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RESUMEN

Se han estudiado, en ensayos de tracción, las propiedades me­

cánicas de monoorlstales de las fases desordenada y ordenada de 

RJ^Fe y Cu^Au, así eomo también la dependenoia de las curvas de 

tracción con el tamaño de grano de p o llorlstales de Ni^Fe.

Con este fin , se ha medido la dependencia de los distintos 

parámetros de la ourva de trtcoión oon la orientación in ic ia l  del 

0,19 te n sil, el tamaño de dominio ordenado, el grado de orden y la  

temperatura de ensayo.

Mediante técnicas de rayos X se ha estudiado la reorienta» 

oiÓn del eje te n sil.

Se ha estudiado también la influencia de la presencia de més 

de un sistema de deslizamiento activado.

Por último se ha investigado en monoorlstales de Ni^Fe el fe­

nómeno de predeformaoión y ordenamiento y su dependencia del va­

lor de la deformación in ic ia l.

Se presenta también Información sobre las características  

metalográficas observadas en cristalea ordenados y desordenados.-

ABSTRACT

The mechanical properties of ordered and disordered Ni^Fe and 

Cu^Au singlecrystals have been investigated under tensloa. The 

dependence on the grain sise of the tensile curves have also been 

studied in polyorystalllne Ni^Fe.

For this purpose, measurements have been made in  the present 

Investigation on the dependence of the characteristics of the ten-



sil carve with such parameters as the initial orientation of the 

tensil axis of the singlecrystals, the ordered domain size, the 

degree of order and the test temperature.

The reorientation m  the tensile axis during deformation has 

been followed with*X-rays techniques, studying also the influence 

of the activation of more than one slip system.

and its dependence on Initial deformation.

Information on the metallographic characteristics observed 

In ordered and disordered crystals is presented.-

Finally, the phenomena of strain investigated,
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INTRODUCCION

La presente investigación tiene por objeto estudiar la in­

fluencia del orden de largo alcance y del orden de corto alcance 

en las propiedades mecánicas de las soluciones sólidas.

Como método de trabajo para cumplir el propósito enunciado 

se ha estudiado en monocristales la dependencia de la curva 

(esfuerzo de fluencia y deformación) de distintos parámetros 

experimentales: grado de orden^ tamaño de dominio ordenado, 

orientación inicial del monocristal y temperatura.

El objetivo final es elaborar un modelo coherente que inter­

prete los fenómenos presentes durante la deformación plástica de 

las aleaciones ordenadas.

Se ha tomado como caso particular la estructura cristalográ­

fica LI2 (3 ) ejemplificada por las fases ordenadas de NÍ3Fe y 

Cu^Au.

Previamente se presenta en el texto un análisis crítico de 

los datos obtenidos por otros investigadores en estas aleaciones, 

así como también de los modelos teóricos desarrollados hasta el 

presente.

Se detallan luego los métodos experimentales usados en la 

presente investigación, tanto en la preparación de las aleaciones 

como de los monocristales y los diversos dispositivos experimentales.

Se presenta información detallada sobre los distintos resul­

tados experimentales obtenidos.

Por áltimo, se discuten estos resultados conjuntamente con 

aquellos obtenidos por otros investigadores, intentándose dar un 

modelo del mecanismo de deformación que dé,..puenta de las caracte­

rísticas conocidas actualmente.
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CAPITULO I

1.1 La transformación ele sor den-or den

Idealmente, una solución s4lida substitucional presenta 

una distribución al azar de átomos de ambos constituyentes en 

los sitios de la red cristalográfica. Pero, en la vecindad de 

ciertas relaciones atónica (AB, A^B,) y por debajo de una tem­

peratura que denominamos temperatura crítica Tc los átomos de 

las distintas especies existentes se distribuyen en sitios cris­

talográficos preferenciales, dando lugar a una superestructura.

o í<ad ordenada.

Como ejemplo, tomemos el caso más sencillo, el del latón^ 3  

(CuZn), cuya red cristalográfica desordenada es cubica de cuer­

po centrado (Fig. la ). Denominando sitios c (  a los sitios

h  i ]  , centro del cuerpo yJ ^  a los vértices £o, 0 , c j  ; 

la estructura con orden de largo alcance presenta los átomos de 

Zn en sitios CÁ y los átomos de Cu en sitios o viceversa, 

segiin puede verse en la figura Ib.

El ordenamiento produce también una disminución de la sime­

tría cristalina. Bn el ejemplo que tratamos la estructura desor­

denada ciíbica de cuerpo centrado se convierte al ordenarse en una 

estructura compuesta por dos subredes cúbicas interpenetradas. 

Esta reducción de la simetría cristalina da cuenta de la presen­

cia de líneas extras en los diagramas de rayos X de la fase 

ordenada (líneas de supered).

Para describir el estado de orden de la solución sólida se

define, según Bragg y Williams (1 ), el grado de orden S como:
oC

A, * %

1 -



donde es la nr ooaM! ídad de encontrar un sitio Ĉ> ocupado por

un átono A y m  ̂ es la fracción molar del componente A (£ en el 

ejemplo anterior). Según esta definición, a la aleación totalmente 

desordenada corresponde S = O y al caso totalmente ordenado S = 1.

Se puede describir también la presencia de configuraciones que 

se apartan localmente ae la distribución al azar, utilizando para 

ello el parámetro de orden de corto alcance. Este parámetro se de­

fine considerando e? numero de vecinos próximos de la otra especie 

que tiene ¡k; átomo cualquiera de la red. Si este número es mayor que 

el presente e la aieaciór totalmente desordenada, se dice que la 

red presenta orden de corto alcance, definiendo en este caso el pa­

rámetro (2 ):

. PAB
Cl = 1 “

- 3 -

mA

dondí. es la 'roí.. ^  . .a*á de encontrar un átomo A como veci­

no próximo de un átomo £ y es la fracción molar de A.

Es generalmente ■ ':p;auo, que la transformación desorden-orden 

toma lugar por un proceso de nucleación y crecimiento. Es decir, en 

distintos lugares de la rea, pequeños nádeos ordenados llegan a un 

tamaño cr'^ico a partid del cual crecen. Como estos núcleos se ori­

ginan en promedio a distancias grandes con respecto a su dimensión 

original y por ello no interaccionan entre sí, es posible que al 

crecer den lugar a la coexistencia de regiones en las que una misma 

especie atómica ocupa distintas subredes. Así, en el caso del latón 

J ^  , los átomod de Zu pueden ocupar, en distintas regiones, los 

s itios I 000]  V M  alternativamente. A3 crecer estos núcleos orde­

nados, llegarán eventualmente a ponerse en contacto el uno con el 

otro, dando lugar a los denominados dominios de antlfase (D.A.F*)*
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Las regiones de contacto entre los dos son zonas de mayor energía 

por cuanto coexisten en ellas uniones entre átomos Iguales y se 

denominan paredes de antifase (P .A .F .) .

Se pueden caracterizar los D .A .F . por medio de un vector de 

translación de la red que da cuenta de la translación de un sitio 

cristalográfico al sitio "incorrecto" inmediato, o sea de la trans­

lación de una subred a otra.

Para la estructura que según el "Strukturber icht" (3 ) denomi­

namos B2 (latón ordenado) este vector corresponde a los vecto­

res de la red

Debe hacerse notar que, en el caso particular de la estructura 

B2 , la estructura celular de dominios de antifase, denominada a me­

nudo "pompas de jabón" es inestable.

En el presente trabajo nos ocupamos principalmente de la estruc­

tura ordenada tipo LI2 la cual está basada en la cúbica de cara cen­

trada (empaquetamiento compacto). En ella los átomos de una especie 

ocupan los vértices del cubo y los de la otra, los centros de caras* 

En la Fig. 1c, tomando como ejemplo el caso de CU3AU ordenado, los 

átomos de Cu ocupan los centros de las caras (sitios A) y los de 

Au los vértices (sitios B).

En este caso los vectores de antifase, también indicados en la 

Fig. le son:

a 0 011 j

y los seis vectores del tipo



1 / 6  a o 1 1 2 ^

La presencia de dominios de antifas^ es detectable ej. medicio­

nes de rayos X median' La medición -V _ i variación del ancho de 

las líneas de supere: »

En el caso de j estructura Ll2 > lo? factores de estructura 

de la? líneas .fundamentales ) y df superestructura (Fg) son:

{
todos pares 
^ todos impares

Fg :  (f^ - fg) " " ,f " mezclados

según estas ecuaciones, es tanto más difícil observar líneas de 

superestructura, cuanto más próximos son los factores atómicos de 

dispersión de los átomos componentes. Pero de observarse esta línea, 

el tamaño de los dominios esta' dado per el ancho de línea de super­

estructura según la relación:

€  a . L —
/3  cos ©

donde ez la longitud de onda del haz de rayos X incidentej

0  el ángn¡n de difracción ^  Brag; y / 3  l aumento del ancho de

línea de superestructura medi'O con respect ancho instrumental,

rLv.a se toma genera Inerte corar- el ancho de 3 ínea fundamental ubi­

cada en el mismo ran;'  ̂ de va : ores .

Bain (]+) detectó -'-•r primera ve: 11 presencia esta?

3 ínean de supered en ^ A u  ordenado., Desd- oñees la literatura

ore., erta un gran número de trabajos jocrr . o :na , utix-zandf‘ -li- 

fracción de rayos X*
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Sin embargo sólo en épocas recientes, debido al desarrollo de 

las teñirás de microscopía electrónica en capas delgadas, ha sido 

posible la observación directa de dominios de antifase. Bn 1958 

Cgawa, VJatanabe y Komoda (5) observar oh por primera vez en forma di­

recta dominios de antifase en la supered CuAu II .  Fisher y Marcinkow- 

:i.i (6 ) aplicaron la técnica a la observación de dominios en Cu^Au 

ordenado, dando también una explicación coherente del mecanismo que 

naco visibles los dominios. Remitimos al lector al trabajo de liar- 

c.inkowski (7 ) para más detalles de la técnica usada en microscopía 

electrónica.

Flin (8 ) tomando como incremento de la energía, al pasar de 

uniones AB a uniones AA o BB, la relación

v = EAB “ ^ 1_EAA +  EBB

r?.lcula la energía total por unidad de área de dominio de antifase 

o. nm o:

( 1. 1-1 )

U L
con II s h2 -t* +  l2 para la estructura Ll2.

En la Fig. 2 se muestran, en una proyección estereográfica, 

las líneas de contorno para la función h/VlJ. Puede observarse que 

la superficie de energía tiene máximos chatos en ( 't 1 , 0, 0);

(O.j i 1 ,0 ) ;  puntos de ensilladura en v +  1, 1 ,0 ) y valles cine van 

de los puntos de ensilladura a los (001), puntos donde se encuentra 

el mínimo si se consider';, solamente Interacción entre vecinos pró::i- 

Usaremos estos resultados más adelante, cuando tratemos las



dislocaciones en la red ordenada.

1,2 Dislocaciones en la red ordenada.

Al producirse el orden de largo alcance en la red cristalográfi­

ca, la periodicidad en ciertas direcciones de ésta, aumenta.

En el caso de la estructura Ll2 > este aumento en la periodicidad 

ocurre en la dirección L110] ’ que concuerda con la dirección de desli­

zamiento» Tenemos así que las dislocaciones que eran perfectas en la 

red desordenada, no lo son más en la ordenada. Estas deben estar uni­

das por P .A .F ..  Por ende, si la dislocación se moviera en la red or­

denada dejaría tras sí ana zona de pared de antifase, ya que el ve- 

ior de Burger de la dislocación coincide con el de antifase de la 

superestructura. El esfuerzo aplicado necesario para mover una dis­

locación en estas condiciones sería (22):

creada y b la magnitud del vector de Burder de la dislocación. 

Los valorp : calculados en base a esta relación segiín puede verse 

p "K n  muy n.-.r encima de los esfuerzos de cesión medidos.

Krhele.; y Seitz (9) en 19*+7 indicaron o hecho de que sería más

este!r, se .iov\ernn apareadas, con una paree' do antifase entre ellas, 

dn + \¡ f o¡ k. que la zona de antifase creada o or una fuera reordena­

da por la que le sigue. El conjunto de dos dislocaciones unidas por 

uü límite de antifase se denomina una superáislocación. Estas fueron

donde Y  es la tensión superficial asociada con la pared de antifa-

lento do las dislocaciones e- una superestructura si
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observadas por primera vez, en CU3A11 ordenado, por Marcinkowski, 

Brovm y Fisher (10) con técnicas de microscopía electrónica de

f prsmision en placas delgadas.

La separación de equilibrio entre las dos super parciales que 

corulituyen la superdislocación se obtiene equilibrando la tensión 

ja;erricial del límite de antifase y la tensión repulsiva entre 

'] i.' do.; dio i oca oiones del mismo tipo. Un cálculo simple de tal se- 

en el caso de la estructura ha sido hecho por Brown

c:>- íanii (11) y es presentado a continuación. Tomamos una super - 

dislocación de longitud unitaria v separación d , que se encuentra 

a.t' ni plano xz (ver la Fig. 3)»

La fuerza de repulsión entre las dos super par ciales puede 

calcularse como:

donde bh y b^ corresponden a las componentes ue hélice y de bor 

de r e s pe ct. ivauente de una de las super par ciales y G~yz y 

ru componentes del ca noo es tensión de la otra .super parcial*

F.x CTyZ bh *4* ^  xy D

? \ *
x vx- - y ) j 

(x2+  y2 )2 ? 2 /( (1 -yû  )x

G b

y

b

2 ( x: - y2)2

os 0.1. 0 0 -.'."i r •or re el"5 ■rír ]Jn-• r . ;)n.‘
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Con estas re.i a clones podemos calcular

G t>-' sen¿ 20  i
F I ---(eos2 2 P  - ) --

2 /( i - JJL> x
(eos2 2 P  -

aonde es el ángulo que forman ba y  b.

La fuerza F es repulsiva. En una situación de equilibrio, este

campo repulsivo es equilibrado por la tensión superficial de dominio

de antifase, para una separación x ~ d entre superparciaies» Se tie­

ne entonces

En el caso de la estructura LI2 , cuya red desordenada es cúbi­

ca de caras centradas* las super parciales están constituidas a su vez 

por dos dislocacioru:: parciales separadas por una región de falla de 

apilamiento, ¿egdn indica el escuerna en la Fig. 5+.

Mar (̂ Lnkowsl-ci y colaboradores (10) han calculado las expresiones 

explícitas para r y (ver Fig. V) considerando r^/r /  Is

donde 2r-j_ Ep es la energía de falla de apilamiento y también

•en Q  + ? e >'■([)* T í  )



ecuaciones en las que tomamos

Lip 2V h
— ---  -

" °  "  a 2 N T F
o

h
donde ^  es 1a. función ya analizada en.la pág. 6 ecuación

- 10 -

( 1 . 1-2 ), a 0 es la constante de red, habiéndose anlti olicado toda 

la expregiójj por S2 para genera Usarla (7) y también

k T,

expresión que se obtiene, en la aproximación de Brag-V/illiams (12) 

de

V = k Tc /  2 Fa Fb Z

en donde Tr es ia temperatura crítica, F^ y Fg son las fraccio­

nes atómicas de los componentes A y B respectivamente, y Z es el 

ndmero áe coordinación.

En hasp a estas ecuaciones Marcinkowski y colaboradores (7) 'r 

(1 3 )* o'jt.iero" los valores de separación que detallamos en la tabla I, 

Cabe r^aitar aquí que de la ecuación (1 . 2-1 ) y de los valoree 

...< tabla I, je deduce ue la presencia del orden de 

lar^c alcanc» produce >m incremento efectivo de la energía de falla 

de apila:-: ■-'3n . ó isminuyende por ende el valor de r^.

En efeo: ' ,  el valor de r^ en la aleación desordenada se obtie­

ne al reemplazar en la ecuación ( 1 .2-1 ) el valor

®o .
(2F +  --  )

2

por E-p. De esta manera la energía de falla de apilamiento efectiva

/ E
es incrementada por la adición del término 0 al producirse el or-

2



de na-liento.

Re c lente mente, sin embargo, ‘'.arcinkowski y Zwell Cl1*-) han su­

gerido que en el caso de Cu^Au, la energía de falla de apilamiento 

disminuye por la presencia de orden. Debido al hecho que la resolu­

ción del microscopio electrónico no permite separar las parciales 

1-2, 3 -̂  (ver Fig. *f) esta sugerencia no ha podido ser confirmada 

exper imentalmente.

Según mencionados anteriormente, Flinn (8 ) ha calcu'adc la de­

pendencia de la energía de pared de antifase en función de su orien­

tación cristalográfica, h a l l a n d o  que, salvo efectos de segundo orden 

debidoSa la interacción entre segundos vecinos, hay un mínimo en 

esta energía para paredes de antifase ubicadas sobre planos en -r100^.

Basándose en estas consideraciones energéticas para la pro­

ducción de paredes de antifase, Flinn concluye que el plano común 

donde se produe la pared de antifase que une las dos super par d a ­

les, no necesariamente coincide con el plano de deslizamiento de la 

superdislocacióu, es decir, el (111) para la estructura Ll2 « Para 

esta estructura Flinn obtiene las siguientes configuraciones:

1 ) ■: islocaciones puras de hálice el cambio del plano comán 

de i.Ill) a (001) disminuye la energía de la configuración.

2 ) Para líneas de dislocación según energía superfi­

cial disminuye si el plano común de la superdislocación 

cambia del (1.11) al (113). Pero para esta orientación de la 

dislocación aparece además un termino elástico con un míni­

mo en (011), de manera que la configuración de equilibrio 

tendrá el plano común ubicado entre (1 1 3 ) y (011).
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3 ) Para el caso de una dislocación de borde cuya línea es pa­

ralela a O 5]- el mínimo de la energía superficial se na lia 

en (1 1 1 ), donde la interacción elástica presenta ahora un 

máximo. Estas dislocaciones con plano común en (111) se 

hallan en situación metaestable, ya que es necesario que 

sobrepasen una barrera de potencial apreciable para llegar 

al mínimo absoluto que corresponde al plano común sobre (110 ), 

Por último, interesa conocer el proceso por medio del cual se 

producen las superdislocaciones. Chaudhari (15) ha esquematizado 

dorj mecanismos mediante lo? que so puede activar una fuente tipc 

Frank-Read formada por una super dislocación, de manera de minimizar 

la superficie de antifase producida. Las Fi^s. 5a 7 5b muestran dos 

casos extremos de andamiento de la superdislocación. En ambos ca­

sos una doble recombinación intercambia los sitios de anclaje 

(etapas b y e_, b y g) lo que permite continuar el ciclo de la 

fuente.
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CAPITULO II

Resaltados experimentales previos a la presente investigación.

Existen al presente cuatro artículos (12), (16), (17), (18)

en los que la literatura sobre deformación plástica de soluciones
eje.

sólidas con ordenflargo alcance ha sido analizada críticamente.

Itefer^mo. al lector a estos artículos para toda aquella infor­

mación que no corresponda a la estructura LI2 y a los temas 

específicamente tratados en el presente trabajo.

I I . 1 El esfuerzo crítico de cesión.

Tanto Biggs y Broom (19) como Ardley (20) y Ilordon (21) han 

demostrado en CU3AU poli- y monocristalino la presencia de un 

máximo en el esfuerzo crítico de cesión al variar el tamaño de do­

minio de antifase. Este máximo fuá encontrado para dominios de

o
aproximadamente 30 A.

El análisis hecho de este comportamiento por Cottrell (22) 

se basa en dos suposiciones: a) el or'den es perfecto aún para ta­

maños de dominio de antifase pequeño5 b) la aleación desordenada 

presenta un c '’fuerzo de cesión menor que el de la ordenada.

Una superdislocación en su movimiento crea, por intersección 

con las paredes existentes, nuevas paredes de antifase y por ser 

estas de mayor energía el proceso demanda un mayor esfuerzo apli­

cado. Cuanto mayor es el tamaño de dominio inicial tanto menor es 

la probabilidad de que la superdislocación íntersecte una pared de 

antifase. Si este procest es válido aún para dominios pequeños 

(cuando la aleación comienza a ordenarsesegún Cottrell el esfuer­

zo crítico de fluencia variará según la relación:



1»+ -

donde ^  es la energía superricial de la pared de antifase, d el 

diámetro promedio de los dominios y (¡i es una constante ( 6 pa­

ra dominios cúbicos) que depende de la geometría de los dominiose 

Esta expresión da un máximo del esfuerzo de fluencia cuyo valor 

está dado por:

Z

para d 2 0 .̂ a0? cuyo valor típico en aleaciones es aproximada­

mente *+0 jkr

Ardley U * y Log le (23) han refinado los cálculos basándose 

en el cismo lfcme¿glc.En particr.ar este último investigador, basán­

dose en lo i’ result dos de (19) calcula el ancho de la pared de an- 

tifa se. obtenienc o u-, valor de dos distancias atómicas para ésta.

Pecientei::-\atr Bevies 3:.-loff (2k) han medido simultanea -¡er.- 

*••6 la ó-.reza, tamaño de dorini: y grado de orden pars íd4n;:icos 

J';rata:ni'..ni.:v: térmicos, en muestras policristalinas de Cu^Au, Hi^Pe 

v

J¡;.,o:' inwes tigadores obser--. an que para los tamaños <■'< ñ 

//•:: áure-ío c ^ " 1’—í » p] grado ()±, ¿roen es aii> v i o

y, f\) C," rnr- r carr Cu-A* con ta^?:‘- - ^opinio .i; ;■ C - A). 

31?. v,':nv;)u entornen la ~ suposiciones de ^artí'.: :* Coz-

tr: 11 no ... cm '‘enlistas, ya que el bajo grade <'e order irdir'M la

o oo x i o o !\ c i a ■ - •- o r d o na da ? y d e s or d o o. ¿a s * llá s aún, c om o la
p

= paraoión cr.^re super par oíales varía con S , estos autores pro™

r



ponen que el mayor esfuerzo de cesión es causado por el movimiento 

de dislocaciones unitarias, que crean paredes de antifase en su ca­

mino. A medida que el orden en la red crece (y con él el tamaño de 

dominio) las dislocaciones tienden a aparoaj-se, hasta que, en si­

tuación de equilibrio, es el movimiento de.ia superdislocación y 

su intersección con las paredes de dominio el que determina el es­

fuerzo de fluencia. Pero para este proceso es necesario un esfuer­

zo menor que el utilizado para crear antifase con el movimiento de 

dislocaciones unitarias^por lo que el esfuerzo de fluencia dismi- 

n uye •

I I .2 Dependencia del esfuerzo de cesión con la temperatura.

Ardley (20) ha encontrado, en ensayos a temperatura en mono- 

cristales de C^Au^que los especímenes previamente ordenados pre­

sentan un máximo en el esfuerzo de fluencia a temperaturas cerca­

nas a Tc | con una disminución brusca al pasar por encima de Tc. 

Este mismp investigador encontró un segund&*jnáximo en el esfuerzo 

de fluencia a ^  Tc $ cuya posición depende de la velocidad de 

deformación (T¿ varía entre 520QC y 600^0 para velocidades de de­

formación entre 3,8  x 10“5 sq£ “^ y 3*8 x 10”3 seg“^ respectiva­

mente ) •

Iíuczynski, Doyama y Fine (25) han obg&jjíado también un máxi­

mo en el esfuerzo de cesión de Cu^Au, a temperaturas próximas a 

Tc . Si bien en este caso las muestras fueran deformadas a tempe­

ratura ambiente (luego de haber sido templqflas despues de 15 a 20 

he de recpcido a la temperatura en cuestión^ los resultados son 

■'om.parables a los ya mencionados de Ardlex*jra que mientras este 

p.ntor mide„,el efecto de la temperatura sobx.e probetas ordenadas y
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equilibradas a 300^0 , Kuczynski y colaboradores, observan el má­

ximo en f e s f u e r z o  de cesión para muestras templadas desde esta 

nisma temperatura.

Iíuc'synski y colaboradores, (25) observan también un máximo en 

ol esfuerzo de fluencia de muestras templadas luego d£ recocidos 

e.'.tre 10GGC y 590^C. A temperaturas superiores a 5902C esfuer­

zo de fluencia disminuye rápidamente. Tanto este máximo, como «2 

observado por Ardley a T¿ han sido explicados por la presencia de 

orden de corto alcance en la aleación.

Ardley (20) sugiere además que el aumento del esfuerzo de 

fluencia con la temperatura es debido a que, para temperaturas cre­

cientes, menores que Tc, las superdislocaciones ven impedido su 

movimiento, ya que deben crear uniones AA ó.BB en una red que no 

está perfectamente ordenada, lo que demanda un mayor esfuerzo apli­

cado.

Davies y Stoloff (17) han criticado esta explicación indican­

do que una superdislocación siempre devuelve la red, en promedio, 

a su situación inicial.

Esto'* autores sugieren, teniendo en cuenta que:

a) a medida que T tiende a Tc el grado de orden disminuye:

b) el esfuerzo critico de corte varía inversamente con 3, segiln 

muestra la Fig. 6 ;

o) la separación entre las super parciales varía inver sa nt. - c0

que a medida que la temperatura de e.isayo ".cerca a T /? 1: "u per­

dí ni oca clones pueden actuar como dislocaciones unitarias siendo re­

cesarle un mayor esfuerzo para moverlas.
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Sin embargo, la presencia de superdislocaciones a temperatura 

*****
por encima de la crítica, observada por Marcinkowski y Zwell (Im-) 

en Cu^^i, indicaría que éstas deben dar ciifíjjta por lo menos de una — 

parte del esfuerzo de fluencia. Bn este sentido Cohen y Fine (52) 

fra-n indicado también que el jicvimiento de ¿Juanas de dislocaciones 

puede disminuir el esfuerzo de fluencia adn en el caso qi-e só­

lo se tiene orden de corto alcance.

I I . 3 Endurecimiento por deformación.

La primera observación publicada respecto a las característi­

cas de la curva esfuerzo de corte vs ieformación de corte, de ma­

terial con orden de largo alcance fué realizada en monocris tales 

de Cu^Au por Sachs y Vfeert (26) en 1931» La diferencia más notable 

entre el caso ordenado y el desordenado re¿i¿.o en el hecho de que 

el coeficiente de endurecimiento por deformación e ord — ^ /  d 

cío Cu^Au ordenado es apreciablemente mayor

G

230

cae el del caso desordenado
G

1000

Kuczynski, Doyama y Fine (25) han confirmado esta observación 

en Cu^Au policristalino, observando un máximo en ^ o r d  para pro­

betas recocidas entre 15 y 20 hs a 3002c. Debe observarse, que re­

cocidas a temperaturas próximas a Tc, dan lugar a un tamaño de 

domirir- re antifase mayor, lo que resulta en. un vis alto 

lirios más abajo, 

misrrr tipo de comportamiento ha s i o h a l l a <3 o por Marcin-



kowski y Miller (1 3 ) en I^M n  policrlstallno. La Fig. 7 muestra 

curvas trazadas a partir de valores dados £or estos autores. Se 

muestra así que el comportamiento citado no es privativo de Cu^Au.

Tanto estos autores como Hordon (21) demostraron que el ta­

maño de dominio de antifase tiene influencia apreciable en las 

curvas , siendo 0 or¿ tanto mayor cuanto mayor es el

tamaño de dominio de antifase.

Sin embargo, Vidoz, Lazarevic y Cahn (31) han observado efec­

tos similares a los de Cu^Au en las curvas de tracción de Ni^Fe 

policristalino, material cuyas cinéticas de crecimiento de domi­

nios de antifase parecieran ser mucho más lentas, y que, para los 

tiempos de recocido usados en la mayoría de los casos por estos 

autores, parecieran producir dominios pequeños ( f V  30 $ ) .  (*+5 )

En el mismo trabajo se analiza el efecto que Vidoz y colabo­

radores han denominado de deformación y envejecimiento (strain 

ageing). En este caso, probetas ordenadas luego de haber sido de­

formadas en estado desordenado, muestran un endurecimiento mayor 

inclusive que el de la aleación inicialmente ordenada, endureci­

miento que es tanto más grande, cuanto mayor es la predeformación 

inicial.

Recientemente Kear (2 7 ) ha estudiado las características de 

la deformación de monocristales ordenarlos y desordenados de Cu^Au. 

Este autor ha observado también la dependencia con el grado de 

orden inicial del espécimen, obteniendo un endurecimiento por de­

formación, para S A /  0,8 menor que el del cristal totalmente 

ordenado.

En tal sentido, también pTerzha, Syutkma y Yakovleva Í2C¡) ir_r.

- 18 -
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comprobado, en Cu^Au y Cu^Pd policristalino, que el coeficien­

te de endurecimiento por trabajado varía tanto con el tamaño de 

dominio de antifase como con el grado de orden.

En cuanto a la dependencia con la temperatura de ensayo, 

Davies y Stoloff (29) han observado que mientras el esfuerzo crí­

tico de fluencia de Cu^Au ordenado se mantiene prácticamente cons­

tante en el rango de 802K - 3002K, el coeficiente de endurecimien­

to por trabajado 0 Ord con Ia temperatura, con un má­

ximo en 3502K.

Las curvas de tracción obtenidas por estos autores presentan 

dos pendientes lineales bien definidas. De ellas, la inicial es 

menor y su extensión aumenta al disminuir ¿a, temperatura.

Resumiendo, podemos decir que el endurecimiento por trabaja­

do del material ordenado depende tanto del grado de orden como del 

tamaño de dominio. A diferencia de lo que ocurre en metales puros,

0  ord es ^an^° menor cuanto menor es la temperatura del ensayo.

I I .^  Geometría del deslizamiento, marcas superficiales y configu­

raciones de dislocación.

Si bien tanto en el caso ordenado como en el desordenado el 

deslizamiento en la estructura Ll2 toma lugar en los planos de 

empaquetamiento compacto M  y según la dirección L110’]  Ta cka 

y sus colaboradores (3 0 ) encontraron diferencias en el marcado 

superficial de Ni^Fe, Nî I-ín, Pt^Co Cu^Au y C^Pd desordenado y 

ordenado, en réplicas observadas en el microscopio electrónico.

3n el caso desordenado el deslizamiento es inhomogéneo, con 

bandas de deslizamiento separadas al azar a distancias que llegan
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a J.on 600C £ y con 500 A de profundidad del escalón.

En contraste con estos resultados el caso ordenado muestra 

líneas de deslizamiento finas y homogéneamente distribuidas, que ge­

neralmente corresponden a un único plano de deslizamiento acticado. 

Taoka y Sakata (3 2 ) estiman en menos de 3 00 £ en promedio la distan­

cia de separación entre líneas para deformaciones del 10$. Este mar­

cado superficial es característico de la presencia de orden en la 

aleación y puede comprobarse, como lo hicieran Syutkina y Yakovleva 

(3 3 ) que 1» prese acia de orden imperfecto ya sea producido en alea­

ciones fuera de estequeometría o por deformaciones altas en especí­

menes inicialmente ordenados, producen un marcado de deslizamiento 

fino, con bandas gruesas espaciadas, similares a las del material 

des ordenad.o.

Kear (2 7 ), (5 3) ha estudiado detenidamente las configuraciones 

de dislocaciones en Cu^Au desordenado y ordenado. En el caso desor­

denado, en el que la curva de tracción presenta las tres zonas ca­

racterísticas de la deformación de monocristales cúbicos centrados 

en las caras, encuentra que^ hacia **1 final de la zona 1 las dislo­

caciones están distribuidas en grupos un .i memente espaciados con 

deslizamiento localizado en pianos conjugados. El desplazamiento 

promedio por plano de deslizamiento t = d  ̂ donde es la de~

for •nació;.. <ie corte y d la distancia promedio entre planos acti- 

. o
vados, es de 600 A 10 que Indica '¡na estructura ¿rúesa de bandas de 

deslizamiento. La distribución puede describirse como una red de 

Taylofi, cor. grupos de dislocaciones alternados de signos opuestos* 

Esta configuración pasa en la zona 2 a una distribución en racimos 

( "Clusters") densos, con deslizamiento localizado intenso en los



plano.? conjugados.

En el caso ordenado las observaciones muestran dos caracterís­

ticas importantes:

a) predominan las dislocaciones alargadas en el sentido del vec­

tor de Burger. En numerosos casos las dislocaciones de héli­

ce parecieran haber hecho deslizamiento cruzado en los pla­

nos cúbicos. Como la superdislocación en orientación hélice 

se disocia al hacer deslizamiento cruzado, puede considerar­

se anclada por este proceso.

b) El deslizamiento ocurre fundamentalmente en el plano prima­

rio, no habiendo activación del deslizamiento en planos se­

cundarios hasta deformaciones altas.

Este autor ha observado también la estructura de dominios de 

ani ';.fase la que, luego de la deformación, aparece distorsionada, 

ern formación de nuevos segmentos en (100). Estos segmentos 

serían consecuencia de la completa disociación de las superdislo- 

caeionos de hélice del plano primario, que habían hecho previa­

mente deslizamiento cruzado a (100). En otros casos (53) se ob­

serva la presencia de paredes de antifase con líneas paralelas 

.  [ i  o Q  producidas por la presencia y movimiento de "jogs" en 

las superdislocaciones.

I I . 5 Modelos de deformación plástica de aleaciones ordenadas.

Discutiremos a continuación los mecanismos que han sido pro- 

pur-.  ̂ p=r a explicar el endurecimiento por deformación de alea- 

c i or - •> ordenada s .

]?linn (8 ), basándose en consideraciones que ya hemos puntua­

lizado en 1 . 2 , respecto a la energía del par de dislocaciones y

- 21 -



la zona de antifase que forman una superdislocación, propone tres 

tipos de mecanismo para la deformación según la temperatura a la 

que ésta se realiza :

i) Ba.ias Temperaturas: entendiendo como tales aquellas a las que 

no hay difusión. Las superdislocaciones estaran en situación 

estable o metaestable. Según lo que hemos anotado anterior­

mente solo para orientaciones cercanas a , o sea el ca­

so de borde puro, la configuración tiene las dos superparcia- 

les en el plano (1 1 1 ) donde se produce el deslizamiento.

Estos segmentos actuarán como fuentes de Frank-Read, encon­

trando como obstáculos las paredes -1j antifase existentes al 

producirse el ordenamiento inicial de la aleación, según un 

'.X'canismo similar al propuesto por Cottrell para el esfuer­

zo '-'g cesión. En ente caso el esfuerzo de fluencia estará da­

do por una expresión del tipo

- 22 -

:.i) Temperaturas intermedias: porciones de las superdislocaciones 

pueden cambiar de orientación en un proceso de activación tér­

mica a posiciones más estables como, por ejemplo, a la confi­

guración que tiene la zona de antifase entre las super parcia­

rios en los planos (100).

Esta situación hace que las superdislocaciones devan crear 

pared de antifase al moverse las super parciales en los pla­

nos (111). Por lo tanto, para estas temperaturas, el esfuer­



zo de fluencia deoiera ser alte, 

ii i )  Temperaturas elevadas: si bien las superdislocaciones toman 

también posiciones estables o metaestables, los procesos de 

difusión, activos ya a estas temperaturas, restituyen la red 

inicial eliminando las paredes de antifase creadas. El esfuer­

zo ĉG rluencia será determinado por el movimiento viscoso de 

las superdislocaciones, y será menor que para el caso ae tem­

peraturas intermedias.

üil mecanismo prepuesto, en la etapa ae najas temperaturas, 

pi ¿c ¡xta la dificultad que necesita de deslizamiento múltiple pa­

ra aar cuenta de la reducción de dominios y el desorden final pro­

ducido por la deformación. Sin embargo Kear (27) ha observado des­

lizamiento en un solo plano hasta deformaciones altas.

Cohén y Bever (3*+) también han medido la energía almacenada 

durante la deformación del Cu^Au ordenado y concluyen que el me­

canismo propuesto por Flinn no da suficiente contribución como pa­

ra ex^j.Lear -ios, resultados experimentales, debiendo existir otro 

’^canisiao que contribuya a desordenar la estructura.

Más aún, campillo (H-2) ha demostrado que ei mooelo de jfj.inn 

predice una relación entre el coeficiente de endurecimiento por 

aercreación 0ord  ^ 'L0S Parame'cros 'jp 7 2L que no está de 

acuerdo con las observaciones experimentales. iin efecto, este au­

tor deduce la relación

e ord

o S2

ord d U 0 “ to

donde 1 ' constante depende de la geometría de los dominios.

que düDiera disminuir para tQ creciente, lo.L*Clü V ü l  SG
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contrario de lo observado experiraentalmente de acuerdo con los 

datos de Davies y Stoloff (2*0.

La posibilidad de que la variación de

*

to

deba tenerse en cuenta ha sido también excluida por Pampillo, ya 

que ir = ¡r O ^  s,

y

*0
aecrece^con tQ creciente segán se puede comprobar a partir de 

Ion datos de (2l+).

Pampillo (*+2) indica que, sin embargo, el mecanismo propues­

to por Flinn podría contribuir a inhibir el deslizamiento en pla­

nos secundarios, dando cuenta del endurecimiento latente observa­

do en aleaciones ordenadas.

Cabe notar también que las observaciones de Davies y Stoloff 

(29) dan cuenta de la existencia de un pico en el coeficiente de 

endurecimiento por trabajado para temperaturas en las que el me­

canismo de temperatura intermedias de Flinn podría ser válido.

Kear basándose en sus observaciones con microscopía

elecirónica, muestra que los anillos de superdislocaciones están 

alargados en la dirección del vector de Eurger, comportamiento 

c.ue puede explicarse si les segmentos de orientación de hélice 

br,• * r ligamiento cruzado sobre los planos cúbicos, proceso 

« m r gé t icamente favorable, puesto que la energía de antifase es 

me n c e n  p .'H p.~ pianos.

S -'gdn Kear, el e:? ■•••ro de fluencia para el material ordena-



= ¿ F ^  í c

donde es un esfuerzo friccional 7

Z c = G b / L

es el esfuerzo necesario para arquear lo.-: segmentos de superdis- 

locación en orientación de borde y longitud L en-’-.re ;:.rtos de 

anclaje^producidos por el deslizamiento cruzado de los segmentos 

de hélice. Para explicar el endurecimiento presentado por el ma­

terial ordenado, es necesario que L decrezca ¿'r. i-á deformación 

Sn un trabajo reciente, Kear (53) r.o ha e : . c e v ^ l e n c i *  expo 

rinental de que esto ocurra así.

Basándose también en la posibilidad del deslizamiento cruza­

do, Davies y Stoloff (29), (35) han tratau > de explicar él ei-.J-uro 

cimiento del material ordenado con un modelo f agotamiento de 

las fuentes de dislocaciones.

En este modelo, los segmentos de hélice hacen deslizamiento 

cruzado, y anclan el anillo de superdislocación. Este proceso 

agota rápidamente la fuente de Frank-Read, que luego de producir 

un reducido número de anillo, deja de funcionar, debiéndose acJ; >  

var fuentes en planos vecinos, lo que da cuenta del aspecto cue 

presentan las líneas de deslizamiento.

Para explicar el comportamiento con la temperatura de ensayo 

estos autores indican que el proceso de deslizamiento cruzado im­

plica la formación de una constricción en las super parciales.

Este proceso es más difícil a bajas temperaturas, lo que daría lu 

gar a la formación de un número menor de barreras que agoten las

do está dado por :



fuentes de Frank-Read. Davies y Stoloff (17) han observado el 

mayor distanciamiento entre las bandas de deslizamiento que pro­

duce el tener mayor cantidad de deslizamiento en un menor numero 

de planos, al deformar a bajas temperaturas. A medida que se ele­

va la temperatura del ensayo, la activación térmica contribuye 

al proceso de constricción, formándose así mayor número de barre­

ras. Por encima de cierta temperatura, el proceso de deslizamien­

to cruzado resulta tan fácil como para que tome lugar en ambas 

superparcíales, evitando así nuevamente la formación de barreras. 

Davies y Stoloff (17) explican así la presencia del máximo en el 

coeficiente de endurecimiento encontrado en Cu^Au y Ni^Al.

Estos autores indican también (17)? que los efectos de enve­

jecimiento y endurecimiento observados por Vidoz y colaboradores 

se pueden explicar si se tiene en cuenta que gran parte de las 

superdislocaciones serán sésiles, por haber crecido durante el 

recocido de ordenamiento la pared de antifase entre superparcia- 

les, en planos { 100i  preferenciados energéticamente. Estas super- 

dislocaciones actúan como barreras de aquellas superdislocaciones 

móviles. Para que la deformación continúe a la velocidad de de­

formación impuesta, nuevas fuentes, a mayor nivel de esfuerzo, 

deben activarse, lo que da cuenta del mayor endurecimiento.

Vidoz (36 ) ha criticado este tipo de t o i í i  en base al he­

cho de que el deslizamiento cruzado toma lugar espontáne-nm  ̂

bajo el solo efecto del esfuerzo aplicado. Tanto en el caso 

Kear (27) como en el de Davies y Stoloff (17) no se da cuenta de 

los obstáculos que deben existir para producir las constriccio­

nes necesarias para que el proceso de deslizamiento cruzado to-



me 11:-;:;ar • Aún cuando existiera deslizamiento cruzado, serían ->n 

último caso estos obstáculos los que controlarían el proceso de 

deslizamiento.

Dentro del marco de estas teorías no queda explícito tampo­

co, el proceso por el cual durante la deformación se produce de­

sor en en si cristal.

3 n-’oceso ríe intersección entre superdislocaciones del pla­

no o.e Io3lizamiento con aquellas no contenidas en 41, ha sido 

ana ...Ir^do por Vidoz y Brown (37) y posteriormente por Popov y 

Orlov (3 8 ).

Los "jogs" creados en el proceso, dos en cada superparcial 

en el caso más general, no estarán en'genera], alineados, creando 

la superdislocación al moverse un tubo de P.A.F. según indica la 

7ig. 8. Estos tubos necesitan energía adicional para su formación, 

energía que, según los autores mencionados, está dada por:

E tubo = G

donde
ancho tubo 

d

siendo d la separación entre las superparciales, G el módulo 

de corte y b el vector de Burger. Esta formación de tubos da 

una contribución al esfuerzo fluencia de:

á Z  = ^  » »8 t t

donde es la densidad lineal de "jogs" en las superdisloca­

ciones .

Observamos que este modelo no tiene una dependencia explíci­

ta con el tamaño de dominio ordenado ni con la temperatura. Poste­
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rior' •'■ -■te Vidoz (;>9) ha nropvest.o «lgunas nr-.;i ideaciones que tie­

nen en cuenta esta dependencia y que di.--:cutiremos ¿r el Capítulo V.

iSs también crítica para el modelo la existencia de desliza­

miento en más de un plano cristalográfico. Como ya ha sido mencio­

nado^ Kear (3 3 ), ha encontrado evidencia de una actividad crecien­

te en sistemas secundarios de deslizamiento ¿an la deformación# 

loro esta activación toma lugar en cantidades pequeñas comparadas 

con el deslizamiento en el sistema primario.

Posteriormente Vidoz y Victoria (18) han indicado que debe 

tenerse en cuenta un proceso de aniquilad *’1 ti*3 tubos, puesto que 

los "jogs" en cada super parcial tratarán de alinearse ba.~o el 

efecto da la tensión superficial del tubo $<■ AFB. Supliendo que 

el proceso de aniquilación tiene lugar, luero de .y;e la superdis- 

locaoión se mueve una distancia ^  , estos aut < es demuestran 

ouo es necesario solo un pequeño aumento en la densidad del bos­

que HP bosque cm~2 Para do form dones de 0 ,5 ), pa­

ra que el modelo sea aplicable.

El modelo puede dar cuenta también OX.' de los cambios en 

energía almacenada durante la deformación r. s e r v a d a  per Cohén y 

Bever (3^) en Cu^Au y del desorden prodivddo por la deformación, 

ya que los tubos de antifrse producidos impl.’can msy.-r energía 

a lma ce na «la y mayor de s or <i e n •

Vicos v Brown (3?) explicado tanM^n d  na y or endi i‘C oi­

miento iv: ""-oído por e] ordenamiento luego de preúef armar el ma- 

+,~.rrial dr:;.- leñado. En general, las paredes -*e antifase de la 

supc-rdisj.ocacion habrán crecido en planos que inmovilizan las su­

per disloco rí ñaos. Las nuevas fuentes activadas producen superdis-
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locaciones libres de ''jogs” , El esfuerzo necesario para moverlas 

gs menor que el del material inicialmente ordenado para igual de­

formación. Pero el proceso de intersección, que es tanto más efec­

tivo cuanto mayor sea la predeformación inicial (que aumenta la 

densidad de dislocaciones del bosque) produce "jogs'*. Luego de 

una cierta deformación, la concentración de '‘jogs'* es la de equi­

librio, siendo entonces el esfuerzo de fluencia aproximadamente 

igual al del material inicialmente ordenado para la misma defor­

mación total.

Popov y Kozlov (*+0) han discutido estos resultados en base 

a cálculos realizados con los diversos modelos hasta aquí presen­

tados, llegando a la conclusión de que ninguno de ellos da el or­

den de .magnitud correcto del esfuerzo de fluencia. Estos autores 

proponen por ello como causa para un mayor esfuerzo de fluencia 

en la aleación ordenada?el aumento de pared de antifase producido 

cor el anillo de superdislocaclón que se expande.

Estos autores, igualando el aumento de energía debido al in­

cremento en área de la pared de antifase con el trabajo extra rea­

lizado por ol esfuerzo aplicado, obtiene^la relación

donde d es el ancho de la superdislocación, R el radio del

valenté al necesario para aumentar en (2R/d)b el ancho de la zo­

na de antifase. El esfuerzo extra necesario disminuye para R 

creciente, es decir a medida que el anillo de dislocación se expan­

anillo formado por la misma. Para este esfuerzo es equi



de dando lugar a la deformación. Esto significa, que para que el 

mecanismo pueda explicar el aumento del esfuerzo de fluencia oh- 

servado, la longitud efectiva de la superdislocación (a la que se 

asimila R ahora) debe disminuir, por un mecanismo de anclaje 

dol que estos autores no dan cuenta.

Un resultado similar al de la ec. puede obtenerse si

se tiene en cuenta la tensión de línea de la superdislocación.

Vasil'yev (^1) ha hecho este tipo de cálculo, computando la 

energía de línea de la superdislocación como
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Si se calcula ahora el esfuerzo necesario para activar una 

fuente Frank-Read de superdislocaciones, de longitud 1, esta re­

sulta

r r s D  -

Vi FR -

¡f  i/b

1

que es mayor en

b 1

que el esfuerzo necesario para activar una fuente Frank-Read de 

una dislocación simple, y que indica que las superdislocaciones 

aun menos flexibles que las dislocaciones simples. Este, .resulta­

do es similar al propuesto por Popov y Kozlov si R » * •

Vasil’yev concluye que es más importante para frenar la flu- 

uerdislocación^no la tensión de línea, sino la producción de an­

tifase y defectos puntuales por los "jogs11 •
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\'j5x Que,. 2x; e . i. :3i.ta ...p

111.1 Al;:':ras car¿ ,-ter ticas de las aleaciones asadas en la 

, -esente investigación,

111.1.1

El diagrama de fases para composiciones 'róxir^s a la este- 

o:ietri¡éb3se indica en la Fig. 9* La temperatura de fusión para 

•:¡ta composición es de 1 .1+302C <V+). La temperatura crítica de 

dona miento se halla alrededor de 503-506^0 (*+3 )»

Por debajo de Tc el ordenamiento es sumamente leoto, necc 

sitándose velocidades de enfria mié nt -• qe lf-C/hs en -1 rango 500‘X,- 

^fOO^C para obtener ordenamiento a preciable (^3 )»

En cuan-’ 1 tamaño de dominio, los resultados de difracción 

de neutrones, obtenidos por Lyashchenko y sus colaboradoras (k-5) 

indican que los dominios no crecen más allá de los 30 i£. Por la 

forma en que los perfiles de las líneas de supered han sido ana­

lizados, este valor no puede tomarse como definitivo. Tampoco los

escasos resultados de VJakelin y Yates (*+3)» que dan como valor lí-
o

mite del tamaño de dominio algunos cientos de A, dan una informa­

ción completa. Davies y Stoloff (2^) por su parte han medido el 

tam año de dominio en recocidos isotérmicos. Sus resultados se re­

sumen en la Fig. 10.

De acuerdo con Wakelin y Yates (H-3) y Lyashchenko y colabora­

dores (*+5) el máximo grado de orden obtenible es S = 0,9 para com­

posiciones ligeramente por debajo de la estequeométrica (73/27 ITiiFe), 

Para la esteque ornétrica, el máximo es de S = 0 ,8 .

Las cinéticas de ordenamiento han sido estudiadas por Iida (h-6 )

31



::•<* n;í;i j ús ra j r < i.- i ;Jo. Sus resultados ind ican la presen-

c' rden de corto alcance para tiempos de recocido de hasta

10 h. ):rOQC, r;l que sigue la formación de orden de largo alcance.

v tse; Tari cambio' en la energía interna para recocidos supe- 

: a 60 hs a ^ 90ec.

Sótdn ? a yard y Be hot (V7 ) tanto la energía de falla de api- 

laniento, como la energía de antifase son bajas en esta aleación. 

Esta reservación realizada con microscopio electrónico, parece 

cnnfirr.nrse por observaciones con el microscopio óptico realiza- 

dad en el curso de la presente investigación que muestran una 

gran facilidad para la formación de maclas en la aleación.

1 i. i»j.. u 11 ̂  Au.

Cu y Au forman una serie continua de soluciones sólidas. Se 

■ :onoc - or. ellas tres fases ordenadas, centradas alrededor de las

i i Cû Ai-u CuAu y Au^Cu.

'"■■•.va Ja composición Cu-̂ Au, la temperatura de fusión es de 

■¡■-■-mperatnra crítica es de 390QC.

caso el proceso de ordenamiento es rápido. Dominios 

1á más con S = 1 pueden obtenerse con velocidades

> to de algunos grados por día en el rango de 3502C -

i .0 grado de orden obtenible por recocidos isotérmicos 

.,8 » Por ser las únicas mediciones simultáneas del gra- 

" tamaño de dominio han sido llevadas a cabo, para re- 

dr micos , por Davies y Stoloff (21+) y se indican en la
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I I I . 2.2 Equipo y técnicas experimentales.

Para la presente investigación es necesario contar con espt- 

címenes monocristalinos que hayan sido obtenidos de un mismo cris­

tal inicial, para poder comparar los distintos resultados. Según 

el tipo de tratamiento que se desee estudiar, es necesario obte­

ner entre 2 y 5 especímenes con la misma orientación cristalográ­

fica. Para obtener especímenes que no presenten problemas de ta­

maño durante su tratamiento posterior, se decidió usar muestras de 

unos 50 mJQ de largo, con una longitud de deformación efectiva de 

30 Día.

Luego de algunos ensayos iniciales con métodos de recrista­

lización, se decidió usar el método de Bridgman, con algunas mo= 

dificaciones. Como es bien conocido este método aprovecha el he­

cho que bajo ciertas condiciones de enfriamiento o de movimiento 

de la interfase sólido-líquido, es posible crecer un único grano 

en todo el espécimen macroscópico. Para obtener las condiciones ele 

crecin.iento, es necesario controlar la temperatura de 1.a interfa­

ce en ^  l^Cj así como también, en el caso de nuestros especíme­

nes tener La posibilidad de mover la interfase a velocidades del 

orden de los 0,2 - 0,^ mm/min a lo largo del espécimen. Con el 

objeto de evitar problemas de oxidación ó de contaminación de las 

muestras, el proceso de crecimiento debe llevarse a cabo en vacío»

El horno usado para crecer los cristales, es un equipo de 

oalientamiento por radiofrecuencia, marca "Lepel" de 23 Kw de po~ 

tencia máxima. Adicionado a este equipo se usó una unidad de re- 

f inac i ón-..zonal ("zone refining'*) también marca '‘Lepel".

En la Fig. 12a puede observarse el panel de control del sis-



<;u? calentamiento, El sistema usado consta de un control- 

registrador ’’Leeds & I.'orthrup" Azar, tipo II5 una unidad propor­

cional C.^.T.  ue la misma marca y un amplificador magnético. La 

señal de desajuste en el control registrador, en nuestro caso 

diferencias de potencial en el amperímetro que mide la potencia 

entregada a la bobina de calentamiento, se analizan en la unidad 

proporcional, la cual envía la señal correctora (una corriente 

variable entre 0 y 5 mA) al amplificador magnético. Este a su vez 

controla la potencia entregada al reactor saturable que alimenta 

la fuente de radio-frecuencia.

Como tanto el valor de fondo de escala del control-registra- 

dor (y por lo tanto la sensibilidad frente a las radiaciones de 

la señal recibida) como la magnitud de la banda de proporcionali­

dad, son variables dentro de límites amplios, el sistema es suma- 

monto útil para las condiciones de trabajo en donde la mayor con­

tribución a las variaciones de la potencia del calefactor, respon­

den a variaciones de la tensión en la red eléctrica, a menudo de­

masiado rápidas para ser controladas por otro método. Debemos ha- 

cor notar :c_uí que el sistema de control en sí se halla alimenta­

do por tensión estabilizada.

El equipe de fusión 7onal (Fig. l?b) consta de una cama móvil

l/ctrJcos n;v permiten controlar su velocidad en am-

í ' ' :.an, 2 traver de un sistema de micro- 

rri'lo ele movimiento, es posible nrogra- 

'•rabajo del sistema.T» i mne ■'

n sobre la caria, con el sistema de cierres de vacío

rica an ti’' o de cuar?r, en cuyo interior se monta



En el caso de Ni^Fe los especímenes fueron preparados de la 

i ; n le nt e f or ma .

La aleación fué producida por el Dr. C. Dean Starr de la 

Wilbur B. Driver Co., Newark, N.J . ,  EE.UU. a partir de Ni y Fe 

lectrolíticos con los que se obtuvo un primer lingote en vacío, 

calentando por inducción. A este lingote inicial se le agregaron 

pequeñas cantidades de íln y Al puros para facilitar su posterior 

deformación.

A partir de chapa de unos *+ mm de espesor, se cortaron va­

rillas de *+ x *+ mm, que fueron luego deformados en una máquina de 

deformación axial por impacto("swaging machine"), hasta obtener 

cilindros de 3>5 mm de diámetro y longitudes entre 20 y 30 cm. 

¡Datas varillas fueron posteriormente recocidas para eliminar 

tensiones internas, que pudieran modificar la posición del espé­

cimen en el ^olde.

Se ensayaron diversos métodos para sostener el espécimen du- 

r-,n-te el crecimiento. El más obvio, el de crecer el cristal sin 

molde alguno, que es el normalmente usado para el refinamiento 

zonal resultó inútil debido a la inestabilidad de la zona fundi­

da, probablemente debida al pequeño diámetro de los cilindros con 

respecto al de la bobina de calentamiento. Se intentó también ere 

cer el cristal en crisoles de alúmina con aproximadamente el diá­

metro del espécimen, pero debido a que la fase líquida de la alea 

ción moja la superficie del crisol, resultó imposible crecer los 

cristales en estas condiciones ya que al solidificar se producen 

numerosos granos en la superficie.

Se decidió entonces usar un molde blando, constituido por un
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polvo fino de alúmina, en el que se compacta el espécimen, según 

se indica esquemáticamente en la Fig. 13» Se usó un filtro de pa­

pel sobre este compactado, y sobre él una columna de alúmina de 

grano grueso. Todo el molde está comprimido por pequeños cilin­

dros de hierro. El sistema, aún a costa de tener una alta impe- 

dancia de bombeo permite retener el molde de polvo de alúmina sin 

la dispersión de ésta. Luego del desgasado, el sistema llega a 

vacíos finales mejores que 10"^ mm Hg.

La baja conductividad térmica de la alúmina, así como el ca­

lentamiento directo de la muestra por inducción, permiten contener 

el molde en un tubo de cuarzo, aún cuando este material tiene un 

punto de fusión más bajo que el de la aleación. Esto hace más sen­

cillas las tareas de preparación del crisol que si se trabajara 

con otros materiales refractarios usados a estas temperaturas 

(tubo de alúmina, por ejemplo).

La potencia óptima de trabajo fué determinada a través de

varios ensayos, lo mismo que la velocidad de desplazamiento del

espécimen obteniéndose los mejores resultados para velocidades

de mm
0,2  -  0 ,2 5 ---------------------

min

Una vez pasado el cristal por el sistema de crecimiento, se 

retira del molde y se realiza una primera inspección por maero- 

ataque para comprobar si se trata efectivamente de un monocristal. 

A ta-1 efecto se usó una solución de 20% de ácido clorhídrico y 

80% de ácido nítrico. Con el método descripto se han crecido cris­

tales de hasta 30 cm y 3j5 dm de diámetro (Fig. 1*0. Debido pro-



bal) le diente a que no se modifican las condiciones de potencia en­

tregada por el calefactor a lo largo del espécimen (es decir, a 

medida que varían las condiciones de disipación del molde) no ha 

sido posible obtener cristales más largos. Para tener completa 

seguridad de si se trata o no de un monocristal y de su perfección 

cristalina, se obtienen análisis de Rayos X, con el método de 

Laíie de retroreflexión, de los dos extremos del cristal y se com­

paran sus orientaciones.

Una vez comprobado que el espécimen es monocristalino, se 

procede a cortar trozos de 50 mm de longitud. Para ello se usó 

una sierra de ácido, Fig. 15, según el clásico modelo de Maddin 

y Col (56). En nuestro caso se usó hilo de coser de algodón que 

so moja en la solución de ataque mencionada anteriormente. Con 

eote método, es posible cortar el diáJtro de la varilla en apro­

ximadamente una hora sin producir deformaciones.

En algunos casos se ha usado también una cortadora a disco 

"Buhler" con un disco ultrafino.

Los trozos así obtenidos, Fig. l^b, son pintados en ambos 

oxtremos con pintura asfáltica# Una vez secada la pintura, se 

atacan con la solución de clorhídrico/nítrico hasta reducir el 

diámetro a 2,5  mm en una longitud de 30 mm obteniendo así los 

especímenes de tensión definitivos, Fig. l^c#

A continuación se da a los especímenes un tratamiento de 

micrchomogenización de 2b hrs . a 13002C en vacío y finalmente 

se los pule electrolíticamente en una solución de 20$ de ácido 

porclírico, 80$ de ácido acético, hasta obtener en la sección 

; onpayo una superficie especular..



Se dan a continuación los análisis químicos de la aleación: 

Análisis químico realizado en Wilbur B. Driver Co.:

Ni 73,8*4- %

Mn 0,11 %

Al 0 , 0*f2 %

C 0,019 % (estimado <  0,01$)

Análisis químico realizado en nuestros laboratorios, previo al 

crecimiento de los monocristales:

Ni 72,*+3 % At 

Fe 27,58 % "

Por último el análisis re 1 i.'..ado l'i^'jo crecer el monocristal:

Ni 72,09 % At 

Fe 27,90 % At

lio se observan diferencias aprecia bles de composición dentro 

>1 errr,i’ experimental on muestras obtenidas de ambos extremos de 

c t . -. l  ido.

Un el caso de Cu^Au, la aleación preparada a partir de 

A' ' % y Cu 99)99 $ íu¿ fundida en un tubo de cuarzo en atmós 

fora de ‘ . Co tuvo especial cuidado en hor.oceneizar el lingote 

ido abitando constantemente el tubo. El cilindro resultante, 

do unos 9 mm de diámetro y 12 cm de largo, fué deformado en lo 

v nina de def orr..o! ór n::.inl :.or impacto y en una laminadora con 

*■ od i 11 os con canaletas hexagonales. Se efectuaron recocidos de 

recriétalización intermedios. El resultado final, fueron varillas 

de unos 30 cm de largo y 3?5 mm de diámetro.

Para crecer los monocristales se usó en este caso un molde 

de grafito desarmable, según puede verse en la Fig. 16.



Salvo la menor temperatura de fusión, las condiciones de 

crecimiento fueron idénticas a las de los cristales de Ni^Fe. 

Debido al mejor acoplamiento entre la bobina de calentamiento 

y el molde cilindrico de grafito, que actúa como susceptor en 

este caso, la potencia usada fué a preciablemente menor que pa­

ra el caso de Ni^Fe.

Para atacar los cristales resultantes se usó una solución 

al 10$ de cianuro de potasio en agua usando el cristal como 

un electrodo y un cilindro de grafito como segundo electrodo.

Se utilizó corriente alterna con una intensidad de 3 Amp/cm2 .

Debido a la alta densidad de corriente necesaria para pro­

ducir el ataque, solo se pueden atacar zonas sucesivas del cris­

tal, a medida que este se va cortando en secciones de 50 mm de 

longitud. Bsta última operación se realiza en una cortadora 

. abler a disco, con el disco ultrafino.

Los cristales así obtenidos son orientados con Rayos X 

y luego tratados por 21;- Jars, a 9002C para homogeneizarlos.

Los análisis químicos de las muestras dieron 50,79$ en 

peso de Au« El Cu se tomó por balance.

Para obtener especímenes de tracción con sección de defor­

mación reducida, se usa en este caso una máscara de cinta de vi­

drio, de la Minesota Mining & Manufacturing Co. NQ 69. Se pega 

esta cinta a 1 cm de cada extremo, y luego se pule electrolíti­

camente el espécimen en una solución de cianuro de potasio y 

ácido fosfórico (*+8).

hace notar que se comprobó que el resultado de este tipo 

< o pulido electrolítico en aleaciones es aleatorio, y muy sensi-



ble a condiciones de pulido tales como temperatura, edad del 

electrolito y velocidad de movimiento del espécimen.

Tanto en el caso de Ni^Fe como en el de Cu^Au, los análi­

sis químicos de los monocristales demostraron homogeneidad a 

lo largo de toda la muestra y valores de concentración que con- 

cuerdan, dentro del error experimental, con los del material 

policristalino.

Con el objeto de obtener un mismo estado inicial, común a 

todos los especímenes, los cristales de ITi^Fe fueron templados 

en agua luego de ser recocidos por 1 hr. a 8002C. SI equipo usa­

do sara el templado (Fig. 17)? consiste en un tubo de cuarzo 

vortical, con cierres de vacío en ambos extremos (según indica 

r l esquema Fig. 18a) colocado en el interior de un horno a re­

sistencia eléctrica, cuya temperatura es controlada. El cierre 

superior permite el pasaje hermético de una termocupla (55)

(ver Fig. 18b) y además contiene un sistema de suspensión de 

alambre, con contactos eléctricos externos, del cual se suspen­

de un barquillo de Ni^Fe que contiene los monocristales de NÍ3Fe 

a templar. El cierre inferior se hace con una ventana de mylar.

Para templar los especímenes se hace pasar un pulío de 

corriente por el alambre de suspensión del barquillo, cortán­

dolo. El barquillo perfora la ventana de mylar para caer en un 

.cipiente que contiene el líquido del templado (agua en nuestro 

caso)*

Luego del templado, aquellos especímenes que deban ser or­

denados se recocen en hornos de vidrio, Fig. 19» en vacíos mejo­

res que 10“ 6 mm Hg. Los hornos, a resistencia eléctrica están



controlados, siendo su temperatura regulada dentro de + lee.

En todos los casos tratados en el presente trabajo, los 

recocidos fueron isotérmicos, tratando los especímenes a dis­

tintos tiempos (entre 19 y 1000 hrs.) a ^ 8020. Esta temperatura 

fué seleccionada para poder comparar nuestros datos experimen­

tales con aquellos obtenidos por Vidoz y colaboradores (31) y 

Davies y Stoloff (2̂ -) usando estos últimos como guía para cono­

cer el tamaño aproximado de dominio de antifase en la aleación.

En el caso de Cu^Au los especímenes son templados en agua 

en un tubo de cuarzo cerrado, en atmósfera de Helio, luego de 

haber sido colocados en un horno a resistencia eléctrica por 

una hora a 700CC.

Para ordenar estos especímenes se los colocó en tubos de 

vidrio por diferentes tiempos en un horno de sales de composi­

ción (aproximada) Na N O2 50% 5 K N O3 50% ; mantenido a 350QC 

dentro de 1 QC. Nuevamente, esta temperatura fué seleccionada con 

el objeto de usar los valores de tamaño de dominio de antifase 

y grado de orden obtenidos por Davies y Stoloff (2*f).

Caa vez llevados a cabo los tratamientos térmicos antedichos 

los especímenes se hallan listos para ser deformados.

La deformación bajo tracción fué realizada en una máquina 

de tensión dura tipo Polanyi (Fig. 20 y 21). El elemento prin­

cipal de la máquina lo constituye el tornillo milimétrico de 

rosca lapidada A que gira sobre apoyos con rulemanes Bi y B2 , 

contenidos en la jaula fija de hierro D. Un motor "Zero-Max" 

tipo 80/JS/100/MR de 1/b HP con su caja de velocidades transmi- 

e cu movimiento, a través de un sistema de piñón y cadena E



1 i le- c, al tornillo. A la salida de la caja de

' ■ ■ v. ( c- r. e.1 sieter.,d puede variar su velocidad entre O y 100 r .p . 

i'ci-.a continua, pudier.do elegirse la velocidad con el movimien­

to la manivela F. El sistema permite también la rápida inversión

1 rrnt id o de ma r cha .

Jd giro del tornillo milimétrico produce el desplazamiento de 

plataforma G, que sostiene la jaula móvil H, a través de barras

1 ír.dr icas de acero inoxidable Ij e I2 , las que se desplazan so- 

e embujadas en la plancha inferior de la jaula fija .

Faculte a través del tornillo, que es hueco, se desliza otra 

rilia cilindrica articulada J. Un extremo de esta varilla lo 

•nfnrma el cabezal cardánico K del que se suspenden las mordazas 

espécimen; el otro se articula en un dinamómetro L. 

dd  ̂ pd-viffien se deforma entonces entre el extremo inferior de

-  r i lia 5 fijo cfcl dinamómetro, y el extremo inferior de la 

:.'la mí'vil.

Les diñamómetros usados son marca J0'Langham Thompson (Ether).

- - i' en c.;.r gas máximas entre 500 y 1000 Lbs. Estos dinamómetros 

dn e o.’ v id os por anillos de Cu Be sobre los que se hayan pe-

d lor. "strain gauges", pequeñas resistencias cuya resistividad 

'a con 1; deformación impuesta al anillo por la carga.

?•: ¿s resistencias conforman un puente tipo Wheats tone cuya 

nal c’c doiiequilibr i o os detectada y registrada en el eje Y de

v XY Leeds d Northr up. El sistema del dinamómetro se

I d Volt c>. « con una sensibilidad de k m\ V aplicado.

registrador--dinamómetro se ha incluido un supresor 

t.1 roído por una batería y un divisor de tensión, que



■ i ir ha3 1 yO mV en escalones de 10 mV, amplitud

1 ■. vocala dex registrador, 

inearidad de la respuesta en mV frente a la carga apli- 

. i ¡,.-i .sido comprobada de dos formas:

di .¡te una calibración realizada aplicando cargas sucesi- 

y conocidas al dinamómetro, en saltos de 1; 5l y 10 Kg 

pr i v.i diadamente *

pl.ici.rdo cargas de hasta 100 Kg en una máquina de deforma- 

i/n I;.;tron en la que el espécimen lo constituía el dina- 

r.l>o en prueba, registrándose todo con los circuitos y 

>h ■ i •; radores que se usarían luego en la maquina de tracción 

parv. -.vitar problemas de adaptación de impedancia.

?.! :¡i j  pruebas, los dos dinamómetros demostraron tener una 

. ineal dentro del error experimental. Los factores de

x ' expresados en Kg de carga por mra de carta desplazados

1 r-.-. :■ i;rador son

h i i. : Liómetr o Dinamómetr o

00 Lds 1000 Lbs

. Kg/ram 0,3*+ Kg/mm

üiir la deformación se usó un transductor inductivo, 

desplazamientos lineales está constituido por un 

¡. • - -lactancias, uno de cuyos brazos es variable, por el 

cna aguja de ferrite en el campo de la bobina.

•i a -ontos .?e traduceh en una señal de desajuste del 

, -enal se detecta, es amplificada y rectificada pa-

..tr oduc ida en el eje X del registrador Leeds & 

a calibración previa, realizada con un sistema de ca-



i'c: ^ t íc o ,  permite traducir esta serial en mm. ¿51 sinte- 

* ■ ’ .bien el coi.tro] continuo c-e la velocidad de aefor- 

o:’ '' oc la ''"■(quina. Se realizó una calibración de la escala 

.■■'ir! .• ] motor y de la velocidad de desplazamiento del cabezal

; ,  E s t. o s 1 ?a 1 or es so n ;

bi-, j>- 3 i? 30 20 10 5

: r  8.,1x10-3 6,8xlO” 3 3 , 7x10"3 1 , 6x10~3 7 , 2x10"^

c ^ ’

v' Indicación de lo contrario, todos los ensayos fueron

-if -1. u cabo con una velocidad de deformación de 10 see 

>. especímenes de 30 mm de longitud de deformación.

•• ;>ú nemos indicado, e? sistema de suspensión de los espe- 

articulado. lo que hace aut oa justable frente a des-

i. ■ .tieñas ael cíe de carga.

j a d a  de d efo rm ació n  H ha sido diseñada de forma de p o- 

••• í i .  t in ta ;-  temperaturas. La plataforma L permite so-

] ¡a un termo do vidrio, que se usa para ensayos a N2 

c 1. o tro  cunto fijo usado a temperaturas subatmosfé- 

•>a • ó 1.1 •' ’o introduce la jaula en un baño de esa 

ex.id o en termo de boca a n c h a .

* pí.r encima de la temperatura ambiente, se

io ~.-eito do silicones, calentado por medio de resis- 

:: t.r Lcb S .

«.*so.., 1 temperatura sobro el espécimen, se midió 

. .. a ae G,;: mm de dia'metro de Chr omel-Alumel ubicadas



xtremos de la longitud de deformación del espécimen* 

rvaron gradientes de temperatura sobre este* 

r da /as que sostienen los cristales son de un diseño;

; ; a . o tracción. En ellas tres muelan de acero inoxi- 

an sobre una matriz cónica, también de acero inoxida- 

3H tienen una superficie dentada que muerde al espé- 

3 si orna se a ju.ita inicialmente con una tapa roscada* 

e la región dentada de las muelas ha mordido el espé- 

■ór a ja superficie cónica sobre la que se aeslizan

• t. .ajo tracción aasegurar aiin más el espécimen.

■a (■). i o ba.jo los efectos de la carga, el espécimen 

i i o o 1 h .s mor da za " .

- ne ni o s : n rl .1 c- a do la or ie nt a c i ón del e s péc ime n s e 

iu^te análisis de Rayos X. En numerosos casos se si- 

l !untacion doi eje tensil del espécimen en función de 

ón. Para ello se diseñó un soporte móvil que permite 

ana Laue en retroceso de distintas zonas del cristal 

i-; la.; mor ña y . a y evitando así los efectos de de- 

,.s.. u/ rdaza-'« El soporte (Pig. 22) consiste en una 

ir:e se d e s l iz a  paralelamente a sí misma controlada 

ieiiial.i i :-cbre un cilindro de bronce. La cama 

 ̂ a 1 --r/r me per mi te que el haz de Rayos X

o 'f_v' i raen, el cual es colocado con las mordazas

’ ■ ' ív% rica del espécimen fué llevada a ca~

•*a'  _• ••'"f 1 -.*.o Reichert Kef* Para aquellos casos en
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los que la observación ele la estructura de líneas nuevas de desli- 

zaiiiento era necesaria, se pulid el espécrion con la técnica de 

"Tampon", sin sacar el cristal de las mordazas, y usando un elec­

trolito de 10# de ácido perclórico en 90; : de butilcellusolve.

Luego de deformar el espécimen 1% más, se realiza la observación

ele líneas de deslizamiento. , . . . . . .
S.'.-. algunos casos, se tomaron replicas de la superficie de la

muestra sobre un acetato, que luego de fijarse en una base de vi­

drio, con cinta engomada de doble faz, es aluminizado por evapora­

ción en vacío. Esta técnica de réplicas presenta la ventaja de que 

el resultado final es una superficie de observación plana, puesto 

que resulta de rectificar la superficie del espécimen cilindrico.

Anotamos aquí también que se observó que el envejecimiento del 

reactivo de 80̂ 6 ácido acético y 20^ de ácido perclórico, usado en 

el pulido electrolítico de Ni^Fe produce figuras de corrosión. Este 

efecto será motivo de un estudio sistemático posterior.



CAPITULO IV
Resultados experimentales

IV.1.- Mediciones en ITloFe

IV.1.1.- El esfuerzo critico de fluencia»

La Fig. 23 muestra los efectos de tiempos crecientes de reco­

cido a *f802C sobre el esfuerzo crítico resuelto ae fluencia (ü.C.3 

Cono la aleación que investigamos no presenta un punto do ce- 

ción bien definido, los especímenes fueron deformados a temperatu­

ra ambiente un 0,05$. Luego se extrapoló la parte plástica do la 

curva hasta intersectar con la región lineal elástica y se tomo 

como 3 .C .R . el correspondiente al punto extrapolado.

Los puntos indicados corresponden a diferentes cristales ce 

una misma orientación y la indicación de error en cada punto corre 

ponde a la dispersión en los valores obtenidos. Para el material 

desordenado (templado) se usó un solo espécimen (y por ello no 

lleva indicación de error) y en los puntos subsiguientes se usa­

ron dos o más especímenes con idénticos recocidos.

La observación metalográfica de todos los especímenes ordena - 

aos mostró lineas de deslizamientos correspondientes a un solo 

sistema de deslizamiento activado.

Un los resultados obtenidos con el cristal L6 como con el 

L22 (Fig. 2b) puede observarse que, para ambas orientaciones, el 

máximo en el E.C.R. se halla en las proximidades de 36 hrs. ele 

recocido. Se nan incluido en los diagramas los tamaños ae dominio 

obtenidos por Davies y Stoloff {2b) para recocidos isotérmicos a 

^rGO-C. Debemos notar aquí que el máximo^rué de acuerdo con estas 

mediciones se hallaría para dominios del orden de 16 j£, se encuen-
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.aii.os de dominio por debajo c
on
e£ontrados

«eu icio ;  ios .: dureza (apro:

urecimiento ;-or deformad

.’g lecimenes c o l nados: La 5 muestra el cc.p.e

“1 cristal L17 bajo tracción. Usté resaltado es similar a los 

a: icog para otras or ientaciones •

Los valores del esfuerzo resuelto on el plano y de la cl of ni­

lón e:g corte en el plano, que se representan en esto figura 

oído calculados mediante las fórnalas dadas por Scimid ;p 

s (5^)9 suponiendo deslizamiento en un solo sistema crista lo-•

z ángulo formad, o entre la normal al plano de desliza;.liento 

y la dirección inicial del eje tensil»

~ ángulo formadlo por la dirección de deslizamiento y el 

eje tensil.

- área inicial col espécimen.

.'.CO

eos

(x +-e  )2

L “ carga

L - L0
~ — — —  el on. .ación porcentual.

L0



Se puede observar que los cristales cíes ordenados se compor­

tan bajo tracción en forma similar a otras aleaciones de estruc ­

tura clíbica centrada en las caras (*+9) (50) mostrando tres estados 

bien definidos. 13n la Fig. 26 se definen en una curva esquemática 

los parámetros típicos de endurecimiento por trabajado.

Luego de un punto de cesión, que no es observable en todos 

ios casos, el cristal deforma en forma inhomogénea, con la for­

mación de una o más estrangulaciones macroscópicas en el espécimen* 

La deformación se propaga luego, por lo que parecieran ser 

bandas de Lüders, aún cuando éstas no tienen un frente bien defi­

nido. i3n toda esta primera etapa la curva no presenta prácticamen­

te endurecimiento por trabajado, con pendientes entre 0 y 3)3 

Kr¿/ mm2 •

En la observación metalográfica, se observan evidencias de

rk>
un solo sistema de deslizamiento activa, con bandas gruesas y de 

distribución inhomogénea según puede verse en la Fig. 27a. Una 

vez- que la deformación lia tomado lugar a lo largo de toda la lon­

gitud del espécimen, (uniformizando la sección de este a aproxi­

madamente una sección elíptica), se detecta una región de endure­

cimiento lineal o etapa II, con una pendiente típica de G/̂ f-OO 

donde G es el módulo de corte.

Las observaciones metalográficas efectuadas cuando el estaco II  

■stá bien desarrollado, o al final de él (puntos 2 y 3 en la Fig* 

.indican la presencia de líneas de por lo menos dos sistemas 

de deslizamiento activados (Fig. 27b).

¿ara deformaciones más grandes, la pendiente disminuye, ¿.ando
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lagar a ana tercera etapa en la corva de tracción. Esta etapa 

corresponde a procesos de recuperación dinámica y la observación 

:.ietalo¿ráf ica muestra el marcado característico del deslizamien­

to cruzado.

iín la tabla II  se indican los valores de los diferentes pa- 

ránaftlLpos para cristales con distintas orientaciones Iniciales, 

deformados a temperatura ambiente.

¡Sn general la dependencia de estos parámetros es similar a 

la ya observada por otros Investigadores (*f9 ) ( 50) en soluciones 

sólidas de estructura cristalográfica similaí.

Dentro de una dispersión del Ibfs los valores de no de­

penden de la orientación así como tampoco parecieran hacerlo

II  ̂ ^ 1 1  * ^-11 es PeQueft0> cuanto más cerca se halla 

la orientación inicial de la línea de simetría, aunque este efec­

to es nenos notable que en metales puros.

Los escasos valores de * S n i  7 G i l í  no parecieran in­

dicar una dependencia fuerte con la orientación. En cuanto a la 

dependencia de 0 n  con la orientación, los datos recogidos 

indican cae la pendiente es mayor para orientaciones iniciales 

próximas al centro del triángulo estereográfico o sea las posi­

ciones de "fácil deslizamiento" (como por ej. la del cris.tal L17).

También se indica en la tabla II los valores de los paráme­

tros correspondientes a ensayos realizados a temperaturas de 

77-;'K y *f73QK. Tanto como ^ i j  de-crecen con temperaturas

or 3 cié r.t es .

la Fig . 25 se muestra también la reorientación del eje



tensil del espécimen con la deformación. Los pantos numerados 

corresponden a las flechas con igual numero en la curva de trac­

ción correspondiente. Se observa que el wje sobrepasa en su mo­

vimiento hacia la dirección H  en algunos grados la línea 

de simetría (001) - (Til). Este hecho lia sido ya observado en 

otras aleaciones de estructura cúbica centrada en caaas (**9)

(5 0H 51 ) .

En la tabla III  se comparan los valores de la elongación 

porcentual £  medidos, con aquellos calculados segiín la fórmula:

sen X o

- 51 -

sen X f

donde >t0 y son respectivamente los ángulos medidos

inicial y final, que hace el eje tensil con la dirección de 

deslizamiento 101 .

También se indica en esta tabla el resultado del cálculo 

inverso, es decir partiendo del valor da la elongación medido 

se iialla el valor del ángulo final del eje tensil con la di-

i - o c e i á n f r o i j  , X calc. correspondiente. Esta calculo se rea­

liza suponiendo siempre deslizamiento en un solo sistema crista­

lográfico.

La dispersión de los valores se acentúa aun por dos factores: 

1 ) La deformación inhomogénea inicial del espécimen desordenado 

torna muy difícil el encontrar un valor promedio a la reo­

rientación del eje tensil.

...) El fuerte asterismo producido como consecuencia de la defor­

mación ha ce que algunos puntos do la placa Laüe obtenida so



extiendan en 22 y hasta 3fi. Un promedio pesado de su into: - 

sidad es prácticamente imposible del:icio a la forma de les 

puntos.

1:) Especímenes ordenados: La Pig. 2? nuestra también ol com­

portamiento bajo tracción de un espécimen recocido durante 72 iir 

a !¡- C£C. Este tratamiento, según los resultados de Davies y 3t e- 

loff (2^ ) ,  produce dominios de antifaso de alrededor de 30

Luego de una pendiente inicial ligeramente menor Qo» e 

partir ele un valor £ q, la curva presenta una pendiente lineal 

hasta deformaciones altas (ver tabla IV). Hacia el final 

de la curva, cerca ya de la fractura, la curva presenta en alta­

nos cristales (ver por ej. cristales L12, Ll^A y L17 en Fie» 2? 

y L16 en Fig. ) 9 una pendiente más alta aún.

Una observación importante que se debe hacer aquí, es que, 

contrariamente a lo observado por otros investigadores (26) (13') 

(27 ) (20) (29) (3 1 ), endurecimiento por deformación del meter ir 1 

ordenado es menor que el de la etapa II, 0 n ,  del material de­

sordenado de idéntica orientación.

Este hecho, según puede comprobarse de los valores indica­

dos en la tabla IV y Fig. 28, no depende de la orientación ini­

cial del espécimen. Aunque hay pequeñas variaciones en la per­

diente, esta es siempre menor que Q ’jj»

La observación metalográf ica muestra líneas de deslizamien­

to muy finas y homogéneamente distribuidas, marcado que es carac­

terístico de la fase ordenada. En todos los casos indicados en 

1a Fig. 28 solo se observaron lineas de deslizamiento corre r;-

& ord
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pondientes a un solo sistema de deslizamiento activado, aún pa­

ra deformaciones altas, de los que la Pig. 29 es un ejemplo.

En esta figura se maestra el aspecto de las líneas de desliza­

miento del cristal L17 ordenado, que ha sido deformado 35$*

En algunos casos, sin embargo, para deformaciones altas o 

en orientaciones propicias para el deslizamiento múltiple, se 

han observado dos o más sistemas de deslizamiento activados.

En la Fig. 29b se observan líneas correspondientes a un segan­

do sistema de deslizamiento, que aparecen muy separadas entre 

sí. Las Figs. 30a y 30b muestran las líneas de deslizamiento 

observadas en el cristal L27, deformado a temperatura ambiente 

on cuya orientación seis sistemas de deslizamiento son igual­

mente probables. Un estas microfotografías se observan líneas 

correspondientes a la activación de tres sistemas distintos de 

deslizamiento.

La re orientaclon del eje tensil presenta también caracterís­

ticas peculiares según se indica en la Fig. 25, cristal L17.

Se puedo ver que el movimiento del eje tensil sobrepasa la lí­

nea de simetría (t’01) - (1 1 1 ), mucho más que en el caso desor­

denado, sin que se xiotnn desviaciones a preciables del trazo ha-

Un ejemplo notable de este efecto, que hemos denominado do 

"sobrepaso total de- ja. línea de simetríau, lo constituye el cris­

tal LI'm-I), deformado a. la temperatura de nitrógeno líquido (Fig. 31)*

ia proyección estereográfica muestra que el último punto obtoni- 

do, indicado en la Fig. 31, ya con estrangulamiento visible
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,

cu cl espécimen, corresponde a una re or lent ación del eje tonsil 

qur lo lleva dentro de los 7Q de la dirección jjLG^ • Si bien 

osee valor no puede ser tomado como indicación absoluta, 3ra ai1/

- 5^ -

corresponde a elongaciones del 300$, imposibles de conseguir con 

:i;.v stras condiciones experimentales, es probable que el Laüe 

correspondiente haya sido obtenido en una acogotadura, lo que 

oaplicaría el alto valor de la deformación. Es interesante obser­

var que; ya los puntos 3 y del diagram cuyos errores no son 

tan grandes, corresponden a esfuerzos aplicados en el plano con- 

u¿..tdo del orden de 1,8  - 2 veces el aplicado en el plano prina- 

r io.

Estos resultados concuerdan con las observaciones de Eear 

(2 7 ) en microscopía electrónica, ya que este investigador ha mos­

trado para el caso de Cu^Au ordenado, que hay poca actividad en

• 1 sistema conjugado.

Dado que Vidoz y colaboradores (31) han observado en H^Fe 

_ ol.lcristalino que el endurecimiento por deformación de la alea­

ción ordenada es mayor que el de la desordenada, se investigó la 

iepeUcencia de 0 Ord en ^uncíón del tamaño de grano. Los ensayos, 

¿raí í 00 dos en la Fie» 32 -para granos de 1 mm de diámetro en pro­

medio 7 en la Fig. 33 para una estructura "bambú", es decir, pa­

ra probetas con granos que ocupan toda la sección de deformación- 

de :m de diámetro, indican que la diferencia 0 or(j - ^desord

ere* e (ver tabla V) a medida que el taaaño de grano aumenta, has­

ta anularse para el espécimen, de estructura bambú.

En incluyen también en tabla V los resultados obtenidos con



monocristales que presentan doble deslizamiento (L2*f, Fig. 3*0 

y deslizamiento multiple (L27, Fig. 3 8 ).

Anotamos aquí que la presencia de niás de un sistema en el 

cristal 12h se debe probablemente a defectos en la superficie 

del monocristal, suficientes para crear concentraciones loca­

les de tensiones.

De la tabla V puede verse que la diferencia 0or¿ - 

^desord  crece con el número de sistemas de deslizamiento 

activados. Veremos más adelante que este efecto es también no­

table en Cu^Au.

c ) Dependencia con la temperatura.

La Fig. 35 resume, junto con la tabla IV la dependencia da 

las curvas de tracción de KJ^Fe con la temperatura de ensayo de 

las que se da un ejemplo en la Fig. 36. 3n la Fig. 37 se mues­

tran las curvas para una orientación diferente.

3n estas curvas puede observarse que el U.C.R. es menor 

cnanto mayor la temperatura, mientras que 0 Ord es menor cuan­

do menor la temperatura. Este comportamiento es similar al ob­

servado en Cu^Au por Davies y Stoloff, pero no se ha encontrado 

en la presente investigación un máximo de O 0rd en función de 

la temperatura del ensayo, al menos ¡/.-asta la máxima temperatura 

usada (200CC).

También se incluye en la Fig. 35 el 3¡).C.R. del cristal de-

a ordenado.

Para un análisis completo de la dependencia de con

la temperatura, se deben completar las investigaciones realizadas

- 55 -



en el presente trata jo, que se halla liilitado por la temperatu­

ra máxima de ensayo obtenible ( 200(-C). Tanto el E.C.R . del 

cristal desordenado, y en mayor porcentaje el del ordenado, 

varían aun fuertemente con ía temperatura a la máxima tempero - 

tura de ensayo usada.

El caso presentado en la Fig. 37 (criatal L13) es también 

interesante porque muestra que es suficiente que se active ini­

cia lmonte un solo plano de deslizamiouto, aún en las proximida­

des de la línea de simetría, para que se inhiba el deslizamien­

to en los planos cenjugados.

Por otro lado, para el caso en que el cristal presenta ini­

cia Imente más de un sistema de deslizamiento activado, ©  ord 

110 depende de la temperatura dentro del error experimental.

Tal es el caso del cristal L27, Fig. 38 , cuyo eje tensil está 

orientado en una posición en la que no is sistemas de desliza­

miento son igualmente probables. Salvo el desplazamiento en el 

esfuerzo inicial, las pendientes son similares en las tr®s tem­

peraturas ensayadas. Si bien es improbable que los seis siste­

mas se hoyan activado en igual medida, ya que el cristal 110 man­

tiene su forma cilindrica, es visible en la superficie la pre­

sencia de dos y tres sistemas de líneas (ver Fig. 30)* Este re­

sultado puede ser comparado al obtenido por Vidoz (55)» Estos 

investigadores encontraron que es prácticamente independiente 

de la temperatura do ensayo (por debajo de aquella donde puedan 

producirse procesos de recuperación) en el caso de Ni-̂ Fe poli- 

cristalino.

- 56 -
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d) Dependencia con el tamaño de dominio de antlfsse.

La lentitud con que toma lugar el proceso de crecimiento de

dominios en K^Fe hace difícil el estudio de la dependencia de

la curva de tracción con este parámetro.

No se observan variaciones notables en la curva de tracción

de cristal^ue han sido tratados por tiempos de recicido en los
Son

que el E .C .R . en función de tiempo de recocido varía'fuertemente. 

En el caso del cristal L7 (Fig. *f0) no hay cambios importantes 

de la pendiente de endurecimiento (salvo para deformaciones gran­

des) en dos cristales, recocidos uno 36 hrs. a **80£C (tratamien­

to que corresponde al máximo E .C .R .)  y 108 hrs. el otro. Para 

este último recocido, las variaciones del parámetro de ref (?ig.
O

1C) indican que se ha conseguid© el máximo grado de orden obteni­

ble por recocidos isotérmicos.

El efecto progresivo de la presencia de orden puede verse 

aún mejor en la Fig. *-¡-0 donde uno de los cristales ha sido defor­

mado luego de recocerlo 18 hrs. a ^Soec. Si bien el aumento clel

E.C .R . es ya notable, lo que indica la probable formación de nú­

cleos ordenados, o la presencia de orden de corto alcance, la 

pendiente de esta curva es ya menor que el correspondiente e 11 

del cristal desordenado.

La pendiente del cristal de idéntica orientación inicial, 

poro recocido durante 120 hrs. es apreciablemente menor. Solo 

por encima del 10C^ de deformación resuelta la pendiente crece 

hasta hacerse similar a la del caso desordenado.

Con el objeto do comprobar la influencia de tamaños de do-
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minio de antifase Lia y or es que los hasta aquí ensayados (*V  3 C .?), 

se recoció el cristal L durante 500 hrs.» Este tratamiento según 

Davies y Stoloff (2*+), Fig. 10, produce dominios de (V  60 • Los 

resultados de los ensayos de tracción se indican en la Fig.

Elios muestran que ^ o r d  depende fuertemente del tamaño cíe do­

minio de antifase inicial, resultado comparable a los ya obteni­

dos en Cu-̂ Au policristalino (21), (28),

e ’ Efectos de la predeformación y envejecimiento.

Las Figs. b2 y H-3 muestran la influencia de la deformación 

previa y el posterior ordenamiento sobre la curva de deformación.

£Jl esfuerzo de fluencia inicial de los cristales predefor- 

mados y ordenados es similar al de aquel inicialmente ordenado.

La pendiente posterior de la curva de endurecimiento dependo 

fuertemente de la predeformación. Si el valor de ésta corresponde 

a la zona 1 del cristal desordenado, la pendiente es similar o 

ligeramente mayor que aquella del cristal inicialmente ordenado, 

pero siempre menor que la pendiente del desordenado.

Pero si la predeformación ha llegado a valores que corres­

ponden a la zona II  del cristal desordenado, la pendiente re­

sulta igual o mayor que la correspondiente O j j  del cristal de­

sordenado. Este efecto es particularmente notable en el caso del 

ensayo 130 de la Fig. *1-3 , donde una prodeformación (resuelta) 

mayor 11 un 10# produce un cambio de 2 , '-i- veces en la pendiente.

La observación metalografica de los especímenes predef or - 

nados, ordenados y luego deformados nuevamente muestra, a dife­

rencia dal caso inicialmente ordenado, bandas de deslizamiento



anchas y cortas, con aspecto rugoso y con una cantidad a precia­

ble de deslizamiento cruzado (Figs, ^ a  y b ).

IV.2 Resultados en CfcnAu»

Con el objeto de comprobar las variaciones debidas a distin­

to grado de orden y distinto tamaño de dominio, se deformaron ao- 

nocristales de CU3AU, cuyas cinéticas, según ya se ha indicado, 

son mucho mas rápidas.

En la Fig. se muestran los resultados obtenidos para el 

cristal desordenado Ó+ (1) y dos cristales de orientación simi­

lar, con recocidos d.o 15 min a 3502C (sogán Davies y Stoloff (2h) 

ta;;iaíio de dominio 35 £ , grado de orden 0,5) y 16 hrs. a 

35C2C (tamaño de . dominio A / 170 £ y S * ¿ 0 ,8 ;  el máximo obteni­

ble per recocidos isotérmicos).

En el caso desordenado, luego de un punto de cesión inicial, 

la deformación toma lugar por la propagación de una banda do 

Lüders de frente muy bien definido, que se propaga de un extre­

mo do la jbongitud do deformación al otro, siendo la pendiente de 

endurecimiento por deformación en esta etapa prácticamente cero, 

lina vez que la banda ha recorrido la totalidad del espécimen, la 

pendiente de la curva de tracción se eleva hasta el valor de 

20,5 IZg/mm2 .

Metalográficamente pueden observarse en esta región líneas 

correspondientes a dos sistemas de deslizamiento similares a las 

observadas en UÍ3Fe.

La curva correspondiente al matelial recocido 15 min. pre­

senta una pendiente inicial de aproximadamente 26 Kg/mm- que
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por encima del 20# de deformación disminuye a 5 Kg/mm2 para vol­

ver a aumentar hasta valores similares a los obtenidos en estado

II de la aleación do sor denada, a def or ilaciones del orden del 52#.

En este caso la deformación se propaga homogéneamente desde 

el comienzo del ensayo a lo largo de todo el espécimen.

Por último la aleación ordenada por 16 hrs., cristal C1:- (3). 

presenta prácticamente una misma pendiente lineal a lo largo de 

todo el rango de do for nación, de 3*+ ng/mm-.

Los cristales C2 (1) y C2 (*+), recocidos por 15 min. y 16 

hrs. respectivamente, pero cuya orientación es más próxima a 2a 

línea de simetría, se comportan en form similar según puede ver­

se en la Fig. ^ 6, aunque la pendiente de endurecimiento por de­

formación es ahora más alta.

La observación con rayos X de la reorientación del eje ten- 

sil indica que en estos casos no hay prácticamente un "overshoot! 

de la línea de- simetría como en el caso ds Ki3Fe. En la 7ig. k? 

se indican fiados? JfCfcStiJ-tados. Bn el caso del cristal Ck (1) se in 

dica como punto 1 el tomado en la región en la que ha ya pasado 

la banda de Lüders. 31 punto la. corresponde a la zona por la 

que no ha pasado aún.

En este caso la falta de sobrepaso de la línea de simetría 

se debe probablemente a que la reorientación del eje tensil lle­

ga a la línea de sirio r,ría cuando el .espécimen ha sido ya fq&£- 

temente deformado.

En la Fig. *+8 so grafican los resultados obtenidos, para un 

monocristal cuya orientación es muy prójima a la línea de sino- 

tría (001) - (1 1 1 ) donde las condiciones permiten la deformación



en dos sistemas de deslizamiento simultáneamente* La relación 

entre las pendientes de las curvas para los diferentes trata­

mientos es similar al ya observado, pero las pendientes son 

aún más altas.

Que la activación simultánea inicial de más de un siste­

ma de deslizamiento se traduce* en pendientes más altas, puede 

verificarse por último en las Figs* }-:-3 y *+9 para los cristales 

C3 y Cl, cuyo eje tensil es próximo al vértice (111) del trián­

gulo fundamental, situación en la que seis sistemas cristalográ­

ficos tienen igual probabilidad de ser activados.

Como puede observarse en estas curvas, así como también en 

la tabla las pendientes son tanto más altas cuanto mayor es 

el número de sistemas activados inicialmente*

Bn la tabla V puede también verse que la diferencia 

( 0 ord ” 0 desord^/G es tan^° r;iayor cuanto mayor el número 

de sistemas activados.

Observamos también que en todos los casos se nantiene la re­

lación entre las pendientes de endurecimiento para distintos 

tiempos Ce recodido. Ss decir, a mayores tiempos de recocido 

corre sponden pendióntes más alta s .

Por último, la Fig. 50 muestra el aspecto de las líneas de 

deslizamiento correspondientes a tres sistemas activados presen­

tes en el cristal Cl desordenado.

Bn la Fig. 51 se puede observar el aspecto de las líneas, 

correspondientes a dos sistemas activados, en el caso del nis- 

mo cristal ordenado.
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Discusión de los resaltados obtenidos

V ,1 Dependencia del esfuerzo crítico de fluencia del tamaño de 

dominio.

La teoría de Cottrel, según hemos visto en el Gap* II, pag.

V+, predice un máximo de esfuerzo crítico de fluencia para ta~
o

maños de dominio de aproximadamente bO A.

Los resultados obtenidos en Ni^Fe en la presente investiga- 

ción, si tenemos en cuenta los datos de Davies y Stoloff (2^), 

indican un corrimiento de este máximo hacia tamaños de dominio 

más pequeños, del orden de 15-20 1. De acuerdo con estos auto­

res, en 32 horas de recocido a ^802C, el parámetro de red (Fig. 

1 0 ) aiín varía, lo que hace suponer que el grado de orden en la 

aleación es bajo.

Teniendo en cuenta mediciones similares hechas en Cu^Au 

(2*+), que indican que el grado de orden es también bajo para el 

tamaño de dominio en el que se encuentra el máximo en el E .C .R ., 

parecería que en estas condiciones el mecanismo presentado por 

Cottrell no es aplicable. Para hacer un análisis exhaustivo so­

bre la validez de este modelo son adn necesarias mediciones si­

multáneas del grado de orden y tamaño de dominio en mono y poli- 

cristales de NÍ3Fe•

Tampoco el modelo de Davies y Stoloff (2*+) puede dar cuenta 

de los resultados obtenidos. En efecto, estos autores suponen que 

los defectos responsables del esfuerzo de fluencia^en el caso de 

la aleación con bajo tamaño de dominio y bajo grado de orden, son



dislocaciones unitarias, que se mueven creando paredes de antifa­

se en su camino. A tamaños de dominio mayores (y mayor grado de 

orden) el proceso de intersección de dominios se torna importan­

te, ya que las dislocaciones están en ese caso apareadas.

Consideramos que este cambio de proceso (de movimiento de 

dislocacianes unitarias a superdislocaciones) debiera afectar 

también la forma de toda la curva de tracción. Sin embargo, las 

curvas de tracción obtenidas con cristales recocidos a *+8©2c P°r 

tiempos similares a aquellos que producen el máximo en el E.C.R. 

(Cristal L7, fig» 39) P áun menores (Cristal L5, fig. ^0) no di­

fieren fundamentalmente de las obtenidas para cristales de la 

misma orientación, pero tratados con tiempos de recocido superio­

res. Estos cristales tienen ya el máximo grado de orden obtenible 

por recocidos isotérmicos, y podemos suponer que en ellos son las 

superdislocaciones las responsables de la deformación plástica.

Ahí el cristal L5 (fig. ^0) recocido 18 horas^presenta ya las ca­

racterísticas principales de la curva de tracción de cristales re­

cocidos por encima de las 70 horas, siendo la pendiente 0 0rd ne~ 

ñor que la B jj  del cristal desordenado.

lío tenemos actualmente un modelo alternativo para explicar 

estas mediciones. Fresentamos, como posibilidades, dos mecanismos:

a) Suponer a los dominios ordenados separados por paredes de an- 

tifase extendidas, debidas al bajo grado de orden. El corte 

de los dominios por las superdislocaciones se calcula entonces 

en una forma similar al usado en el caso de endurecimiento por 

precipitación, teniendo en cuenta la mayor tensión de línea 

de la superdislocación.
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b) Suponer que el esfuerzo crítico está también determinado 

por la producción de tubos de antifase. El esfuerzo debe 

variar, de acuerdo con (3 9 ), con la densidad lineal de los 

tubos. Esta, a su vez, es función de la densidad del bosque, 

que debe variar con el tratamiento térmico. Se asocia para 

ello a las dislocaciones con las paredes de antifase, cuyo 

número disminuye a medida que crecen los dominios ordenados.

V.2 Características del endurecimiento por traba.iado

Según las observaciones realizadas por otros investigadores 

y los resultados obtenidos en la presente investigación, para ela­

borar un modelo de la deformación plástica de aleaciones ordenadas 

con estructura LI2 ,. es preciso tener en cuenta las siguientes ca­

racterísticas de la deformación:

1.- La pendiente 0ord es tan'to Ĵ ayo*1 cuanto mayor es el tama­

ño de dominio ordenado inicial.

2 .- ©ora es f uer'kemen'ke dependiente del número de sistemas de 

deslizamiento activados inicialmente. La presencia de desli­

zamiento secundario modifica más el endurecimiento por tra­

bajado del material ordenado^que el del desordenado.

3 .- Tanto las observaciones de microscopía electrónica (2 7 ), co­

mo el estudio de la reorientación del eje tensil durante la 

deformación, indican la inhibición del deslizamiento en sis- 

t e mas see undar i os.

G 0rd es ^an^° menor, cuanto menor es la temperatura de en­

sayo. Esta dependencia, débil en el caso de los monocristales 

de Ni^Fe estudiados en este trabajo, desaparece prácticamen­

te cuando se tiene deslizamiento múltiple.
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5.- Los monocristales de Ni^Fe presentan efectos debidos a la 

predeformación y ordenamiento. La pendiente de endurecimien­

to por deformación es mayor que 0 n  del cristal desordena- 

do^solo si el material ha sido predeformado a valores de la 

deformación dentro del estado II en fase desordenada*

6 .- El marcado superficial en el material ordenado muestra lí­

neas de deslizamiento muy finas y homogéneamente distribui­

das .

No podemos ofrecer, por carecer de información suficiente 

(no se tiene adn, por ejemplo, datos sobre la longitud y desarro­

llo de las lineas de deslizamiento), un modelo cuantitativo de la 

deformación de aleaciones ordenadas. Creemos, sin embargo, que se 

pueden obtener conclusiones generales respecto al tipo de modelo 

que debe usarse.

Por lo pronto, ninguno de los modelos existentes hasta la fe 

cha, puede dar cuenta de todas las características enunciadas.

Desde el punto de vista fenomenológico, el modelo de inter­

sección de dominios ordenados de Flinn (8 ), precisa de extenso 

deslizamiento secundario, que no se observa.

En cuanto al modelo de deslizamiento cruzado (29), (35) &o 

da en forma explícita una dependencia con el tamaño de dominio 

ordenado del endurecimiento. Tampoco explica la influencia de la 

activación de más de un sistema de deslizamiento, o el endureci­

miento efectivo de sistemas de deslizamiento distintos del pri­

mario.

Tampoco el modelo de tubos de antifase de Vidoz y Brown (37) 

da cuenta de la dependencia con el tamaño de dominio o la tempera
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tura. Recientemente Vid02. (39) ha modificado este modelo, dando 

cuenta de la dependencia con estos parámetros. Presentamos a con­

tinuación un resumen de los resultados de este investigador.

El esfuerzo debido al arrastre de tubos de pared de antifase 

puede calcularse cono:

donde es densidad lineal de tubos de antifase en la super-

dislocación de hélice o de borde, ya que en el primer caso las 

muescas pueden moverse a lo largo de la superdislocación, aniqui­

lando el tubo de antifase cuando la superdislocación se ha movi­

do una cierta distancia.

La deformación plástica en escala macroscópica del cristal 

comienza al llegar el esfuerzo aplicado al valor del esfuerzo crí­

tico resuelto en aquellos sistemas cristalográficos más convenien­

temente orientados respecto al eje de tracción. En los sistemas 

conjugados, en los que el-esfuerzo resuelto aplicado es inicial- 

nente menor, la reorientación del eje tensil con la deformación 

hace este esfuerzo tanto más grande^cuanto mayor es la deformación 

en el sistema primario* 1a activación de las fuentes en el sistema 

conjugado tiene lugar al alcanzar el esfuerzo resuelto un valor 

igual o mayor que el del sistema primario.

El nivel de esfuerzo necesario para activar el sistema conju­

gado dependerá del tamaño inicial de dominio ordenado, ya que las 

dislocaciones móviles en el sistema primario habrán producido, por

X  G b
(v.2 .2 )

sera' diferente según se trate de una



intersección, un incremento del area de las paredes de antifase» 

La variación del esfuerzo correspondiente a este proceso de 

intersección con la deformación, está dado, según Pampillo (*+2) 

por

donde to es el tamaño inicial de domihio, cH ana constante ( ^ 6  

para dominios cúbicos) y es la deformación de corte en el

plano primario.

El proceso de activación del sistema conjugado toma lagar en 

tonces a una cierta deformación Q110 es función de la inter­

sección de Ij  ¿ ( £ p )  con *5 c = Z c  ( £ p )  (varia­

ción del esfuerzo en el sistema conjugado con la deformación), 

que depende lógicamente del tamaño inicial del dominio ordenado, 

siendo menor cuanto mayor es el tamaño de dominio.

Mientras el deslizamiento tiene lugar en el sistema primario 

solamente, el esfuerzo de corte está dado por

*5p - S o  4

donde *0  q es esfuerzo de corte inicial que incluye las in.13or 

acciones con los dominios en el sistema primario, y corres-

pende a la contribución de la interacción elástica entre disloca­

ciones. Como la densidad de dislocaciones del bosque se mantiene 

constante durante esta primera etapa, la contribución t al 

esfuerzo de fluencia es también constante.

Por encima del valor £p> situación en la que se activa el 

sistema conjugado, el esfuerzo está dado por la contribución de 

la interacción elástica más el termino que corresponde al arras­



tre de los tubos de ant.ifase

Xf p = Xj 0 +  % e +

Debido al deslizamiento de las dislocaciones en el sistema 

primario, las fuentes de dislocaciones en el sistema conjugado 

tendrán muescas producidas por la intersección con las disloca­

ciones móviles del sistema primario» Al activarse, estas fuentes 

deben proaucix- entonces tubos de antifase. Esto dificultará fuer­

temente el deslizamiento en e .1 sistema conjugado.

El bosque de dislocaciones móviles del sistema primario pre­

senta una densidad mayor, ya que solo este sistema ha contribuido
-

a la deformación £ p • La densidad de muescas en las dislocacio­

nes del sistema conjugado será entonces mayor, y también lo será 

por ello el número de tubos de antifase producidos al moverse es­

tas dislocaciones. Este hecho implica que bajo el esfuerzo apli­

cado, las dislocaciones del sistema conjugado se moverán distan­

cias menores que aquellas del sistema primario, siendo menor por 

lo tanto, la contribución del sistema conjugado a la deformación.

Los resultados de sobrepaso de la línea de simetría (001) - 

(1 1 1 ) por el eje tensil del cristal dorante la deformación, obte­

nidos en la presente investigación, pueden entonces explicarse 

por la inhibición que encuentran al desarrollo de su movimiento 

las dislocaciones del sistema conjugado.

La importancia que tiene en el proceso de deformación plás­

tica de la aleación ordenada la presencia de más de un sistema 

de deslizamiento activado^puede dar cuenta también de las dife­

rencias encontradas entre el comportamiento de Ni^Fe monocrista-



lino ordenado y desordenado, y los policristales ael mismo material.

En el caso monocristalino, una vez sobrepasado el esfuerzo 

crítico resuelto, la deformación continúa en el plano primario 

hasta alcanzar el valor 0 p . La deformación provee así de un 

medio para inhibir el sistema conjugado. Este se activará final­

mente, pero su distancia de deslizamiento será mucho menor que la 

del sistema primario por las razones ya enunciadas.

En el caso policristalino, en cambio, la regla de Yon Mises 

(57) impone restricciones a la deformación plástica. Según esta 

regla, debe haber por lo menos cinco sistemas de deslizamiento 

independientes para obtener deformación plástica apreciable de un 

policristal, sin que se produzca fractura. Debido a las constric­

ciones impuestas por los granos adyacentes de diferente orienta­

ción, luego de una pequeña deformación en el sistema más favore­

cido, los esfuerzos en los distintos sistemas de deslizamiento 

tienden a uniformarse, actuando entonces varios sistemas de desli­

zamiento en forma simultánea. La contribución debida al desliza­

miento secundario es en este caso mucho mayor que para los mono- 

cristales .

Una situación intermedia de este comportamiento lo constituye 

el policristal con estructura "bambú" (fig. 33)» Aquí una parte 

apreciable de la superficie de cada grano está constituida por la 

superficie libre del cristal, donde las constricciones sor> menores.

La uniformización de esfuerzos requiere entonces más deforma­

ción primaria rué en el caso policr istalino^ per o menor que en rno- 

nocristales. La diferencia de pendientes de endurecimiento por 

trabajado con el caso desordenado es ya aquí prácticamente nula, 

(tabla V).



La situación es similar en aquellos monocristales de Ui^Fc ó 

Cu-̂ Au en los que la orientación inicial del cristal facilita el 

deslizamiento doble o múltiple (ver cristal de Ni^Fe L27, fig. 38 

y figs. ^8 y *+9 en el caso de Cu^Au, así como -cambien la tabla VI).

Si en la expresión V .2 .2 . tomamos como (39):

k f e  1,

donde p c es la densidad de dislocaciones en el sistema conjuga­

do, Lp la distancia de deslizamiento en el sistema primario y k 

una constante que da cuente del hecho que no todo proceso de in­

tersección produce muescas (k = 1 en este caso), la expresión

V .2 .1  puede escribirse como

_  G bJL 

Op  = O e +  2 ^  Lp pe

1

d fe  2 7T 1 P

d 6  ' G b X  L d€

Tomando las pendientes d ^ p /  d £  de los distintos cris­

tales de Cu^Au, se indican en la Tabla VII los valores calculados 

del incremento en la densidad de dislocaciones del sistema conju­

gado, con la deformación ( d  pe/ d 6 )• Dentro de lo aproxima­

do del cálculo, los valores obtenidos son razonables*

Los efectos encontrados de predeformación y ordenamiento 

(figs. h2 y ^3 ) están también relacionados con la activación y 

movilidad del sistema conjugado. Si el cristal desordenado ha si­

do predeformado a valores de la deformación dentro del estado I, 

la densidad de dislocaciones en el sistema primario aumenta.
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Al ordenar el material en estas condiciones, las paredes de anti­

fase crecerán en gran parte en planos (100), favorecidos energéti­

camente, anclando las dislocaciones. Al deformar nuevamente el ma­

terial, deben producirse superdislocaciones nuevas, con la región 

de antifase en planos que permitan el deslizamiento. El esfuerzo 

crítico corresponderá al de la aleación ordenada^más una contribu­

ción de la interacción elástica con las restantes superdislocacio­

nes, cuya densidad es ahora mayor que la del caso inicialmente or­

denado. La deformación prosigue luego como en este material.

La situación es distinta si el material desordenado ha sido 

deformado luego de la transición al estado II . En este caso se ob­

serva un rápido aumento de la densidad de dislocaciones en el sis­

tema secundario. Al ordenar y deformar nuevamente el espécimen, 

las superdislocaciones móviles del sistema primario encuentran una 

mayor densidad de superdislocaciones en el sistema conjugado, lo 

que, a través de su intersección, implica una mayor densidad de 

muescas (y por lo tanto de tubos de antifase) en las superdislo­

caciones del sistema primario. Esto provoca un aumento en el es­

fuerzo de fluencia.

La dependencia con el tamaño de dominio inicial proviene, se­

gún ya hemos indicado, del efecto de inhibición de las fuentes de 

superdislocaciones del sistema conjugado, y también a través del 

valor del esfuerzo crítico ^ o »  Para tamaños de dominio grandes,

será pequeño y el esfuerzo correspondiente en el sistema con­

jugado llegará a este valor para una deformación menor que 

en el caso de dominios pequeños, en que *5q es mayor. Esto signi­

fica que cuanto menor es ^ o ( may°r tamaño de dominio) menor es la 

deformación a la cual se activa el sistema secundario.
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Las diferencias en el tamaño inicial de dominio ordenado pue­

den explicar las distintas pendientes de endurecimiento por defor­

mación encontradas en CU3AU (tamaño de dominio de 0,ljyUen (2 7 ) ) 

y Iíi^Fe (<v>30 £ en la mayoría de los casos presentados en esta in­

vestigación). Esta situación se ve confirmada por los resultados 

siguientes:

a) En Cu^Au, cristales en los que se ha crecido tamaños de do­

minio pequeños ( ^ 3 0  i£), no presentan un endurecimiento por 

deformación mayor que el cristal desordenado^ para ninguna

de las orientaciones estudiadas (Figs. *+5, ^8 y ^-9). Si bien 

hay en este caso superpuestos efectos debidos probablemente 

al bajo grado de orden, para los que tenemos actualmente 

explicación, este modifica solamente la pendiente inicial 

de la curva, segdn puede observarse en el cristal C3 (3 )

(Fig. 1+8) y comparando con los casos anteriores.

b) Tamaños de dominio mayores en NÍ3Fe (Cristal L22, fig. *+1) 

producen una mayor pendiente. En este caso el diámetro de 

dominio es de 60 jl.

En cuanto al efecto de la temperatura puede ser explicado, 

siguiendo a Vidoz (37), po*1 la dependencia de la temperatura de 

la producción de dislocaciones en el sistema conjugado. Si bien 

la activación térmica actuará en la misma forma en el sistema pri­

mario que en el conjugado, dada la pequeña magnitud de la distan­

cia de deslizamiento de este ultimo respecto al sistema primario, 

la activación térmica será porcentualmente mayor en el caso del 

sistema conjugado,

A medida que elevamos la temperatura, esta contribución por-



centual de la activación térmica en el sistema conjugado, produ­

cirá una mayor densidad conjugada con respecto al caso de tempe­

raturas inferiores. Esta mayor densidad conjugada da cuenta de los 

esfuerzos de fluencia crecientes con la temperatura observados.

Si, en cambio, el cristal está inicialmente en condiciones de 

deformar en dos o más sistemas cristalográficos*la contribución 

porcentual de la activación térmica es la misma en todos los sis­

temas de deslizamiento activados. Por ello no hay en el cristal 

L27 (Fig. 38) deformado con deslizamiento múltiple, diferencias 

Oord Pa*a distintas temperaturas de ensayo, como tampoco 

la hay en Ni3Fe policristalino, según Vidoz y colaboradores (31)•

En forma cualitativa el modelo propuesto por Vidoz (37) pue­

de dar cuenta de las características principales de la deforma­

ción plástica de las aleaciones ordenadas de estructura Ll2 «

Para un análisis cuantitativo es preciso contar con otros datos 

experimentaltes, cuya medición sugerimos a continuación:

a) Medición de longitud de líneas de deslizamiento en distintas 

etapas de la curva de tracción.

b) El estudio de movilidad de dislocaciones por medio de figu­

ras de corrosión.

c) La medición de volúmenes de activación del proceso de defor­

mación.

d) El estudio detallado del endurecimiento de los sistemas con­

jugados, mediante el uso de rayos X y las técnicas desarrolla­

das por Kocks y sus colaboradores (58).

e) La. medición del tamaño de dominio con técnicas de microscopía 

electrónica. De esta manera se podría observar posiblemente 2.a 

formación de tubos de S.D. en función de la deformación.
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Leyenda de las Flyuras

1 a) Estructura cubica de cuerpo centrado (latóny3  desor­

denado).

b) Estruef-n.ra B?. ordenada, caso latón Q  .

c) Estructura LI2 . Se indican también los vectores de 

antifase £ a0 £lOl} y 1/6  a0 ^ 21l j .

2 Proyección esteregráf ica de las líneas de contorno de la 

función h/\/ir = h/\/h2 + k2 + ' l 2 , proporcional a la 

energía de pared de antifase, en la estructura LI2 (según 

Flinn (8 ) ).

3 Esquema de una superdislocación de longitud unitaria.

^ Representación esquemática de una superdislocación en la 

red LI2 (según Marcinkowski (7 ) ).

5 Dos casos de activación de una fuente de Frank-Read for­

mada por una superdislocación (segán Chauthari (15) ).

6 Variación del esfuerzo crítico resuelto con el grado de 

orden en Cu^Au (según Ardley (20) ).

7 Curvas de tracción de Ni^Mn policristalino para distin­

tos tratamientos térmicos (Extraído de Marcinkowski y 

Miller (13) ).

8 Tubo de pared de antifase creado por las muescas (jogs) 

en una superdislocación (según Vidoz y Brown (37) )•

9 Diagrama de fases del sistema Ni-Fe para composiciones 

superiores al 5<$ At Ni. (M+)«

10 Variación del parámetro de red jr tamaño de dominio en 

Ni^Fe con tiempos crecientes de recocido a *+8020 (ex­

traído de Davies y Stoloff (2h) ). *
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Fig.

Fig.

Fig.

Fig.

Fig.

Fig.

Fig.

Fig.

Fig.

Fig.

Fig.

Fig.

Fig.

Fig.

11 Variación del grado de orden y tamaño de dominio en Cu^Au 

con recocidos isotérmicos a 3502C.

12 a) Vista del panel de control de la fuente de radiofre­

cuencia l,Lepel,,. 

t>) Unidad de refinación zonal usada en el crecimiento de 

los monocristales.

13 Esquema del molde blando de polvo de AI2O3 usado para cre­

cer monocristales de Ni^Fe.

1*+ Diversas etapas en la preparación de especímenes monocris- 

talinos de Ni^Fe.

15 La sierra de ácido, usada para cortar monocristales de 

NÍ3Fe.

16 Molde separable de grafito, usado para crecer monocrista­

les de Cu^Au.

17 Vista del equipo de templado*

18 Esquema del horno de templado, cierre pasante para termo- 

cupla y del barquillo de templado.

19 Vista del sistema de vacío y hornos para recocidos de or­

denamiento en NÍ3Fe.

20 Vista de la máquina de tracción y equipo registrador.

21 Esquema de la máquina de tracción.

22 Vista del soporte móvil usado para el análisis de(Rayos X 

de los monocristales durante la deformación.

23 Variación del esfuerzo crítico de fluencia con el tiempo 

de recocido a ^802C. Cristal L6 de I ^ F e .

2^ Variación del esfuerzo crítico de fluencia con el tiempo 

de recocido a ^SOQC. Cristal L22 de NÍ3Fe.



Fig.

Fig.

Fig.

Fig.

Fig.

Fig.

Fig.

25 Curvas de tracción del monocristal de Ni^Fe L17, desor­

denado y ordenado y reorientación del eje tensil durante 

la deformación.

26 Parámetros característicos de la curva de tracción de un 

monocristal de aleación con estructura cúbica centrada 

en Ifi.s caras.

27 a) Lincas do deslizamiento en monocristal de ííi^Fe desor­

denado. £*** 20# - Deformado, pulido y deformado 1# 

nueva rimóte. Réplica - 250 X. 

b) Líneas de deslizamiento en el cristal desordenado,

£  Réplica - 160 X.

28 Curvas de tracción de monocristales de Ni^Fe ordenados, 

con diferentes orientaciones iniciales del eje tensil.

29 a) Líneas de deslizamiento en monocristal de I^ F e  orde­

nado. £  /V 20#. Pulido y deformado 1# nuevamente. Con­

traste de fase 250 X. 

b) Líneas de deslizamiento correspondientes a dos siste­

mas de deslizamiento en un monocristal de Ni^Fe orde­

nado. £  nfb0#. Contraste de fase 250 X.

30 a) Líneas de deslizamiento de dos sistemas de desliza­

miento activados, cristal L22 £ a/ 20#, contraste de 

fase 250 X.

b) Deslizamiento múltiple en el monocristal de NÍ3Fe L27 

£ a *20#. Contraste de fase 250 X.

31 a) Curvas de tracción del monocristal de Ni^Fe Ll*+, de­

formado a 293QK y 2772K.

b) Reorientación del eje tensil del monocristal Ll*f.



Curvas de tíacción de Ni^Fe policristalino. Banano de 

grano <V 1 mm.

Curvas de tracción de Ni^Fe policristalino con estruc­

tura "bambú".

Curvas de tracción del monocristal de Ni^Fe 12*+ con 

deslizamiento doble.

Dependencia con la temperatura de ensayo, para monocris- 

tales de ITi^Fe de las orientaciones indicadas, de e  ord 

y del 3 .C .R . del material ordenado y desordenado.

Curvas da tracción de monocristales de Ni^Fe deformados 

a 77fiK, 293eK y *+73cK.

Curvas de tracción del monocristal de NÍ3Fe L13# El 

cristal ordenado ha sido deformado a 7 7 eK y 293QK» 

Curvas de tracción del monocristal de JO^Fe L27, con 

deslizamiento múltiple deformado a 802K, 293 2K y ir7 3QK. 

Curvas de tracción del monocristal de NÍ3Fe L7 para 

diferentes tiempos de recocido a ^80CC.

Curvas de tracción del monocristal de NÍ3Fe L5, para 

diferentes tiempos de recocido.

Dependencia de la curva de tracción con el tamaño de 

dominio ordenado. Monocristal de N^Fe L25.

Efecto de la predeformación y posterior ordenamiento* 

Monocristal de Ni^Fe L20*

Efecto de la predeformación y posterior ordenamiento, 

Monocristal de Ni^Fe L16.



Fig. bb a) Líneas de deslizamiento en el monocristal L20C, pre- 

deformado, pulido, ordenado y deformado nuevamente*

80 X.

b) Idem anterior - Réplica - if 00 X.

Fig. b$ Curvas de tracción para diferentes tratamientos térmi­

cos del monocristal de Cu^Au Cif.

Fig. if6 Idem que el anterior, monocristal de CU3AU C2.

Fig. if7 Reorientación del eje tensil de los monocristales C2' y 

Cif de CU3AU.

Fig. if8 Curvas de tracción para diferentes tratamientos térmi­

cos de monocristal de Cu^Au C2 y C3 - Deslizamiento doble* 

Fig. i+9 Idem que el anterior - Monocristales Cif con deslizamien­

to múltiple.

Fig. 50 a) Líneas de deslizamiento correspondientes al cristal 

Cif desordenado - £  «v 2b% 250 X.

b) Líneas de deslizamiento correspondientes al cristal 

Cif ordenado - £  «J 20% 250 X.
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ALEACION Vieras) Ceri's/cm1] &njs/rmv) r1 r* robs.
CU3 Au 11,1x1o*14 92 40 17 102 8 65 95

130
NuMn 
_ S»1 127X1Ó14 114

75 20 27
35
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176

12
17
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114 110-170

Nig Mn 
_Si£L55

24 20 63 503 31 331 196-590

'in  o ii/t V

> < ka/m m 1
TAMAÑO
GRANO Odesord. Oord. Oord.- Odesord.

0,1 170 260 90
1mm 100 141 41
2,5 mm 92 92 0

L27 dest. 
m ult. 107 254 147

L24 desl. 
doble 106 106 0
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293°

3,3 3,46 3,56 13,61 |! 0.4 55 6,235 0,959 i 073 19,1 4,4
1 7 45° 47° 3,15 V 3,95 !i0,5 0,395 111,51 13,67
L d 36° 55° 3.20 3,55 3,70 9,60 !l 0,397 0,27 0.835 ÍI 1 13,6 V
H O 36°30' 55°30* 3,50 3,5 3,70 I ¡ 0,3 S 8 0,216 ISO,58 13,3

_ L12 41° 56°30' 3,05 3,9 4,1 10,3 110,510 | C,425 0,915 ¡13,3 15A 9,0
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L20 42° 48° 3 /0 3,05 3,9 11,9 ü 0,540 0,435 1,0 1 17,4 6,5
L9 37° 56°30‘ 473° II 2,55 2,60 2S1 7,65 110,467 0,36 0,92 A>0 10,5
L13 35° 54° 80° 5,3 6,8 7,65 13,35 N 0,425 0,250 0,660 I 6,4 23.8 7,4
L14 37° 59° 5,1 5,35 5,50 11,9 ¡0,625 0,420 0,910 || 0,68 22,5 7,4
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001 011
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CRISTAL N° PUNTO
N° a € «tí110] €calc. ©calc.

14 A 1 0,469 0,203 SO^O1 0,158 29°15'
(ORDENADO) l 0,827 0.366 25°30* 0,365 25°30'
\ w  V 1 fer te ■

3 1,107 0,497 2?° 0,569 23° 7’
.14 B 1 Q431 0,186 31° 0,141 29°42t
(ORDENADO) l 0,744 0,32 8

OcoCM 0,252 26°17'
3 1,000 0,448 23° 0,504 23°57r
4 1/465 0,668 18° 0,902 20°38l
5 1,520 0,697 7° 3,823 20°16'

.14C 1 o,4$1 0,199 27° 0,295 2§!2lL
(OESORD )̂ 2 0,799 0353 26° 0341 25°45‘
'NACIO l 3 1,126 0,506 26° 0,341 22°5"8r

.17A • 1 0,402 0,218 37° 0,198 37°36r

.(ORDENADO) 2 0,668 0,378 33° 0,341 32°38'
3 0,883 0,513 28° 0,535 29°25'

4 1,062 0,629

OinCsJ 0,730 27°8r
5 1,318 0/797 23° 0,901 24°25'
6 1,478 0/905 21° 1073 23°

.17B 1 0/348 0.207 35° 0,295 38°

.(DESORDE) 
V NADO /

2 0,665 0,376 31° 0,442 32° 41
3 0,876 0,509 29° . (1532 29°30‘
4 1006 10,592 27° 0,636 27°4=T
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CRISTAL . 
N° TRATAMIENTO ESFUERZO DE 

CESION ( k ^ n í * •  A i  H OBSERVACIONES
C4 (1)

C4 (2)

C4(3)

ÍEMRLAOO DESDE 700°C 

RECOCIDO 15m. A 350*C

RECOCIflO 16 fiRS. A 350°C

10,6 12,2 

10,8

7>7

28,5

35.0

42.0 34,0

DESLIZAMIENTO
SIMPLE

C2 (2) 

C3(2) 

C 2 (3)

TEMPLADO DESDE 700°C 

RECOCIDO 15m. A 350°C 

RECOCIDO 16HRS. A 350°C

13,8

11,2

7,9

35,5

52,4

•76,6

- DESLIZAMIENTO 
DOBLE

C1 C4)

C1 (1)

C3 (3)

C1 (2)
4

C3 (1)

TEMPLADO DESDE 700°C 

RECOCIDO 15m. 350°C

RECOCIDO 1 HR. A 350°C 

RECOCIDO 16HRS.A 350°C 

RECOCIDO 16HRS.A 350°C

13,3

17.6

12.9

9.6

9.9

63,3 52,5 

63,2

98,7

139,6 16X7 
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DESLIZAMIENTO

MULTIPLE

C2 (1) 

C 2 C4)

RECOCIDO 15m. 350°C 

RECOCIDO 16HRS.A 350°C

10,0
6,9

88.6 13,1
51.7

DESLIZAMIENTO 
SIMPLE +  DOBLE

V i l
1 _©
x G

DESLIZAMIENTO
SIMPLE

DESLIZAMIENTO
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DESLIZAMIENTO
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1)x/ DESOÍ?. 5̂ 9 x 10"3 7A x 10‘ 3 13,3 X 10* 
11 X 103

1 )15m. 
x/ORO.

7,3 X 10*
0.6 7x1 CÍ 10,9 Xlff3 13,1 x 1Ó3

111 HR.
X/ORD. 20 x 10’ 3

>¡\ 1SHRS. 

x 'oRD.

8,77 x 10'3 
7,09 X 10"3 15,9 X 10"3

29 x 10‘3 
33,8 X10‘3 
33,1 x103

16HRS.
£&r.-@.ds£G

2,87 X 1(J3 
12 X 10’3

as X 10*3 15,7 x 10"3 
2^,6 x 1 Í

15m.
Sor-S ifiS ,

G
1,4 x 10'3 

-5,23x10’3
3,5 x 10"3 -0,2 x 10‘3 

2,1 X 10“3

d<?F
dG

5 x 108 15 x 109 2 8 x 109
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PLANO 1

D.A.F. CREADO POR JOGS
0.A.E CREADO POR DISLOCA. 
CION AENEL PLANO 1 
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DEFORMADO A TEMPERATURA 
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M0N0CRISTAL 122  
RECOCIDO A 480°C
DEFORMADO A TEMPERATURA AMBIENTE
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MONOCRISTAL DE N¡3Fe L17 DEFORMADO A TEMPERATURA AMBIENTE

# 1 0 4  TEMPLADO DESDE 800°C
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HONOCRISTALES DE Ni3 Fe DEFORMADOS A TEMPERATURA AMBIENTE

1 71 RECOCIDO 108 HRS A 480°C

L 8 B RECOCIDO 120 HRS A 480°C

L12(2) RECOCIDO 72 HRS A 480°C

114 A RECOCIDO 72 HRS A 480°C

L17C RECOCIDO 72 HRS A 480°C

L10A RECOCIDO 72 HRS A 480°C
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(4 granos por sección)

1 TEMPLADO DESDE 800#C
2 RECOCIDO 72 HRS.A480°C
3 PREDEFORMADO Y RECIDO 72 HRS. 
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MONOCRISTAL DC N¡3 Fe N° 24

24A TEMPLAOO DESDE 800°C 
24B RECOCIDO 72HRS. A 480°C
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MONO CRISTAL DE N¡3 Fe L5 DEFORMAOO A TEMPERATURA AMBIENTE
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MONOCRISTAL DE N¡3 fe N°25

25A TEMPLADO DESDE 800°C 
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2 5 C RECOCIDO 500HRS.A 480°C
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MONOCRISTAL N¡3 Fe N°1S DEFORMADO A TEMPERATURA AM&ICNT
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C*C1) TEMPLADO DESDE 70CTC 
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MONOCRISTALES OE Cu3 Au DEFORMADOS A TEMR AMBIENTE
TEMPLADO DESDE 700°C 
RECOCIDO 15m. A 350°C 
RECOCIDO 16hs. A 350°C
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MONOCRISTALES DE Cu3Au DEFORMAOOS A TEMR AMBIENTE
TEMPLAOO OESDE 700*C 

C-IC1I RECOCIDO 15m. A 350°C 
C1 (2) RECOCIDO 15hs.A 350°C
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