en la interfase de transformacién de las posiciones que



ocupan en la fase inicial a las que correspenden a la fase final. Se acepta tambien
que la interfas> de transformacién activa es decir que avanza,K es eguvalente a
una interf:se desordenada o de gran éngulo.

La velocidad de avance de la interfes: de transformacion se puede coloule !
usando el mismo formalismo desarrollado per Burke v Turnball para roovistall
zacién (31). Este formalismo estd basado en la teoria del "complejo actyvaad”
desarrollada por Eyring antes de 1939 para reacciones quimica (32). Esencial-
mente, se calcula la probabilidad dada por la estadistica de Boltzmann de gue Lo
dtomo pase del estado inicial al final a través de un estado intermedio de mavor
energia denominado estado activado. La diferencia de energia libre entre el v ila
do inicial y el final Aca*b o5 1a'fueza impulsora de la reaccién. La exprekitm
que resulta es (13): '

v-kTA D exp S" exp% H*i(1~expﬂ- AG&"? {2)
RT

donde
v = velocidad de la interfase
k:h = constantes de Boltzmann y Planck
AH*, AS* = entalpia y entropia de aetivacién
D= distancia promedio de avance por salto
A' = Fraccién de 4tomos que intentan saltar con respecto al total de dtomos
que estdn en la interface
T = temperatura en °K
A partir de los datos experimentales de velocidad de interfaces a distunies
temperaturas se pueden calcular AH* vy A-vxm@S*'-. Esto se realiza a parur o
la ecuacién (2) reagrupada de la manera sjguiezltezﬁ

5 v a =Y =expf{ SH (3}
_lg_:I_‘_A:expiQS’ r[l-c*xp "U‘ ( kT } %
h R 1

representando Y como funcién dc- L' T. Estos valores de AH®™ difieren noco
de los valores de Q como. los ya indicados en la Fig. 4. Ademas se puede anteper
A" exp { A S* § que parece variar segin las transformaciones vayan o no scoms
pafiadas' R d€ cambio de orden (1)(14).

La comparacién de los A H* de transtormacion eon los de difusién ¢n hnrdes
de granc para las mismas aleaciones ha sido hecha en los sistemas CuZn (174,
AgZn (14) y AgCd (13) v todo narece indicar que ambos valores son ‘-‘»imli“n-'s
Esto indica que el proceso de transferencia en esta transformactén s ol musme
que para’ difusi6n en bordes de grano. Debe hacerse notar sin embargo, gue cstis
-comparaciones no fueron realizadas utilizando medidas de difusién obtenidas on
condiciones similares a las de transformacion y que por lo tanto sus conclusione s
s86lo corresponden a un orden dé magnitud del problema faltando adn experimenios



que permitan una comprobacién méis completa.

. Al mecanismo atomfstico indicado debe sobreimponerse las condicignes
macroscépicas de la transformacién. Factores macroscdpicos van modificando
la. transformacién, factores que los saltos individuales no tendrén en cuenta
pero que al cabo de n_ saltos van variando las condiciones microscépicas del
proceso. Los factores méds importantes son;:

a) El cambio progresivo de estructura interfacial que puede modificar
A' exp { As*) y asffrenar o acelerar ina interfase dada.

b) El efecto del cambio de volumen que puede generar vacancias en la
vecindad de la interfase si es una transformaci6én con contraccién de
volumen (13). Este cambio puede resultar en una aceleracién de la difusién
en esta zona y asl acelerar efectos de segregacién de solutos y aniquilacién
o trepado de dislocaciones.

c¢) Las tensiones generadas por el cambio de velumen pueden producir
deformacién pldstica en la fase inicial que rodea a los granos de fase pro-
ducto. Parte de las dislocaciones generadas podrén ser eliminadas al avan-
zar la interfage de transformacién y parte se incorporar4 a la fase producto.
Alternativamente este avance tendrd s6lo el 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 veremos, tiene importancia en lo que hace a las propie~-
dades mecénicas de muestras transformadas.

M. TRANSFORMACION MARTENSITICA

8 Este tipo de transformacién fue estudiada originalmente en aceros. Cldsicamente
se caracteriza por una estructura acicular, la imposibilidad de evitar que ocurra durante
el enfriamiento atn a las velocidades mds altas de temple (A 50.000°C/ seg) y un relieve
superficial caracterizado por una deformacién plana similar al de una macla. Ciertos
conceptos fundamentales sobre martensita se enunciaron hace largo tiempo, asf por
ejemplo Isaitschew, Kaminsky y Kurdjumow (33) escribieron en 1938 sobre esta trans-
formaci6n: ".....consiste en unda modificacién de la red cristalina que tiene lugar de
manera tal que el desplazamiento relativo de los 4tomos no excede la distancia interaté+
mica y los 4tomos no intercambian sus lugares''. A estos conceptos que afin tienen
vigencia se han ido agregando otros cristalograficos, cinéticos y termodindmicos con
los que se ha formada la idea actual sobre transformacién martensftica.

Sin embargo, adn falta bastante para tener una teorfa de la transformacién mar-
tensftica satisfactoria tal como se ha puntualizado en discusiones en un reciente
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simposio sobre el tema (34). Describiremos brevemente algunos hechos experimentales
y los conceptos te6ricos mis importantes.

a) La aparicién de una transformacién martensitica en una aleacion dada ten-
drd lugar si se dan dos condiciones:

1) Que el enfriamiento de la aleacién sea lo sulicientemente rdpido como
para prevenir la descomposicién de la fase inicial por otras trasnformacio-
nes posibles como masiva o bainitica.

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

Estas condiciones, que son obvias, son necesarias pero no suficientes. Es
diffcil predecir, a partir de principios bdsicos, en que sistemas y a que tempe-
raturas este tipo de transformacién tendrd lugar.

Si bien la transformacién martensitica estd asociada hist6ricamente 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
Fig.10 presenta algunos diagramas binarios en los que se ha observado transfor-
maciones martensfticas. Se indica en ellos la temperatura a la que se detecta la
aparicién de la transformacién (Ms).

Las fases obtenidas por transformacién martensitica pueden ser fases de
equilibrio como en la Fig.10c, o no serlo, como en las Fig. 10a y 10b. En este
Gltimo 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 apropiadc, se pasa
de martensita a ferrita y cementita (Fig. 10a).

La variacién de Ms con la composicién estd relacionada con el sobreenfria-
miento mfnimo por debajo de la temperatura de equilibrio metaestable (To) nece-
sario para que la reacci6n tenga lugar. A To la fase de alta temperatura y la fase
producto, supuesta una extensién metaestable de la otra fase presente en equilibrio,
igualan sus energias libres. Por debajo de To hay una disminucién de la energia
libre cuando se produce la reaccién martensitica. Un tratamiento méds extenso de
este tema puede encontrarse en el cldsico trabajo de L. Kaufman y M. Cohen (37).

b) Desde los primeros trabajos se observé que Ms era independiente de la velo-
cidad de enfriamiento. En la Fig.6 se muestra, en el caso de una aleacién no-
ferrosa,que atn a grandes velocidades de enfriamiento Ms es constante.
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En aceros al carbono €sto ha sido comprobado para velocidades de hasta
50.000°C/seg por Gordon Parr y sus asociados (20). En este caso se ha calcula-
do que la energla libre disponible A G2 D yariaba de 100 a 300 cal/mol y
aumentaba al aumentar el tenor de carbono (41). Estos valores de Agt™b
corresponden a las Ms y son mis grandes que los AGa"‘b para las transforma-
ciones masivas en los mismos aceros dado que Ma » Ms y A G*™*P aumenta al
aumentar el sobreenfriamiento (11)(*).

El hecho citado de que Ms es independiente de la velocidad de enfriamiento
implica que la transformacién tiene lugar a velocidades grandes dado el corto
intervalo disponible para la transformacién. As{, a 50.000°C/ seg se dispondria
de 21074 seg para transformar. Experimentos realizados por Bunshah y Mehl (38)
y por H. Bersswenger y E. Scheil (39) usando los cambios magnéticos o de
resistividad eléctrica al pasar de austenita a martensita permitieron medir apro~
ximadamente 10-7 como el tiempo de formaci6n de una aguja martensitica. Esto
corresponde a una velocidad de crecimiento del orden de 1/3 de la velocidad del
sonido en un metal. Filmacién de transformaciones en aleaciones no-ferrosas
en las que se presenta martensita (5)(40) permitieron comprobar que éstas altas
velocidades también son posibles en éstas aleaciones.

c) Una vez enfriada una muestra a Ms si se manticne la muestra isotérmica-
mente a Ms, no aumenta la cantidad de martensita formada y lo mismo ocuarre

a temperaturas por debajo de Ms. Enfriando a temperaturas progresivamente
més bajas sc alcanza una transformacién completa a una temperatura denominada
Mi. Esta constancia de la fraccién transformada a una temperatura dada indepen-
diente del tiempo indica un cardcter atérmico en la transformacién. Es decir,

la transformaci6n no es térmicamente activada.

Existen, sin embargo, ejemplos en aleaciones de Fe-Ni-Mn de martensita
que se produce isotérmicamente. En este sistema se puede templary enfriar a
A -2000C, retener austenita y luego transformarla isotérmicamente a tempera-
turas entre ~80 y -200°C. Este fen6meno no se ha atribufdo al crecimiento de las
agujas sino mds bien a su nucleacién (42).

d) Hemos mencionado que la martensita se presenta con una morfologfa
acicular, pero también puede presentarse con otra morfologia conocida como
martensita de bandas (**), Estas dos morfologlas se presentan tanto en aleacio-
nes ferrosas como no-ferrosas. En el caso de placas (acicular) se observa gque
éstas forman un dngulo entre si y que en el caso de bandas éstas son paralelas
entre si formando verdaderos hloques o grupos de bandas (Fig. 11b).

(*) Sobreenfriamiento es la diferencia entre la temperatura de equilibrio (To) y la
de transformacién Ms o Ma.

(**) En inglés "lath martensite' .
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La observacién detallada de las placas o bandas permite comprobar que
(23)(44):

i) Las placas o bandas poseen una relacién de orientacién 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 relacién de orientacién se puede determinar
usando Rayos X o microscopfa electrénica de transparencia (Fig.11a).

ii) EI plano de hdbito de las placas o bandas tiene una orientaci6n determi-
nada respecto a los granos de la fase original. La aparicién de placas
formando 4ngulos entre si corresponde a variantes del mismo plane
que resultan de la simetrfa de la fase inicial (Fig.11b).

ili) Una superficie pulida plana inicial de austenita da un relieve caracteris-
tico luego de la transformacién (Fig.11lc). Este cambio de forma
corresponde a una deformacién plana e indica que el plano de hédbito es
un plano no distorsionado y no rotado.

iv) Por observacién por microscopia electrdnica 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
(Fig.11d). En algunos casos se ha observado que la placa cambia su
estructura interna desde el plano de hdbito hacia el borde de la placa
(44). Esta estructura interna no pudo ser estudiada hasta que se conté
con la posibilidad del uso del microscopio electrénico para observar
por transparencia film's delgados.

En aceros se ha estudiado extensamente la variacién de la morfologia y
estructura de la martensita. En aceros de baja aleacién y bajos centenidos de
carbono se presenta martensita de placas que pasa a martensita de bandas
aproximadamente a ey 0,3%C (45). Esto coincide (aunque muy aproximadamente)
con la-observacién con Rayos X de la aparicion de la distorsién tetragonal de la
martensita por carbono en solucién, (Fig.12).

e}  Los datos presentados en esta secci6n se refieren fundamentalmente a
martensita en aceros, Las martensitas en aleaciones no ferrosas posees estraoe-
turas y morfologfas que difieren algo pero no de manera fundamental de las de
aedros, El fen6meno més notable que presentan las martensitas no ferrosas es

el de la "termoelasticidad', es decir, la posibilidad de obtener respuesta eldstica
andrmél en muestras que al deformar a una temperatura dada se transforman
martensfticdmente y al retirar la tensién vuelven a la fase inicial (46)(47). El
ciclado repetido 4 traves de la transformacién martensitica en estas aleaciones
puddé; 1) mantener ihalteradas las propiedades del material, hay reversibilidad

0 dea fib Hay acumulacién de dislocaciones; ii) producir un efecto acumulativo
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. en cuyo €aso aumenta la densidad de dislocaciones y el efecto se va perdiendo. El
desarrollo de aleaciones ttiles que empleen esta elasticidad anormal se hace
tratando de obtener una alta reversibilidad.

3. En las transformaciones martensfiticas interesa explicar a partir de conceptos de
metalurgia ffsica: nucleacién, crecimiento, orientacién matriz-producto y relieve super-
ficial . Un entendimiento de estas caracterfsticas permitirfa predecir propiedades y expli-
car las caracterfsticas particulares de este tipo de transformacién.

-

Hemos seiialado ya en la secci6én sobre transformacién masiva las dificultades que
presenta tratar de estudiar experimentalmente la etapa de nucleacién en estas transforma-
ciones: el nlmero de nicleos es muy pequefio para poder analizar sus caracter{sticas.
Knapp y Dehelinger (48) y Kaufman y Cohen (37) encontraron que una evaluacién termodiné-
mica de la energfa libre critica de nucleacién basada en la teorfa cldsica daba valores muy
grandes. Esto hace imposible suponer que un ntcleo se genera por activacién térmica (37).
Basados en esta imposibilidad estos autores propusieron la existencia de un nGcleo pre~
formado que, al alcanzar la temperatura adecuada, se activaba y crecfa. En el caso de
aceros visualizar este nficleo es diffcil y s6lo se postula que serd una zona de tensiones:
vecina a una configuracién de dislocaciones (¥).

El ejemplo mds simple de ntcleo preformado es para el caso de las transformacio-
nes de fase etbica de caras centradas a hexagonal compacta, En este caso Seeger (49) y
Christian (50) independientemente propusieron en 1956 que en una dislocacién disociada en
el plano (0001), o en el (111) .., al producirse un cambio de fase aumenta la distanoia
entre dislocaciones parciales y si una dislocaci6n de hélice corta el plano de disociacién,
las dislocaciones parciales pueden trepar rotando por la hélice y asfi transformar una
fase en otra (Fig.13). El modelo es atractivo y Seeger (49) pudo caleular la histéresis:
de la transformacién he Z#*—cce en cobalto. Sin embargo, dadas las dificultades de obser-
vacién anotadas, afin no se ha visto en microscopia electrénica de transparencia una
configuracién de dislocaciones que confirme el modelo,

El estudio de las secuencias de diagramas de difraccién obtenidos en films delga-
dos durante las transformaciones puede ayudar a aclarar la naturaleza de los procesos
de nuclenmdn {51).

El grecimiento es ain un tema mas diffcil dado que no se observa el mismo:
s6lo se tiene el producto final. Dada la velocidad de crecimiento de las placas de marten-
sita ésta’ no se asocia a activacién térmica sino al movimiento de una interfase formada
por un eonjtmto de dislocaciones bajo la accién de una fuerza qufmica impulsora. En estas
condiciones las dislocaciones de la interfase martensita-matriz alcanzan una velocidad
que resulta del balance de esta fuerza impulsora y el frenado que resulta del efecto
Schoeck-Snoek y de atraccién de los 4tomos de carbono-dislocaciones (52). Este Gltimo

(*) en inglés "Strain center'.
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efecto es equivalente al "impurity drag' de J.W. Cahn (53). Es evidente que la velocidad
de crecimiento de las placas de martensita decrece y se hace cero dado que las placas
llegan a un tamaifio lfmite. El frenado se sucle atribuir a la creacién de tensiones en la
zona de la matriz que rodea a las placas si bicn no hay cdleulas cinéticos de este efecto. -

La orientaci6én-matriz producto y el veliove superlicial fucron hasta 1953 poco
entendidos pero 1a aparicién de la teorfa [enomenoldgica de Wechsler y Read (54) en
Estados Unidos v Bowles y Mackenzie (55) en Australia fue un avance importante y cam-
bio este panorama, Esta teorfa se conoce como teorfa fenomenolsgica de la martensita
y permite calcular las variables cristalogrdficas de la transformacién dadas la estructu-
ra cristalina y pardmetros de red de las fases matriz v producto.

Previo a esta teorfa sc¢ pasaba de la rved inicial a la rod linal mediante una distor-
si6n homogénea de una red a otra cuya seleceién se hacfa combinando los dutos de rela ~
cién de orientacién conocidos con un prinecipto de minimo desplazamiento de los dtomos
al pasar de una red a otra. Esta distorsion se conoce como deformacion de Bain (Fig. 14).

Existfa un problema que no tuvo solucién hasta la aparicion de la teorfa fenoreno-
l6gica: el plano de hébito, equivalente a la interiosc de fransformacion durante el creci-
miento, resultaba un plano distorionado usando Ias relaciones de ovientacién y los pard-
metros de red experimentales para la deformacion de Bain, Experimentalmoente se encon-
traba un plano de hébito no distorsionado, es decir que, durante la transformacién, ambus
fases hacen contacto en un plano no distorsionado (ver Fig. 10¢). La {corfa fonomenolégica
resolvié este problema introduciendo una deformacion a red constante adicional a ta de
red o deformacién de Bain tal que el plano de hdabito resuliaba no~distorsionado o con una
distorsién muy pequefia, Esta deformacién a red constante también pormitfa explicar la
distorsién superficial observada. La Fig.15 muestra en forma csquemdtica los conceptos
de deformacién de red y deformacion a red constante. Se indica en la figura como una
combinacién de ambas deformaciones pucde dar el dngulo observado experimentalmente .,

Segfin esta teorfa se postula que el plano de interiase es no distorsionade y se
calcula para cada relacién de orientacién gue se clija el plano de hdbito v el relieve
superficial dados los pardmetros de red de ambas lases. El calculo consiste -usando la
relacién de relacién elegida- primero, en deformar una red homogéneamente convirtién-
dola en la otra (distorsién de Bain) y luego aplicar una deformacién inhomogénea por
deslizamiento o maclado en la fase inicial a la fase final que produce un plano no distor-
sionado.

La deformacién por deslizamiento o maclado apareciéd justificada experimentals’
mente en casos como AuCd donde las maclas eran observables con microscopfa 6ptica
(46) (ver Fig.10c) y en casos donde no era ohscrvable la teoria postulaba su existenia,
La posibilidad de observaciones de films delgados ¢n ¢l microscopio electronico afios
después permitié observar placas de martensitas ferrosas y comprobar la existencia
én ellas de maclas o de una gran densidad de dislocaciones. De esta manera quedd
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comprobada la teorfa fenomenolégica en primera aproximacién dado que existen atn dudas
respecto a algunos de sus aspectos (2). Debe hacerse notar que esta teoria fenomenolég.icab
explica aspectos cristalogrédficos y puede ayudar a entender otros aspectos de los mecanis-
‘mos de la transformacién pero no es de manera alguna una teorfa que pretenda resolver
aspectos termodinimicos o cinéticos de la transformacién discutidos en las secciones
precedentes.

Iv. RELACIONES ENTRE PROPIEDADES MECANICAS Y TRANSFORMACIONES

De las transformaciones presentadas en las secciones II y III un andlisis de la
bibliograffa indica que existe poca informacién sobre propiedades de las trasnformaciones
masivas y estd limitada a aceros de bajo carbono mientras que existe una bibliograffa
abundante sobre propiedades de martensitas . Trataremos en conjunto las propiedades
mecinicas de fases resuitantes de ambos tipos de transformacién y dado que el casa de.
los aceros es el mds importante trataremos separadamente las aleaciones no-ferrosas y
08 aceros . : '

a)  Aleaciones no ferrosas

En particular se ha estudiado solamente el easo de productos de transforma-
ci6n martensitica. Se supone que dada la baja densidad de defectos observados en los
productos de transformacién masiva éstos se comportan como un material bien recocido
o recristalizado. En cuanto a las martensitas Speidel y Warlimont (56) han resumido los
factores que contribuyen a su resistencia mecédnica medida por el Ifmite de fluencia, de
la manera siguiente:

1) Endurecimiento por solucién sélida G-M
2) Endurecimiento por ordenamiento G-Ll
3) Endurecimiento por defectos G.G
a) Bordes de grano y bordes de placas
de martensita Gd
b) Fallas de apilamiento, maclas, dislo-
caciones y vacancias G‘ e
4) Endurecimiento por precipitados q .’I‘ Voo

Todos estos factores contribuyen al endurecmuento de la martensita y nara.
oadﬁ daso particuldr se puede estudiar las contribuciones relativas.

)

v
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La Fig.16 muestra el resultado del trabajo de Speidel y Warlimont (56) para
el caso de martensita en el sistema Cobre-Aluminio. Se puede observar que la comtribucitn
por orden es aproximadamente simétrica respecta a la composicién 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 cobye-
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 '
deformacién de estas aleaciones.

La contribucién a fue medida para muestras con diferentes tamafios de
grano en la fase de alta temperatl?r () por Khan y Delaey (57). Estos autores compro-

‘baron que hay una relacién lineal entre tamafio de grano de fase f1 y de martensita y gue
G"o o cumple con la relacién de Hall-Petch:
i ]

&
= s 2 4
Qg = k- D (4)
| Es decir, GGd aumenta disminuyendo el tamafio de grano (D).

b) Aleaciones ferrosas

Analizaremos los mecanismos de endurecimiento en aceros procurando tratar
las distintas contribucienes separadamente para luego evaluarlas en su conjunto y tratar
de reconocer cuales son las contribuciones importantes a la resistencia de los aceros y
de que manera se puede influenciar ésta por transformacién

8 Efecto del carbono

El carbono disuelto en soluci6n s6lida intersticial en la martensita, tiene una contri
bucién claramente reconocida en la resistencia a la fluencia de este material (58)(59)(60).
‘El carbono intersticial en la red tetragonal de cuerpo centrado de la martensita ocasiona
desplazamiento de los 4tomos de hierro de sus posiciones de equilibrio (61), dando lugar
a verdaderos polos de distorsién (62) que interaccionan activamente eon las dislocaciones
en movimiento (63). El cardcter de la distorsién producida puede ser apreciada en el
esquema presentado en la Fig.17.

La experimentacién que permita evaluar el aporte del carbono en solucién sélida
intersticial debe evitar la adicién de otras contribuciones, o al menos permitir una clara
estimacién de ellas. P.G. Winchell y M. Cohen (64) fueron los primeros en investigar
series de aleaciones Fe-Ni-C con contenidos crecientes de carbono y decrecientes de Ni
para djustar una temperatura Ms de -35°C que permitiera evaluar el efecto del carbono
én soluci6n sélida (63). Estas aleaciones pudieron ser ensayadas a temperatura subcero,
pata un amplio rango de contenido de carbono, sin la ocurrencia de carbono segregado de
sus posiciones intersticiales, durante y después del enfriamiento rdpido. De acuerdo con
P.G.Winchell y M, Cohen (63) 14 martensita empieza a segregar earbono a temperaturas
superiores a -600C, G
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La magnitud del fortalecimiento por este concepto ha sido discutida por varios
autores: P.G. Winchell y M. Cohen (64) han sugerido una dependencia de la resistencia
con la raiz cdbica del contenido de carbono; M.J. Roberts y W.S. Owen (65)(66) y J. M.
Chilton y P. M. Kelly (67) han propuesto la dependencia en relacién con la rafz cuadrada
del contenido de carbono. Mientras W.C. Leslie (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 Fig. 18 c6mo la dependencia entre la resistencia a la fluencia de la marten
sita y la proporcionalidad con la ralz cuadrada con el contenido de carbono, se cumple
perfectamente y es la Gnica que puede usarse en un rango amplio de composicién de
carbono. Por extrapolacién se establecié una resistencia de 60,000 1b/ m? para 100% de
martensita libre de carbono y con una celda de 0,25 Mm . Ademids, la formacién de un
producto de transformacién masiva produce una disminucién marcada de la resistencia
de aleaciones de bajo contenido de carbono como se puede observar en la Fig,18.

El carbono segregado durante el enfriamiento rdpido del acero (64) es responsable
de una parte del fortalecimiento de la martensita (Fig.19). Su efecto estd bdsado en la
interacci6n con las dislocaciones presentes.

Recientemente G.R. Speich (72) ha establecido, a través de un cuidadoso estudio
midiendo el carbono en solucién mediante friccién interna la distribucién del carbono
durante el enfriamiento. Para aceros de menos de 0,2%C, cerca del 90% del carbono
segrega a dislocaciones y 1imites de bandas quedando, por lo tanto, s6lo 10% en solucién
intersticial; en tanto que para acero de més de 0,2%C la mayorfa 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
més altos contenidos de carbono y a la disminucién de la densidad de dislocaciones, todo
el 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 Fig. 20,

Teniendo en cuenta la distribucién del carbono es fdcil deducir que las mayores
resistencias de la martensita s6lo 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 f6rmula empirica propuesta por
Speich-Warlimont (74): pe

Oy = Tp + me? (5)
donde:
Q) 0 es la tensién de fluencia en martensitas de Fe puro .
m es una constante medida del endurecimiento resultante de la interaccién
atémica de C-dislocaciones responsahles de la fluencia plédstica.
c es la concentracién de C, '
n es un exponente cuyo valor depende del mecanismo de epdurecimle!to a ser

considerado.
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Encontraron estos autores que para un tamaiio de celda de 0,25 Am y un exponente
n = % resultan m = 250.000 psi y 0"0 = 60.000 psi.

2. Efecto de 1a subestructura de dislogaciones

En una transformacién martensitica se produce siempre una elevada densidad de
dislocaciones que contribuye en forma efectiva a la resistencia de la fase producto. Para
martensita libre de carbono obtenido por onda explosiva en Fe-0,15% Ti (69) maquinado
y recristalizado, la densidad de dislocaciones es tan alta que es muy diffcil su medieibn.
En todo caso, su contribucién a la resistencia parece ser del orden de 100.000 lb/m (69)
para una velocidad de deformacién de 5 x 10~ / seg a 23°C. Dado que la martensita obtenida
por onda explosiva es m4s resistente que la obtenida por templado (15), éste es un valor
méximo (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 Kehoe
y Kelly (71) que la densidad de dislocaciones, para aceros de hasta 0,10%C aumenta apro-
ximadamente con una ley lineal con el contenido de carbono. Resultando, por lo tanto, que
si la resistencia de fluencia es aproximadamente lienal al C3 (65)(66), también la resisten-
cia de fluencia es proporcional a la densidad de dislocaciones (d)3.

3. Efecto del tamaiio de las celdas de subestructura

El tamafio de las celdas de martensita en funcién del contenido de earbono a bajos
contenidos de carbono, € 0,02, fue analizado por R.F, Vyhnal y S.V. Radcliffe (73),
observindose que el tamafio de la celda se incrementa con decrecimiento del carbono.
Esto fue confirmado por G.R. Speich y H. Warlimont (74), obteniendo los resultados que
aparecen en la Fig.'zl. La representacién simultdnea de la dureza como funcién de C3,
en el mismo gréfico anterior, deja ver c6mo la resistencia de la martensita depende
también del tamaifio de la celda.

Segtin Speich-Werlimont se puede pla.ntear una ecuacién que re lacmne la tensién
de fluencia de la martensita en Fe puro con el tamafo de las celdas de la suhestructura
en los siguientes términos;

0'0 s 0 st (6)
1
GO es la tensi6én requerida para mover dislocaciones a través del denso esqueleto de
dislocaciones y paredes de celdas finamente espaciadas.
9] i eslatensi6n de friccién del Fe puro, incluyendo en este caso la contribucién de
dislocaciones contenidas entre las paredes de la celda,
d tamaifio de la celda.
k constante de Petch.
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Segln estos autores se pasa de un tamafio de celda de O,s’-éOMm ao, Z5,Urn cuando
el contenido de C crece desde 0,003 a 0,03%C aproximadamente. Esta veduccién del
tamafio de celda origina una variacién de dureza desde 150 a 300 HV . De un grafico de
los mismos autores que relacionan la tensién de fluencia (para & = 0,2%) con la dureza,
ese cambio implica un aumento en la tensién 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 104 OC/segy 1 x 10° 0/ seg.

4. Efecto del tamafio de grano martensftico

El tamafio de grano martensitico depende fundamentalmente del tamafio de grano
previo de austenita del cual se origina la martensita. Como vemos, ambos tamafios de
grano son linealmente dependientes también en aleaciones ferrosas, especialmente para
granos austeniticos pequefios (75). Esto fue comprobado por V.F. Zackey (21) y se muestra
en la Fig.22. Sin embarge, para tamafios de grano austenitico 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
hace que en representaciones de resistencia de la martensita como funcién del tamafio
de grano, se utilice la longitud media de agujas de martensita como variable.

V.F. Zackey (75) ha estudiado el cambio de propiedades mecénicas de resistencia
y elongacién de la martensita con su tamafio de grano para aceros de bajo earbono (0,017%C)
y (31,9%Ni). La variacién del grano martensitico fue realizada mediante trabajado en frio
de la austenita y tratamientos posteriores de recocido (Fig.23). De aquf puede apreciarse
que los cambios en elongacién son de poca magnitud, a la vez que los cambios en resisien~
cia alecanzan su mayor incremento para didmetros pequefios.

Este efecto, que es funcisn del tratamieﬁto previo, pﬁede ser estimado segﬁh
W.B. Morrison mediante la expresién de Hall-Petch:

1
g; - G +kp3 (7)
4} £ es la tensién de fluencia a una deformacién constante .

k es la pendiente de Hall-Petch. .

6) tensién total de friccién incluyendo el efecto de work hardening .

D didmetro del grano.

Morrison analizé una serie de aleaciones Fe-C con contenidos dé C desde 0,008
a 0,20%C, con un rango de variacién del tamafio de grano de 1,6 a 400}1m(determinado
por el método de interseccién lineal). Los tamafios de grano inferiores a Sllhn se obtuvieron
por un procesado para obtener un fino tamafio de grano y finalmente se le dié un 50% de
reduceién en un rango por debajo del austenitico seguide por enfriamiento en aire. Los
restantes tamafios de grano fueron obtenidos por trabajado en frio y recocido de recrista-
lizaeién o por tratamiento de austenizaci6n hasta 1200°C, seguido por enfriamientos al
Aire o en horno. A todas las muestras se les dio un tratamiento final de 30 minutos a
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5502C y enfriamiento en horno.
Encontr6 para estas aleaciones analizadas los siguientes valoresde ky (J :

k = 2630 psi/min~2
Q = 12800 psi

Para una variacién entre 14 y S{Wmen el tamaifio de grano austenftico en un acera
de 0,20%C se obtiene una diferencia en la tensién de fluencia interior de 11.000 psi. Para
un acero de 0, 13%C una variacién del didmeteo del grano entre 16 y 30/um da una variacién
de la tensién de {luencia inferior de 10.00% psi.

Para un acero de 0,09%C una variacién en tamafio de grano entre 30 y 140ﬁnprodu£)o
una variacién en la tensién de fluencia inferior a 13.000 psi. Estos resultados obtentdas
por Morrison, estdn de acuerdo con lo que mencionan Speich-Warlimont (74), quienes
trabajando con el rango de aleaciones 0,0004 a 0, 18%C dicen que en sus aleaciones este
efecto es pequeiio y como méximo puede alcanzar 15.000 psi.

El criterio es que este efecto es poco importante en el rango normal de variacién
de tamafio de grano.

5. Efecto del trabajado eﬂ frio

Este fortalecimiento de la martensita es propio del ensayo mismo de tensiéa o
compresifn a que se someten los especfmenes. Su magnitud es funcién de la deformaeidn
pldstica a la cual la resistencia es medida. Depende (69) notablemente del contenido de
carbono y ligeramente de la temperatura y veloc.de deformacién, (Fig.24).

Este efecto fue evaluado por Leslie-Sober para la serie de aceros AISI4300,
tomando wna velocidad de deformacién constante de E¥s5x 10"‘5 y una temperatura de
239C. Tomaron el efecto de endarecimiento por trabajado en el rango de deformaciones
de 0,001 a 0,002, para los acéros 4310, 4320, 4330, 4340 y como martensita libre de C
tomaron la aleacién Fe-0,15%Ti deformado por onda explosiva.

*

Observaron que el endurecimiento por trabajado crecfa linealmente con el porcen~
taje de C y que para el acero 4330 la contribucién por aquél factor (tomando como cero la
‘aleacién ¥Fe-0,15%Ti) es de aproximadamente 30,000 psi.

8 . E'fecm dindmico durante el ensayo

- 8u importancia es s6lo destacable a temperaturas superiores a -60°C, dppendiendo
a du véz de las velocldades de deformacién utilizadas para gjecutar los ensayos de tracoidn
o dompresién (69). El efecto es debido a reordenamiento de dtomos de carbono en la red
de martengith, ocasionado por 108 esfuerzos aplicados para chusar la deformacién pldstica
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(efecto Schoeck-Snoek)(*). Ademds se produce el efecto debido a la interaccién entre
dislocaciones y 4tomos intersticiales de carb6n (atmésferas de Cottrell) (Fig.25).

Leslie y Sober establecen que en el rango 0,02 a 0,43%C el factor de endureci-
miento dindmico durante el ensayo tiene un valor entre 30.000 y 40.000 psi aproxima-
damente, a temperatura ambiente y velocidad de deformacién normal bajo sus condi-
ciones de ensayo. Para los aceros 4310, 4320 y 4330 evalGan este efecto en 40.000
psi para una deformacién de 0,002%. Para el acero 4340 donde la dispersi6én de datos
es mayor, el efecto se evalda en 30.000 psi para igual valor de la deformacién.

7. Efecto de elementos en solucién s6lida sustitucional

Este efecto fue investigado usando cantidades variables de Ni como elementq
sustitucional en el acero (76). P. M. Kelly y J. Nutting (77) reproducen datos de otros:
autores mostrando que este efecto es de poca importancia. Para martensita libre de
carbono con 10% Ni el incremento es sélo de 15.000 a 20. 000 1b/m2 y para cantidades
entre 10% a 30% Ni la resistencia a la fluencia no experimenta un cambio considerabie.
La Fig. 26 ilustra el efecto del niquel en solucién s6lida sustitucional en martensita
Fe-Ni libre 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 Fig.27. Las areas rayadas representan cualita-
tivamente la magnitud de cada contribucién, resultante de las experiencias de los
distintos autores citados en la referencia bibliografica e indicados en la Fig.

Se incluye en.el mismo el rango de % de C en el que se obtiene transformacién masiva;
transformacién martensftica y dentro de ésta en qué porcentajes se tienen martensita
lath y/o martenaita twin, (2)(74).

Las diferentes contribuciones se han representado usando los criterios
siguientes:

1) Efecto del carbono en solucién sélida intersticial: para C £0,2% el efecto
es casi constante dado que el carbono en solucién no aumenta; para C>»0,2%

este efecto aumenta y toma un rol prepondcrante.

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

(*) “El efeotd Schoek-Snoek restlta de suponer que en el campo eldstico de una disloca-
cién los 4tothos de carbono ocupan posiciones de minima energfa y al moverse una
dislocacién con su campo eldstico las posiciones de minima energfa cambian. Los
dtomos de carhono deberdn pasar a las nuevas posiciones de minima energia y ésto

se repite al pasar cada dislocacién, lo cual resulta en una fuerza de friccién.
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a ser menos importante para 09 0,2%, dado que empieza la martensita maclada,

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

4)  Efecto del tamaifio de grano: este efecto aporta una contribucién 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 deformacién.

6) Efecto del endurecimiento dindmico 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 deformacién.

7) Efecto de solucién s6lida sustitucional: para el caso de niquel este efecto es
importante s6lo hasta el 10%, luego de lo cual su contribucién es prdcticamente
constante.

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

Este andlisis es extrafdo de las experiencias realizadas por Leslie-Sober (69} y
se 'da a modo de ejemplo de aplicacién de los conceptos discutidos en las secciones ante-
riores.

Se analizan los factores de endurecimiento a través de una serie de materiakes
para los que se midi6 la tensién de fluencia a distintas velocidades de deformaci6én a una
dada temperatura (en este caso 230C) (Fig. 28). Cada material representa la introduccién
de un factor de endurecimiento independiente de los otros, de modo de evaluar las contri-
bucienes individuales.

Primeramente se estudi6 una aleaci6n Fe-0,15% Ti cuya finalidad es analizar iaa
propiedades mecénicas de la ferrita libre de C intersticial, dado que_la presencia de Ti
lo elimina de tales posiciones. Para una velocidad de deformacién & = 10~2 el valor de
la tensién de fluencia es de 24.000 psi.

Luego se estudié una aleacién Fe-0,029%C, es decir ferrita saturada con C, para
evaluar el efecto del C intersticial. Para la misma velocidad de deformacién ( E = 10'2)
resulta 1a tensién de fluencia de 386.000 psi. El aumento de 11,000 psidebe atribuirse
entonces al efecto del C intersticial.

A contihudci6n 8e tomdé nuevamente la primera aleacién Fe-0,15%Ti libre de
intersticiales y Be deforthé por onta explosiva @ltanzando uné estructura martensitica
eh I que se evdlu6 6] efecto de Bubestructura de dislocaciohes producido en la
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deformacién. El valor de la tensién de fluencia para & = 1072 resulta ser 115.000 psi. '
Vale deciy que con respecto al valor obtenido para este mismo material sir deformar
tenemos una diferencia de aproximadamente 90,000 psi atribuibles a subestructura. Cabe
acotar que. el valor de 115.000 psi obtenido para la aleacisn Fe-0,15%Ti deformado por
onda explosiva es muy superior -segtn Speich (72)- al que se obtendria por transforma-
cién martensftica, lo que implica que la contribucién analizada estd sobreavalada.

Posteriormente se toman tres aceros AISI 4310, 4320 y 4330 en los que se obtiene
un aumento de la tensién de fluencia en el orden creciente de % de C.Finalmente se tomé
el acero 4340 y se obtuvo para una velocidad de deformacidn de € = 1072 una tensién de
flaencia de 400.000 psi.

Respecto a 1a tensidn de fleuncia del Fe-0, 15%Ti, forrita libre de intersticiales,
tenemos para el acero 4340 una diferencia cn dichy valor de aproximadamente 376, 000 psi.
Dejaremos los efectos del C intersticial y el gue interncciona con distocaciones para
analizar al final,

De lo analizado precedentemente al explicar el cuadro resumen, pucden evaluarse
las siguientes contribuciones;

i) Por efecto del tamafio de grano; desde la ferrita (Fe-0,15% Ti) con tamaiio de
grano 6 hasta la martensita del acero 4340 con tamafio de grano 12 cabe eva-
luar el mismo en 15.000 psi.

ii) Por efecto de variaci6n en el tamafio de las celdas de subestructura de marten-
sita vimos que podra estimarse una contribucién de 50.000 psi.

iii) El efecto de endurecimiento por trabajado analizado precedentemente permite
evaluar su contribucién en 30.000 psi. Similar evaluacién, 30.000 psi, puede
hacerse para el endurecimiento dinimico durante el ensayo.,

La suma de las contribuciones analizadas dard un total de 125,000 psi. Faltaria
introducir aquf la contribucién por el Ni en solucidn sélida sustitucional, que en Ia presente
aleacién estd en un porcentaje del 1,9%. Esta contribucién, que no es facil de evaluar en
este caso, seguramente no excede de los 15,000 psi. Quedan 251.000 psi atribuibles al
efecto Fd(_e_ C intersticial mds ¢l efecto de C que interacciona con dislocaciones.

El efecto de subestructura encontrado en la aleacion Fe-0,15%Ti deformada por
onda explosiva daba una contribucién de 90,000 psi, con lo que los restantes 161,000 psi
deberfan ser atribuidos al efecto total del C que aparece como el factor de mayor contri-
bucién a medida que crece el porcentaje de C. :

SegGn Speich (72), la evaluacién de los 90.000 psi debidos a subestructura, es
excesiva. Si blen segln ello estarfamos sobrevaluando defectos, cabe acotar que faltarfa
agregar el debido al Nien solucién sélida sustitucional y quizds una mayor evalaacién por
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contribucién del C o algunos de los otros factores.
Si analizamos los efectos totades del C mediante la ecuacién (5) resulta:

CTf = 60.000 + 250.000 (0,41)2
Tomando G_o = 60,000 psi resultarfa la tensidn para la martensita libre de C
atribufble a la subestructura, valor que nosotros consideramos 90.000 psi a partir de
la aleacién Fe-0, 15%Ti deformado por onda explosiva. Quedarfan entonces 163.000 psi
debidos al efecto de C total, contribucién similar a la que obtuvimos de 161,000 psi.

Finalmente, cabe aclarar que lo analizado refleja el criterio para evaluar las
contribuciones al endurecimiento que, 8i bien realizado en base a una serie de experien -
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 materiales que han sufrido una transformacién de fase tipo
masiva tengan las propiedades que correspondan a materiales recristalizados, El tamaiio
de la subestructura podrd modificarse por un templado mds 0 menos rdpido pero, a menos
que se encuentren aleaciones gue posean la capacidad de descomponerse con segregacién
deintersticiales durante o a posteriori del temple, este tipo de transformacioén no se_ra'
utitizable como medio de obtener aleaciones de mayor resistencia mecédnica.

En.el ecaso de transformaciones martensiticas, si bien se obtiene una alta densi-
dad de defectos en el producto, ésto no parece ser el factor principal de aumento de
resistencia. La transformacién 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 deformar. Se hace
notar que se tiene aln poca informacién sobre 1a densidad de defectos generada en
diferentes martensitas.

Si bien.a priori puede asignarse una posible resigencia a un producto de trans-
formacién dada, adn falta bastante trabajo para poder hacerlo con una precisién aceptalble
y es aGn mayor lo que falta por hacer para entender sobre los mecanismos que originan
las subestructuras de transformaeién y los mecanismos de endurecimicnto operativos
en ellas.
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EPIGRAFE DE LAS FIGURAS

Tipos de diagramas de equilibrio binarios donde se hm observado transforma -
ciones masivas,

a) Transformacion 8—~b(m en diagramas tipo CuZn (5)(21)
b) Transformaci6n @——-,1 m ©n diagramas tipo CuGa (8)(12)
¢) Transformacion K_"t* en diagramas tipo aleaciones de hierro (1)(11)

Esquema de un producto de transformacién masiva creciendo en varios granos:
no se requiere una relacién de orientacién dada para este crecimiento,

Transformacién masiva en una aleacién Cu 23.7 at%Ga (12).

a) Muestra después de la transformacién, se indican con flechas las direccio-
nes de crecimiento.

b) Interferometrfa de la misma zona mostrando la depresién en la superficie
que resulté de la transformacién.

Esquema de obtencién de energla de activacién de crecimiento en AgZn (14).
Equipo de termplado rédpido.

Temperaturas de arresto térmico como funcién de la velocidad de temple para
una aleacién Cu 23.7 at%Ga (19).

Aleacién Cobre 24% atémico de Galio, templada desde fase ﬁ y transformada
en }" (luz polarizada).

Mierofotograiia electrénica por transparencia de la fase Zf m en una aleaci6n
cobre galio templada (24).

Aleacién cobre-galio templada en salmuera a 09C. Microestructura Duplex en
el centro de la muestra.

Ejemplo de diagramas binarios en sistemas donde sehan detectado transfor-
maciones martensfticas. Se indica en los diagramas, con lfirea punteada,
equilibrios metaestables (To). Se muesranr esquemdticamente las morfelogias
posibles.

a) Parte del diagrama hierro~carbono. To corresponde al equilibrio metaes-
* table ©X/ S
b) Parte del diagrama tobre-alumihio. To corresponde al equilibrio metaes-
table ©L/ p (4).
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c) Parte del diagrama AuCd. El esquema de morfolegfa muestra la interinse
@_-ﬁl para un monocristal de @ parcialmente transformado (3g),

a) Relacién de orientacién cristalografica se indica ¢l caso de / 6 en
aceros.

h) La interseccién del plano de habito con la superficie de observacion se
indica con linea de trazos.

¢) Una linea trazada sobre la sunerficie de una muestra sin transformar i),
luego de la transformacién aparece rotada ii).

d) Se indica esquemdticamente la deformacién interna de las placas de marten-
sita. En el caso i) obviamente las maclas se pueden idenficar posteriormen-
te, pero en ii) s6lo queda una alta denshdad de dislocaciones en la placa,

Distorsién de 1a red de martensita en funci6n del porcentaje de carbono (35).
Esquema del modelo de transformacién en cobalto segln Seeger (49).

a) Dislocacién en el plano (0001 o Esta configuracién es posible cuando la
fase hexagonal es la fase estable.

b) Cambianda la temperatura la fase hexagonal deja de ser estable y la
dislocacién en el plano basal se descompone en dos dislocaciones parciales
gue eomienzan a deslizar en direcciones opuestas y transforman la fase
hexagonal en la fase ctGbica de caras centradas.

Disftorsién de Bain para la transformacién austenita —emartensita.

a—b deformacién de red
a—=c deformacion a red constante
a-w=d deformacién de red méis deformacién a red constante

Resumen de las contribuciones al limite de fluencia ( O"U ,) en martensitas

cobre-aluminio (56). Jig

: (S =por ovden: § = vor precipitados coherentes; GG = por defectos;
G;I = por dtomos en solucibén sélida; 'GK = para cobre puro (estimado).

Rehresentacién esquemitica de los desptazamientos de los 4tomes de hierro
debidos a la presencia de carbono en la red tetragonal de cuerpo centrado de
la martensita (62).

Variacién de 1a tensién de fluencia de la martensita hierro-carbono con la
raiz cuadrada del contenido de carbono (74).

Resistencia de las martensitas hierro-niguel-carbono
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Distribucién de carbono en las martensitas hierro-carbono con mieroes-
tructura de placas y macladas (72).

Variaci6én de la dureza y del espesor de las celdas de martensita hierro-
carbono con la raiz cuadrada del contenido de carbono (74).

Relacién entre el tamafio de grano austenitico y la longitud médxima de las
placas de martensita (62).

Propiedades de tensién de la austenita y de la martensita en una aleacién
Fe-31.9%Ni eomo funcién del tamafio de grano austenftico (62).

Efecto del carbono sobre el endurecirmento por trabajado promedio de la
martensita ( & = 5 x 10~5) (69).

Dependencia de la temperatura de la tensién de fluencia en Fe-0,15%Ti y
Fe-0,029%C, a dos velocidades de deformacién diferentes (69).

Tensién de fluencia a 0,2% de martensita hierro-niquel y de ferrita hierro~

niquel en funcién del contenido de niquel (80).

Resumen de los factores de endurecimiento.

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