
C .N .E .A ,  B ib lio te c a
a r ch iv o  publicacio n es

PMM/A-123

COMISION NACIONAL DF ENERGIA ATOMICA 
DEPENDIENTE DE LA PRESIDENCIA DF. LA NACION

NOVENO CURSO PANAMERICANO DE METALURGIA
Dentro del Programa Multinacional de Metalurgia 

vPrograma Regional de Ciencia y Tecnología OEA j

TRANSFORMACIONES DE FASE 
EN ESTADO SOLIDO

Dr A Cabo

Departamento de Metalurgia 
Buenos A.i.r’es Argentina

1973



COMISION NACIONAL DE ENERGIA ATOMICA 
DEPENDIENTE DE LA PRESIDENCIA DE LA NACION

NOVENO CURSO PANAMERICANO DE METALURGIA
Dentro del Programa Multinacional de Metalurgia 

(Programa Regional de Ciencia y Tecnologia OEA )

TRANSFORMACIONES DE FASE 
EN ESTADO SOLIDO

Dr A Cabo

Departamento de Metalurgia 
Buenos Aires Argentina

1973



INTRODUCCION

En estas notas, se presentan una serie de conceptos básicos, 
que es necesario considerar para entender algunas transformacio 
nes de fase en estado solido. Se comienza por una descripción de 
los elementos de termodinámica que sirven para fundamental’ los 
diagramas de equilibrio, que son en general el punto de partida 
de cualquier estudio relativo a transformaciones de fase.

En el capitulo II, se describen las leyes de difusión y se 
destacan conceptos que es necesario tener en cuenta, principal­
mente, al considerar procesos a alta temperatura.

En el capitulo III, se describen cambios que se observan 
normalmente en metales y aleaciones, por la acción del trabaja­
do mecánico y la energia térmica.

Por ultimo, en el capitulo IV, se describen algunas transfor 
maciones de fase tipicas en aleaciones de Fe-C y en aleaciones 
no ferrosas.

La bibliografía que fue consultada para la preparación de 
estas notas, y la cual se considera una excelente fuente de re­
ferencias sobre el tema, es la siguiente :

Capitulo J : "Physical Chemistry of Metals", Darken L. and 
(pp.L-li) Gurry R. , Me Graw-iiill, 14. Y . 19 53-

"Pilase Diagrams in Meta Llurgy " , Rh i nes F . . ,
Me Graw-'ii 11 19 56.

Capitulo II: "Diffusion in SoLids", Shewmon P .G .,Me Graw-Hill
(P P .12-24) 1963 •

Capitulo III: "ASTM, Metals Handbook", p.2 59, American Soci.ety
(pp. 25-46) for Metals, Metals Parle, Ohio 1948 .

"Structure of Metals", Barrett C.S. and Massalski 
T.B., Me Graw-Hill 1 9 6 6 .

Capitulo IV: "Transformations in Metals", Shewman P.G. Me Graw- 
(pp.48-90) Hill 1969 •

11 Lntroduction to PJiase J’ransl'orniat ions i (i Conden,sed 
Systems", Fine M., The Maciuil.ian Compaay, W . Y. I0 6 4 .



"The Kinetics of Phase Transformat. i ons in Metal 
Burke J., Pergamon Press 19t>5 •
"Principios de Metalurgia Fisica11, Reed-Hill R. 
Compañia Editorial Continental S.A. 1068 .



I - TERMODINAMICA METALURGICA

En termodinámica se obtiene un conjunto de ecuaciones
a  aútiles mediante el uso de las metamaticas y unas pocas leyes 
empiricas respecto a calor, trabajo y flujo de calor La prin 
cipal característica de las ecuaciones de la termodinámica

Aes que son independientes de los mecanismos atomicos o mate­
riales que participan en el proceso

El uso de las ecuaciones termodinámicas permite estable 
cer, si un dado sistema esta en equilibrio o si alguna reac­
ción tiene tendencia a producirse lio se puede saber a partir

/ * A t Ade las relaciones termodinámicas como se producirá la reacción 
ni con que velocidad

Primer Principio:
Esencialmente equivale a decir que la energia se conserva

A AEn un sistema cerrado el cambio de energía /„ E sera:

A e = Q - W 
Esquemáticamente,

(calor) , Q— ;/sistema^’ \̂c erra do/
\W, (trabajo)

El principal hecho empirico que aparece al considerar un 
sistema cerrado es la equivalencia entre trabajo y calor; y el 
otro hecho fundamental que se presentares que la energia es una

Afunción de "estado" del sistema considerado

El minimo numero de parámetros necesario para definir el 
estado del sistema depende del sistema considerado

En muchos casos puede despreciarse el efecto de la grave­
dad pero no los efectos de superficie

Segundo Principio:
AEs un hecho empirico que el calor siempre fluye de las 

zonas de mayor temperatura a las de menor temperatura.

Otra forma de expresar lo anterior,es postulando la impo­
sibilidad de realizar un proceso cuyo único efecto sea transfe 
rir calor de un cuerpo de menor temperatura a otro de mayor
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temperatura (todas las heladeras gastan energia)

Combinación del Primer y Segundo Principio s :
/ ASea un sistema constituido por dos masas metalicas 1 y 2, 

unidas por un alambre delgado, y aisladas térmicamente del ex 
terior, como se indica en el esquema siguiente,

ai slacion térmica

si T l > T 2

Qi+£?. 
Ti T9 Ti Ti T1

El cambio de entropia S de un sistema que gana una can­
tidad de calor Qr en forma reversible, esta dado por:

: i r s í_Qr/ T i
Se denomina rerersj.bJ.c • „ '*■ trocas o en q ue -la dirección 

del flujo de calor puedo caiaüiarse ¡¡íodif j cando las temperaturas 
en un infenitesimo b T .

El cambio debe ser reversible para que S sea función de 
estado.

Si el alambre es fino como para evitar gr-adient es de tem­
peratura dentro de cada masa, y siendo T]_ T2 , resulta:

A s S2 - 2 - 2 (Ti_^JT2v >  o t2 Ti V TlTz ) en proceso 
espontaneo

y cuando se alcance el equilibrio T^ = T2 y
A  S si 0

por lo tanto la entropia del sistema crece al transferir­
se calor en forma natural y no cambia en un ciclo cerrado rever; 
sible■

Este aumento de S asociado a un flujo de calor espontaneo, 
se produce en cualquier sistema cerrado cuando el mismo evolucio 
n¿i hacia eJ. equilibrio. Lo mas importante es que la entropia,
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acomo fue definida, siempre crece en un sistema cerrado, en 

cualquier proceso natural, como ser:
/ a- Difusión atómica

a

- Reacciones quimicas
a- Difusión de gases, etc-

/ ASe concluye que S sera maxima en el equilibrio 

Condiciones para el estado de equilibrio
a  , t /En lo dicho anteriormente se demostro que una condicion

apara el estado de equilibrio era que el valor de entropia S, 
fuese máximo. Dado que la mayoria de los experimentos son
• * ¡isotérmicos, interesa conocer las condiciones de equilibrio 
a temperatura constante

Puede suponerse un sistema en contacto con una fuente 
que le transfiere calor en forma tal de mantener la temperatu 
ra constante- Si la transferencia se hace en forma reversible, 
el cambio de entropia sistema-fuente seraAs = , y por el

A X ^primer principio, el cambio de energia del sistema sera:

A  E = Q - w

A C  = T A ^  ~ V/ t Reversible
- -.................................  -i

Si la transferencia se hace en forma irreversible„se 
tiene:

A 5 > 1 = * T A S > 3

o lo que seria equivalente a decir, que el sistema recibió 
menos calor para el mismoAs que en el caso de transferencia 
reversible, por lo tanto:

A £  ^  T A S  - W

de donde:
W < - A E + T A s  ! (1)

___________________________ 8
/ Aen donde W representa el limite máximo del trabajo que el 

sistema puede hacer a temperatura constante sobre el medio ex 
terior-

APor conveniencia se define una función de estado denomina 
da Energia Libre de HELM H OLTZ,



4

S F  = E  - T S energia libre 
de HELMI-DI TZ (2)

de(l; y (2 ; resulta

¡ aw < j; - ¿,r)T j
Por lo tanto , si el sistema no hace trabajo sobre el 

medio ambiente, resulta'

í ( a f ) t  < 0

i C a f ) t  = o

Dado que A  F- ‘vO tiene lugar en cualquier cambio esponta 
neo, resulta que F tiene un minimo en el equilibrio, o lo que 
equivale a decir'

C i; ií

Condicion de minimo relativo _ L

Usualmenteise considera el trabajo hecho por el sistema 
contra la presión externa, es decir

V  *  V . A v  w  = 0 ==*> V  -  C.te

En este caso
w - A E  + T  A S  

p a v  <  -  A í  + t a s

(3)

0 < :  - A E  +  T A S  -  P A V (4)
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a  >Por conveniencia se define una función termodinámica, 

(G), llamada energia libre de Gibbs,
G  = E + P V - T S  

con lo cual se obtiene como condicion de equilibrio,a . * * presión y temperatura constantes

( S G ) > °
L ______E l ____

Diagrama de Fases
AComo ejemplo de la aplicación de las condiciones de 

equilibrio anteriormente enunciadas, consideremos el equili. 
brio que existe entre las fases solido (S) y liquido (L) de 
una aleación binaria (A-B) Se conoce empiricamente,que liquiA A * “do y solido están en equilibrio dentro de cierto rango de tem 
peraturas.

aEn una aleación binaria a temperatura constante^la ener­
gia libre molar se puede describir adecuadamente como función

ade la composicion,

Lo dicho anteriormente se puede representar gráficamente 
en la forma siguiente:

_ # A A  Sfunción de la fracción atómica de B para una temperatura Tj.
b) muestra el diagrama de fases del sistema
c) muestra las curvas de energia libre a la temperatura T2

en
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En metalurgia es esencial un conocimiento bien fundado 
de los diagramas de fase, pues, los mismos son un método de 
representación, del que se puede extraer información funda­
mental respecto a las propiedades y comportamiento de las 
diferentes aleaciones Normalmente,el diagrama de fases se
obtiene en forma directa y no se deduce a partir de las cur ̂ / t 1 ~1" vas de energía libre,pero esta deducción "log.ica"es valiosa,
en particular, cuando se' consideran fenomenos de precipita­
ción

Hasta este punto se han considerado equilibrio térmico 
y equilibrio mecánico dado que se considero el sistema a 
temperatura constante y a presión uniforme

jPotencial guimico
Cuando se quiere expresar el equilibrio entre diferentes 

moléculas en una dada fase, por ejemplo (gas)
2 'O 0 ?, ZCOz

o la distribución de un elemento (átomo) entre dos fases dife 
rentes, se usa una nueva función termodinámica llamada poten­
cial quimico

Se vio que un cambio reversible infinitesimal sobre un 
sistema cerrado se podía expresar como

as? Tc/.n - rjr
Sin embargo, E puede cambiar, aun manteniendo S y V 

ctes , si cambia la masa El cambio sera proporcional al nume 
ro de átomos agregados, por tío. :tanto si,

y/¡ = potencial quimico
c//7/ — numero de átomos agregados o quitados 

y usando las definiciones de F y G ; resulta:
/*■-£■ - T'S c/r = c/zr - TrSjS - S  c/r 

■ c//? = - P  - S  y- , 2 1  / Ji (
--------------- ____--------------------------------------------------------------____________________ \

<3 = £  ■& Pts - TS = ^ 7 - c¿6 P c J c / P -  Tc/S-Sc/r
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//= £  i- P !/ =$? c/M = c/¿f + Pc/l/+ 1/cJp

dM  = To/S /- /// c/r?;

yü; = M )  = — ) = $ 6 ) s 2 tL)
^nr 'r¿ js/ 3 » /  / / V / 7 V  Sni'i¿jjp

Anteriormente se obtuvieron como condiciones de equili­
brio de un sistema cerrado, las siguientes:

( S  F  ) j-y O 

( $ G ) rf> ^  0

AEstas condiciones pueden aplicarse también en el caso de 
que ademas de que el'sistema sea cerrado, se produzcan en el 
mismo reacciones quimicas, en este caso aparece como condicion 
de equilibrio:

En el caso particular de la reacción gaseosa
2 CO¿ 2 C O  + 0 ¿

Ala condicion de equilibrio impone
y^COz d¡7COz + / c o  ctnco +/Jo2  dr>0z - 0

pero también se debe cumplir
1 COj> = 1 mo¿ CO i- m d  0¿

Por lo tanto: ^  COz = - c/„co = - %  dn 0¡¡

2 /*co¿ = 2 /tco + /  Oz
En el caso en que no tenga lugar una reacción quimica, sino 

la transferencia de átomos de una fase a otra y si el sistema 
esta en equilibrio a P y T constantes, se tiene:

(SG)pr = 0  - (£G)¿/?. i- ( § G)soi
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lo que equivale a decir 
//<?■

y  s-i
donde

f  /,/« d.n/*- O

/*Á + / ¿ í  +/*A ctn¿= 0
J

/ * A  = S *

S^/i ~ / ¿A
//} -

Esto implica-que cuando no hay reacciones quimicas,
/• acomo ocurre durante la formacion de aleaciones metalicas, el

apotencial quimico de cada elemento es el mismo en las dife­
rentes fases en equilibrio

Se concluye que para que el sistema se mantenga en 
equilibrio debe haber:

- equilibrio térmico que implica Temperatura uniforme
- equilibrio mecánico que implica Presión uniforme

a  >- equilibrio quimico que implica igual potencial qui­
mico en las diferentes fases

Regía_de_1as_Fases
/ aSe denomina asi a la ecuación fundamental que gobierna 

la construcción de las diagramas de fase

En el caso de un solo componente por ejemplo H2O, y 
de dos fases como ser hielo y vapor, se observa empiricamente 
que el estado queda definido fijando la presión y la tempera­
tura También se observa que si la temperatura se aumenta has 
ta tener presentes tres fases (hielo, liquido y vapor), los 
valores de P y T quedan unívocamente determinados o sea que el 
sistema cuando pasa de dos a tres fases pierde un grado de 
libertad
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En una aleación de una sola fase (F) 5 y (C) componentesp 
para definir el estado es suficiente con indicar P,T y (C-l)
componentes, es decir (2-FC-l) variables. Si se trata de una
~í • * * *aleación con varias fases presentes en equilibrio el numero

de variables sera:

P + T  + F  Ce-O =  2 i- FCc-1)

Todas estas variables no son independientes, pues se 
observo que existen ecuaciones determinadas por las relacio­
nes entre los potenciales químicos, asi, si existen las fa­
ses C < / fb , y ̂  se tiene que cumplir en el equilibrio

«  Z3 /•
/ * j  = /'> - / * ;

Esto tiene lugar para cada uno de los componentes (C),
lo cual implica C (F-l) ecuaciones

Los grados de libertad o variancia (V) del sistema están 
dados por el numero de variables independientes que es nece­
sario fijar para determinar el sistema, o sea:

2 + F  (c-i) -  C (F-1) -  V = 2 + C-r

Regla de las Fases

yEntropía de mezcla:
El Segundo Principio establece que la entropía de cualquier 

sistema cerrado crece durante cualquier cambio natural (espon­
taneo)^ o sea en cualquier proceso irreversible. Si se considera, 
como caso particular, un sistema constiuido por un vaso de agua 
y una gota de tinta:, se sabe que la mezcla tiende a hacerse ho­
mogénea porque nadie ha observado lo contrario,

Aqui se hace la importante asociación siguiente: al estado 
mas ordenado, gota de tinta no disuelta-vaso de agua, se asocia 
el menor valor de S y al estado macroscopico homogéneo., el mayor 
valor de S. Esto es simplemente porque el sistema tiende a ser 
homogeneo espontáneamente y se vio que este proceso aumenta la 
entropía del sistema.



Se puede asociar a cada estado macroscopico un numero de
y / >*estados microscopicos Cuanto mayor sea ese numero, mayor sera 

la probabilidad de que el estado macroscopico exista

La ley de BOLTZMANN establece esta relación
S = k ln w

k = ote de Boífczmann = 1 . 3 8  x 10"-*-^erg 
w = numero de microestados correspondientes a

un dado estado macroscópico (o¿ a la probabi­
lidad de que ese estado exista;

donde

V! puede considerarse como el numero de maneras 
distinguibles atómicamente que dan un mismo estado macroscopico. 
Si se considera una solucion ideal (cristalina para visualizar
el modelo) de átomos A yB, er qie éLcristal (la red) tiene N lugares/ / \ * *disponibles,, y si se tienen átomos A y (N- r ) átomos B, el nu­
mero de posibles estados diferentes w, es :

W  = N
(. H - r) i r

Aaplicando la formula de Stirling
I //? r ; t  = /y (n N  - / /  |

Se llega a la expresión para la entropia de mezcla ( Sjy\ ) '

l ■5/7) =  Nk [ //<? //> /Va (1 — /V<3 ) tn ( 1 - Afo) ]

1.0

N k  =* ./? 1,93 [ C<á/
moi

1
7

0,5 /
/

-•i'’-*- ..
1 V

\

La entropia de mezcla 
del estado homogeneo 
siempre sera > que la 
del estado no homogeneo 
(lí , N )
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Otro aspecto fisico importante esta asociado a la varia-
a  a  -» _cion de la entropia de mezcla con la composicion, en mezclas

a  *muy diluidas,
= - /«? ¿n ( — )

d  /y* /-//a
en el limite cuando Na-^ 0 , c/S/n  ̂̂  ^

C¡//Va
Esto implica que en un metal puro el cambio (la disminución) 

de energia libre (G) que tiene lugar cuando se agregan los pri­
meros átomos es muy grande

A<£ -  -  r  A s
lo que implica que el sistema se hace extremadamente estable o 
dicho de otra manera, la energia necesaria para lograr "pureza 
absoluta" es tanto mayor cuanto mas puro se quiera obtener el 
material,



II - DIFUSION

Muchos de los cambios que se producen en estado solido 
implican un movimiento de los átomos de un lugar a otro de lases 
tructuras mediante procesos de difusión En este capitulo se 
consideraran las leyes basicas que rigen los procesos de difu 
sion y se destacaran algunas conclusiones útiles para el estudio 
de las transformaciones de fase en el estado solido

Ecuación de Flujo:
f /•La posicion de los átomos en la red no es fija, sino que

los átomos oscilan alrededor de una posicion de equilibrio, con
una amplitud que es función de la temperatura Las amplitudes
de vibración para una pequeña proporcion de átomos- pueden llegar

ta ser tan grandes que estos átomos salten de la red a posiciones 
vecinas. Cuando el sistema no esta en equilibrio, el conjunto 
de saltos tiene en general una orientación preferencial. la cual 
esta dada por la dirección del gradiente de potencial quimico 
que existe porque el sistema no esta en equilibrio Las ecua­
ciones de flujo pueden ser deducidas mas gráficamente conside­
rando como gradiente al de concentración

Si
jp: es la frecuencia de salto isotropica en una red 

>cubica
«2 •* numero de átomos (impureza) por cm^ en los pla­

nos 1 y 2 separadas una distancia r-.\

12

i

f f 2
La diferencia en el numero de saltos en la dirección (x), 

en que hay una diferencia de concentración,, sera proporcional 
al flujo (J )

o sea :
j  =JL P  c< ( q  -c 2)

6
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porque /•> Tit r átomo /cm^ | 
G , = ----------- cnr---------  J

o< L

Si se supone que C varia con continuidad
) v

¿>x ' t

atemos 
.cm¿ seg

Primera 
Ley de Fick

de donde :

y ,  - e. u 2± L ) .
6 d x  ' 1

Se define como coeficiente de difusión (D) a :

S C
o> x ■)t

En el modelo usado anteriormente resulta

Empíricamente se ha comprobado que D depende de la tempe
A ” “ratura según una ley

-Z> = 2 )0 e  ~ Q̂ r

donde:

Do y Q son constantes
De los términos que intervienen en la definición de (D) 

se deduce que la dependencia exponencial de la temperatura 
tiene lugar fundamentalmente a través de /"* .

> AHasta aqui se considero a C independiente de la coordena 
da y del tiempo; esto solo ocurre en casos limites como podria 
ser la difusión de H2 (perdida) a través de las paredes delga­
das de un recipiente de acero, o la perdida de HoO a través

Ade una hoja de plástico como las usadas comercialmente para con­
servar productos vegetales frescos. En la mayoria de los casos} 
C es función de la coordenada (x) y del tiempo (t) y debe con­
siderarse la situación de flujos no estacionarios.

Si se tiene un solido en que la concentración varia^como 
se indica en Fig.II-l
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Para un tiempo 
fi.io t.

(a)

(é)

(c)

Kz

1 I

--.J

X

Jjt

"AjH

Fig II-l

donde :
a) representa el perfil de concentarcion
b) la variación de flujo
c) elemento de volumen en que se produce la difusión

La divergencia en el elemento de volumen de area transver 
sal (A) durante un intervalo do tiempo: crt . sera ■

( ~<J¿ ) A St ■= A  * A x  - A  C (átomos)
Si J es una función continua de X.

J z = Ji + &*/) A x  ; A . & x . § t  = / I A x A C

considerando la Primera Ley 
de Fick resulta:
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£>C
t  ' t

Segunda Ley 
de Fick

Si se considera al coeficiente de difusión (X) ) indepen­
diente de X y de C se puede escribir

D
9t X.

Se deduce de esta ecuación, que el signo de la curvatura 
*¿)xz indicara si C(x) crece o decrece con t, en el punto 

considerado =

Soluciones del estado no estacionario
Estas soluciones pueden obtenerse eventualmente 

en s i s t e m a s  que alcanzan completa homogeneidad en un tiem 
po finito como ser: homogeinizacion de un lingote segregado

Supongamos que la concentración del soluto varia como 
se indica en Fig.„II-2
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La condicion inicial que resulta es:
C = o)  = C t  3<?n (

La solucion de la Segunda Ley de Fick que satisface esta
condicion inicial es:

La variación de la concentración respecto del valor medio
C para X - _i es: •?2 __ _ t_

C(X,¿) -  C ~ O  /J2 -  <£■ T  
/ 2

donde ------ es el tiempo de relajación
3 7 r z

En Fig II-2 se indica con linea de trazos el perfil de con- , . - __ centracion para t=<c . En el caso general en que la concentración 
para t=0 no varia sinusoidalmente siempre se podra obtener una 
solucion con componentes del tipo anterior , correspondiendole 
a cada una un tiempo de relajación Tj -j dado. Las so­
luciones con menor"longitud de onda li"sé fiomogeinizaran prime­
ro (importancia del trabajado previo).

El aumento de temperatura hace descender ¿ por el incremen­
to de D

Sistemas infinitos :
Se puede considerar como infinito (con respecto a difusión) 

un sistema de dimensiones apreciablemente mayores que la distan 
cia media de difusión. Un ejemplo de tal sistema aparece cuando 
se carburiza un acero de bajo carbono (por ejemplo '<10 • 1%) a 
Temp 910°C (en fase ,fcc). Si se usa una atmosfera rica en 
CO esta puede ceder carbono cuando tiene lugar la reacción

2C0 — CO2 + C (austenita)
Si la relación CO/CO2 es convenientemente„ajustada se puede

> /mantener en la superficie una concentración constante Cs de car 
bono Los perfiles de concentración despues de recocidos isoter 
micos a diferentes tiempos,se muestran esquemáticamente en la 
Fig II-3 .
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dad de penetración del C

Si se usa un valor medio de D / D(C). la solucion de la ecua
• * * “ cion de difusión para las condiciones de contorno anteriores es

donde:
fe (&) -

VW-Jo

2T
e ' V y

z f e
—

z fe
0 0 1 0,843
00 1 1 , 2 0 , 910

- 0 0 - 1 1,5 0 , 966

0 , 2 0 , 223 2 , 0 0,995

0,4 0 , 4 2 8 2,5 0,9996
0 , 6 0,604' OO *\O 0,742

función error
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La profundidad de la zona afectada por la difusión se sue­
le definir de forma tal que

Cas_ = 0 . 5  - (— *— )
C 3 - Co 2  '/Dt '

Usando los valores de la tabla anterior,, resulta;
*0.5 ^  i/

Un resultado similar se. obtiene para cualquier concentra-
Acion entre Cs y Cq En cada caso la profundidad correspondien 

te resulta proporcional a ,f0 W'

De este resultado surgen varias conclusiones importantes:
1) La velocidad de penetración resulta proporcional a \¡2).'{ ■

2) Cualquier probeta de espesor igual a varias veces j/2X i4 puede 
ser considerada como infinita para este tipo de anal^jis.

3) Este resultado es analogo al obtenido en el tratamiento don-
* Ade se considero difusión en sistemas con "picos" de concentra 

cion a distancias (f) y que alcanzan homogeneidad en tiempo 
infinito

= T  f l > T

En este ultimo caso se consideraron tiempos fijos y se tra-
* A A Ato de determinar la penetración obteniendose una relación com­

pletamente similar.a la obtenida en sistemas que alcanzan com­
pleta homogeneidad en un tiempo finito 

Mecanismos_de difusión atomica
Algunos de los modelos atomicos que se hmpropuesto para 

explicar la difusión en metales, son los siguientes :

a) Mecanismo de intercambio por anillo: en este modelo elyátomo que difunde, intercambia posiciones en la red, mediante
A A Auna rotacion correlacionada de dos o mas átomos. El flujo de

A Aátomos en una dirección es balanceada por un flujo en la direc
Acion opuesta. En la Fig II~4a, se muestran ejemplos del meca­

nismo de anillo para el caso de dos y cuatro átomos•
b) Difusión por intersticiales: en este modelo la difusión 

se realiza por medio de defectos intersticiales- El átomo que 
difunde se mueve ocupando posiciones intersticiales o despla-

Azando otros átomos vecinos a posiciones intersticiales, como 
se indica esquemáticamente en la Fig-II-4'o
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V A a  tc) Difusión por vacancias: el átomo que difunde, intercam 

bia posiciones con vacancias en la red. La velocidad de salto
a

a la vacancia puede ser diferente para los diferentes átomos 
que componen el metal, Fig-II-4c-

\ r» * 0 0d) Difusión por relajación: el átomo se mueve alrededor de 
uno o mas defectos de la red, por arreglo (relajación) de una

Aregión localmente distorsionada.
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Concentración de defectos en equilibrio ,
La adición de defectos (vacancias por ejemplo) a un dado 

material(estructura) aumenta su energia y puede suponerse que
aeste aumento depende linealmente de la concentración, cuando 

se trata de pequeñas concentraciones Sin embargo, en el equi 
librio, la concentración de defectos no es nula. Esto es ex-

aplicable pci?que el sistema a T y P constantes esta en equili­
brio cuando la energia libre de Gibbs (G) es un minimo, donde

G = .E_+_PV. - TS
, ifEl termino (H) varia linealmente con la concentración y 

es (+) , mientras^que el segundo termino es (•-) y no varia li­
nealmente Si la concentración de vacancia varia en ^ N v  se 
tiene:

<56 = ) é/itr - T  ) 3 / y;/
<5>/y/r 'rp 3rt, ‘rp

# /siempre que la concentración ///<r sea baja

) =  A  Htr . . . _ . * / 1 s(calor de formacion/mol;
/ aEl termino de entropia consiste de dos partes

a) vibracional ( A  Syr ) /mol
b) de mezcla

-5/7? -  -  R  £ /iIf ln Hif  -  (1 -Ni/) ir) (1 -M r)  J

? Sfn. _ -  R  ¿n //ir si / / f f «  1 
A tr

de donde
J e  = [  A  -  T  A  5  ir t  77? ¿n //?/ ]  ^Ntr
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El minimo relativo esta determinado por la condicion
( - TAS ir } /\Gi/

I.?r , o =*>fi„ = e  * r „ e ‘
¿>//v

ÁMtrPuede ser del orden de 23 .kcal/mol o lev/vacancia

Para el caso de defectos intersticiales A H i  >v> ¿A» Hv 
y por lo tanto para el estado de equilibrio„ resulta Ni<£<_ Nv. 
Las leyes de difusión descriptas anteriormente»son aplicables

*  sa los gradientes de concentración de vacancias creadas por 
cambio de temperatura Los bordes de forano y las dislocaciones
actúan como fuentes de defectos y debe esperarse cierto tiempo
( • ** \ Atiempo de relajación) para que la concentración se aproxime a
los valores de equilibrio.

Ecuaciones para_D
En una estructura cubica se obtuvo para el coeficiente de 

difusión
I

€>
Se trata aqui de establecer la relación entre Z 7 y el me

. a acamsmo de difusión. Se considera que los átomos oscilan alre­
dedor de su posicion de equilibrio con una frecuencia
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(aprox independiente de T) y una amplitud tanto mayor cuanto
Amayor sea T- Cuando un átomo tiene como vecino a una vacancia, 

es muy probable, que una fluctuación local de la energia libre 
( &  G m  ) lo haga saltar a la posicion ocupada por la vacancia 
Siendo RT la energia térmica media de un mol, la frecuencia con 
que se produce una fluctuación A, deberá ser una función
de ^  &U

/?r
cia es proporcional a <0

; se deduce por mecanica estadística que esta frecuen
Á?7

donde A  Gm A  Aes la energia libre de activación
A  Gm = A  A/7 

t

Esquemáticamente

7 " A  Sm

entalpia de
Aactivación

entropia de
Aactivación

(a)

resulto
centradas

de donde

(¿>) (C ) Fig II -6

D = o<
(d)
y para una estructura cubica de caras

O  , -aCX ~  parametro de red/.,— = °/Vi? yg

D  =_  ^  V  &o 
12

e R T

numero de 
vecinos cercanos
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^ <* ADifusión en volumen y difusión en borde de grano

Temperatura °C 
900 800 700 600 300 ¿ 50 400 350

(1/r) X 10-

Fig. H - 7
Valores del coeficiente de aut o  difusión de la plata 

en probetas monocristalinas y policristalinas (Tumbull D. en 
"Atom Movements" p 129, American Society for Metals, 1951)

ADifusión en borde de grano;
Se ha establecido a través de la experiencia^que la fre­

cuencia de salto de un átomo en un borde de grano u otra zona 
de alta concentración de defectos puede ser varios ordenes de 
magnitud superior a la frecuencia de salto en la red cristali. 
na sin defectos. U n ejemplo de la contribución de los 
bordes de grano al coeficiente de autodifusion aparente en Ag 
se muestra la Fig.11-7 Considerando la ecuación empirica

~q/r t

Resulta _Q_
&

d  f  ¿nD)
d  ( V t )

Se puede observar que los datos experimentales se agrupan 
en dos rectas y que a temperaturas menores de *->» 600°C la impor 
tancia de los bordes de grano empieza a ser notable. Si el co­
eficiente de difusión en borde de grano (Db) es mucho mayor 
que el coeficiente de difusión en volumen (Dj) la diferencia
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A ,de penetración en las proximidades del borde de grano permite 

determinar la relación Db-
T5T

Sin embargOj una forma de considerar la importancia de los 
bordes de grano respecto del volumen en el rango de temperatu­
ra en que ambos mecanismos son importantes, es discutir el coe 
ficiente de difusión medio (o frecuencia media de salto) proiue-

adiado sobre un volumen que contiene varios bordes de grano-

Según la Fig II~7^ a 600°C el coeficiente de difusión apa-- 
rente D ap se duplica por la presencia de los bordes de grano 
En plata policristalina el tamaño de grano puede ser o-> l/mm. yOsi se considera el borde de grano de un espesor de 3 A  , la 
fracción de átomos en borde de grano respecto al volumen resul 
ta ^ Í O - ,̂ dado que esta pequeña fracción (f) de átomos dupl 
ca la frecuencia media efectiva ( p  ) se tiene que cumplir

r -
de donde

rb *  i ° e
Un analisis mas riguroso indica que en la plata a 6 00 

se tiene Db , 10^
Di

El hecho de que la pendiente observada, a baja temperatu­
ra, en la Fig II-7 sea menor que la correspondiente a los da­
tos de alta temperatura,es debido a que la energia de activa- 
cion para difusión en borde de grano es aproximadamente la

• •* *  a  amitad de la energia de activación para difusión en volumen 
Notar que a temperaturas altas Db,>>Dl, aunque la contribu­
ción de los bordes de grano al valor (Dap. ) es menor^ porque 
la fracción de átomos en borde de grano (jP ) es muy pequeña. 
Para metales policristalinos los bordes de grano empiezan a

acontribuir en forma importante a la difusión, a temperaturas
menores que 0 , 7 5  a 0 , 8 T„ . * .’ ’ Fusión

IH-
Í
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II - RECUPERACION Y RECRISTALIZACION 
'* *Todo cambio espontaneo que se produce en un solido*, tiende 

a reducir su energia libre. Estos cambios pueden producirse
a  a  *por eliminación o reducción de gradientes de concentración,

y* /dando lugar a procesos de difusión. Pueden también producirse 
por eliminación y/o reordenamiento de defectos. Tanto recupe-

# «* aración como recristalizacion. son procesos por los cuales el 
solido tiende a recuperar su equilibrio termodinamico dejando 
al material en condiciones de admitir trabajado mecánico nue­
vamente

Se denomina recuperación» a la etapa en que se produce una 
reducción de la concentración de defectos sin que se observe 
movimiento de bordes de grano. Se suele dividir el proceso de

arecuperación en dos etapas: una, en que se aniquilan y despija 
zan defectos puntuales y otra en que se aniquilan y reordenan

adislocaciones. Naturalmente.todos los procesos están interre-
f vlacionados y ocurren simultáneamente en diferente grado, por 

lo cual es necesario realizar experiencias en las que un solo 
proceso pueda detectarse.

Energja{Entalpia) de formacion (A.Hy)de vacancias y energia de 
migración ( A H mvf) de vacancias

Experimentalmente se observa que la resistividad es una 
propiedad fisica sensible a la concentración de defectos pun­
tuales, en particular a la concentración de vacancias Para 
pequeñas concentraciones (Nv), se puede suponer que la resis- 
tividad es proporcional a la concentración de vacancias en 
equilibrio (Nev ). La resistividad se puede suponer compuesta 
de las contribuciones siguientes:

p  = P  (t) + P (c) f p  (ir) + P  (d) 
'“7 7^ "-7 ' "7 ' '” 7 'difusión impurezas vacancias dislocaciones

atérmica
En un experimento en que la probeta se templa desde alta 

temperatura, se puede obtener un exceso de vacancias a baja 
temperatura; partiendo de este principio y usando la expre- 
sion, derivada en termodinámica, N̂ r = G  , se puede ob­
tener la energia de formacion A W y  del gráfico ( ^— )
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clCinCAp)) _ A  Ñtr 
d d A )  **

Determinando la forma en quej^varia con la tempera-
Atura de recocido en que se produce la aniquilación de las va­

cancias, se puede calcular la energia de migración ( Hmv) - 
Si las vacancias difunden individualmente a los sumideros fi­
jos, el cambio de resistividad seguirá una ley del tipo siguien 
te :

Afo¿/y¿r(x,é )=

y por lo tanto si se representa gráficamente ¿/j Zi.f* V£. t 
deberia obtenerse una recta de pendiente ( - -^7 )

La"longitud de onda" 1 no puede ser determinada, pero se 
puede hacer un "truco" experimental que consiste en hacer un 
cambio brusco en la temperatura de recocido y hacer el cocien 
te de las velocidades de aniquilación, lo que permite calcular 
"/\ Hmv independizándose de (2) De la Fig.III-1 se puede ob­

tener :
_  A H /n ir ( J _ __

(d tn P  / J t ) ,  T i l>r(Tt) a  *  T' Tz 

( d t n P / d t h  ?i " Prfn)
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A A mSe ha observado que las energias de activación medidas 

/ra autodifusion ¿\ H son aproximadamente iguales a A/Vr -j- 
lo cual confirma la existencia del mecanismo de vacancias.

Durante el recocido de los defectos (aniquilación) es de
t A  Aínteres distinguir que tipo de defectos reduce su concentra-

j / Acion primero. Un método utilizado para estofes recocer duran 
te intervalos constantes de tiempo a temperaturas crecientes 
y registrar la variación de la concentración de defectos. Si

A /las energías de migración ^  Hjp son diferentes para cada ti­
po de defecto se obtendrá un gráfico semejante al indicado en 
la Fig. III-2.

T, T

Fig. III-2
Curvas esquemáticas obtenidas, por calentamiento con velo 

cidad constante, en una probeta que contiene dos tipos de de­
fectos con diferente energia de activación.

\ • • *  *a) Variación de la concentración total de defectos
b) Velocidad de cambio de concentración con la temperatura

Recocidos a baja temperatura:
En lo metales o aleaciones trabajados en frió, la distribu

 ̂ A /  /  —cion y concentración de defectos es extremadamente compleja»
/  * spero su evolucion durante el recocido de recuperación permite 

destacar algunas caracteristicas generales. En las primeras 
etapas del recocido, son los defectos puntuales los que migran
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y/o se aniquilan reduciendo la energia libre La resistivi '
adad electrica es una magnitud sensible a estos cambios, pues

a  /la longitud de onda asociada a un electrón de conducción»es 
del orden del tamaño de los defectos puntuales*lográndose 
una interferencia eficaz Las propiedades mecanicas, la ten-

asion de fluencia por ejemplo, son afectadas fundamentalmente 
por el cambio en la estructura de dislocaciones Otra propie 
dad sensible a los cambios durante la recuperación, es la 
evolucion (disipación) de energia térmica que se produce en -» • * * el sistema al pasar este a un estado mas establev Un ejemplo 
de los cambios producidos en Cobre durante el calentamiento 
se muestra en la Fig. III-3 »
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_  A APotencia disipada y variación de la resistividad electrica 
en función de la temperatura de calentamiento. Probeta de 
alambre de cobre trafilado a -195°C hasta un alargamiento 
efectivo del 54%- Velocidad de calentamiento 2°C/min. 
(Clarebrough L. Hargraves M. y Loretto M., en "Recovery 
and Recrystallization of Metals" Himmel L. (ed) p„84, AIME 
and Interscience Publishers, 1963)

Fig. III - 3

Comparando los resultados de recuperación de diferentes 
metales puros, se han observado algunas relaciones empiricas
• A  A • ,1.importantes» Se ha observado que la energia de activación*

A  A  Apara autodifusion y la energia de activación para la migra­
ción de vacancias ( WmV" ) crecen linealmente con la 
temperatura de fusión (Tf), Esto permite expresar la tempe­
ratura a que un dado proceso de difusión tiene lugar, en 
términos de la fracción ( T/T ̂  | ) . Si ) '¡es apro­
ximadamente igual para todos los metales, el valor de- ah m ir \ ■ , ' 'e  “ rt / también sera aproximadamente igual para
todos los metales para un dado valor de / CT/Tf) . Según
la Fig. II-3 el recocido a baja temperatura (aniquilación 
de defectos puntuales), se produce entre 0,09 y 0,2 Tf~ 
mientras que el recocido a alta temperatura (recuperación 
y recristalizacion), se produce alrededor de 0,33 T.J.'
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/Movimiento_de dislocaciones durante la recuperacion

Durante la recuperación y recristalizacion, la densi 
dad de dislocaciones tiende a reducirse y en algunos casos 
se produce el "ablandamiento" del material sin llegar a re- 
cristalizar,

ALa distribución y tipo de dislocaciones presentes en 
el material deformado depende, entre otras cosas, del modo 
de deformacion3como ser laminado, estirado, doblado, etc.
Se ha observado que la densidad de dislocaciones generadas 
por deformación previa tiende a disminuir durante el reco-, i» acido, mediante procesos térmicamente activados, con energias 
de activación del orden de la requerida para la difusión de 
vacancias

Otro proceso por el cual el material deformado puede re 
ducir su energia libre.es mediante la reagrupacion de las dis 
locaciones,de forma tal?de minimizar la energia elastica; el 
proceso de reagrupacion de dislocaciones en "paredes" o bordes 
de subgrano ha sido observado y se denomina poligonizacion,

Un ejemplo de reordenamiento de dislocaciones se muestra 
esquemáticamente en la Fig III-4; donde un monocristal ha si. 
do deformado por doblado y luego recocido produciéndose el re 
agrupamiento de las dislocaciones en paredes normales a los 
planos de deslizamiento

(a)

(b)

(c)

Fig. II1-4

(t11)

(211)
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a) Monocristal antes de la deformación por doblado mostrando
alos planos a 4 5 ° sobre los que se producen las maximas ten 

siones de corte durante el doblado,
b) Exceso de dislocaciones de un signo generado por la defor-

/ amacion plastica=
c) Paredes de dislocaciones (poligonizacion) despues del reco 

cido a alta temperatura.
( Hibbord W, and Dunn C,, Acta Met. 4, 306 - 1965 - ) 

Transformadones por nucleacion y crecimiento
a  a  aLa recristalizacion tiene lugar por la aparición de núcleos 

que crecen a expensas de la matriz deformada. Existe un limite 
entre ambas zonas, caracterizado por la intercara que avanza, 
diferencia esencial con la recuperación en que los cambios en 
cualquier región ocurren en forma continua.

Se observa experimentalmente que en el material deformado 
hay zonas preferenciales para la nucleacion durante el proceso

A Ade recristalizacion. Algunos lugares de nucleacion preferencial 
se asocian con bordes de grano, bordes de precipitados, zonas 
altamente deformadas, etc, Cualitativamente se puede destacar

A A Aque los lugares mas favorables para la nucleacion están asocia-
Ados a zonas de alta energia.

A ACinética de recristalizacion
Se deducirán las ecuaciones que relacionan la fracción 

transformada en volumen para un dado tiempo X(t), con el numero 
de núcleos y la velocidad de avance (G)de la intercara. Cuando 
la intercara avanza en un material deformado, la fracción de 
material recristalizado cambia en el tiempo de la forma siguien
te J  _ c/X(t) _ A

cff
A .A ■donde: A = area de intercara por unidad de volumen al
tiempo t

En el caso particular en que todos los núcleos sean acti­
vos para X(t )'<£■< 1 , lo que implica saturación, la variación de 
X con t, estara determinada por la variación de A ccn eltienpo y la re

A A >presentación grafica de X(t) vs ,t tendrá la forma indicada en 
Fig = H I - 5

Fig. III-4
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Fig III-5
.**■ *  *Si . , es el numero de lugares de nucleacion por unidad de

* avolumen y la nucleacion ocurre muy rápidamente, resulta:

X  (0  ^ (<3-¿)3 para X(t) 1

Cuando los nuevos granos crecen, se alcanza un limite 
en que se empiezan a "tocar" uno con otro, lo que hace que
dX(t) comience a disminuir por la disminución de A La ecua- dt/ > v / acion valida para todo tiempo, con 7? núcleos distribuidos al 
azar y G constante^resulta:

x (t) = 1  - exp )rv-|qrn C e03 H3
A AEn el proceso de recristalizacion es de Ínteres conocer 

el tiempo en que X(t) alcanza un dado valor; dado que es di-
Aficil determinar el tiempo en que X(t) ~ í, normalmente se de 

termina el tiempo en que se obtiene X(t) = 0,5; de la ecuación 
anterior resulta: 4 /

( s£ s-> 3■0,s J  Y&  '  n
Normalmente se observa que G depende de la temperatura 

con una ley del tipo G = Be 'f/fer y si el numero de núcleos no
A *es función de la temperatura, se puede medir la energia de 

activación Q, representado .gráficamente ("tos i/ 3  '¡/¡Rt') > como 
se indica esquematicamenté en la Fig- III-6
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Fig, III- 6

Como se menciono anteriormente, en la mayoria de los ca­
sos, la nucleacion es preferencial; en general se observa la, /  Asecuencia de nucleacion siguiente; esquinas donde se unen mas 
de dos granos, aristas donde los bordes de grano se unen, su- 
perricies de borde de grano y finalmente nucleacion en volumen 
En la Fig,III-7 se muestran esquemáticamente diferentes luga­
res posibles de nucleacion.



A 'Si /? = numero de esquinas activas, por unidad de volumen
para X(t) <<C 1

aSi L = longitud de aristas activas, por unidad de volumen
X(t)  =■ T r*¿  = TL  (Q tf  para X( t ) «  i

• * *Si A = area de borde de grano activa, por unidad de volumen
X  C¿) — ACQt) para X(t)<^<l

a  aCuando la nucleacion es dependiente del tiempo?la ecuación 
que relaciona X(t) con las otras variables puede deducirse de 
la siguiente forma:

A A Asea, N = numero de núcleos por unidad de volumen y por 
unidad de tiempo

_  / A A AEl volumen de un núcleo esferico al tiempo t sera:
v = 4/2)ir'CGt)3

S ■'* >"*'* Ay si hay un tiempo de incuvacion f-, sera:
V=  i>/3T£6Cí -T)J3

por lo tanto el volumen transformado en un tiempo d'T',
W c / r

y la fracción transformada al tiempo t, para X(t)<<^ 1 
resulta : u

x(t) -  v % T < 33f  J T S J íll
'0 3

A ALa ecuación valida para todo t, resulta:
x(t) = i - exp

El tiempo para obtener X(t) = 0 , 5  resulta :
J. ^  1  , 0,662 's %
0,5 g 34  // '

ADado que se ha considerado la velocidad de nucleacion 
N constante, el numero aproximado de granos por unidad de vo­
lumen para X(t) = 0 , 5  resulta N- to s o sea :

^ ■ s «  =» ( W s ) *

si se considera que d es el diámetro medio de grano recristali
A A Azado, el numero de granos por unidad de volumen sera proporcio 

nal a : > „  , , ̂  M



.35
T  • • *Leyes empíricas de la recristalizacion
T *  *La información empirica obtenida sobre procesos de recris 

talizacion es muy grande, pero todavia no se tiene un conoci­
miento preciso de los mecanismos atomicos operantes, como para 
poder efectuar cálculos cuantitativos desde "primeros princi­
pios" . Sin embargo de un estudio comparativo de los datos obte 
nidos sobre recristalizacion, se ha podido establecer un conjun 
to de leyes que resumen el conocimiento empirico sobre el tema 
y son aplicables en general a metales, aleaciones y ceramicas 
deformables.

Los objetivos buscados con la recristalizacion^son recupe 
rar las propiedades que el material tenia antes de la deforma­
ción y a veces tratar de obtener una refinación del tamaño de 
grano. Se denomina temperatura de recristalizacion a aquella 
temperatura que permite recristalizar en un tiempo dado. Por 
conveniencia en las especificaciones técnicas de los materiales, 
se suelen indicar tiempos de una hora. En la Fig. III- 8 se 
muestra el cambio de algunas propiedades, causado por la recris 
talizacion, en función del porcentaje de deformación y de la 
temperatura de recocido en alambre de cobre trefilado.

Fig. III - 8
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Variación de algunas propiedades del alambre de cobre puro 
para diferentes procentajes de reducción en frió en función 
de la temperatura de recocido. Tiempo de recocido 1 hora 
(Smart J., Smith A. and Phillips A., Trans AIME, 143 ? 272 - 
1941)

La temperatura de recristalizacion depende del tiempo de
a  arecocido, la cantidad de deformación en frió, etc,, en la 

forma siguiente:

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

y*2 - La temperatura de recristalizacion decrece con el aumento
*  * de la deformación en frió

3 - El tamaño de grano recristalizado depende principalmente
*  *de la cantidad de deformación en frió; decrece con el 

aumento de la deformación.
4 - Para una deformación dada, la temperatura de recristaliza

cion aumentara con :
- el mayor tamaño de grano del metal deformado,
- la temperatura de trabajado en frió,
- una velocidad de calentamiento baja.
La dependencia de la tempeartura de recristalizacion de 

las diferentes variables, como se indico anteriormente, ha si. 
do establecida principalmente para materiales puros o aleacio 
nes de una sola fase En el caso de haber varias fases presen 
tesjel "tamaño de grano" esta limitado en forma natural, por 
competencia entre las diferentes fases El cambio en la morfo

* * logia afecta en forma preponderante a las propiedades mecáni­
cas

En la etapa de nucleacion, durante el recocido de recris 
talizacion, ciertas regiones con alto contenido de defectos 
(dislocaciones) se transforman en material con bajo contenido 
de defectos Se ha observado que algunos bordes de grano del 
material deformado son lugares muy probables para la nuclea­
cion y crecimiento.

Es posible "racionalizar" el comportamiento de los bordes 
de grano usando un modelo bidimensional como el que se muestra 
en la Fig. III-9, en esta figura se observan ciertos "bordes

Fig. III-8
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de grano incoherentes" en los que no se hace aparente la conti­
nuidad de la estructura a través de los mismos. Se ha considera 
do que los bordes de grano incoherentes son favorables para trans 
formar el material durante su avance, reduciendo el contenido de 
defectos al correspondiente en estado de equilibrio

Un mecanismo de nucleacion identificado., es el denominado
-• ymigración de borde de grano inducida por deformación; cuando e s ­

te mecanismo opera,un borde de grano empieza a avanzar en la re 
gion deformada de un grano vecino, generando una zona de mate­
rial recristalizado. Un ejemplo de este mecanismo de nucleacion 
y crecimiento se muestra en la Fig,III-10.

Otro proceso de nucleacion y crecimiento suele operar cuan 
do el material presenta zonas en que ha sido fuertemente defor­
mado. En estas zonas los núcleos que aparecen no guardan ninguna 
relación de orientación con la matriz deformada. En la Fig»III-ll

ase muestran esquemáticamente dos casos en que la deformación es
A Aaltamente rio homogenea y se han generado unos núcleos de material 

recristalizado.

(a) (b)

Fig. III-11



a) Representación esquemática de la deformación de la red en 
una banda de deformación y en la proximidad de un borde de 
grano

b; Zonas de material recristalizado

En la Fig. I11-12 se muestran diferentes etapas en la evo 
lucion de un monocristal de hierro laminado 80% , donde se puede 
observar la alta concentración de dislocaciones despues del pri 
mer recocido a baja temperatura (4° ' .  y también se puede ob-« 
servar el reoroenamiento y Ja reducción de Ja densidad de dislo 
caciones despues del recocido a 600°C En la Fig III~12(c; se 
puede observar una zona que correspondí o a una banda de defor- 
macion y en la que han crecido pequeños subgranos que eventual~ 
mente pueden transformarse en núcleos de material recristalizado

Velocidad de.mng»' ación del borde de grano
En recristalizacion la fuerza impulsora del proceso es pro 

ducida esencialmente por la diferencia de energía libre entre 
el material con alta deformación y el material recristalizado. 
y se puede considerar que la fuerza impulsora se deriva de la 
diferencia de potenc ial quimico ( /» ; , entre 1 < 5 átomos sitúa 
dos a ambos lados del borde Si S es el espesor del borde de 
grano, la fuerza impulsora (el gradiente del potencial) puede
aproximarse por : - ¿SzOL-) , si G es la velocidad de migración

•F
del borde, la movilidad (M) queda definida por la ecuación

'7 _ C ^
f) '

Esta expresión puede ser puesta en forma mas explícita 
considerando un modelo de borde de grano en que los ¿tomos en 
la red. vibran alrededor de sus posiciones de equilibrio con 
una frecuencia y aquellos átomos ubicados "junto al borde
de grano1' pueden saltar a través del mismo cuando la amplitud 
de vibración excede cierto valor Si se supone que los átomos 
saltan en forma individual cada vez que adquieren una energia 
Q , el modelo se puñete representar esquemáticamente como se indi­
ca en la Fig III-13
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Fig. III 11
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Modelo bidimensional de esferas duras en que se observa 
un plano de empaquetamiento compacto. Se pueden ver bor 
des de grano de diferente ángulo (diferente grado de 
coherencia)

Fig.III - 9

Fig. III - 10
Migración de borde de grano inducida por deformación 
en aluminio puro. Las zonas de aspecto uniforme entre 
granos corresponden a material libre de deformación 
(Beck P.A. and Sperry P.R., J .Appl.Phys.Z1,150 -1950)



Fig. III - 12
\ / /a) Micrografia electrónico de un cristal de hierro

laminado 80% y recocido 20 min. a 400°C.
b) Similar, recocido 5 min. a 600°C.
c) Igual que en (b) pero mostrando una región que

*  +  tenia una banda de deformación.
(Hsun Hu, en "Recovery and Recrystallization of 
Metals" p,311 AIME and Interscience Inc., Publishers 
1963)
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Grano A

Fig.III-13

Grano B 
Distancia

La frecuencia media de salto de un átomo del grano A 
al grano B esta dada por: _ q (-

V e

La frecuencia de salto de un átomo del grano B al grano
A esta dada por: -( 0.Q

RT

Por lo tanto si se considera ^P/RT «  1 , como es en el 
caso de recristalizacion, la velocidad de migración G puede 
expresarse:

A  --S í
s y  ^

R T
R T

y por lo tanto la movilidad (M) resulta:
o _ Q g

m = e~ ^R T
El modelo expuesto, a pesar de lo elemental, da cuenta 

de la dependencia de G con T, observada experimentalmente y 
establece claramente que M puede considerarse como proporcio­
nal al coeficiente de difusión (ver pag.22 ), Sin embargo el 
modelo no toma en cuenta la variación de la estructura del bor 
de de grano para diferentes relaciones de orientación o el ti­
po de movimiento que cada átomo debe hacer en relación a sus 
vecinos al pasar de una red a otra. Los procesos atomicos que 
determinan M, actualmente no se entienden con claridad^pero se 
ha determinado experimentalmente que depende fundamentalmente 
de la temperatura, la concentración de impurezas, la orienta­
ción relativa de los granos y en un grado menor de la orienta 
cion del borde respecto de ambos granos
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En casi todos los metales existen bordes de grano con alta 
movilidad Un ejemplo de este comportamiento se ha observado 
en la movilidad de bordes de grano en plomo muy puro aleado 
con pequeñas cantidades de estaño (Fig. III-14) « Se puede ob 
servar que los granos de alta movilidad tienen una relación 
de orientación bien definida, respecto de la matriz, y que la 
diferencia de movilidad con respecto a los bordes desordena­
dos crece con el contenido de impurezas (Snj
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Velocidad de migración de bordes de grano, a 300°C, en plomo 
obtenido por fusión zonal, en función del contenido de Estaño- 
Las estructuras a ambos lados de estos bordes especiales tie­
nen las direcciones <̂ 1 1 1 >̂ o ("1 0 0)- comunes ̂
(Aust K. and Rutler J. en 11 Recovery and Recrystallization of 
Metals" Himmel (ed.), p.13, AIME and Interscience Publishers, 
Inc , 1 9 6 3)

No es claro en la actualidad, por que las impurezas (en 
ppm) afectan la movilidad de ciertos bordes de grano- Se ha 
especulado, suponiento que la segregación de impurezas es se­
lectiva según la energia asociada al borde de grano, pero no 
hay suficientes pruebas experimentales- Un ejemplo de cómo es 
afectada la temperatura de recristalizacion del Cu con adicio­
nes de P o Ag se muestra en la Fig., 111-15.

Fig. III-14

d e  P¿AT/\ a fa ssa /? 0

Fig, 111-15
Temperatura de recristalizacion del Cu en función del conteni 
do de Ag o P . (Smart J., and Smith A-, Trans.AIME, 166, 144 - 
1945) •
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/Los conceptos presentados en este capitulo sobre recupe

t A A '**'ración y recristalizacion, son parte importante de los cono 
cimientos que es necesario aplicar durante la solucion de 
importantes problemas tecnologicos Por ejemplo, la optimiza

A 'cion de los procesos de trabajado en caliente en un tren de 
laminación, donde deben ajustarse temperatura, reducción y 
velocidad de deformación para obtener un material con propie 
dades adecuadas a las especificaciones, considerando la ex­
plotación economica de las instalaciones En la Fig III-16

a  /se muestran dos macrografias de cuerpos de valvulas, obte­
nidas por forjado en caliente en latón ( ,Cv ■+ ) En ambos 
casos el proceso industrial fue el mismo aunque las propie­
dades del producto final son bien diferentes En este caso

*particular^ se determino que los factores principales respon 
sables del excesivo crecimiento de "tamaño de grano" eran la 
diferencia en composicion y el contenido de Fe^que al formar

Aparticulas de oxido retarda el crecimiento de grano por un 
mecanismo que se vera mas adelante

Crecimiento de grano

El crecimiento del tamaño de grano empieza a ser importan 
te, en general,a temperaturas mayores de 0 , 5  Tfusión En esta 
etapa del recocido "los grandes se comen a los chicos", produ 
ciendose un aumento del tamaño de grano (D) En la Fig 111-17 
se muestra esquemáticamente el crecimiento de D, a diferentes 
temperaturas



a)

Fig. III - 16



b)
Fig. III - 16

Efectos sobre la macroestructura del trabajado en 
caliente (forjado) y recristalizacion simultáneos
a) aleación 58,2$ Cu, 2,25$ Pb, 0,24$ Fe, resto Zn.
b) aleación 56,4$ Cu, 1,52 $ Pb, 0,02 $ Fe, resto Zn.
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Fig III- 1 7

Cambio del tamaño medio de grano D en fancion del tiempo de 
recocido Notar el incremento de la velocidad de crecimiento 
(pendiente) al aumentar la temperatura

Durante el crecimiento de grano el material reduce su ener 
gia libre mediante la reducción del area de borde de grano La 
energia asociada al borde de grano es algunos ordenes de mag­
nitud menor que la disponible para impulsar el proceso de re­
cristalizacion, esto explica en principio por que el crecimien 
to de grano tiene lugar a temperaturas mas elevadas que las de 
recristalizacion La energia por unidad de volumen asociada a 
bordes de grano puede expresarse como :

Gb  =  A  Jb. /
0  £donde •

Ab = area de borde de grano por unidad de volumen
6^ = energia de borde de grano por unidad de area 

(equivalente a tensión superficial)

Si la migración del borde de grano se describe con una
/ / Aecuación analoga a la usada en recristalizacion, se tiene :



Dado que el potencial quimico AyW es función del area 
(geometria), se puede establecer la relación entre Y
radio de curvatura ( p ), de la superficie, en la siguiente 
forma : sea un "grano esferico" de radio ( P ) que varia su 
tamaño en (dr) , como se muestra en la Fig,III-l8 . En el esta 
do de equilibrio se puede hacer el siguiente balance energe- 
tico,

Fig 111-18

A <¿i « jj, dA

A /  = 4
aln 

A = 4 7Tr2  c/a ~ &7t~r o/r
V -  ^  d /  = 41T rzdr'

siendo cJn el numero de átomos que intercambia el grano 
con la matriz y si H  es el volumen atomico, se tiene :

d„ = dv = J ír r\  J r 
-ft- n

reemplazando, resulta :

Dada la dependencia entre JJ y p resulta que la dife 
rencia de potencial quimico, entre los átomos que están dentro 
del grano y los que están afuera, crece a medida que el radio 
de curvatura disminuye. En el caso particular de tratarse de 
burbujas de gas, lo anterior equivale a decir que la diferencia 
de presión, a través de la pared, crece cuando disminuyen de tj| 
maño, Cuando se trata de una estructura cristalinael efecto de 
la curvatura puede visualizarse como se muestra en la Fig III- 
19-
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Fig.III- 1 9

Movimiento de borde de grano. Los atoraos se desplazan hacia 
la superficie cóncava donde son mas estables Como resultado 
de estos desplazamientos el borde de grano se mueve hacia su 
centro de curvatura.

Tratándose de materiales de una sola fase,puede suponerse 
en primera aproximación^ que la tensión superficial es igual 
para los diferentes bordes; esto implica que cuando se encuen­
tren tres bordes de grano, el ángulo de contacto sera de 1 2 0 °. 
Visto en un plano lo anterior,equivale a decir que durante el

\

(a) (b) (c)

Fig III-20
Esquema bidimensional en q .e los bordes de grano hacen contac­
to a 1 2 0 °.
a) granos con menos de seis lados tienen su centro de curvatura 

adentro y tienden a reducir su tamaño
b) granos de seis lados están en una posicion de equilibrio,
c) granos con mas de seis lados tienden a crecer, pues el centro 

de curvatura de cada lado esta afuera del grano
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T  • * • *La cinética de crecimiento de los granos con mas de seis 

lados puede describirse de la forma siguiente :
G  0 / SÍP- ~ M  ^  u JÜL. ¿  ____

d t  S  é' 35
donde se ha supuesto que algunos granos (aquellos con mas 

de seis lados) tienen un tamaño (D) aproximadamente doble d^l 
valor medio (Li) Esta suposición esta avalada por la experien­
cia en muchos casos.

La expresión deducida para la cinética de crecimiento de­
pende de la temperatura a través de M y da cuenta del cambio 
de tamaño en función del tiempo,como se mostro esquematicamen 
te en la Fig, 111-17.

Efecto de las partículas dispersas en el crecimiento de grano
La intersección de un borde de grano que avanza, con par­

tículas disueltas en la matriz,, se traduce en una reducción del
* , - ' a  aarea de intercara por unidad de volumen. A esta reducción de
■* ■* A  A -area esta asociada una disminución de energía libre y
por lo tanto aparece una tendencia a estabilizar el sistema 
(frenar el crecimiento). La fuerza de freno (F) sera proporcio 
nal al gradiente de la energía y si se considera una partícula 
d~ radio p , en primera aproximación se tendrá :

r  - - ú á a * . ñ T c L  y¿ Tr

* 1 * *si hay partículas por unidad de area de borde de grano
~  ijs 'i/ y /'*

La fracción de area "sustraída" al borde de grano por 
partículas es :

y se puede demostrar por argumentos geométricos que si la
distribución es homogénea, es igual a la fracción de par-

f /l / ticulas por unidad de volumen jy . Por lo tanto la fuerza ma
xima de frenado, Fmáx. resulta :

Fmox. ■= n s '¡fk'JFr =
recordando la expresión deducida para la cinética de cre­

cimiento de grano,
d 5  = M  2  lAh -O-
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En el caso de haber partículas disueltas la "fuerza efecti 
va" se modifica y la ecuación que describe la cinética puede 
expresarse :

do  _  ¿MSI yA , 1 
dt - S  *  (5<T~

de donde se puede deducir :
—  "1 r\a) Para grano muy fino ( Oc D) ,>,> iv/r , y por lo tanto la

avelocidad de crecimiento no resultara afectada por las par
Aticulas.

—  pb) El crecimiento se detiene para -D = — -
_i- , ‘i"c) El tamaño de grano final, D , sera tanto mayor cuanto mayor

A Asea el radio de las particulas o cuanto menor sea la fracción
Aen volumen.
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IV - TRANSFORMACIONES DE FASE EN ESTADO SOLIDO

Las transformaciones de fase en estado solido tienen im- 
portancia tecnológica fundamental, pues en muchos casos son el 
único medio de ajustar las propiedades del material al uso re­
querido .

En el capitulo anterior se describieron los procesos de* , recristalizacion y se destaco la necesidad del trabajado previo 
para obtener la energia que impulsara el proceso de recristali­
zacion, generando una nueva estructura con propiedades iguales

aa las anteriores a la deformación.

En los metales puros y aleaciones, las fases en estado de 
equilibrio son dependientes, entre otras cosas, de la tempera­
tura y es suficiente que la temperatura cambie en forma adecúa 
da para que se produzcan transformaciones de fase. Esto ocurre,, 
porque la fuerza que impulsa la transformación se deriva de la 
diferencia de energia libre, entre la fase de alta temperatura 
y la fase de baja temperatura. Es de destacar que las transfor 
maciones en estado solido, pueden también ser alteradas por la 
deformación previa del material. Algunos cambios de fase que 
pueden producirse al bajar la temperatura desde un valor en que 
el material presenta una sola fase estable, son los siguientes:

a) La fase estable transforma a otra fase estable. Caso de las
*transformaciones alotrópicas en metales puros.

b) La fase estable transforma en dos fases, una de las cuales* * • > * difiere solo en composicion y la otra difiere en composicion 
y estructura. Caso de precipitación de una solucion sobresa- 
turada o de algunas transformaciones eutectoides en aleacio­
nes no ferrosas (descomposición celular).

c) La fase estable transforma en dos nuevas fases. Caso de la 
transformación perlitica en aleaciones de Fe-C, donde la 
austenita ( ^ ) transforma en ferrita (oO + cementita 
(Fe3C).

Inmediatamente despues del cambio de temperatura y antes
* * ' 1 • * A de empezar la transformación, los átomos están en la posicion

determinada por la matriz, y la formacion de la nueva fase re- 
quiere que los átomos de un cierto volumen se reagrupen forman 
do la nueva estructura. Sin embargo, no todas las fluctuaciones 
que producen la nueva estructura son estables, porque aquellas

*  *  fluctuacijonas_.que agrupan los átomos en un volumen menor que un
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cierto tamaño critico^ tienden a producir un aumento de la 
energia libre» La razón de este proceso, es que durante la 
formacion de la nueva fase debe crearse una superficie para 
lo cual se requiere energia, y es la relación superficie/volu 
men la que en parte determina el volumen critico, es decir, 
aquel a partir del cual el crecimiento de la nueva fase hace 
disminuir la energia libre del sistema. Los volúmenes de la

anueva fase que son capaces de crecer, se denominan núcleos y 
el proceso^nucleacion. Aunque lo anterior son consideraciones 
muy generales sobre el proceso de nucleacion, puede afirmarse 
que para que un núcleo se forme son necesarias fluctuaciones 
en las que se produzca cambio de estructura y/o composicion

a  aen un volumen mayor que cierto valor critico.
aLos cambios de fase en estado solido, se producen en ge-

a  aneral por el crecimiento de un numero finito de núcleos y es 
usual clasificarlos mas por la etapa (mecanismo) de crecimien 
to que por la de nucleacion»

ATransformaciones por difusión
A +Transformaciones por difusión son aquellas en que los ato 

mos se mueven en forma aproximadamente independiente, y la
a  / tenergia para pasar de un estado a otro mas estable, es provis

A A .  *ta por activación térmica. Cuando durante la transformación/ * se produce un cambio de composicion es necesario que los ato-
A % 'mos se muevan distancias grandes en relación al espaciado atc> 

micoj desde o hacia la intercara que separa la matriz de la fa
A t  t  *se producto. La descomposición eutectoide y la precipitación 

de una solucion sobresaturada son ejemplos de este tipo, Tam-
A Abien pueden considerarse transformaciones por difusion^las 

transformaciones polimorficas en metales puros, si se producen 
por movimientos de los átomos en forma independiente. En las 
transformaciones controladas por difusión, en aleaciones de

A *  .vanos componentes, es útil distinguir dos casos limites.
a) Transformaciones controladas por la intercara.

Los cambios estructurales y de composicion, tienen lu­
gar en las zonas inmediatamente cercanas a la intercara, es 
decir, que la matriz permanece inalterada hasta que la inter­
cara en su avance atraviesa la zona considerada, generando la

Anueva fase. En estos casos, cuando la trasnformacion alcanza 
estado estacionario, la velocidad de avance de la intercara7a 
una dada temperatura^ es constante»

S

\(
1¡l
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Un ejemplo de este tipo de transformación es la descomposxcion
a  *de austenita en perlita.

b) Transformaciones controladas por difusión
En este casorios átomos deben moverse en la matriz dis­

tancias relativamente mayores al espaciado atomico, de forma tal 
que la composicion media de la matriz vaya tendiendo^ durante la 
transformación^al valor de equilibrio. Los cambios estructurales, 
si se producen, tienen lugar en la intercara La velocidad de 
avance de la intercara dependerá de la velocidad relativa de los 
procesos en la intercara, respecto a la velocidad con que se pro­
duce la difusión en la matriz. En el caso particular en que los 
procesos en la intercara sean lo suficientemente lentos como para

Aque la matriz alcance la composicion de equilibrio en todo momen-
ato, la velocidad de avance de la intercara podria ser constante; 

en el caso en que la composicion de la matriz no alcance el va-
alor de equilibrio, la velocidad de avance de la intercara sera

a  >dependiente del tiempo. La precipitación de la ferrita a partir
ade la austenita, en algunos casos, es una transformación contro­

lada por la difusión del C en la austenita.
aEn general, las transformaciones de fase por difusión, se 

producen a temperaturas altas y con una velocidad muy sensible a 
los cambios de temperatura. Dado que estas transformaciones re­
quieren para producirse permanecer un cierto tiempo a alta tempe 
ratura, es posible suprimirlas total o parcialmente por enfria­
miento brusco (templado)o

ATransformaciones de tipo martensitico
En algunos materiales es posible suprimir mediante templado

A *rápido, las transformaciones de fase por difusión; en este caso 
se retiene a baja temperatura una estructura que resulta muy ale 
jada de su estado de equilibrio termodinamico. La fuerza impulso

Ara que se deriva de esta diferencia de energia libre, puede ser
A  ,suficiente para producir una transformación esencialmente de tipo

a  a  r* • Acristalográfico y sin difusión. En este tipo de transformación, 
la intercara se propaga en la matriz por medio del movimiento 
coordinado de varios átomos, generando una nueva estructura sien-

A *do menor que el parametro de la redóla distancia que cada átomo 
debe moverse respecto a sus vecinos. Este tipo de transformacio-

A fnes, se denominan frecuentemente martensiticas, porque asi fue­
ron denominadas en los aceros donde tienen una importancia tecno-

Alógica fundamental»
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Durante las transformaciones martensiticas, se generan 
tensiones y por tanto se almacena energia elastica en la ma­
triz y en el producto; esta energia elastica debe ser provis 
ta por la diferencia de energia libre entre ambas fases, y por 
lo tanto es necesario un dado valor de sobreenfriamiento antes 
de que pueda inciarse la transformación. La temperatura a la

A  >  fque comienza en forma espontanea la transformación martensiti- 
ca se denomina comunmente Ms.

Transformaciones de tipo intermedio
Anteriormente se mencionaron dos casos limites de transfor 

maciones : uno por difusión a altas temperaturas donde la movili 
dad es elevada pero la fuerza impulsora baja; y otro a baja tem 
peratura donde ocurre lo contrario. A temperaturas intermedias 
se han encontrado transformaciones en que participan ambos me­
canismos .

Un ejemplo de estas transformaciones intermedias, es la 
transformación bainitica en los aceros. La bainita es esencial­
mente una estructura ferritica con carburos dispersos, que se

Aproduce por la descomposición de la austenita, a temperaturas
/ /intermedias, entre la transformación perlitica y la transformai 

cion martensitica. El hecho de que aparezcan dos fases, implica
A A _que se produce difusión; pero también se observan expenmental- 

mente deformaciones que pueden ser asociadas al movimiento de 
los átomos en forma colectiva, como ocurre en las transformado

Anes martensiticas.

Otro ejemplo de transformación intermedia, son las transfor 
maciones masivas observadas en algunas aleaciones no ferrosas 
y también en algunas aleaciones de hierro; en estas transforma­
ciones la matriz transforma, por procesos térmicamente activa­
dos, a una nueva fase que tiene exactamente la misma composi-

/  A A Acion. La denominación "masiva", fue asociada a la morfologia 
observada metalograficamente,cuando se iniciaron estudios s£ 
bre estas transformaciones. Actualmente se acepta que el "ere 
cimiento masivo" resulta de la transferencia térmicamente ac-

A Ativada de los átomos, a través de la intercara, la cual tiene
A  .  Acaracterísticas similares a los bordes de grano de alTo ángulo.

Las transformaciones de fase en estado solido, en diferen­
tes sistemas, presentan ciertos aspectos similares. Consideran

/  A Ado esto, se describirán a continuación las principales trans- 
formaciones en el sistema Fe-C, por ser este el mas estudiado* 
el que presenta varias estructuras y el que es base fundamental 
de los aceros.
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Sistema Hierro-Carbono
En la Fig, IV-1 se muestra la zona rica en Fe del diagra 

ma de fases del sistema Fe-C,
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Las denominaciones comunes de las fases OC , y Fe-^C son 
ferrita, austenita y cementita respectivamente
Las lineas de trazos representan el diagrama estable Hierro- 
Grafito (diagrama de equilibrio); las lineas llenas represen 
tan el diagrama metaestable Hierro-Cementita (digrama de fases)
La solubilidad de C en c* alcanza su máximo valor, .■'j0,025%C, 
a 723°C, disminuyendo a medida que baja la temperatura.
Las estructuras cristalinas y los parámetros de red de las res 
pectivas fases son los siguientes :

CX. (cubica de cuerpo centrado) , a = 2,8610 KX a 20°C

(j^ (cubica de caras centradas), a = 3,64 a 910°C

§  (cubica de cuerpo centrado), a = 2,92 a 1400°C

Fe^C (ortorrombica) , a =; 4,5155; b — 5,0773; c = 6,726 5 a 25°C

grafito (exagonal), a = 2,46; c = 6 , 7 8  a 20°C

El hierro puro a 910°C y a 1400°C aproximadamente? presenta 
dos transformaciones alotrópicas de fase, estas transformaciones 
son dificiles de estudiar por el rango de temperaturas en que 
se producen y ademas carecen de Interes practico„

En este capitulo se describ Lran las principales transforma­
ciones de fase que se producen por enfriamiento en aleaciones 
de Fe-C

Transformación - » o( en un acero hipoeut ectoide (por ejemplo 
0,4 %C)

Fig, IV-1

Dado que el contenido de C en c*. es muy bajo ( ^  0,02%C), 
durante la nucleacion de q < , el C debe de difundir hacia la 
fase ^

El proceso de nucleacion en solidos es dificil de estudiar 
y actualmente no esta totalmente entendido, sin embargo es po­
sible escribir una ecuación general^haciendo un balance de las 
diferentes contribuí: iones a La energia libre del sistema
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Si se considera un núcleo esferico de radio r , se puede 
escribir

A fírr) = * j- C A V '  ASs) O )
donde = energia de intercara

f— diferencia de energias libres entre 
°< y > [erg/cm* J .

/\Q = dife rencia de energias libres entre el material 
deformado por el cambio de volumen, y el mate­
rial sin deformar; j^erg/cm^J

En la expresión (1)̂ ambos términos contribuyen a A  (S(r)en 
forma opuesta y por lo tanto habra un valor critico de r en que 
la contribución de superficie y de volumen toman el mismo valor 
con signo opuesto. Para el tamaño critico r * > se debe cumplir 

c? A  G(t) \ _ q 
S  p Jr=r *

A .de la ecuación (1 ) resulta :
A  g » .  .  leT- (¿ )

3 ( A  G<r + A  G& 
P  *— _ ^  y1  ( a-)

Este modelo de nucleacion no toma en cuenta aspectos funda­
mentales del proceso de nucleacion, como ser la anisotropia en 
los valores de debida a los posibles tipos de intercara.
Esquemáticamente, se muestran en la Fig.IV-2 tres tipos de inter 
cara a los cuales se asocian diferentes valores de ^  .

Oot

•—)—<¡
I 1 í

IJ —(l—cl i -i-0

^ \ ~ Y  s \ T  iI L* L .1 -1

r v Y v .

/ i  '

o— i t i

(a) (b) 
Fig. IV-2

(c)
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* A / Representación esquemática de diferentes tipos de núcleo.
(a) completamente coherente
(b) núcleo formado por deformación de corte
(c) núcleo incoherente
(Hornbogen E., Z.Metallk, _56, 133 --1965)

En el caso a) hay simplemente cambio localizado de compo- 
sicion, sin que se altere la estructura cristalográfica, lo 
cual hace que la energia de intercara, ^ , tenga un valor muy

^ abajo. Sin embargo, si el parametro de red del núcleo difiere 
del de la matriz, aparece una barrera debido a la energia de 
deformación A Que se opone a la nucleacion. En b) ambas
estructuras, matriz y núcleo difieren, pero la estructura del 
núcleo puede obtenerse deformando la matriz y generando una 
intercara coherente. Este tipo de intercara tiene un valor bsi 
jo de f, pero el término A  Gg puede ser importante. Final­
mente, en c) el núcleo es totalmente incoherente y resulta una 
intercara con un valor elevado de V1

a  aEs probable, que durante la nucleacion en estado solido, 
haya cierta coherencia entre el núcleo y la matriz. En el caso 
de la nucleacion de la ferrita en austenita, se requiere una 
deformación importante para hacer coherente la intercara, sin 
embargo, normalmente cV crece en con relaciones de orien­
tación definidas, lo que implicarla cierta coherencia en las 
etapas de nucleacion. La importancia del valor de ^^yise des­
taca en la determinación de A  £2"*, (2), porque aparece

A Aelevada al cubo, y dado que la velocidad de nucleacion varia
*  Aexponencialmente con .A G , resulta que una pequeña variación 

’ puede cambiar en varios ordenes de magnitud la ve­
locidad de nucleacion. Dado que esta variación de /c*/ con Ia 
orientación, es perfectamente posible, es razonable esperar

Aque aparezcan orientaciones preferenciales para la nucleacion. 

Durante el enfriamiento, los bordes de grano de son lu-
Agares preferenciales para la nucleacion de la ferrita, como se 

puede observar en la Fig.IV-4; en esta figura se pueden desta-
Acar las características siguientes :

/ a- La ferrita ha nucleado solo en los bordes de grano de o•

Fig.IV-2
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- Cada grano de ferrita crece solamente dentro de un grano 
de V1.

- Los granos de ferrita en algunos bordes de grano de 'i 
presentan forma de "agujas", mientras que en otros mues­
tran una forma "masiva" o de bloques.

El efecto de los bordes de grano en la frecuencia de nuciea 
cion puede ser entendido cualitativamente, si se considera la 
magnitud de A G* en los diferentes lugares de nucleacion. En 
la Fig.IV-3, se muestra un esquema con mídeos formados en di­
ferentes zonas de borde de grano.

Fig. IV-5
En el esquema de la Fig.IV-5, se destaca la diferencia de 

volumen entre diferentes núcleos, todos con igual radio de cur­
vatura. Debe notarse también, que a medida que ^ decrece,

/ A A Atambién decrece el volumen del núcleo critico. Si el valor de
es lo suficientemente bajo, puede darse el caso en que la

A A Aenergia de superficie del núcleo sea menor que la energia de bor 
de de grano que desaparece durante la nucleacion, en cuyo caso 
no habría oposicion a la nucleacion por efectos de superficie.
De lo anterior se deduce, que la nucleacion es siempre mas favo­
rable en los bordes de grano que en volumen. Experimentalmente 
se observa, que para que el proceso de nucleacion se inicie?es 
necesario un dado sobreenfriamiento A T, y que este sobreenfria­
miento es menor para los núcleos que se forman en bordes de grano.
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a  aMorfología de la ferrita y cinética de crecimiento en acero 

hipoeutect oi de
Cuando la ferrita nuclea en los bordes de grano de la aus-- 

tenita, se puede suponer que los núcleos van a estar orientados 
de forma tal de minimizar 1 a energia de superficie • Una

Aposibilidad es que el núcleo de ferrita crezca con una orienta­
ción definida respecto a uno de los granos <f' , tal que minimice 

fdf , y con otra orientación cualquiera respecto al otro gra 
no. Esto podria reducir el valor promedio de > con respecto
al valor promedio de ^  en un núcleo orientado arbitrariamente

N  A  / ,con respecto a ambos granos ¡ . Un núcleo con intercaras de di-
A fferente coherencia, seria consistente con la anisotropia observa 

da en el crecimiento, como se muestra en la FigcIV-^-* El creci-
Amiento de los granos en forma de "bloques", requiere la difusión

Ade C en la austenita a distancias mucho mayores que el parametro 
de red. Se suele suponer comunmente, que la velocidad de creci- 
miento de la ferrita esta determinada por la difusión de C en 
la austenita y no por los procesos que tienen lugar en la inter-

Acara; lo cual equivale a decir que se puede suponer la región de 
la intercara en estado de equilibrio. Con estas suposiciones, se 
puede estimar el limite máximo de la velocidad de la intercara 

c<- ^ . Tomando del diagrama de equilibrio, las concentraciones 
de C en ferrita C 01 , y en austenita C ̂  , como se indica esque­
máticamente en la Fig<IV-6 puede calcularse la cantidad de carbono 
que debe difundir hacia t , cuando la intercara 0*>"(favanza una dis 
tancia dx.

(a) (b)
Fig.IV-6

(a) Sección del diagrama Fe-C
(b) Perfil de concentración de C en fase t* alrededor de un precipi_ 

tado de ferrita. El perfil de concentración se considera per­
pendicular a la interfase c< - ■
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La cantidad de carbono por unidad de area de intercara^que de 
be difundir hacia ^ , sera :

d x  CC
ala cual deberá ser igual a :

J dt
donde d  es el flujo de carbono a través de la intercara duran 
te el tiempo dt, en que la intercara recorre la distancia dx. 
Por lo tanto :

±£- ) /.N
di r c f - c v  s>x

De este modelo se deduce que a medida que la intercara avan 
za, el contenido de carbono en va creciendo, esto implica 
que el C debe difundir cada vez mas lejos, o lo que es equiva­
lente, el gradiente de concentración del C en ^ va disminuyen 
do con el tiempo. En la Fig.IV-7 se muestran esquemáticamente 
los perfiles de concentración de C para dos tiempos distintos..

Considerando el esquema de la Fig.IV-7, la ecuación (4) puede 
escribirse de la forma siguiente :

dt L
(5)

Fig. IV-7
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Perfil de concentración de C, delante de un precipitado de fe
arrita, para dos tiempos diferentes de recocido. El area rayada 

arriba y abajo de Co, para cada curva, debe ser igual. Lj y L2 
se consideran distancias efectivas de difusión, que permiten# . * hacer una evaluación aproximada del gradiente de concentración 
del C en ^  .

La distancia efectiva de difusión L, puede aproximarse por 
y reemplazando en (5) resulta :

Fig.IV-7

4* ex ( O
dt

( 6 )

Estructura de Widmanstátten :
Se denomina asi a una estructura en que la ferrita (la cemen 

tita en aleaciones hipereutectoides) precipita en forma de pla­
cas. Se ha observado que las placas, "agujas" en la superficie, 
pueden nuclear y crecer a partir de bordes de grano o , o a 
partir de bloques de ferrita previamente nucleados, La nuclea­
cion y el crecimiento de estas placas puede visualizarse a tra

aves de un modelo como el siguiente :

Si se supone equilibrio a través de la intercara ferrita-^, 
ciertas imperfecciones en la misma, pueden tener un efecto so­
bre las superficies de isoconcentración de C, como se muestra 
en la Fig,IV-9 •

)  >d x  2 1

El aumento local de f|T hara que la intercara avance mas 
rápido en esa zona, como se puede deducir de la ecuación (4)«
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Se ha observado experimentalmente, que cuando el borde de la 
placa (la punta de las agujas en Fig IV-4) se ha alejado lo

asuficiente del lugar de nucleacion, la velocidad de avance 
es constante y esta determinada por la velocidad con que 
el C puede difundir en ^ La distancia efectiva que el 
C debe difundir, es menor cuanto menor sea el "radio" de cur­
vatura del borde< Si se estima la distancia efectiva L, como 
proporcional al radio de curvatura V del borde, la ecuación
(5) indica que la velocidad _dx_. crecerá al disminuir pdt
Sin embargo, habra un valor minimo posible para p , que estja 
ra asociado al radio critico de nucleacion p , valores de p 
menores que C <,haran que la placa deje de crecer. De esto se 
deduce que G - ^ 0 cuando T p*.

Se observa experimentalmente, en una matriz con particulas 
dispersas de diferentes tamaños, que las particulas mas peque­
ñas son menos estables; esto equivale a decir en el caso del 
Fe puro, que la temperatura de transformación ^-OC sera tanto

amenor cuanto menor sea el tamaño de las particulas de ferrita 
En la Fig.IV-10 se muestra esquemáticamente el efecto del tama 
ño de particulas sobre la solubilidad para el Fe, donde se ha 
supuesto que el efecto estabilizante del C en la austenita pue 
de extenderse a particulas de diferente tamaño, generando nue­
vos campos de dos fases (CC 4- ^  ) .

Fig.IV-10
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Representación esquemática del efecto de la energia superficial
/ asobre la solubilidad de pequeñas particulas "esfericas" (X en 

la fase 'f' Las lineas de trazos representan el diagrama de 
fases para particulas de diferente tamaño, en equilibrio con

aConsiderando la dependencia entre solubilidad y geometria,
,  AZener propuso una expresión para el gradiente de concentración 

de carbono en el borde de la placa, de la forma siguiente :
o>C «s fe*- Co) C / -  r/ r )  

k r  (7)
donde; k es una constante de proporcionalidad.

Reemplazando la ecuación (7) en (4) se obtiene una expresión 
para la velocidad de avance del borde de las placas,

G= -2. ( JLlll) (8) 
k (c*L c *)

Las placas de la estructura de Widmanstátten tienen una re­
lación de orientación bien definida con respecto a la matriz 
y se ha determinado que las intercaras entre ferrita y austenita 
corresponden a planos de empaquetamiento compacto en ambas es­
tructuras. El hecho de que la velocidad de crecimiento en iespe-i-

/ Asor sea mucho mas lenta que en la dirección longitudinal5indica 
ria que la intercara tiene baja movilidad y que su avance no

A Aesta:¡controlado por la difusión del carbono.

Influencia del tamaño de grano de la austenita sobre la mor-17 ......................  11 ' 11 ..... ‘ - - , - —fologia de la ferrita proeutectoide :
Si el tamaño de grano de / es pequeño, la ferrita nucleara 

en los bordes, liberando C que difundirá rápidamente al centro 
del grano reduciendo la sobresaturación.

Un ejemplo de la morfologia obtenida en este caso, se muestra 
en la Fig.IV-11 a.

ASin embargo, si el tamaño de grano es grande en relación al
Atamaño de la ferrita que crece desde los bordes, el C no tendrá 

suficiente tiempo para difundir al centro de los granosjy aunque
Ala velocidad de nucleacion dentro de los granos es menor que en

A Alos bordes, se producirá nucleacion dentro de los granos. La nu-
Acleacion dentro de los granos, puede ser nuevamente con una mor­

fologia del tipo de bloques o del tipo de placas (Widmenstátten),

Fig.IV-10
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/  A AAunque esta ultima es la mas común, en la Fig,IV-ll b se mués-
/  Atra una estructura de placas tipica de una estructura austeni- 

tica con gran tamaño de grano.

Debe destacarse que a medida que aumenta el sobreenfriamiento 
AT, aumenta la velocidad de nucleacion, y la precipitación de 
ferrita dentro de 'f se hace mas importante porque el C no tiene 
tiempo a difundir dentro de los granos.

A medida que A T  aumenta, la morfologia mas probable de la 
fase precipitada, tiende a ser la de placas o 11 agujas" pues la 
diferencia de energia libre es suficiente como para crear inter^

A Acarasjy esta morfologia requiere difusión a distancias menores 
permitiendo realizar la transformación en menor tiempo.

Transformación eutectoide (perlitica) :
Una transformación eutectoide, es aquella en que una fase 

matriz solida transforma en otras dos fases que difieren de la
A Amatriz en composicion y estructura. El caso mas estudiado por su

A A  timportancia tecnológica es la perlita en los aceros. Un ejemplo 
de esta estructura se muestra en la Fig.IV-12» Este tipo de trans

A Aformacion, produce una morfologia caracterizada por placas para­
lelas de las fases producto»

En algunas aleaciones no ferrosas, también se producen
A Acipitacion, microestructuras "laminares", en que solo una 

difiere en composicion y estructura, mientras que la otra
A A Ade la matriz solo en composicion y orientación.

A A ALa transformación perlitica, exige tanto la nucleacion "simul­
tanea" de dos fases cristalográficamente diferentesjcomo su creci

A Amiento cooperativo detras de una intercara incoherente. Cual fase 
nuclea primero y el mecanismo operante, es un tema de controver­
sia, pero de todas maneras el crecimiento de la fase celular pue-

Ade empezar cuando ambas fases producto están presentes. El creci­
miento de la perlita puede esquematizarse como se muestra en la 
Fig.IV-13•

por pre
fase
difiere



Fig.IV - 4
Fe-0,4$C austenitizado a 900°C y transformado durante 
10 segundos a 730°C, luego templado en agua (Shewmon P.G. 
en "Transformations in Metals" p.214)

a) b)
Fig.IV - 11 

Acero comercial (0,23$C,1,2$Mn)
a) Enfriado al aire desde 900°C
b) Enfriado al aire desde 1150°C

a  {Notar el efecto del grano austenitico sobre la morfología 
de la ferrita pro-eutectoide (Shewmon P.G.,en "Transforma 
tions in Metals" p.223)



b)
Fig.IV - 12

a  sMorfologia de las estructuras perliticas 
Interfase Perlita-Austenita (Shewmon P.G.en "Trans- 
formation in Metals" p.227)

A  AMicrografia electrónica mostrando la microestructura 
de perlita fina en un acero al carbono, formada a 
590°C (The Making Shaping and Treating of Steel,USS
1965)
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El espaciado promedio S en dirección normal a las placas, 
se denomina espaciado interlaminar. Experimentalmente, se ob­
serva que S depende fundamentalmente de la temperatura a que 
tiene lugar la transformación, decreciendo a medida que la tem 
peratura disminuye respecto de la temperatura de equilibrio.
Se observa también experimentalmente, que hay una dependencia 
aproximadamente lineal entre S y — i---• , donde Te es la tem­
peratura de equilibrio. (Te-T)
(En el caso de la aleación Fe-C , Te = 723°C).

Se observa que la velocidad de crecimiento es constante a
una dada temperatura, lo que implica que para un dado valor de
S^ las condiciones de difusión del C en la zona de transforma-

* * • - t * cion son estacionarias. Se ha observado también que ciertos nc>
dulos crecen mucho mas asimétricos que el resto, lo cual indi- 
caria que la velocidad de crecimiento es mayor en ciertas dire£ 
ciones. En particular, se suele observar que un nodulo en un 
borde de grano ^ , crece en ambos granos con velocidad diferen­
te, lo que indicaria que la velocidad es dependiente de la re­
lación de orientación entre la austenita y la ferrita. De esto

ase deduce, que la velocidad de crecimiento y S están interrela- 
cionados, y por lo tanto, es necesaria alguna otra condicion in 
dependiente que los relacione- Zener destaco que parte de la

a  a  areducción de energia libre por la transformación, es empleada 
en generar las intercaras entre ferrita y cementita. Cuando S

Aes pequeño, se debe emplear gran cantidad de energia en crear 
las intercaras, y queda un saldo pequeño para actuar como fuerza 
impulsora de la transformación. Por otro lado, cuando S es gran­
de , a alta temperatura, la distancia que debe recorrer el carbo 
no es grande y el crecimiento se hace lento. El sistema, en con- 
secuencia adoptara un valor de S de compromiso. El criterio usa-

/ Ado por Zener, es que el valor de S sera aquel que haga maxima la 
velocidad de crecimiento,

A A ALa energia libre, por unidad de volumen de perlita, asociada 
a intercaras es : *

Í A A

= energia de intercara por unidad de area.

Por lo tanto, el cambio neto de energia libre durante la trans
A Aformacion sera :

A G, = A G 0 - S
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donde : A. <30es el cambio de energia libre en el supuesto de 
que no hubiese intercaras»

El valor minimo de S sera aquel que hace nula la velocidad 
de crecimiento, por lo tanto

A  G = 0 A  G 0  « - = >  S  = A Í -u s  ^  mh AGo

A  M -  = 2 Í i ( J _ _
S  -S 3mm **mu7

Si se supone que la velocidad de crecimiento (G) es propor­
cional a A G  y esta determinada solo por la velocidad con que 
difunde el carbono, G deberá ser proporcional al coeficiente de 
difusión Dje inversamente proporcional al espacio S

c = K  A  <3 J L  
5 

G = K  JL 2 Í  r s ~ Sm,h'>
•5 S  m/fí

aplicando el criterio de máximo _ —  = 0
c lS

d G  _ K  D  2 f  Smá - 2  ( Smín) S  Sm'/n 7 q 
d S  L S 2,m/h J

m/r> •— ± t  
A  Gr,

Si se supone AGo proporcional al sobreenfriamiento
A G 0 ~ C¿s (Te -T) 

donde ; a  Go = A H ~ T A 5

A H  : Calor latente de la transformación a P y T 
constantes.

aA S  : Cambio de entropia,
*A la temperatura de equilibrio se tendrá •

A S  ^ -M IL
Te

y si se supone que A H  Y A S  no dependen de T, resulta :
T& G0 = A  H (  i  - - L . )
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y por lo tanto :

s =  ---- -------------- (9)
(Tjr-T)

Si se representa gráficamente S Vs. Ln (Te~T), deberia
de tenerse una recta de pendiente -v> -i ■> En la Fig IV-14 se
muestran resultados experimentales de S en función de A.T,

Fig.IV-14
Espaciado interlaminar S, en función del sobreenfriamiento 
en un acero eutectoide (Hawkes, Johnson and Mehl, Trans.Anu Soc. 
Metals, 30, 1049 - 1942)

Velocidad de crecimiento de la perlita :
La velocidad de crecimiento G, puede obtenerse en forma apro 

ximada sin resolver la ecuación de difusión, si se supone que 
la partición del Carbono tiene lugar por difusión en la aus 
nit a .

Las concentraciones de C en las diferentes fases en equili- 
brio metaestable pueden obtenerse en primera aproximación a 
partir de un diagrama como se muestra en la Fig,IV-15
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Fig„IV-15
donde :

: porcentaje de C en } en equilibrio con Fe3C
C2 : porcentaje de C en oí j en equilibrio metaestable 

con V
C3 : porcentaje de C en , en equilibrio metaestable 

con Fe3C
C4 : porcentaje de C en ^ , en equilibrio metaestable 

con ■

Las diferentes concentraciones de C en la zona de transfor­
mación se pueden indicar esquemáticamente en la forma siguiente:



Cuando la intercara perlita- <f avanza una distancia d R  , la 
cantidad de C que debe difundir para que se forme ferrita puede 
expresarse aproximadamente

d R  (Cq - C (1 0)

Si se supone que el C particiona en ^  , la cantidad de 
carbono que deberá difundir en y' durante un dt, puede expre­
sarse aproximadamente como

PDrf Q') ^  C  ]=- (1 1)

de (9) y (1 0) se obtiene : ^

C o - C i  s  U2}

Este modelo de crecimiento para la perlita no es completamen 
te satisfactorio porque se ha supuesto que la difusión de C en 
'f es el factor controlante de la reacción y esto no permitirla 

explicar la anisotropia observada en el crecimiento de la perlita, 
(si se supone que la difusión es isotropica),lo cual indica que

Atambién puede tener importancia la movilidad de la intercara per̂
lita- o

De las ecuaciones (9) y (12) se puede estimar que la dependen 
cia de G con A T es del tipo siguiente

T> ̂G o i  — S—  (1 3 )
(a t ) ¿
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Datos experimentales de G en función de /\T, para diferentes 
aceros muestran un máximo de G, para valores de ,/\T 150°C.
Este máximo en G es esperabie con una dependen*- i a de  ̂a tempera 
tura como la indicada en la expresión (13), dado nue a pequeños 
valores de ,A,X, el coeficiente de difusión no v<?r i a micho míen 
tras que a valores grandes de ,A, X aparece ! a dependencia expo­
nencial de D con T.

Balnlta en aleaciones de Fe-C :
Se denomina bainita a la estructura o estructuras que se pue

* * r * • •den obtener por transformación isotérmica o durante enfriamientos 
lentos a temperaturas inferiores a aquellas en que se .iroduce per 
lita. A las temperaturas inmediatamente inferiores a las que .se 
produce la per.l.i ta mas fina, la bainita muestra :n as;».ci,o de . '.a 
cas finas y parelelas, y se denomina "bainita superior". U.n ejem­
plo de esta estructura se muestra en Ja Fig.IV-ló b .

Las placas de ferrita, cuando crecen ceden carbono a la auste 
nita, y el resultado es que la asuteni.ta entre placas queda sobre 
saturada en carbono p r e c i p i  tando carburos. A temperaturas de traiis 
formacion mas bajas la bainita aparece formada por placa» de fe­
rrita y pequeños carburos dispersos y se detiom i ¿la "bainita infe­
rior". La bainita inferior, a diferencia de la ferrita proeutec- 
toide y de la perlita, presenta re!ieve superficial cuando una

ysuperficie previamente puI ida os observada despues de la transfor* * ' _ , * macion, lo cuaJ da cuenta de un meca.it i í-¡<ao de transformacion en 
que los átomos se mueven en forma colectiva.

La cinética de transformación depende esencialmente de la tem
/ / peratura y puede ser estudiada con técnicas de microscopia a alta

temperatura. Un ejemplo del crecimiento isotérmico de las "placas"
de bainita inferior se muestra en la Fig.IV-ló c.

a  *Es aceptado en general, que la transformación bainitica se pro 
duce por el avance de la intercara ferrita-austenita, que median­
te un "proceso de corte" permite el cambio de estructura cristalo 
grafica, generando una estructura ferrita sobresaturada en carbo­
no. En la Fig.IV-17* se muestran esquemáticamente las concentra­
ciones de carbono en equilibrio metaestable a temperaturas meno­
res que la eutectoi.de .



c)
Fig. IV - 16 

Microestructura de una aleación de Fe-0.15%C.
a) recocida en fase austenitica y mantenida a 6 50°C duran­

te 9 segundos. Notar como las placas han crecido en di­
recciones paralelas a partir de algunos bordes de grano.

b) recocida en fase austenitica y mantenida a 550°C durante 
2 segundos. Esta estructura es denominada comunmente "bai 
nita superior".

c) observaciones del crecimiento de la boinita inferior en 
platina caliente a 350°C. Las fotos fueron tomadas a los 
siguientes tiempos (d) 1 4 , 7 5 min.; (6)1 6 , 2 min.; (f)
17,25 min. y (g) 19,2 min. (Shewmon P.G. en Transforma- 
tion in Metals)
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% de Carbono en peso 
Fig.IV-17

A las temperaturas en que se produce la transformación baini. 
tica, la concentración de carbono en 0/ , "en equilibrio con / " 
es muy superior a la concentración de carbono en cX , en equi-

y /librio con Fe^C, y por lo tanto, la energia libre tendera a re­
ducirse en CX mediante la precipitación de carburos. Los ele­
mentos sustitucionales que pudiera tener el acero (Mu, Mo, Cr,

*etc.), no tienen tiempo de difundir durante la transformación * * m t bainita, y tienen la misma concentración tanto en la baimta co 
mo en la austenita. Esta distribución no es la de equilibrio, 
pero la energia libre es tal que permite el crecimiento de la 
ferrita sin la redistribución de los elementos sustitucionales.

También ha sido observado que la velocidad de crecimiento de 
las placas (agujas en la superficie), en dirección longitudinal, 
es diferente a la velocidad en dirección transversal. De acuerdo 
a un trabajo de Speich y Cohén, el crecimiento en la dirección

*  * transversal esta controlado por la difusión de C en la placa de 
ferrita y a través de la intercara austenita-ferrita, mientras 
que el crecimiento longitudinal es controlado por la difusión 
de C en austenita cerca del borde.

Las placas de ferrita tienen relaciones de orientación bien 
definidas con respecto a la matriz donde crecen, lo que esta de

y ^acuerdo con el caracter cristalográfico que tiene la transforma 
cion.
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Ha imita en aleaciones no terrosas :
Transformaciones fio hipo baini.ti.cn han s i cío observacias tam­

bién en aleaciones no ferrosas sin elementos interst .i c Lalos, 
en particular, en algunos Latones (alear iones de Cu--Zn), en los 
que puede retenerse una fase me taesfab]e por templarlo desde al­
ia temperatura. En l a l'.ig. IV-.lH se muestra una ni i crograf i a de 
una l ase , cub i ca centrada en e.L cuerpo , retenida por tem­
plado desde 8 . I,a ¡'ase p> , transforma por recocido isotér­
mico ¿i una estructura de I. i.po bainitieo, como so muestra en J.a 
F i ¡l¿ . I V -! o . í.a velocidad con que se produce La transformación 
es muy dependiente de 1.a temperatura, por tratarse cl.e procesos 
te rm i c.¿miente activarlos; en la Fifi'. LV-20, se muestra el. diagrama 
( TTT) , tiempo, t empc.vi ’a ti i ra , l’racc ion transformada para el mismo 
I a (,on .



Fig.IV - 18

Fase P de una aleación ól.l^Cu, 0,40$Si, resto Zn, 
recocida 2 min. a 850°C y templada en agua, 40 X.



Fig. IV - 19

Probeta igual a la de (Fig.IV-l8) recocida a 
210°C durante 15 min. Pulida y atacada electro­
líticamente .
Pueden observarse las "placas" de la estructura 
"bainxtica" y su orientación preferencial dentro 
del grano [3 .1000 X.
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Martensita
rnaiido una aleación es enfriada desde alta temperatura, la

* * eventual sobresaturación puede ser el i mi n¿ula por ( ran.sí'orinac ion 
a una nueva fase, por1 ejemplo como se vio en la descomposición 
por difusión de la austenita. Sin embargo, a medida que Ja tem­
peratura de transformación se reduce, los procesos térmicamente 
act i vados son menos probables y la d i fusión se hace mas lenta, 
aunque la fuerza impulsora de la transformación crece, ya que 
esta fuerza se puede suponer’ proporcional al sobreenfriamiento.
En algunas aleaciones si el sobreenfriamiento es lo suficiente­
mente grande, puede tener lugar una transformación de tipo esen 
cialmente cristalográfica, en la que los átomos solo necesitan 
desplazarse para generar’ la nueva fase, distancias menores que 
el parametro de red. Las transformaciones denominadas martensi­
ticas son de este tipo,y han sido muy estudiadas en aceros, los* * > cuales pueden tener características físicas y mecanicas depen­
dientes de las estructuras martensiticas.

Experimentalmente se observa que las transformaciones de 
tipo martensitico comienzan durante el enfr i amiento,cuando la 
temperatura alcanza un valor (Mg; , y progresan a medida que la 
temperatura desciende. Por esta característica, de depender 
principalmente de la temperatura y no del tiempo a esa tempera­
tura, se suelen denominar también transformaciones atérmicas.La 
temperatura a la que se detiene la transformación, se denomina 
(Mp) • Si despues de haber enfriado por debajo de Mp se inicia el 
calentamiento, se obtiene en algunas aleaciones, la reversión a 
la fase metaestable de alta temperatura. Las temperaturas a las 
que comienza y termina la reversion^se denominan comunmente (Ag) 
y f A j.-) respectivamente.

La resistividad eléctrica, entre otras, es una prop i edad fí­
sica sensible a los cambios producidos por las transformaciones 
martensiticas. En la Fig.IV-23 se muestra el cambio de resistencia 
electrica producido por la transfonnac i 011 en una probeta de 
fe-29% Ni.



(5)

yMicrografias de martensita en aceros :
a) primeras placas (agujas) en un acero 1, 97$Cr,l,17$C.

200 X.
b) probeta altamente transformada a martensita. Notar 

como se han ido formando placas cada vez menores entre 
las placas que crecieron inicialmente . Aleación Fe-Ni. 
500 X.

Fig.IV - 21

Fig.IV - 22
Micrografia de martensita termoelastica en una aleación 
36,5$ at Zn, 1% at Sn, resto Zn, a una temperatura T =-8 8°C 
Ms = -41°C; 88X.
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Fig.IV-23
Cambio de resistencia electrica en función de la temperatura, 
en una probeta de Fe-29 % Ni. Durante el ciclo de enfriamiento- 
calentamientpj. la temperatura se vario a una velocidad de 5°C/min. 
(Kaufman L. and Cohén M., Trans.AIME 206, p. 1393 - 1956)

La "amplitud" en temperatura del ciclo, es muy diferente del
A /tipo de aleación; para destacar esta característica, se muestra 

en la Fig.IV-24, el cambio de resistividad producido por una
/ / A ^transformación de tipo martensitico en una aleación de Cu-Zn-Si.
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T£MPEf?A.TiJtZA (°C)

Fig.IV-24 
✓ /Cambio de resistividad electrica en función de la temperatura 

en una aleación de composicion 61,1 % Cu, 38,5 % Zn y 0,4 % Si, 
en peso„( oC + J3 ); estructuras de equilibrio, í estructura me 
taestable retenida por templado en agua desde 8 5 0°C.

a  *Las transformaciones martensiticas tienen características par 
ticulares según la aleación de que se trate, aunque algunas ca­
racterísticas pueden considerarse generales, y son las siguientes:

1) La transformación se produce dentro de un cierto volumen de 
la matriz por la deformación del material, obteniendose una nueva 
estructura con relaciones de orientación bien definidas entre la

*matriz, la estructura martensitica y la intercara que separa am­
bas (plano de habito). La transformación produce relieve superfi­
cial en una superficie inicialmente plana.

aEn la Fig.IV-25 se muestra esquemáticamente, la deformación 
producida en la superficie. El hecho de que la marca superficial
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ABCD permanezca continua a través del plano de habito, indica 
buena correlación entre ambas estructuras, mientras que el man

Atenerse el segmento BC recto, indica que la deformación dentro
A Ade la placa de martensita es macroscópicamente homogenea.

G

Fig.IV-25
Deformación superficial producida por la formacion de una placa 
de martensita, indicada por el cambio de dirección de la marca 
ABCD, inicialmente recta.( Bilby B. and Christian J. en The Me- 
chanism of Phase Transformations in Metals", p.121, Inst.Met. 
Monograph No.l8 - 1956).

2) La transformación se produce sin difusión.
3) La intercara matriz-martensita puede moverse con gran velo 

cidad a diferentes temperaturas y su movimiento puede ser afecta
** A / A  , Ado por la acción de deformación elastica y/o plastica.

4) La deformación plastica a temperaturas menores que Mg, pue 
de aumentar la fracción transformada en martensita. La deforma­
ción de la fase metaestable, a temperaturas levemente superiores

A A Aa Mg, inducirá la transformación de fase. La maxima temperatura 
a la cual se puede inducir martensita por deformación, se denomi. 
na M¿. La transformación martensitica por sus características y 
aparece como un fenomeno esencialmente cristalográfico y puede 
ser descripta mediante un formalismo geométrico. Una teoria que 
fue desarrollada para interpretar las transformaciones martensiticas
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es la teoria fenomenologica, que solo considera el estado ini. 
cial y el final del sistema matriz- martensita ?sin tener en 
cuenta las posiciones ocupadas por los átomos durante la trans

aformacion.

Con el objeto de hacer una descripción de la teoria fenome- 
* * ' « . / nologica,se considerara a continuación el proceso de deformación

y a  ,  *por maclado y luego la transformación martensitica en la aleación 
In-Tl.

El maclado y las transformaciones martensiticas son dos fe- 
nomenos cristalográficos que tienen mucho en común, siendo sin 
embargo, una macla,el producto de un mecanismo de deformación

a  '  aplastica, y la martensita^el producto de una transformación de 
fase.

El maclado puede producirse cuando se aplica tensión sobre 
la estructura, y la analogia principal entre el maclado y la 
martensita reside en la manera similar en que ambos productos 
se forman. En ambos casos, los átomos dentro de volúmenes fini­
tos de la estructura inicial^son reagrupados en una nueva es­
tructura. Las maclas solo difieren de la matriz original por su 
orientación, mientras que la martensita difiere de la matriz

a  aoriginal, ademas de por su orientación, por su estructura cris­
talina .

Tanto en el proceso de maclado como en el de transformacio­
nes martensiticas, se transmite a la matriz cierto grado de de- 

* * / A formacion elastica y/o plastica.
aEn cualquiera de las estructuras, bcc, fcc, o hcp, es posible

a  aen principio^?transformar un gran volumen por maclado o martensi-
a  aticamente, y comunmente se observan al microscopio optico las 

nuevas estructuras en forma de pequeñas "agujas".

Deformación por maclado:
/ ALa formacion de una macla de deformación puede visualizarse 

en la superficie de la probeta por sus efectos de corte, como se 
muestra esquemáticamente en la Fig.IV-2ó. El corte producido por 
maclado^se diferencia del producido por deslizamiento (slip) por 
su apariencia diferente en la superficie. En la Fig.IV-27 se re­
presenta esquemáticamente el aspecto que presenta la superficie 
de la probeta (monocristal) despues del deslizamiento producido 
por "slip".
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PLASTICA
Fig.IV- 2 6 Fig.IV-27

En general es dificil producir maclas en cristales de alta 
simetria (fcc) ; hay casos en que las maclas tienen orientación 
favorable para el deslizamiento y pueden inducir la fractura 
por deslizamiento localizado. En recristalizacion, la intersec* A ”cion de maclas puede ser lugar favorable para la nucleacion de 
nuevos granos durante el recocido.

Un esquema en dos dimensiones de lo que puede ser el maclado, 
se muestra en la Fig.IV-28. De las relaciones geométricas que 
pueden observarse en la Fig.IV-28, se deduce que es muy pequeño 
el desplazamiento de cada átomo con respecto a sus vecinos, y 
que la estructura de la macla y de la matriz están orientadas

Asimétricamente respecto a un plano llamado plano de maclado.



Cr i ¡ata 1 ofíraí i a del Maclario :
En la fceoria cristalográfica se supone que ap.lloando loor 

/.as de corte sobre un monocrisLalf como se muestm esquema!- i cá­
ntente en la l i.g.IV-29, el monocristaJ se »lel‘orma por- corte,eo 
ino se muestra en Ja Fig.IV-30, También se supone que las zonas
i a ; y 1 I).) tienen ¡a misma estructura. De acuerdo a la l.eor i a 
cr ¡ sta I ograf Lea, el tamaño y la forma de la ce I da imitaría no 
cambiara si es posib 1e encontrar tres verteros racionalew, no
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coplanares de la red original, que despues del maclado (corte), 
tienen las mismas longitudes y ángulos relativos.

Fig.IV-30

Esquemáticamente la región que ha maclado se puede represen 
tar como se muestra en la Fig.IV-31, donde e es la distancia que 
el plano superior se ha desplazado con respecto al inferior. En 
la Fig.IV-31 se han mostrado tres planos : B,C y D, antes y des­
pues de ser rotados. Fácilmente se ve que solo el plano C no ha 
cambiado dimensiones por causa del corte, la razón es que 0 per­
manece igual antes y despues del maclado. El plano que separa la 
matriz de la zona maclada se llama plano de maclado y contiene la 
dirección de corte. Este plano también se suele llamar primer pía 
no no distorsionado (Kj). El otro plano no distorsionado llamado 
segundo plano no distorsionado (K2), es el que esquemáticamente 
se mostro en la Fig.IV-31 como plano C. K¡ y K2 se interceptan 
perpendicularmente a la dirección de corte ( 1) , que a su vez es 
la dirección formada por la intersección del plano de corte y ,

acomo se muestra esquemáticamente en la Fig.IV-32.



8o

Fig-.lV-;?2
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K.

Fig.IV-33

Solamente en los planos Kj y K2 los vectores retendrán su* /• > modulo y ángulos relativos despues del maclado.
* ASuponiendo que í: es un vector de kj , hay solo un vector

a  " X ' ' ' aen K2 que hace el mismo ángulo con Z. despues del maclado. Es 
te vector es f(2 > e-l cual es perpendicular a la intersección 
de Ki y X9, • Dado que C puede ser cualquier vector de 
fe¿<ce en consecuencia el mismo ángulo con todos los vectores de 
I.V] des.wes dei maclado. Finalmente si se supone racional 
(y por lo tanto contiene direcciones racionales) y ^ 2  es una 
dirección racional, las condiciones para que la celda unitaria

■A ' fmantenga su tamaño y forma despues del maclado, según xa teoría
a  j»cristalográfica gestan dadas.

En forma inmediata se puede demostrar, que otra condicion 
para el mantenimiento del tamaño y forma de la celda unitaria 
es que • y K2 sean racionales.

De lo dicho anteriormente se deduce que hay tres formas en 
que la estructura puede maclar :
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a) Cuando Ki es un plano racional y 2 es una dirección 
racional, se obtiene una macla de primera clase.

b) Cuando es un plano racional y ^.1 es una dirección 
racional, se obtiene una macla de segunda clase.

c) Cuando los cuatro elementos son racionales, se obtiene 
una macla compuesta.

Despues del maclado se produce en la matriz un cambio de > * dirección equivalente al producido por determinada rotacion, 
según se trate de maclas de primera o segunda clase. La rota-

*cion equivalente en el caso de una macla de primera clase se
amuestra esquemáticamente en la Fig.IV-33- En el caso de una 

macla de segunda clase, se tiene una rotacion equivalente de 
la red de l8 0° alrededor de "Q 1 •

El corte en el maclado, a diferencia de lo que ocurre en el 
desplazamiento por slip, se produce en una sola dirección.

a  aIdentificación de maclas de Deformación:
El modo de maclado queda totalmente definido solo si se cono 

cen los cuatro elementos (Ki,IÍ2 , y fyj) •
a) Determinación de Kj (método de las dos superficies): En 

maclas de muy poco espesor, el plano visible que separa la ma­
triz de la zona maclada, llamado plano de composicion, en gene­
ral tiende a coincidir con Ki, porque la energia de la macla es i • / mínima cuando el plano de composicion tiende a coincidir con Kj.
Esta característica hace que Kj pueda determinarse a partir de 
medidas de orientación sobre el plano de composicion. Esto ulti­
mo requiere conocer las trazas del plano de composicion en dos 
superficies pulidas del cristal, y la orientación del cristal 
respecto a estas superficies. Si estas condiciones son satisfe­
chas, se miden los ángulos que las trazas de la macla forman en
las superficies del cristal, y estos datos se representan sobre . * * * una proyección estereográfica donde se representa la orientación
del cristal. De esta forma se puede llegar a conocer la orienta­
ción del plano de maclado Ki.

Otro método para determinar Kj, consiste en hacer un análisis 
por medio de rayos X (Laue-back reflection) de un area, en la 
cual parte de las reflecciones corresponden a la red matriz, y 
parte a la macla. De este modo, ambas estructuras dan la infor-

. *  amacion superpuesta y puede obtenerse con precisión Ki. La difi­
cultad de este método,es de tipo experimental especialmente cuan 
do las maclas son muy pequeñas y/o hay deformación plástica aso­
ciada a las mismas.



83

b) Determinación de J Si Kj »e conoce, ea posible deter 
minar %  a partir de la regla cristalográfica que dices Si es 
posible encontrar un plano de simetría perpendicular a , es­
te debe ser el plano de corte, y por lo tanto su intersección 
con sera \YJ | .

El plano ea común a la macla y a la matriz, y solo el pía 
no de corte permanece perpendicular a despues del maclado»
Por lo tanto, con el objeto de que despues del maclado la estruc 
tura mantenga su simetría, un pl^no de simetría perpendicular a 

en la matriz tiene que serlo también en la macla» Empírica­
mente ■‘Ja puede medirse midiendo la dirección de corte a lo largo
de la ^ial se forma la macla*

i
c) Determinación de K2 y *12 : La determinación de K2 permite

también obtener *12 Udado que esta dirección es la^intersección de
K2 con el plano de corte. La magnitud del corte VSesta determina
da po,r la rotación de K2 , como se muestra esquemáticamente tn la
Fig,IV-34. La magnitud del corte se puede expresar por la ecua»* / \  ̂cion (i), donde ® es el ángulo formado por y K2 .

„ tag ( 9 0 - 0 }
2  h

,  JL a 2t*<2 ( 90-9) -  ¿  cofy <9 
ü h

£ * Z coég 9 ( *)

Fiff*IV-34
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Cuando una delgada macla "placa" intercepta la superficie
de un cristal, se produce una distorsión asociada a la acción
de corte que produjo la macla. Si es posible medir con preci-
sion esta distorsión, se puede con la ayuda de trigonometría
llegar a determinar Ko y ̂ 2 * Debe tenerse en cuenta que si se' í * , ha producido deformación plastica durante el maclado, dicha de
formacion sera una componente de la distorsión superficial ob- 
servada. Debe recordarse también que la deformación superficial

*  * dependerá de la orientación de la macla respecto de la superfi­
cie .

aRespecto de la nucleacion de maclas puede decirse que tien­
den a formarse en puntos de la red donde la distorsión es im­
portante, especialmente despues que la red ha sufrido defor—  
macion plastica.

Si la probeta esta orientada en forma tal que se produce
deslizamiento (slip), solo a muy altas tensiones, las maclas 

^ *apareceran también en general a altas tensiones. Finalmente si
se produce deslizamiento muy fácilmente, es probable que no lie

i /  /gue a producirse maclado durante la deformación plastica.

Transformación Martensítica:
Anteriormente vimos que en el maclado, el plano de maclado
es un plano no distorsionado, es decir, que todo vector en 

Kj conserva su dirección y modulo despues del maclado.

En el caso de la martensita, el plano que separa la matriz 
de la martensita, denominado plano de habito, se supone que es 
un plano no distorsionado» La deformación macroscópica que acom 
paña a la transformación martensitica, se suele suponer compues 
ta de dos deformaciones : una deformación de corte paralela al 
plano de habito, y otra deformación uniaxial de tensión o compre 
sion perpendicular al plano de habito. Esta deformación compues­
ta es conocida como una deformación plana invariante por dejar 
el plano de habito invariante.

Datos sobre la magnitud del corte y de las componentes axiales 
de la deformación invariante no son muy conocidos por la dificul­
tad de ser medidos.

Dado que la deformación mayor es de corte, las placas de mar­
tensita tienden a deformar la matriz en forma analoga a las ma­
clas. Es decir, que en el interior de la matriz, las placas son 
de forma lenticular^y .cuando'aparecen en la superficie del cris­
tal sus bordes tienden a ser paralelos al plano de habito.
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a  wEl desplazamiento de los átomos en las transformaciones mara ' ™"tensiticasf.es pequeño comparado con el desplazamiento producido

"  apor slip, y depende del metal. Las transformaciones martensiti- 
cas en los sistemas In-Tl y Au-Cd se producen con muy poco des­
plazamiento de los átomos, comparadas con las transformaciones 
en aceros,

aDistorsión de Bain:
aUna estructura fcc puede ser considerada también como una 

estructura bct; en forma similar, una estructura bcc puede con­
siderarse como una estrucutra bct con c/a=l, como se muestra

Aesquemáticamente en la Fig.IV-35,

En 1924, E.C.Bain, sugirió que se podria obtener la red bcc
A >deformando la red bct. La deformación propuesta es una compresión

*  , A  Asegún el eje c y una expansión según los otros dos ejes a. Esta
A " """ A A ~ ~transformación homogenea se denomina distorsión de Bain.
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La distorsión de Bain convierte la estructura fcc en la bcc 
con un minimo de desplazamientos atomicos. Pero dado que no 
existe plano invariante asociado a la distorsión de Bain, no es 
posible explicar el plano invariante de las transformaciones ma

* * atensiticas únicamente por una distorsión de este tipo. La disto 
sion de Bain, sin embargo, da lugar a movimientos atomicos del 
orden de los que tienen lugar en la transformación martensitica.

En el caso del acero Fe-30% Ni que transforma martensitica- 
mente de fcc a bcc9el eje c se acorta a un valor de aproximada­
mente 0 , 8 aQ , y los ejes a se alargan aproximadamente a un valor 
de 1,14 aQ .

En el caso del sistema In-Tl donde la transformación es de 
fcc a fct, el eje c resulta 1 , 0 2 3 8 a0 , mientras que los ejes a 
resultan 0 , 9 8 8 1 aG .

Los dos ejemplos anteriores muestran que el desplazamiento 
j  * * *de los átomos en una transformación martensitica^es dependiente 
del metal que se considere.

r r t  • ^Teoría Fenomenologica de la Martensita:
Wechsler, Lieberman y Read, han formulado una teoría que ex­

plica las caracteristicas cristalográficas de la martensita en 
términos de las tres deformaciones basicas siguientes:

a) Una distorsión de Bain^que transforma la red matriz en la 
red producto, sin producir un plano no distorsionado que pueda 
asociarse al plano de habito.

b) Una deformación de corte^que mantiene las simetrias de la 
red, sin cambiar la estructura, y que en combinación con la dis­
torsión de Bain produce el plano no distorsionado que puede aso­
ciarse al plano de habito. En la mayoria de los casos, el plano 
no distorsionado posee una orientación diferente en el espacio, 
con respecto a la matriz y con respecto a la martensita.

Una rotacion de la red transformada^de tal manera que el 
plano no distorsionado tenga la misma orientación en el espacio 
tanto con respecto a la matriz como con respecto a la martensita.

Ii 
1*1
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A 0Aplicación de los postulados de la teoría de Wechsler, 
Lieberman y Read, a la transformación martensitica en el 
sistema In-Tl:

a  ^La distorsión de Bain asociada a esta transformación se 
muestra esquemáticamente en la Fig.IV-36.

Estructura
(fct)

Martensita

Fig.IV-36
/ * , 0Un razonamiento geométrico mostrara que esta dxstorsxon

de Bain no tiene un plano invariante.

En la Fig.IV-37, se considera que las lineas ab y cd no cam­
bian su longitud en la transformación, o sea que en ambas figu-

Aras su longitud es la misma, por lo tanto todas las demas direc:
aciones en la superficie cambiaran su longitud como consecuencia

A *de la transformación. Se supone ahora que la distorsión posee 
un plano invariante que pasa por el frente en ambas figuras, y

Aque por ser invariante contiene una de las dos lineas que no 
cambia en su longitud, por ejemplo ab. La traza en el costado

A  Aes bm, donde esta es una dirección que tampoco cambia con la
A 0 J  * •distorsión, ab y bm no cambian, sin embargo el ángulo Qv. obvia­

mente cambia por causa de la distorsión. Como consecuencia el 
plano abm no puede ser un plano invariante.

Las direcciones que no son distorsionadas cuando se produce 
una distorsión de Bain, forman un cono cuya posicion en la es-

A Atructura cubica y tetragonal se muestra esquemáticamente en la 
Fig.IV-38. Las lineas op y oq están sobre el cono de Bain y por 
lo tanto no cambian su longitud con la distorsión, sin embargo

Acambian su posicion angular relativa.
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El plano co(011) mostrada en la Fig.IV-38, representa el 
plano de habito o plano de intercara. Dado que el ángulo opq

* * , cambia durante la distorsión de Bain, este no es un plano ín 
variante. En la Fig.IV-39, que representa esquemáticamente 
la estructura tetragonal, (1 0 1) es el primer plano no distor­
sionado de corte, en la misma forma que cuando se produce 
maclado. Un segundo plano que pertenece a la misma zona que 
(1 0 1) es indicado como plano K2 (1 0 1) el cual contiene la li 
nea op. En la Fig.IV-39 también se ha mostrado la posicion

Aque K2 pasa a ocupar por la acción de corte, la cual lleva a 
su vez a £ la posicion jd r, sin cambiar la longitud de op. El 
corte se elige de tal forma que el ángulo opq del cono y op’q 
sean iguales, de esta forma el nuevo plano es un plano no dis 
torsionado. En realidad op' no pertenece estrictamente al pía

A 'no opq, pero el nuevo plano op'q es tan proximo al opq que pue 
de considerarse a este ultimo como el plano no distorsionado,

*  Adespues de la distorsión de Bain y del corte. Si se examina 
cuidadosamente op'q, todavia no satisface los requerimientos

A Apara ser un plano de habito, ya que para serlo, ademas de ser 
no distorsionado debe ser no rotado. Por lo tanto, es necesa­
rio rotar la estructura de la martensita de forma tal que 
op’q vaya a coincidir con opq, mas aun, op 1 tendrá que pasar 
a estar contenida en el plano opq.

Fig.IV-37
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*El corte necesario en la segunda etapa de la deformación 

martensitica puede ocurrir de dos formas diferentes^- por slip 
o por maclado. En las Figs.IV-40 y 41 se muestra esquemática­
mente el resultado del deslizamiento por slip en la estructu- 
ra martensitica.

En el caso del maclado, lo que usualmente sucede, es que la 
deformación requerida para producir el plano de habito, no es 
igual a la deformación de corte que ocurre en la red cuando se 
produce maclado en la martensita.

El maclado en In-Tl^se produce en la fase fct en planos 
(1 1 0 ) con un corte alrededor de 0 ,0 6 ; se debe notar que Kj 
(101) es un plano de maclado. El corte que se necesita en es­
te plano para hacer el ángulo poq igual a p ’oq, es un tercio 
del corte necesario para maclar. Se puede ver que si toda la 
red es maclada despues de la distorsión de Bain, no podra pro­
ducirse el plano no distorsionado; esta dificultad es superada 
si solo parte de la estructura en la red fct es maclada. En con 
secuencia, la distorsión macroscópica necesaria se obtendrá, si 
el ancho de las areas macladas es un tercio de las areas no ma- 
cladas, como se muestra esquemáticamente en la Fig.IV-42.

El corte ha sido considerado paralelo a Kt , Fig.IV-42, en laA -*■red tetragonal. El otro corte es el macroscopico de la transfor
*macion total, que se observa cuando se considera la resultante

de las tres deformaciones,y representa un movimiento paralelo/ A * t *al plano de habito. Este corte macroscopico, mas una distorsión
normal al plano de habito, es lo que se observa cuando se consi­
dera el metal como un todo. El corte asociado con el macladojse

a  /produce en una escala mas fina que el corte macroscopico, y es
*visible sobre la superficie en la estructura fct,solo cuando 

aparece como una serie de finas distorsiones paralelas. Este ma-
^  aciado interno va a tratar de reducir la energia de deformación 

asociada a la intercara. Debe considerarse que el maclado de la
amartensita introduce nuevas tensiones, y es del balance energe- 

tico total, que deben resultar maclas de un espesor tal que la0 A  Areducción de la energia libre sea maxima.
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Fig.IV-40

/
/

PLANO DE 
DESLIZAMIENTO

Fig.IV-41

Fig.IV-42




