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INTRODUCCTION

En estas notas, se presentan una serie de conceptos bésicos,
que es necesario considerar para entender algunas transformacio
nes de fase en estado solido. Se comienza por una descripcién de
los elementos de termodinamica que sirven para fundamentar 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 difusion 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 v aleac1ones, por la accion del trabaja-
do mecanico y la energla 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 bibliografia que fue consultada para la preparacion de
estas notas, y la cual se considera una excelente fuente de re-
ferencias sobre el tema, es la siguiente :

Cap{tulo I+ "Physical Chemistry of Metals", Darken L. and
(pp.l-1L1 Gurry R., Mc Graw-ilill, w.Y. 1953.
"Phase Diagrams in Metallurgy", Rhines F.d.,

Mc Graw-H1ill 1056.

Cap{tulo IT: "Diffusion in Solids", Shewmon P.G.,Mc Graw-ilill
(pp.12-24) 1963

CapiﬂLk)III: "ASTM, Metals Handbook", p.259, American Society
(pp.25-46) for Metals, Metals Park, Ohio 1948
"Structure of Metals", Barrett C.S. and Massalski

T.B., Mc Graw-Hill 1966.

Capitulo IV: "Transformations in Metals", Shewman P.G. Mc Graw-

(pp-48-90) Hill 1969

"Introduction to Phase Iranstormations in Condensed
Systems", tine M., The Macmillan Compauy, &.Y. 1u64.



"The Kinetics of Phase Transformat.ions in Metals"
Burke J., Pergamon Press 1905

"Principios de Metalurgia Fisica", Reed-Hill R.E.,
Compafira Editorial Continental S.A. 1068



I - TERMODINAMICA METALURGICA

En termodinamica se obtiene un conjunto de ecuaciones
utiles mediante el uso de las metamaticas y unas pocas leyes
empiricas respecto a calor, trabajo y fiujo de calor La prin
cipal caracteristica de las ecuaciones de ia termodinamica
es que son independientes de los mecanismos atémicos o mate-
riales que participan en el proceso.

51 uso de las ecuaciones termodinamicas permite estable
cer, si un dado sistema esta en equilibrio o si alguna reac-
cion tiene tendencia a producirse llo se puede saber a partlr
de las relaciones termodinamicas como se produc1ra la reaccion
ni con que velocidad

Primer Principio:

Esencialmente equivale a decir que la energia se conserva.
En un sistema cerrado el cambio de energia /.E sera:

[_\E

g - W
Esquematicamente,

(calor), Q_q,/QI;;;;Q\

\cerrado

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 presenta,es que la energla es una
funcion de "estado" del sistema considerado

El minimo numero de parametros 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:

Es un hecho empirico que el calor siempre fluye de las
zonas de mayor temperatura a las de menor temperatura.

Otra forma de expresar lo anterlor es postulando la impo-
sibilidad de realizar un proceso cuyo unico 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)

Combinacion del Primer y Segundo Principios:

Sea un sistema constituido por dos masas metalicas 1 y 2,

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

7z f S
r/////////////// sl __aislacion termica

// 1 2 ‘:’f//ﬁ
7 - /7J‘ o
,/ / 4{ e ,, // ‘ /, s
alakbre
3 u — ]
S1 T1 >T) y P Q1 = Qg

O' o A o D - o 1 "1’)
2l+=2 = L2 'x2 = Mz (4 T4 0

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

: I = Qr/T

Se denomina reverSibLC',W proceso eun  goe i direccion
del fiujo de calor puazd. cambiarse modificando las temperaturas
en un infenitesimo ©oT.

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

Si el alambre es fino como para evitar gradientes de tem-
peratura dentro de cada masa, y siendo Ty > Ty, resulta:

As = % - % = 2 21.,w“2> > 0 en proceso
2 espontaneo .

y cuando se alcance el equilibrio Ty = Ty vy

As = 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
na hacia el equilibrio. Lo mas importante es que la entropia,
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como fue definida, siempre crece en un sistema cerrado, en
cualquier proceso natural, como ser:

- Difusion atomica
~ Reacciones quimicas
- Difusion de gases, etc-

4 d
Se concluye que S sera maxima en el equilibrio

Condiciones para el estado de equilibrio

En lo dicho anteriormente se demostro que una condicion
para el estado de equilibrio era que el valor de entrop{a S,
fuese maximo. Dado que la mayor{a 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 sera/\S =»g—, y por el
primer principio, el cambio de energia del sistema sera:

[E\ E = Q "W
ANE = TAS -W ! Reversible

Si la transferencia se hace en forma irreversible,se
tiene:
AS> L =>TAS>0
o lo que seria equivalente a decir, que el sistema recibid

menos calor para el mismo/\S que en el caso de transferencia
reversible, por lo tanto:

AE <TAS - W

de donde:

wg—Aﬁﬂ:Asl (1)

en donde W representa el limite maximo del trabajo que el
sistema puede hacer a temperatura constante sobre el medio ex
terior.

Por conveniencia se define una funcion de estado denomina
da Energia Libre de HELM HOLTZ.



F =FE ~-TS 3 energia libre

) de HELMIDI.TZ

- (2)

r bt |

de (i) y (2, resulta-

e

[’ﬁ"g ("C\F)Ti

Por lo tanto , si el sistema no hace trabajo sobre el
medio ambiente, resulta-

—
| (AF) <o
L (DFyp =0

Dado que /[, F..<0 tiene lugar en cualquier cambio esponté
neo, resulta que F tiene un minimo en el equilibrio, o lo que
equivale a decir:

]

o
/."

Eé“r—‘),j_w > 0

4
l - —

| I

Condicion de minimo relativo

L2 A ML =T Pt Cooe 5T

i
~
™,

- _}

. P4
-
.k\

Usualmente: se considera el trabajo hecho por el sistema
contra la presion externa. es decir

W=P. AV ~ W=0=>V-=cte

[(3F). 20 (3)

TV

En este caso

W £ ~-AE + TAS
PAV £ - AE+TAS

~N
0  -AE + TAS - PAV (4)




Por conven1enc1a se define una funcioén termodlnamlca,
(G), llamada energia libre de Gibbs,

QA =E +PVv-T9S

con lo cual se obtiene como condicion de equ111br10 a
pre51on y temperatura constantes

(86) >0
PT

P

Diagrama_de_Fases

Como ejemplo de 1la aplicacién de las condiciones de
equilibrio anteriormente enunciadas, consideremos el equili
brio que existe entre las fases so6lido (S) y liquido (L) de
una aleacion binaria (A-B) . Se conoce emplrlcamente)que llqul
do y s6lido estan en equilibrio dentro de cierto rango de tem
peraturas.

En una aleacidn binaria a temperatura constanteqla ener -
gla libre molar se puede describir adecuadamente como funcién
de la comp05101on

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

¢ (@)
7
%
5 ) Fig. I - 1

; :
2
\\: :
6 : :
1

!

=0 ,yg/f)/;,g(z)ﬁz'a)
a) muestra la energia libre molar del l{quido L y del s6lido S en
funcion de la fraccion atomica de B para una temperatura Tj.

b) muestra el diagrama de fases del sistema

(c)

c) muestra las curvas de energ{a libre a la temperatura Ty



En metalurgia es esencial un conocimiento bien fundado
de los diagramas de fase, pues. los mismos son un metodo de
representacién, del que se puede extraer informacion 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
vas de energia libre.pero estaldeduccién ”légica”es valiosa,
en’particular, cuando se consideran fenomenos de precipita-~
cion.

lHlasta este punto se han considerado equilibrio termico
y equilibrio mecanico . dado que se considero el sistema a
temperatura constante y a presion uniforme

Potencial guimico
) Cuando se quiere expresar el equilibrio entre‘diferentes
moleculas en una dada fase, por ejemplo (gas)
220 ""Oé —— ‘/?(,’.’02
o la distribucion de un elemento (atomo) entre dos fases dife

rentes, se usa una nueva funcion termodinamica llamada poten-
cial quimico

Se vio que un cambio reversible infinitesimal sobre un
. &£ 7
sistema cerrado se podia expresar como

oIE = Tdlm - Pl

Sin embargo. E puede cambiar, aun manteniendo S y V
ctes., si cambia la masa El cambio sera proporcional al nume
ro de atomos agregados, por d.o.:tanto si,

/AQ = potencial quimico
a%f = numero de atomos agregados o quitados

v usando las definiciones de F y G, resulta:

FaE - TS==r &7 =~ THE - ST

r = ’
. 73~c/4_'-5r/7“+4:/’f an; |

h

G =L rPV-T7TF == od@ = E+PlV-vdP -7l S-Sl



dG = éﬂd&’-éSc/7'+‘%§/¢y¢4%y

A =2 7+ PV=>dH=oF +PSV+ VAP

W = e s
d. 7d5 + VAP ». ,2/41, /2,
= 2£ _ 8F> 86) oH
7 . . = =X1J. . = .. = ..
Onj Jr# sy Oni JitjTv  Onilitjip dn; /ixjSP

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

(8F),, 2 0

(85Glrp 2 0

Estas condiciones pueden aplicarse tambien 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

Z/f/f c//z,‘ = 0
£
En el caso particular de la reaccion gaseosa

2602 -— Z2C0 *02

la condicion de equilibrio impone

de equilibrio:

pero también se debe cumplir
Tmol COp = 7mol CO + %% mol Op

C//)COZ = -0/’760 =- 7 O/ﬂOZ

Por lo tanto:

é;ﬂczg = Z;”CZ? f/”ék

En el caso en que no tenga lugar una reaccion qu{mica, sino
la transferencia de atomos de una fase a otra y si el sistema
esta en equilibrio a P y T constantes, se tiene:

/56‘)p7 =0 = (éé‘)ﬁy, +(S6G

’Ld.



lo que equivale a decir

&y- . sof. sol
?5%/0 ¢<jﬁy/¢ +,§?/ay e c&qi = O
C{ZV g _ _ Qébfsvf*]
/ ——
A C://;A/vf-//ﬂ/ C/ﬁ; +/(A5 C/ﬁ: +/l/; a/;;;z o
4 S\ 4
(M “p s dna +(/15 —/((55) dng =0

donde

resulta:

Esto implica-que cuando no hay reacciones quimicas,
como ocurre durante la formacion de aleaciones metélicas, el
potencial 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 termico que implica Temperatura uniforme

- equilibrio mecanico que implica Presion uniforme

- equilibrio quimico que implica igual potencial quiw
mico en las diferentes fases

Regla_de_las_Fases

Se denomina asi a la ecuacion fundamental que gobierna
la construccion de las diagramas de fase

En el caso de un solo componente por ejemplo Hy0, y
de dos fases como ser hielo y vapor, se observa empiricamente
que el estado queda definido fijando la presién y la tempera-
tura Tambien se observa que si la temperatura se aumenta has
ta tener presentes tres fases (hielo, liquido y vapor), los
valores de P y T quedanlnﬁwmamente determinados o sea que el
sistema cuando pasa de dos a tres fases pierde un grado de
libertad.
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En una aleacion de una sola fase (F), y (C) componentes,
para definir el estado es suficiente con indicar P,T y (C-1)
componentes, es decir (2+C-1) variables. Si se trata de una
aleacion con varias fases presentes en equilibrio el numero
de variables sera:

DP+r7rF(-7) = 2 + Fcc-1)

Todas estas variables no son independientes, pues se
observo que existen ecuac1ones determlnadas por las relacio-

nes entre los potenciales qu1m1cos, as1, si existen las fa-
ses ox /3, yrdﬁ se tiene que cumplir en el equilibrio

7w p e

Esto tiene lugar para cada uno de los componentes (C),
lo cual implica C (F-1) ecuaciones.

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

*rF(c-71)-C(F-7) = V=2+*C-r

V*F = C+2 Regla de las Fases

Entrop{a de mezcla:

El Segundo Principio establece que la entropia de cualquier
sistema cerrado crece durante cualquier cambio natural (espon-
taneo) 0 sea en cualquier proces01rnﬂer51ble Si se considera,
como caso particular, un sistena constiuido por un vaso de agua
y una gota de tinta,; se sabe que la mezcla tiende a hacerse ho-
mogenea porque nadie ha observado lo contrario,

Aqui se hace la importante asociacion siguiente: al estado
mas ordenado, gota de tinta no disuelta-vaso de agua, se asocia
el menor valor de S y al estado macroscoplco homogeneo el mayor
valor de S. Esto es simplemente porque el sistema tlende a ser
homogeneo espontaneamente y se vio que este proceso aumenta la

entropla del sistema.
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Se puede 33001ar a cada estado macroscoplco un nvmero de
estados mlcroscoplcos Cuanto mayor sea ese numero, mayor sera
la probabilidad de que el estado macroscopxx)ex1sta

La ley de BOLTZMANN establece esta relacion
S =k Inw

donde : k = ¢te de Bo¥zmann = 1.38 x 107 10erg Offﬂ
w = numero de microestados correspondientes a
un dado estado macroscopico (X a la probabi-
lidad de que ese estado exista,

w , puede considerarse como el numero de maneras
distinguibles atomicamente que dan un mismo estado macroscépico.
Si se considera una solucion ideal (cristalina para visualizar
el modelo) de atomosAAyB a‘qmeicrlstal (la red) tiene N lugares
disponibles.y si se tienen ' atomos A y (N-r) atomos B, el nu-
mero de posibles estados diferentes w, es

aplicando la formula de Stirling

r/ﬂ N./ = /7/ //7 2% "/Il ,

]

—

Se llega a la expresion para la entropia de mezcla ( Sy ):

L5m = /Y/r[/Ya I Ma + (1=-Na) ln C1-Had] i

Nt =& = 109 [ el

mo/ °/7 ‘7
170 t 1
§
i, ]
: La entropia de mezcla
//gﬂf“Nx ’ del estado homogeneo
3 65 - 50;’ | \g - siempre sera »que la
~ »
(ﬁg% //! : N del estado no homogeneo
. | % o
i /i { (W, N )
. /[ ! i \ )
i I ' 3
i ' ! 4
] 5 : i
b - i ¥
i i } i
0 Y /e 7
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Otro aspecto fisico importante esta asociado a la varia-
. 2 4 . Y
cion de la entropia de mezcla con la composicion, en mezclas
g 4
muy diluidas,

A Sp = -~ In (——-—”A 7
d /A 7 /A
dSm

en el limite cuando NA— O,

- OO
c/iva

Esto impli¢a que en un metal puro el cambio (1a disminucién)
de energia libre (G) que tiene lugar cuando se agregan los pri-
meros atomos es muy grande

NG~ -7 L5

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.
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ITI - DIFUSION

Muchos de los cambios que se producen en estado solido
implican un movimiento de los atomos de un lugar a otro delases
tructuras mediante procesos de difusion En este cap1tulo se
con51deraran las leyes basicas que rigen los procesos de difu
sion y se destanmanalgunas conclusiones utiles para el estudio
de las transformaciones de fase en el estado solido.

Ecuacion de Flujo:

La p05101on de los atomos en la red no es fija, sino que
los atomos os¢ilan alrededor de una posicion de equilibrio, con
una amplltud que es funcion de la temperatura Las amplitudes
de vibracion para una pequena proporcion de atomos.pueden llegar
a ser tan grandes que estos atomos salten de la red a posiciones
vecinas. Cuando el sistema no esta en equjlibrio. el conjunto
de saltos tiene en general una orientacion preferencial. la cual
esta dada por 1la direccion del gradlente de potencial qulmlco
que existe porque el sistema no esta en equilibrio. Las ecua-
ciones de flujo pueden ser deducidas mas graficamente conside-
rando como gradiente al de concentracion.

Si
i*: es la frecuencia de salto isotropica en una red
cubica
n,r; : numero de atomos (impureza) por cm? en los pla-

.

nos 1 y 2 separadas una distancia ---

VP e e

\ w-w(
¢
N

La diferencia en el numero de saltos en la direccion (x),
-’ ~ .
en que hay una diferencia de concentracion, sera proporcional

al flujo (J)

0O sea :

tel et 16 -C)
3
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porque c ny [étomo /cm? ]
1 = — CHl
>,

Si se supone que C varia con continuidad

BT R ) . D20 N
la ) ;
LA = sz 7 ;}";‘- /'t
de donde
Primera
J: _ ._/l 2 &C ) i, atomos Lev de Fick
6 .cm4 seg j Y

Se define como coeflclente de difusion (D) a
-/
Sy
En el modelo usado anteriormente resulta
2= L2

€
Empiricamente se ha comprobado que D depende de la tempe

ratura segun una ley

-6
-2, e o7

donde:

Do y Q son constantes

De los terminos que intervienen en la definicion de (D)
se deduce que la dependencia exponencial de la temperatura
tiene lugar fundamentalmente a traves de J7.

Hasta aqui se considero a C independiente de la coordena
da y del tiempo; esto solo ocurre en casos limites como podr{a
ser la difusion de Ho (perdida) a través de las paredes delga—
das de un rec1p1ente de acero, o la perdlda de H90 a traves
de una hoja de plast1cocomolas usadas comer01almente para con-
servar pro@uctos vegetales frescos. En la mayorla de los casos,
C es funcion de la coordenada (x) y del tiempo (t) y debe con-
siderarse la situacion de flujos no estacionarios.

Si se tiene un solido en que la concentracion varia)como

se indica en Fig.II-1



L
C l ‘1::\\
-._,.: i »\_;:§‘
Para un tiempo ! :\\,
fijo t. ! !
a) 1 i —
g X7 X, X
, ' i
) ; '
J
I
' [
v/ —_’:}é?\ i
) S N Fig II-1
) " >~
' |
(5) ! | .
o Y ;;(g X
.
41// Lo L/f_ -~
, [ ' T
- T ;
! . f
(c) 5,"5; /2 -
AN
donde :

a) representa el perfil de concentarcion
b) la variacion de flujo ‘
c) elemento de volumen en que se produce la difusion

La divergencia en el elemento de volumen de area transver
sal (A) durante un intervalo de 'tiempo r*t sera

(- L2)A3t=A. Dx.AC (atomos)

Si J es una funcion continus de X.
Iy = J,,‘.g;/)Ay > L A AXSt=AlDxNC
o x Z Dx g

considerando la Primera Ley
de Fick resulta:
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_ﬁ_ (ﬂ .Q_C:) = oC Segunda Ley
X ox ot ¢ de Fick

Si se considera al coeficiente de difusion (2 ) indepen-
diente .de X y de C se puede escribir

A 3¢ Y|
20 = 2
axz)f D¢ )Kt

Se deduce de esta ecuacion, que el signo de la curvatura

2 . . , .
é}é% - indicara si C(x) crece o decrece con t, en el punto
considerado.

Soluciones del estado no estacionario

Bstas soluciones pueden obtenerse eventualmente -
en sistemas  que alcanzan completa homogeneidad en un tiem
po finito como ser: homogeinizacién de un lingote segregado.

Supongamos que la concentracion del soluto varia como
se indica en Fig.II-2

Fig.II-2




16

La condicién inicial que resulta es:
YN _ _ = y7d }
C(,./z‘-o)- Cf‘pj?l? (._//_/?_2(_,/

La solucion de la Segunda Ley de Fick que satisface esta
. . 2 . . . . ]
condicion inicial es: D e

— . z
C?(k;{) = C’f/E5560 CZ;ZL/ L2 /

- La variacion de la concentracidn respecto del valor medio
C para X = __ es:
2 27° 7

/e T

——

C?(A;f) _C = &

'/2

272
En Fig II-2 se indica con linea de trazos el perfil de con-

centracion para t=7 . En el caso general en que la concentracion
para t=0 no varia sinusoidalmente siempre se podré obtener una
solucion con componentes del tipo anteriorJ7 correspondiendole
a cada una un tiempo de relajacion ¢y = ‘éfff dado. Las so-
luciones con menor"longitud de onda 1li'"se ﬁﬁmogeinizaran prime-
ro (importancia del trabajado previo) .

donde /= es el tiempo de relajacion

El aumento de temperatura hace descender ; por el incremen-
to de D.

Sistemas infinitos

Se puede considerar como infinito (con respecto a difusién}
un sistema de dimensiones apreciablemente mayores que la distan
cia media de difusién. Un ejemplo de tal sistema aparece cuando
se carburiza un acero de bajo carbono (por ejemplo-J0.1%) a
Temp =~ 910°C (en fase /1,fcc). Si se usa una atmosfera rica en
CO esta puede ceder carbono cuando tiene lugar 1la reaccion

2CO0 —#»C0y + C (austenita)

Si la relaciodn C0/CO2 es convenientemente.ajustada se puede
mantener en la superficie una concentracidn constante Cg de car
bono Los perfiles de concentracion después de recocidos isotég
micos a diferentes tiempos,se muestran esquematicamcnte en la

Fig. II-3.
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Fig.II-3

En Fig.II-3, {%é?);&=0 es proporcional a la veloci

dad de penetracién del C.

Si se usa un valor medio de D # D(C), la solucion de la ecua
cion de difusion para las condiciones de contorno anteriores es

Clxt) = Co-(Cs-Co) 22 (

X
2//07)

\\\funcion error

donde: P 2 z _72/
erz) = W/o € gy

z fe z fe

0 0 1 0,843

00 1 1,2 0,91;_~

~00 -1 1,5 0,966

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

0,4 0,428 2,5 0,9;;;M

0,6 0,604

0,8 0,742




18

La profundidad de la zona afectada por la difusion se sue-
le definir de forma tal que

Cs=Cos _ 05=4% ¢—2_..)

Usando los valores de la tabla anterior, resultags
Xo5 = /D¢

Un resultado similar se obtiene para cualquier concentra-
cion entre Cg y Co En cada caso la profundidad correspondien

e

te resulta proporcional a //

De este resultado surgen varias conclusiones importantes:
1) La velocidad de penetracion resulta proporcional a VJQﬂ{-

2) Cualquier probeta de espesor igual a varias veces yﬁf?fpuede
ser considerada como infinita para este tipo de anal.uis.

3) Este resultado es analogo al obtenido en el tratamiento don-
de se considero difusion en sistemas con "picos" de concentra
cion a distancias (ﬁ) v que alcanzan homogeneidad en tiempo
infinito /2

En este ultimo caso se conblderaron tiempos fijos y se tra-
t6 de determinar la penetra01on obteniéndose una relacion com-
pletamente similar.a la obtenida en sistemas que alcanzan com-
pleta homogeneidad en un tiempo finito.

Mecanismos dgmdifu§i6n atomica

Algunos de los modelos atomicos que se han propuesto para
explicar la difusion en metales, son los siguientes

a) Mecanismo de intercambio poir anillo: en este modelo el
atomo que difunde, intercambia posiciones en la red, mediante
una rotacion correlacionada de dos o mas atomos. El flujo de
atomos en una direccion es balanceada por un flujo en la direc
cion opuesta. En la Fig II-4a, se muestran ejemplos del meca-
nismo de anillo para el caso de dos y cuatro atomos -

b) Difusidn por intersticiales: en este modelo la difusion
se realiza por medio de defectos intersticiales. El atomo que
difunde se mueve ocupando posiciones intersticiales o despla-
zando otros atomos vecinos a posiciones intersticiales, como
se indica esqueméticamente en ia Fig.ITI-4b
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c) Difusion por vacancias: el atomo que difunde, intercam
bia posiciones con vacancias en la red. La velocidad dg salto
a la vacancia puede ser diferente para los diferentes atomos
que componen el metal, Fig-II-4c.

’ rd 4
d) Difusion por relajacion: el atomo se mueve alrededor de
rd . . 4
uno o mas defectos de la red, por arreglo (relajacion) de una
region localmente distorsionada.

® e 6 0 O 8 &
. — (a)
e 0 6T e o
L)
5 6. ® o o o e
@ & 0 0 o o e
i) m
S @ 6 © o © 0
o —m N
© © 0 6 ©C O O
© © © 5 © © O
(e)
® @ @ @ ¢ @ o
& © Do O O O
g O © ©@ @ 0 ¢
® 2 ©® © 0 © o

Fig.II-4
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Concentracion _de_defectos en equilibrio

La adicion de defectos (vacancias por ejemplo) a un dado
material (estructura) aumenta su energia y puede suponerse que
este aumento depende linealmente de la concentracién, cuando
se trata de pequefias concentraciones. Sin embargo, en el equi
librio, la concentracion de defectos no es nula. Esto es ex-
Plicable pcrque 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

" R e,

H
El término (H) varia linealmente con la concentrac1on y

es (+),mientras;que el segundo téermino es (-) y no varia li-
nealmente Si la concentracion de vacancia varia en ANy se
tiene:
. OH < -
S5G=2L) Sur-7235) Sy
SMir ‘71 N, i

siempre que la concentracion Ay sea baja

SH N —
N /’7;0 = O Hr (calor de formacion/mol)

El término de entropia consiste de dos partes
a) vibracional ( /A Sy-)/mol

b) de mezcla

S =R Wl N - (1 W) b (1-1) ]

s 25m s Ny si My <= 1
o M

de donde
JG = AHy - TASy + TR bo My [ SWr
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Fig-II~-5
P//)/V,/
l Zz
G
0 No
El minimo relativo esta determinado por la condicion

(fAHv--72¥ﬁc) _ _AGy
56 > /y” - 27 - e _7

DN

A Hy puede ser del orden de 23£kca1/mol o lev/vacancia

Para el caso de defectos intersticiales AHi >> A Hv
Yy por lo tanto para el estado de equlllbrlo resulta Ni L Nv.
Las leyes de difusion descrlptas anterlormentegson aplicables
a los gradientes de concentracion de vacancias creadas por
cambio de temperatura. Los bordes de grano y las dislocaciones
actian como fuentes de defectos y debe esperarse cierto tiempo
(tiempo de relajacién) para que la concentracion se aproxime a
los valores de equilibrio.

Ecuaciones para D%

En una estructura cubica se obtuvo para el coeficiente de

difusion 2
% [7
6

Se trata aqui de establecer la relacion entre /7 y el me
canismo de difusion. Se considera que los atomos oscilan alre-
dedor de su posicion de equilibrio con una frecuencia )~

D =
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(aprox . independiente de T) y una amplitud tanto mayor cuanto

mayor sea T. Cuando un atomo tiene como vecino a una vacancia,

es muy probable, que una fluctuacion local de la energia libre

( A G ) lo haga saltar a la posicion ocupada por la vacancia
‘Siendo RT 1la energla térmica media de un mol, la frecuencia con

que se produce una fluctuacion 43(5”7 debera ser una funcion

de LGy ; se deduce porA%Fcanlca estadistica que esta frecuen

_r
cia es proporcional a & &7

donde A G es la energia libre de activacion

ACGn=AHp -T7ASnH

T \

entalpia de entrop{a de
activacion activacion
Esquematicamente
(8) (5) (c) Fig II-6
N
y
9
~N //r\\\\
,g \\,/
] i i
o (&) (b) (e)
(d)
rd 2 rd
resulto [ lfi_Z? y para una estructura cubica de caras
e 6 ) a
centradas ¢ = parametro de redy’ = 20
) T
Z _.&—Vm
de donde : D= = V%’ e ~7

f

numero de
vecinos cercanos
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Difusion en volumen y difusion en borde de grano

Temperatura °C
900 800 700 600 500 450 400 350

7T v F 1T 171 1 | 1 ]
O Policristal .

-8 \\A%Mbjr_m'c ristal

-10 -

log D

D, = 0895exp '4;'—350

-14 il i | ] ] i
0.80 1.00 1.20 1.40 160
C7/7) =< 103
Fig. II-7

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

Difusion_en borde de grano:

Se ha establecido a traves de la experienciajque la fre-~
cuencia de salto de un atomo en un borde de grano u otra zona
de alta concentracion de defectos puede ser varios ordenes de
magnitud superior a la frecuencia de salto en la red cristali
na sin defectos. Un ejemplo de la contribucién de los

bordes de grano al coeficiente de autodifusion aparente en Ag
se muestra la Fig.II- 7 Considerando la ecuacion emplrlca

Result Q@ d(lD)
esu a - -
R a(Vr)

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 difusion en borde de grano (Db) es mucho mayor
que el coeficiente de difusion en volumen (D1) la diferencia
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de penetracién en las proximidades del borde de grano permite
determinar la relacion Db-
D1

Sin embargo 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 difusion medio (ofrecuencia media de salto) proue-
diado sobre un volumen que contiene varios bordes de grano.

Segﬁn la Fig II-7.a 600°C el coeficiente de difusion apa-
rente ) ap. se duplica bor la presencia de los bordes de grano.
En plata policristalina el tamafio de grano puede ser o }/mm, ¥
si se considera el borde de grano de un espesor de ~ 34 , la
fraccion de atomos en borde de grano respecto al volumen resul
ta “010'6, dado que esta pequeﬁq_fraccién () de atomos dupli
ca la frecuencia media efectiva ( {* ) se tiene que cumplir

P lj+FE=20
de donde

V= 10° /)

b ,
Un analisis mas riguroso indica que en la plata a 600 M-
se tiene Db ;5105
D1

El hecho de que la pendiente observada, a baja temperatu-
ra, en la Fig II-7 sea menor que la correspondiente a los da-
to§ de alta temp?ratura,es debido a que 1ia energia de activa-
cion para difusion en borde de grano es aproximadamente la
mitad de la energia de activacion para difusion en volumen
Notar que a temperaturas altas Db>>>Dl, aunque la contribu-
cion de los bordes de grano al valor (Dap ) es menor, porque
la fraccion de atomos en borde de grano (J ) es muy pequena
Para metales policristalinos los bordes de grano empiezan a
contribuir en forma importante a la difusién, a temperaturas

menores que 0,75 a 0,8 Trusion”
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IT - RECUPERACION Y RECRISTALIZACION

Todo cambio espontaneo que se produce en un solldogtlende
a reducir su energla libre. Estos cambios pueden produ01rse
por eliminacion o reduccion de gradlentes de concentra01on,
dando lugar a procesos de difusion. Pueden también producirse
por ellmlna01on y/o reordenamiento de defectos. Tanto recupe-
ra01on como recrlstallza01onpson procesos por los cuales el
s6lido tiende a recuperar su equilibrio termodinamico dejando
al material en condiciones de admitir trabajado mecanico nue-
vamente .

Se denomina recuperacién,a la etapa en que se produce una
reduccion de la concentracion de defectos sin que se observe
movimiento de bordes de grano. Se suele dividir el proceso de
recuperacién en dos etapas: una, en que se aniquilan y despla
zan defectos puntuales y otra en que se aniquilan y reordenan
dislocaciones. Naturalmente,todos los procesos estan interre-
lacionados y ocurren simultaneamente en diferente grado, por
lo cual es necesario realizar experiencias en las que un solo
proceso pueda detectarse.

Energ&(Entalpia) derformacién (AHy)de vacancias y energia_gg

migrggié&_g_éﬁHmu) de_vacancias

Experimentalmente se observa que la resistividad es una
propiedad fisica sensible a la concentracion de defectos pun-
tuales, en particular a la concentracidén de vacancias. Para
pequefias concentraciones (Ny), se puede suponer que la resis-
tividad es proporcional a la concentracion de vacancias en
equilibrio (N€,). La resistividad se puede suponer compuesta
de las contribuciones siguientes:

S° = /0 (7) + f(C) r L) +\ﬁ(c/L

d1fu51on 1mpurezas vacancias dislocaciones
térmica

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-
s1on derlvada en termodlnamlca, N§ = & iﬁf ; se puede ob-
tener la energla de formacion AWy del graflco ( 07‘313“;iAJ
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AdChiar))  _ AN Hir
d (15) R

Determinando la forma en que Pvaria con la tempera-
tura de recocido en que se produce la aniquilacién de las va-
cancias, se puede calcular la energia de migracién ( A Hny) -
Si las vacancias difunden individualmente a los sumideros fi-
jos, el cambio de resistividad seguiré una ley del tipo siguien
te :

2
AP o< M (x,8) = R #f35en (L) exp (2T

y por lo tanto sf se representa graficamente nAfvws.t

deberia obtenerse una recta de pendiente ( - %é )
AL
AL0O) T ¢ recocido a T3
recocido a Ty " T3
7077\
Fig III-1
07|

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 aniquilacién, lo que permite calcular
~/\ Hpy independizandose de () De la Fig.III-1 se puede ob-
tener:

_ Alny 4 _ 1)

(drp /dt), Tz _ Dy (7) _ e o oz

(din P/olt)s T, Dr(7E)
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Se ha observado que las energias de activacion medidas pa
ra autodifusion A\ H son aproximadamente iguales a AHy + At
lo cual confirma la existencia del mecanismo de vacancias.

Durante el recocido de los defectos (aniquilacién) es de
1nteres distinguir que tipo de defectos reduce su concentra-
cion primero. Un metodo utilizado para esto,es recocer duran
te intervalos constantes de tiempo a temperaturas crecientes
y registrar la variacion de la concentracion de defectos. Si
las energias de migracién A;H son diferentes para cada ti-
po de defecto se obtendra un graflco semejante al indicado en
la Fig. III-2.

(M, +/y) l
7 é ' /- A//m, A
Hny> N\ H
| 72 my
N : \(f////
{ ]
57 5 7
l | |
o (Hy + ) ! !
A7 | |
> SN
: N\, g !\&
z 7 r
Fig. III-2

Curvas esquematicas obtenidas, por calentamiento con velo
cidad constante, en una probeta que contiene dos tipos de de-
fectos con diferente energia de activacion.

a) Variacion de 1la concentracidon total de defectos

b) Velocidad de cambio de concentracién con la temperatura

Recocidos a baja temperatura:

En 1o metales o aleaciones trabajados en frlo)la distribu
cion y concentracion de defectos es extremadamente compleJa
pero su evolucion durante el recocido de recupera01on permlte
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-
dad eleéctrica es una magnitud sensible a estos camblos, pues
la longitud de onda asociada a un electron de conducc1onnes
del orden del tamafio de los defectos puntualeSnlograndose
una interferencia eficaz Las propiedades mecanicas, la ten-
sion de fluencia por ejemplo, son afectadas fundamentalmente
por el cambio en la estructura de dislocaciones Otra propie
dad sensible a los cambios durante la recuperacién, es la
evolucion (disipacién) de energ{a termica que se produce en
el sistema al pasar este a un estado mas estable. Un ejemplo
de los cambios producidos en Cobre durante el calentamiento
se muestra en la Fig. III-3 .

N 150 |- |
& M’\ = o122
s o |

s 0,70
J N £ !

6
§ 100 |- M\A\ k’,’h —e -1 008
N e i 5 S
NIEA P
\ Fd - Qo5
3 o 104
50 | [} S

‘ﬂ\ J i3 - 002
X AR ji i5 Q
NEETE AN / i <
8 H N ™Y Foo e oo
g Vi AN - ;
N 0} A~ s st .

-200 =130 -700 -58 0 S0 100 150 200 250
TEMPERATURA, ) ©C

Fig III-3
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Fig. IITI - 3

Potencia disipada y variacion de la resistividad eléctrica
en funcion de la temperatura de calentamiento. Probeta de
alambre de cobre trafilado a -195°C basta 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)

Comparando los resultados de recuperacién de diferentes
metales puros, se han observado algunas relaciones emp{ricas
importantes. Se ha observado que la energia de activaciofis
para autodifusion y la energia de activacion para la migra-
cion de vacancias ( A Hmy ) crecen linealmente con la
temperatura de fusion (Tf ). Esto permite expresar la tempe-
ratura a que un dado proceso de difusidn tiene lugar, en

terminos de la fraccion ( T/Tf\ ). Si/( £L$?I‘) “es apro-

ximaq§gente igual para todos los metalés, el valor de
e -”7£¥L , tambien sera aproximadamente igual para
todos los metales para un dado valor de(('T/TT) . Segun

la Fig. II-3 el recocido a baja temperatura (aniquilacién
de defectos puntuales), se produce entre 0,090 y 0,2 Te-
mientras que el recocido a alta temperatura (recuperacién
y recristalizacién), se produce alrededor de 0,33 Ty



30

Movimiento de dislocaciones _durante la recuperacion

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

La distribucién y tipo de dislocaciones presentes en
el material deformado depende, entre otras cosas, del modo
de deformaciéngcomo ser laminado, estirado, doblado, etc.
Se ha observado que la densidad de dislocaciones generadas
por deformacion previa tiende a disminuir durante el reco-
cido, mediante procesos teérmicamente activados, con energias
de activacion del orden de la requerida para la difusion de
vacancias-

Otro proceso por el cual el materiail deformado puede re
ducir su energla libre,es mediante la reagrupac1on de las dlS
10ca01ones de forma talpde minimizar la energla elastlca, 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
esquematicamente 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

~
() >~ o) -~ L~

(a) y /;;/o A
*%\\v B0

(b)

(c)

Fig. IILI-4
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Fig. III-4

a) Monocristal antes de la deformacion por doblado mostrando
los planos a 45° 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-
macion plastica.

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

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

Transformaciones por nucleacion y crecimiento

La recristalizacion tiene lugar por 1la aparicién de nucleos
que crecen a expensas de la matriz deformada. Existe un limite
entre ambas zonas, caracterizado por la intercara que avanza,
diferencia esencial con la recuperacién en que los cambios en

cualquier region ocurren en forma continua.

Se observa experimentalmente que en el material deformado
hay zonas preferenciales para la nucleacion durante el proceso
de recristalizacion. Algunos lugares de nucleacion preferencial
se asocian con bordes de grano, bordes de precipitados, zonas
altamente deformadas, etc. Cualitativamente se puede destacar
que los lugares mas favorables para la nucleacion estan asocia-
dos a zonas de alta energia.

Cinetica de recristalizacion

Se deduciran las ecuaciones que relacionan la fraccion
transformada en volumen para un dado tiempo X(t), con el numero
de nucleos y la velocidad de avance (G)de la intercara. Cuando
la intercara avanza en un material deformado, la fraccion de
material recristalizado cambia en el tiempo de la forma siguien

te :
o dx(t) _A.G
N =z —t o =
ot
donde: A = area de intercara por unidad de vollumen al
tiempo t

En el caso particular en que tocdos los nucleos sean acti-
vos para X(t)<< 1, 1o que implica saturacién, la variacién de
X con t, estara determinada por la variacion de A con el tiempoy la re
presentacion grafica de X(t) vs.t tendra la forma indicada en
Fig. III-S.



32

x{t)

Fig III-5

Si.7 es el numero de lugares de nucleacion por unidad de
volumen y la nucleacidén ocurre muy rapidamente, resulta:

X ()= 4/5//7"0 (Gf)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

Q%é&l comience a disminuir por la disminucion de A La ecua-

cion valida para todo tiempo, con /7 nucleos distribuidos al
azar y G constante, resulta:

X(t) =1 - exp E’%‘ﬂ“n (6-03]

En el proceso de recristalizacion es de interes conocer
el tiempo en que X(t) alcanza un dado valor; dado que es di-

ficil determinar el tiempo en que X(t) = 1, normalmente se de
termina el tiempo en que se obtiene X(t) = 0,5; de la ecuacion
anterior resulta: 1

3

Qs
Normalmente se observa que G depende de la temperatura
con una ley del tipo G = Bef%@T y si el numero de nucleos no
es funcidn de la temperatura, se puede medir 1la energia de
activacion Q, representado _graficamente (%5 ys ¢ﬁ7) , como
se indica esquematicamenté en la Fig. III-6
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Vior
Fig. III-6

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

res posibles de nucleacion.

esquema

arista

Fig.III~7

borde
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Si N = numero de esquinas activas, por unidad de volumen
X(e) = 92377"(61)3/? para X(t) << 1

Si L = longitud de aristas activas, por unidad de volumen
X(t) = TriL =71 Gt)*? para X(t) & 1

Si A = area de borde de grano activa, por unidad de volumen

X (¢) > /\'(Gf) para X(t)«< 1

Cuando la nucleacion es dependiente del tiempo,la ecuacion
que relaciona X(t) con las otras variables puede deducirse de

la siguiente forma:
sea, N = numero de nucleos por unidad de volumen y por
unidad de tiempo
El volumen de un nucleo esférico al tiempo t sera:
V = 40@577V657)3
y si hay un tiempo de incuvacion ?T, sera

V= 9BTL60¢E-T)]

por lo tanto el volumen transformado en un tiempo d?k,

Vowodr
y la fraccion transformada al tiempo t, para X(t)«&'1

resulta : ? 3,4
X - X BTG ) @-7) Joe TE T
¢

sera

La ecuacion valida para todo t, resulta:

3
X(6) = 7 -exp [~ LHEET g

El tiempo para obtener X(t) = 0,5 resulta
v/
by ~ 1 __ p0652y%
a5 =X
Dado 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 o0 sea

Neys ~ ()4

si se con51dera que d es el diametro medio de grano recristali -
zado, el numero de granos por unidad de volumen sera proporcio

nal a : /- ~
5/3- /yf0.5-(-é2/-)
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Leyes empiricas de la recristalizacion

La 1nform301on emplrlca 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 calculos 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 emp{rico sobre el tema
Yy son aplicables en general a metales, aleaciones y ceramicas
deformables.

Los objetivos buscados con la recrlst3112301on,son recupe
rar las propiedades que el material tenia antes de la deforma-
cion y a veces tratar de obtener una refinacion del tamafio de
grano. Se denomina temperatura de recristalizacion a aquella
temperatura que permite recristalizar en un tiempo dado. Por
conveniencia en las especificaciones tecnicas 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
t3112301on, en funcion del porcentaje de deformacidn y de la
temperatura de recocido en alambre de cobre trefilado.

T
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Fig. III - 8
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Fig. III-8

Variacion de algunas propiedades del alambre de cobre puro
para diferentes procentajes de reduccion en frio en funcion
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
recocido, la cantidad de deformacion en frio, 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

2 - La temperatura de recristalizacion decrece con el aumento
de la deformacion en frio.

3 - E1 tamafio de grano recristalizado depende principalmente
de 1la cantidad de deformacion en frio; decrece con el
aumento de la deformacion.

4 - Para una deformacion dada, la temperatura de recristaliza
cion aumentara con :

- el mayor tamafio de grano del metal deformado.

- la temperatura de trabajado en frio.
- una velocidad de calentamiento baja.

La Jdependencia 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
tesgel "tamano de grano" esta limitado en forma natural, por
competencia entre las diferentes fases El cambio en la morfo
1ogia afecta en forma preponderante a las propiedades mecani-
cas-

En la etapa de nucleacién, durante el recocido de recris
talizacién, ciertas regiones con alto contenido de defectos
(dislocaciones) se transforman en material con bajo contenido
de defectos. Se ha observado que alguncs bordes de grano del
material deformado son lugares muy probabkles 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
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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

migracion de borde de grano inducida por deformacion; cuando es-
te mecanlsmo 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 nucleos que aparecen no guardan ninguna
relacion de orientacion con la matriz deformada. En la Fig.IIT-11
se muestran esquematicamente dos casos en que la deformacion es
altamentexk)homogénea y se han generado unos nucleos de material
recristalizado.

BADA  2F
DUFORIACKIY
PLADS ~
CHRISTALIOS
BORDIE DE
GRANO

(a) (b)

Fiz. III-11
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Fig. III -11

a) Representacion esquemétjca de la deformacion de la red en
una banda de deformacion y en la proximidad de un borde de

grano.

b, Zonas de material recristalizado

En la Fig. TIT-12 se muestran diferentes etapas en la evo
lucion de un monocristal de hierro laminado §G%, donde se puede
observar la alta concentracion de dislocaciones despues del pri
mer recocido a baja temperatura (4077C).y tawhien se puede ob-
servar el reorcenamiento y Ila reduccion de Ja densidad de dislo
caciones después del recocido a 600°C En la Fig. III-12(c, se
puede observar una zona que correspondio a una banda de defor-
macion y en la gque han crecido pequeiios subgranos que eventual-
mente pueden transformarze en nuclecs de material recrastalizado

ion_del borde. de grano

Velocidad de migra

D

Fn recristalizacion la fuerza impulsora del proceso es pro
ducida esencialmente por la diferencia de energia libre entre
el material con alta deformacion y el materiai recristalizado,
v se puede considerar que la fuerza impulsora se dervava de la
diferencia de potencial quimico { A }, entre Jcs atomos situa
dos a ambos lados del borde Si 7 és el espesor del borde de
grano. la fuerza impulsora (el gradiente del pot~ncial; puede
ALy . si G es la velocidad de migracion

aproximarse por { -
ES ’
del borde, la movilidad (M) queda definida por la ecuacion
> ar A
=

Esta expresién puede ser puesta en forma mas explacita
consicderando un modeio de borde de granc en que ios stomos en
la red. vibran alreded-r de sus posiciones de equilibrio con
una frecuencia - y aquellos atomos ubicados "junto al borde
de grano" pueden saltar a traves del mismo cuando la amplitud
de vibracion excede cierto valor Si se supone que los atomos
saltan en forma individual cada vez que adqguieren una energia
Q , el modelo se puede representar esquematicamente como se indi-

ca en la Fig TII-13



Fig.IIT - 9
Modelo bidimensional de esferas duras en que se observa
un plano de empaquetamiento compacto. Se pueden ver bor
des de grano de diferente éngulo (diferente grado de
coherencia)

Fig. III - 10
Migracién de borde de grano inducida por deformacion
en aluminio puro. Las zonas de aspecto uniforme entre
granos corresponden a material libre de deformacion

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



Fig. III - 12

a) Micrograf{a electronico 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 region que
tenia una banda de deformacion.

(Hsun Hu, en "Recovery and Recrystallization of

Metals" p,311 AIME and Interscience Inc., Publishers

1963)
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\ Fig.III-13
k Qs
§
Y

Energia -\
\\-/__ _‘

Grano A Grano B
Distancia

La frecuencia media de salto de un atomo del grano A
al grano B esta dada por: - Q6

74
Y e

La frecuencia de salto de un atomo del grano B al grano
A esta dada por: -( Qa + Aa)
V e _R7

Por lo tanto si se considera ZMQAQ7<4<1 , como es en el
caso de recrlstallzaC1on, la velocidad de m1grac1on G puede
expresarse:

_ A 7
G= Sy ;sé- e

y por lo tanto la movilidad (M) resulta:
@

S8y T B
M = -y &

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 difusion (ver pag.22 ). Sin embargo el
modelo no toma en cuenta la variacion de la estructura del bor
de de grano para diferentes relaciones de orientacion o el ti-
po de movimiento que cada atomo debe hacer en relacion 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 concentracion de impurezas, la orienta-
01on relativa de los granos y en un grado menor de la orienta
cién 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 pequefias cantidades de estafio (Fig. III-14). Se puede ob
servar que los granos de alta movilidad tienen una relacion
de orientacion bien definida, respecto de la matriz, y que 1la
diferencia de movilidad con respecto a los bordes desordena-
dos crece con el contenido de impurezas (Sn)

o Bordes Especiales

o 0 |-
° é—
Q
aB
=t E S 36°-452° (1) a
~ P ¥ ase (1)a -
G, 5™ 26°-23° (100)a
E 0 <11 s b ’
: “i 5.
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Fig. III-14
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Fig. III-14

Velocidad de migracion de bordes de grano, a 300°C, en plomo

obtenido por fusidén zonal, en funcion del contenido de Estaiio.
Las estructuras a ambos lados de estos bordes especiales tie-

nen las direcciones (111> o {I00}. comunes.

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

Inc., 1963)

No es claro en la actualidad, por qué las impurezas (en
ppm) afectan la movilidad de ciertos bordes de grano. Se ha
especulado, suponiento que la segregacién de impurezas es se-
lectiva segﬁn la energia asociada al borde de grano, pero no
hay suficientes pruebas experimentales. Un ejemplo de como es
afectada la temperatura de recristalizacion del Cu con adicio-

nes de P o Ag se muestra en la Fig. III-15.
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Fig. III-15

Temperatura de recristalizacion del Cu en funcion 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
racion y recristalizacién, son parte importante de los cono
cimientos que es necesario aplicar durante la solucion de
importantes problemas tecnoldgicos Por ejemplo, la optimiza
cidén de los procesos de trabajado en caliente en un tren de
1aminaci6n, donde deben ajustarse temperatura, reduccion y
velocidad de deformacion para obtener un material con propie
dades adecuadas a las especificaciones, considerando la ex-
plotacién economica de las instalaciones En la Fig IXT-16
se muestran dos macrografias de cuerpos de vélvulas, obte-
nidas por forjado en caliente en laton ( c’+ Jﬂ )  En ambos
casos el proceso industrial fuée el mismo aunque las propie-
dades del producto final son bien diferentes En este caso
particular, se determiné que los factores principales respon
sables del excesivo crecimiento de '"tamafio de grano" eran la
diferencia en composicién y el contenido de Fe,que al formar
part{culas de o0xido retarda el crecimiento de grano por un
mecanismo que se vera mas adelante

Crecimiento de grano

El crecimiento del tamafio de grano empieza a ser importan
te. en general,a temperaturas mayores de 0,5 Teyugion- En esta
etapa del recocido "los grandes se comen a los chicos", produ
ciéndose un aumento del tamaifio de grano (b) En la Fig III- -17
se muestra esquematlcamente el crecimiento de D a diferentes
temperaturas.



)

a

IIT 16

Fig.



b)

Fig. III - 16

Efectos sobre la macroestructura del trabajado en
caliente (forjado) y recristalizacion simultaneos

a)
b)

aleacion 58,2% Cu, 2,25% Pb, 0,24% Fe, resto ZIn.
aleacion 56,4% Cu, 1,52 % Pb, 0,02 % Fe, resto Zn.
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Fig. ITI-17

Cambio del tamaifio medio de grano D en funcion del tiempo de
recocido Hotar el incremento de la velocidad de crecimiento
(pendiente) al aumentar la temperatura

Durante el crecimiento de grano kel material reduce su ener
gia libre mediante la reduccion 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-
cristalizacién, esto explica en principio por que el crecimien
to de grano tiene lugar a temperaturas mas elevadas que las de
recristalizacidén La energla por unidad de volumen asociada a
bordes de grano puede expresarse como

Gb - Ab. Y b
donde * L
Ap = area de borde de grano por unidad de volumen
§%= energia de borde de grano por unidad de area

(equivalente a tension superficial)

Si la migracion del borde de grano se describe con una
ecuacion analoga a la usada en recristalizacion, se tiene :

=M. /Alu) [ Sng
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Dado que el potencial quimlco VAN es funcion del area
(geometrla), se puede establecer la relacion entre Z%ﬁLy el
radio de curvatura ("), de la superficie, en la siguiente
forma : sea un "grano esférico" de radio (r) que varia su
tamafio en (dw), como se muestra en la Fig.III-18. En el esta
do de equilibrio se puede hacer el siguiente balance energe—

tico,

dr

Fig III-18

Zl/u dn = }2<¥A
Z§/U - }ﬁ c%A

4= T s o ST
=Y r? ===V = 4T ridr

31endo a% el numero de atomos que intercambia el grano
con la matriz y si . es el volumen atomlco, se tiene

dp = S o 4TrE o
02

reemplazando, resulta

‘Cbﬂ - 2 Jﬁ £

r

Dada 1la dependen01a entre ZB/U Yy r resulta que la dife
rencia de potencial qulmlco, entre los atomos que estan dentro
del grano y los que estan 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 presién, a través de la pared, crece cuando disminuyen de ta
mafio. Cuando se trata de una estructura cristalina.el efecto de
la curvatura puede visualizarse como se muestra en la Fig III-

19.
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Fig.III-19

Movimiento de borde de grano. Los atomos se desplazan hacia

la superficie concava donde son mas estables Como resultado
de estos desplazamientos el borde de grano se mueve hacia su
centro de curvatura.

Tratandose de materiales de una sola faseﬁpuede suponerse
en primera aproximaciénjque la tension superficial es igual
para los diferentes bordes; esto implica que cuando se encuen-
tren tres bordes de grano, el angulo de contacto sera de 120°.
Visto en un plano lo anterior,equivale a decir que durant§ el
crecimiento en general, se pfesentaron tres situaciones limi-

te como se muestra en la Fig.III-20. \\7////}\““‘4><5E:
| - ”"”"“"'"\\ - ™~

(a) (b) (e)

Fig III-20

Esquema bidimensional en q:e los bordes de grano hacen contac-
to a 120°. '

a) granos con menos de seis lados tienen su centro de curvatura
adentro y tienden a reducir su tamafio

b) granos de seis lados estan en una posicién de equilibrio.

c) granos con mas de séis lados tienden a crecer, pues el centro
de curvatura de cada lado esta afuera del grano .
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La cinetica de crecimiento de los granos con mas de seis
lados puede describirse de la forma siguiente

Gog IOy Dy w2802

donde se ha supuesto que algunos granos (aquellos con mas
de seis lados) tienen un tamafio (D) aproximadamente doble del
valor medio (L) Esta suposicién esta avalada por la experien-
cia en muchos casos.

La expresién deducida para la cinética de crecimiento de-~
pende de la Lemperatura a traves de M y da cuenta del cambio
de tamafio en funcion del tiempo,como se mostro esquenetlcamen
te en la Fig. III-17.

Efecto de las particulas dispersas en el crecimiento de grano

La interseccion de un borde de grano que avanza, con par-
tlculas disueltas en la matriz.se traduce en una reduccion del
area de 1ntercara por unidad de volumen. A esta reduccion de
area esta asociada una disminucidn de energla libre AGbh 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 energla y s: se cons1dera una partlcula
d- radio j*, en primera aprox1ma01on se tendra

. e )
~€ﬁb:j%f% = YT
si hay ps particulas por unidad de area de borde de grano:

Vo)

L s T ,)Ab P
La fraccion de area "sustraida" al borde de £rano por [
particulas es

Jé? = /%;’er“z

y se puede demostrar por argumentos geométricos que si la
distribucion es homogénea, jg es igual a la fraccion de par-
ticulas por unidad de volumen )6— . Por lo tanto la fuerza mé
xima de frenado, Fpix. resulta

Fmox = Is %7/‘? - ..*.[_l;__w

recordando la expresién deducida para 1la cinética de cre-
cimiento de grano,
D r2 b
O"f /\/ /_}

N

P i e o 2 LR P D PR
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En el caso de haber partlculas disueltas la "fuerza efecti

va" se modifica y 1la ecuacion que describe la cinética puede
expresarse

a)

b)
c)

dD _ _2mn YL B
dt S 6 (5
de donde se puede deducir
B
Para grano muy fino ( &< D) >> fV/F , ¥ por lo tanto la

velocidad de crecimiento no resultara afectada por las par
ticulas.

El crecimiento se detiene para D = off
¥

El tamafio de grano final, D , sera tanto mayor cuanto mayor

sea el radio de las particulas o cuanto menor sea la fraccion

en volumen.
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IV - TRANSFORMACIONES DE FASE EN ESTADO SOLIDO

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

En el capétulo anteriog’se describieron los procesos de
recristalizacion y se destaco la necesidad del trabajado previo
para obtener la energ{a que impulsaré el proceso de recristali-
zacién, generando una nueva estructura con propiedades iguales
a las anteriores a la deformacién.

En los metales puros y aleaciones, las fases en estado de
equilibrio son dependientes, entre otras cosas, de la tempera-
tura y es suficiente que la temperatura cambie en forma adecua
da para que se produzcan transformaciones de fase. Esto ocurre,
porque la fuerza que impulsa 1la transformacion 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 sélido, pueden tambien ser alteradas por la
deformacion 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 alotropicas en metales puros.

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

c) La fase estable transforma en dos nuevas fases. Caso de la
transformacion perlitica en aleaciones de Fe-C, donde la
austenita ( &5) transforma en ferrita (X ) + cementita
(Fe3C)

Inmediatamente despues del cambio de temperatura y antes
de empezar la transforma01on, los atomos estan en la posicion
determinada por la matriz, y la formacion de la nueva fase re-
quiere que los atomos 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
Lluctuac1ones .que agrupan los atomos en un volumen menor que un
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cierto tamafio criticq,tienden a producir un aumento de la
energia libre. La razon de este proceso, es que durante la
formacioén de la nueva fase debe crearse una superficie para
lo cual se requiere energia, y es la relacion superficie/volﬁ
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 volumenes de la
nueva fase que son capaces de crecer; se denominan nucleos y
el procesq?nucleacion. Aunque lo anterior son consideraciones
muy generales sobre el proceso de nucleacion, puede afirmarse
que para que un nucleo se forme son necesarias fluctuaciones
en las que se produzca cambio de estructura y/o composicién
en un volumen mayor que cierto valor critico.

Los cambios de fase en estado sélido, se producen en ge-
neral por el crecimiento de un numero finito de nucleos y es
usual clasificarlos mas por la etapa (mecanismo) de crecimien
to que por la de nucleacion.

Transformaciones por difusion

Transformaciones por difusion son aquellas en que los étg
mos se mueven en forma aproximadamente independiente, y la
energia para pasar de un estado a otro mas estable, es provis
ta por activacion termica. Cuando durante la transformacion
se produce un cambio de composicién es necesario que los ato-
mos se muevan distancias grandes en relacion al espaciado até
micosdesde o hacia la intercara que separa la matriz de la fa
se producto. La descomposicién eutectoide y la precipitacién
de una solucion sobresaturada son ejemplos de este tipo. Tam-
bien pueden considerarse transformaciones por difusién,las
transformaciones polimérficas en metales puros, si se producen
por movimientos de los atomos en forma independiente. En las
transformaciones controladas por difusién, en aleaciones de
varios componentes, es util distinguir dos casos limites.

a) Transformaciones controladas por la intercara.

Los cambios estructurales y de composicién, 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
nueva fase. En estos casos, cuando la trasnformacion alcanza
estado estacionario, la velocidad de avance de la intercarasa
una dada temperatura, es constante.

‘\\

i

e T
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Un egemplo de este tipo de transformac1on es la descomp051c1on
de austenita en perlita.

b) Transformaciones controladas por difusion

En este caso,los atomos deben moverse en la matriz dis-
tancias relatlvamente mayores al espaciado atomlco, de forma tal
que la compos101on media de la matriz vaya tendiendo,durante la
transformac1on)al valor de equilibrio. Los cambios estructurales,
si se producen, tienen lugar en la intercara La velocidad de
avance de la intercara dependeré de la velocidad relativa de los
procesos en la intercara, respecto a la velocidad con que se pro-
duce la difusion en la matriz. En el caso particular en que los
procesos en la intercara sean lo suficientemente lentos como para
que la matriz alcance 1la composicién de equilibrio en todo momen-
to, la velocidad de avance de la intercara podria ser constante;
en el caso en que la composicién de la matriz no alcance el va-
lor de equilibrio, la velocidad de avance de la intercara sera
dependiente del tiempo. La precipitacién de la ferrita a partir
de la austenita, en algunos casos, es una transformacidén contro-
lada por 1la difusion del C en la austenita.

En general, las transformaciones de fase por difusién, 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) .

Transformaciones de tipo martensitico

En algunos materiales es posible suprimir mediante templado
répido, las transformaciones de fase por difusién; en este caso
se retiene a baja temperatura una estructura que resulta muy ale
jada de su estado de equilibrio termodinamico. La fuerza impulso
ra que se deriva de esta diferencia de energia libre, puede ser
suficiente para producir una transformacion esencialmente de tipo
crlstalograflco y sin difusion, En este tipo de transformac1on,
la intercara se propaga en la matriz por medio del movimiento
coordinado de varios étomos, generando una nueva estructura sien-
do menor que el parémetro de la red,la distancia que cada atomo
debe moverse respecto a sus vecinos. Este tipo de transformacio-
nes, se denominan frecuentemente martensiticas, porque asi fue-
ron denominadas en los aceros donde tienen una importancia tecno-
légica 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 sobreenfrizmiento antes
de que pueda inciarse 1la transformacion. La temperatura a la
que comienza en forma esponténea la transformacion martensiti-
ca se denomina comunmente Ms.

Transformaciones de tipo intermedio

Anteriormente se mencionaron dos casos limites de transfor
maciones i uno por difusion 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
transformacion bainitica en los aceros. La bainita es esencial-
mente una estructura ferritica con carburos dispersos, que se
produce por la descomposicién de la austenita, a temperaturas
intermedias, entre la transformacion perlitica y la transforma
cion martensitica. E1 hecho de que aparezcan dos fases, implica
que se produce difusion; pero tambien se observan experimental-
mente deformaciones que pueden ser asociadas al movimiento de
los atomos en forma colectiva, como ocurre en las transformacio
nes martensiticas.

Otro ejemplo de transformacion 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 termicamente activa-
dos, a una nueva fase que tiene exactamente la misma composi-
cion. La denominacion "masiva", fué asociada a la morfologia
observada metalograficamente,cuando se iniciaron estudios so
bre estas transformaciones. Actualmente se acepta que el '"cre
cimiento masivo" resulta de la transferencia teérmicamente ac-
tivada de los étomos, a través de la intercara, la cual tiene
caracteristicas similares a los bordes de grano de alto éngulo.

Las transformaciones de fase en estado sélido, en diferen-
tes sistemas, presentan ciertos aspectos similares. Consideran
do ésto, se describiran a continuacion 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,

Porcentaje Atomico de Carbono

OC OF
2
1600 l 4 6 8 10 12 14 16 18 20
A d‘+
\S>< L ~ 2800
S—~hrte S R S /
/Qt\‘\\\K\\\ | ]
1900 [A AN | - 2600
! 1A
7*3>\ v
1300 AN ™~ 2 - 2400
\ \ "/
\ /” .
V//
1200 , \5‘3 - 2200
. 1
(98 ///ér/_g; 6/9///0_(1_/35 °) gl;’fejcob
1100 2 AE__Hrerro Cement/ika(1/30°) | €
Y o 2000
1000 I
BRI J1800
. e6"/ g -
900 |5 910%- o ¥ +Fesl
aty /8 -{1600
pes N/NV i
800 =2\ e ot
577 iQs' | Merro Grofito ( 726°) -{ 1400
(7S T~ Y W i —
. - — - =
700 iy 530 Hlerro (e 12l 723°
0025 1200
600 -
~11000
so0[- (X Q *+FeC -
|
400 -| 800
300 4600
210°
200 L L el 2l 0 + wwe e p@vin s devan onincsow bHe® o ve e semws wmin oo amon 400
100 4 200
)
Fe 1 2 3 4 5

Porcentaje en peso de Carbono

Figy: LW-1 -+~

(Metals landiooi, A8M, 1948 ed,, p. 1182)



53

Fig. IV-1

Las denominaciones comunes de las fases C{., ZN y Fe;C son
ferrita, austenita y cementita respectivamente. i

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 o alcanza su maximo valor, nJ0,0ZS%C,
a 723°C, disminuyendo a medida que baja la temperatura.

Las estructuras cristalinas y los parémetros de red de las res
pectivas fases son los siguientes

1

< (cubica de cuerpo centrado), a 2,8610 KX a 20°C

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

S (cubica de cuerpo centrado), a = 2,92 a 1400°C
F63C (ortorrombica), a = 4,5155; b = §,0773; ¢ = 6,7265 a 25°C
grafito (exagonal), a = 2,46; c = (6,78 a 20°C

El hierro puro a 910°C y a 1400°C aproximadamenteps presenta
dos transformaciones alotropicas de fase, estas transformaciones
son dificiles de estudiar por el rango de temperaturas en que
se producen y ademas carecen de interés'préctico“

En este capitulo sec describiran las principales transforma-
ciones de fase «que se producen por enfriamiento en aleaciones
de Fe-C

. A . . .
Transformacion ¥ —+ & en un acero hipoeutectoide (por ejemplo

0,4%C)

Dado que el contenido de C en &< es muy bajo (< 0,02%C),
durante la nucleacion de o< , el C debe de difundir hacia la
fase x

El proceso de nucleacion en solidos es dificil de estudiar
v actualmente no esta totalmente entendido, sin embargo es po-
sible escribir una ecuacion generai, hacicendo un balance de las
diferentes contribuciones a la energ{a libre del sistema.
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Si se considera un nucleo esferico de radio r , se puede
escribir

NG(r) = 47r fﬂy +:g—/.ﬁa( DG+ NG ) (1)
donde X&x== energia de intercara

£§6v= diferencia de energias libres entre

<y & i Llerg/em3].

ZXG‘= diferencia de energias libres entre el material
deformado por el cambio de volumen, y el mate-
rial sin deformar; [erg/cm3J

En la expre51on (l),ambos términos contrlbuyen a A G(rlen
forma opuesta y por lo tanto habra un valor critico de r en que
la contribucidn de superficie y de volumen toman el mismo valor
con signo opuesto. Para el tamafio critico rﬁ , se debe cumplir

&ZXGWT))
r=

de la ecuaciodn (l) resulta
g 3
AG*. 16T Ly (2)
3 (AGr+ / Ge)2

2 Iy
(ANGy+ N\ Ge)

r¥s - (3)

Este modelo de nucleacion no toma en cuenta aspectos funda-

rd rd
mentales del proceso de nucleacion, como ser la anisotropia en
los valores de YY) debida a los posibles tipos de intercara.

Esquematicamente, se muestran en la Fig.IV-2 tres tipos de inter
cara a los cuales se asocian diferentes valores de 3»

t
'
'
)
1
{
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Fig.IV-2

(=]

Representacion esquematica de diferentes tipos de nucleo.

(a) completamente coherente
(b) nicleo formado por deformacidn de corte
(c) nucleo incoherente

(Hornbogen E., Z.Metallk, 56, 133.-1965)

En el caso a) hay simplemente cambio localizado de compo-
si01on, sin que se altere la estructura crlstalograflca, lo
cual hace que la energla de 1ntercara, f s tenga un valor muy
bajo. Sin embargo, si el parametro de red del nucleo dlflere
del de la matriz, aparece una barrera debido a la energla de
deformacion ,QGC que se opone a la nucleacion. En b) ambas
estructuras, matriz y nucleo difieren, pero la cstructura del
nucleo puede obtenerse deformando la matriz y generando una
intercara coherente. Este tipo de intercara tiene un valor ba
jo de )", pero el termino AG(E puede ser importante. Final-
mente, en c) el nicleo es totalmente incoherente y resulta una
intercara con un valor elevado de X

Es probable, que durante 1la nucleacion en estado sélido,
haya cierta coherencia entre el nucleo y la matriz. En el caso
de la nucleacién de la ferrita en austenita, se requiere una
deformacioén importante para hacer coherente la intercara, sin
embargo, normalmente <o~ crece en X‘ con relaciones de orien-
tacion definidas, lo que implicar{a cierta coherencia en las
etapas de nucleacién. La importancia del valor de "Y&AAse des-

taca en la determinacion de A G*,(Z), porque X&aﬁ aparece

elevada al cubo, y dado que la velocidad de nucleacion varia
exponencialmente con A G™* , resulta que una pequefia variacion
de X&f , puede cambiar en varios ordenes de magnitud la ve-

liocidad de nucleacién. Dado que esta variacion de Ydj con la

orientacion, es perfectamente posible, es razonable esperar
que aparezcan orientaciones preferenciales para la nucleacion.

Durante el enfriamiento, los bordes de grano de * son lu-
gares preferenciales para la nucleacion de la ferrita, como se
puede observar en la Fig.IV-4; en esta figura se pueden desta-
car las caracteristicas siguientes

- La ferrita ha nucleado solo en los bordes de grano de V'
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- Cada grano de ferrita crece solamente dentro de un grano

.\
-~ Los granos de ferrita en algunos bordes de grano de X
(=]
resentan forma de "agujas'", mientras ue en otros mues-
_ J P 1
tran una forma "masiva" o de bloques.

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

En el esquema de la Fig.IV-5, se destaca la diferencia de
volumen entre diferentes nﬁcleos, todos con igual radio de cur-
vatura. Debe notarse también, que a medida que __d«4 decrece,

g
tambien decrece el volumen del nucleo critico. Si el valor de
X&$ es lo suficientemente bajo, puede darse el caso en que la

energia de superficie del nucleo sea menor que la energia de bor
de de grano que desaparece durante la nucleacién, en cuyo caso

no habria oposicién 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 inicies es
necesario un dado sobreenfriamiento £5T, y que este sobreenfria-
miento es menor para los nucleos que se forman en bordes de grano.
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Morfologia de la ferrita y cinetica de crecimiento en acero

hipoeutectoide

Cuando la ferrita nuclea en los bordes de grano de la aus-
tenita, se puede suponer que los nucleos van a estar orientados
de forma tal de minimizar 1 a energia de superficie ydx. Una

posibilidad es que el nucleo de ferrita crezca con una orienta-
cion definida respecto a uno de los granos ¥ , tal que minimice
y&v , ¥ con otra orientacion cualquiera respecto al otro gra

no. Esto podria reducir el valor promedio de ﬁx* , con respecto
al valor promedio de fdygen un nucleo orientado arbitrariamente

con respecto a ambos granos ‘@ . Un nicleo con intercaras de di-
ferente coherencia, seria consistente con la anisotropia observa
da en el crecimiento, como se muestra en la Fig.IV-4. El creci-
miento de los granos en forma de "bloques", requiere la difusion
de C en la austenita a distancias mucho mayores que el parémetro
de red. Se suele suponer comunmente, que la velocidad de creci-
miento de la ferrita esta determinada por la difusion de C en
la austenita y no por los procesos que tienen lugar en la inter-
cara; lo cual equivale a decir que se puede suponer la regién de
la intercara en estado de equilibrio. Con estas suposiciones, se
puede estimar el limite maximo de la velocidad de la intercara

o . Tomando del diagrama de equilibrio, las concentraciones
de C en ferrita ¢% , ¥y en austenita ¢ , como se indica esque-
maticamente en la Fig.IV-6 puede calcularse la cantidad de carbono
que debe difundir hacia , cuando la intercara o&~$avanza una dis
tancia dx.

723°C

o + Fe C

Porcenwmrss €

(a) (b)
Fig.IV-6

(a) Seccidn del diagrama Fe-C

(b) Perfil de concentracidn de C en fase ) alrededor de un precipi
tado de ferrita. El perfil de concentracion se considera per-
pendicular a la interfase o - X,
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La cantidad de carbono por unidad de area de intercara,que de
be difundir hacia * , sera

dxf?x-cd)

la cual debera ser igual a :
Jdt

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

g

o x -J D, oC
dt (cl-cx) (¢?-c%) 9x )x= £ (4)

De este modelo se deduce que a medlda que la intercara avan
za, el contenido de carbono en X va creciendo, esto implica
que el C debe difundir cada vez mas lejos, o lo que es equiva-
lente, el gradiente de concentracion del C en f va disminuyen
do con el tiempo. En la Fig.IV-7 se muestran esquematicamente

los perfiles de concentracion de C para dos tiempos distintos.

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

dt  c’-c” L

o’

M1 -\
\L, L, ;

Cc(

Fig. IV-7
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Fig.IV-7

Perfil de concentracién de C, delante de un precipitado de fe
rrita, para dos tiempos diferentes de recocido. El area rayada
arriba y abajo de Co, para cada curva, debe ser igual. Ly y L,
se consideran distancias efectivas de difusién, que permiten
hacer una evaluacidn aproximada del gradiente de concentracion

del C en

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

y -1
;& x (1) ° (6)

Estructura de Widmanstatten :

Se denomina asi a una estructura en que la ferrita (1la 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 a
partir de bloques de ferrita previamente nucleados. La nuclea-
cion y el crecimiento de estas placas puede visualizarse a tra

ves de un modelo como el siguiente :

Si se supone equilibrio a traves de la intercara ferrita—xu
ciertas imperfecciones en la misma, pueden tener un efecto so-
bre las superficies de isoconcentracidén de C, como se muestra
en la Fig IV-9 :

Fig.IV-9

El aumento local de fg% hara que la intercara avance mas

rapido en esa zona, como se puede deducir de la ecuacion (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
suficiente del lugar de nucleacién, la velocidad de avance

es constante y esta determinada por la velocidad con que

el C puede difundir en X . 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 {° del borde, la ecuacion
(5) indica que la velocidad _%%h crecera al disminuir p .

Sln embargo, habra un valor minimo posible para [, que esta
ra asociado al radio critico de nucleacidn I‘%, valores de p
menores que r* ,haran que 1la placa deje de crecer. De esto se

deduce que G—»0 cuando T Mrr

Se observa experimentalmente, en una matriz con partlculas
dispersas de diferentes tamafios, que las partlculas mas peque-
flas son menos estables; esto equivale a decir en el caso del
Fe puro, que la temperatura de transformacion X\—OC sera tanto
menor cuanto menor sea el tamafio de las particulas de ferrita.
En la Fig.IV-10 se muestra esquematicamente el efecto del tama
fio 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 tamafio, generando nue-
vos campos de dos fases (C&+—%\)

Fig.IV-10
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Fig.IV-10

Representacién esquemética del efecto de 1la energia superficial
sobre la solubilidad de pequefias particulas "esfericas" X en
la fase ‘Y . Las lineas de trazos-representan el diagrama de
fases para particulas de diferente tamafio, en equilibrio con $.

Considerando la dependencia entre solubilidad y geometr{a,
Zener propuso una expresion para el gradiente de concentracion
de carbono en el borde de la placa, de la forma siguiente :

5¢ 5. (C¥-Cy) (- T0pr)
Y2 - Lkr (7)

donde; k es una constante de proporcionalidad.

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

. D fo—Co) r-pr*
“= % (cr- %) ( r2 ) e

Las placas de la estructura de Widmanstiatten tienen una re-
lacion de orientacion bien definida con respecto a la matriz 3@
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 .espe--
sor sea mucho mas lenta que en la direccion longitudinalgindica
ria que la intercara tiene baja movilidad y que su avance no
esta:controlado por la difusion del carbono.

Influencia del tamafio de grano de la austenita sobre la mor-
fologia de la ferrita proeutectoide :

3i el tamafio de grano de Y es pequeilio, la ferrita nucleara
en los bordes, liberando C que difundira rapidamente al centro
del grano reduciendo 1la sobresaturacion.

Un ejemplo de 1la morfologia obtenida en este caso, se muestra
en la Fig.IV-11l a.

Sin embargo, si el tamafio de grano es grande en relacion al
tamafio de la ferrita que crece desde los bordes, el C no tendra
suficiente tiempo para difundir al centro de los granosyy aunque
la velocidad de nucleacion dentro de los granos €s menor que en
los bordes, se produciré nucleacion dentro de los granos. La nu-
cleacion dentro de los granos, puede ser nuevamente con una mor-
folog{a del tipo de bloques o del tipo de placas (Widmenstatten).
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Aunque esta ultima es la mas comun, en la Fig.IV-11 b se nwues-
tra una estructura de placas tipica de una estructura austeni-
tica con gran tamaifio de grano.

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

A medida que AT aumenta, la morfologia mas probable de 1la
fase precipitada, tiende a ser la de placas o "agujas" pues la
diferencia de energia libre es suficiente como para crear inter
carassy esta morfologia requiere difusion a distancias menores
permitiendo realizar la transformacion en menor tiempo.

Transformacion eutectoide (perlitica):

Una transformacion eutectoide, es aquella en que una fase
matriz solida transforma en otras dos fases que difieren de 1la
matriz en composicién y estructura. El caso mas estudiado por su
importancia tecnolégica es la perlita en los aceros. Un ejemplo
de esta estructura se muestra en la Fig.IV-12. Este tipo de trans
formacién, produce una morfologia caracterizada por placas para-
lelas de las fases producto.

En algunas aleaciones no ferrosas, tambien se producen por pre
cipitacién, microestructuras "laminares'", en que s6lo una fase
difiere en comp051c1on y eeructura, mlentras que la otra difiere
de la matriz s6lo en comp08101on y orientacion.

La transformacion perlitica, exige tanto la nucleacion "simul -
tanea" de dos fases cristalogréficamente diferentesscomo su creci
miento 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-~
de empezar cuando ambas fases producto estan presentes. El creci-
miento de la perlita puede esquematizarse como se muestra en la
Fig.IV-13.

Fig.IV=~13
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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)

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
Notar el efecto del grano austenitico sobre la morfolog{a
de la ferrita pro-eutectoide (Shewmon P.G.,en "Transforma-

tions in Metals" p.223)



Fig.IV - 12
Morfologia de las estructuras perliticas

a) Interfase Perlita-Austenita (Shewmon P.G.en "Trans-
formation in Metals" p.227)

b) Micrograf{a electronica 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 direccion normal a las placas,
se denomina espaciado interlaminar. Experimentalmente, se ob-
serva que S depende fundamentalmente de la temperatura a que
tiene lugar 1la transformacién, 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 A , donde Te es la tem-
peratura de equilibrio. (7e-7)

(En el caso de la aleacion 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 difusion del C en la zona de transforma—
cion son estacionarias. Se ha observado también que ciertos no
dulos crecen mucho mas asimétricos que el resto, lo cual indi-
caria que la velocidad de crecimiento es mayor en ciertas direc
ciones. En particular, se suele observar que un nodulo en un
borde de grano “ﬁ, crece en ambos granos con velocidad diferen-
te, lo que indicaria que la velocidad es dependiente de la re-
lacion de orientacion entre la austenita y la ferrita. De esto
se deduce, que la velocidad de crecimiento y S estan interrela-
cionados, y por lo tanto, es necesaria alguna otra condicion in
dependiente que los relacione. Zener destaco que parte de la
reduccion de energla libre por la transforma01on, es empleada
en generar las intercaras entre ferrita y cementita. Cuando S
es pequefio, se debe emplear gran cantidad de energia en crear
las intercaras, y queda un saldo pequefio para actuar como fuerza
impulsora de la transformacion. 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 adoptaré un valor de S de compromiso. El criterio usa-
do por Zener, es que el valor de S sera aquel que haga maxima la
velocidad de crecimiento.

La energia libre, por unidad de volumen de perlita, asociada
a intercaras es : 2 ),1

AGs =
donde f = energia de intercara por unidad de area.

Por 1lo tanto, el cambio neto de energia libre durante la trans
formacion sera :

AG-AG, -20
S
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donde :‘Q,Goes 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

2620 == 06 -2 = 2. 20

24 2 A
a6 2. £ ;2/’(5””;, =)

mn

Si se supone que la velocidad de crecimiento (G) es propor-
cional a AG y esta determinada solo por la velocidad con que
difunde el carbono, G debera ser proporcional al coeficiente de
difusion D,e inversamente proporcional al espacio S

o - KAG 2.
S
G = K___Qz_ 2) (5~ Smn)
. S min
aplicando el criterio de maximo .__d6= o
as
2

de _ KDZ)”[ S"Sms -2 (S-Smn) SSmin T_ o
ds 57 5%pn

e S = 2 Smp = .ii/’._,
A G,

Si se supone AGo proporcional al sobreenfriamiento
AGy = (le (T -7
donde : AGy,= AH-TAS

AH : Calor latente de la transformacion a P y T
constantes.
AS : Cambio de entropia.

A la temperatura de equilibrio se tendra

AS = A4

£
y si se supone que NAH y AS no dependen de T, resulta :
7¢
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y por lo tanto

AH (T -7)
Si se representa graficamente {n. S Vs. In (Tg-T), deberia
de tenerse una recta de pendiente ~» -4 . En la Fig . IV-14 se

muestran resultados experimentales de S en funcion de AT.

ot

Teorico
10

|]|']'|

Esoacio Interlammar, cm

1 ! i ta vl i 1
0 100
723 -7 °C

»
x
a

B

Fig.IV-14

Espaciado interlaminar S, en funcion del sobreenfriamientoZST,
en un acero eutectoide (Hawkes, Johnson and Mehl, Trans.Am.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 ecuacion de difusion, si se supone que

la particion del Carbono tiene lugar por difusion en la aus
nita.

Las concentraciones de C en las diferentes fases en equili-
brio metaestable pueden obtenerse en primera aproximacion a
partir de un diagrama como se muestra en la Fig.IV-1l5
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donde
Cy1 : porcentaje de C en €<, en equilibrio con Fe3C
Cy9 : porcentaje de C en ¢, en equilibrio metaestable
con
Cy * porcentaje de C en %\, en equilibrio metaestable
con Fej3C

C4 : porcentaje de C en g\, en equilibrio metaestable
con X

Las diferentes concentraciones de C en la zona de transfor-
macion se pueden indicar esquematicamente en la forma siguiente:



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

CI//Q (60 - C;) (10)

Si se supone que el C partlclona en'ﬂ la cantidad de
carbono que debera difundir en }’ durante un dt, puede expre-
sarse aproximadamente como

) 's (Cy - cy )
D¢ . 5" ot (11)

de (9) y (10) se obtiene : IJ

~ Cq - C? 2 De

G~ ( s ) = (12)

Este modelo de crecimiento para la perlita no es completamen
te satisfactorio porque se ha supuesto que la difusidn de C en

es el factor controlante de la reaccion y esto no permitiria
explicar la anisotropia observada en el crecimiento de la perlita,
(si se supone que la difusion es isotropica),lo cual indica que
tambiégkpuede tener importancia la movilidad de la intercara per
lita- .

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

G o (AD;)2 (13)




68

Datos experimentales de G en funcion de AT, para diferentes
aceros muestran un maximo de G, para valores de AT a2 150°C.

-

Este maximo cn G es esperavle con una dependencia de a2 tempera
tura como la indicada en la expresjén (12), dado que a peqguetios
valores de [XT, el coeficiente de difusidn no varin mucho mien
tras que a valores grandes de AT aparece 1a dependencia expo-

nencial de D con 1.

Bainita en aleaciones de Fe-C :

Se denomina bainita a la estructura o estructuras que se pue
den obtener por transformacion isotermica o durante enfriamientos
lentos a temperaturas inferiores a aquellas en que se d>roduce per
lita. A las temperaturas inmediatamente inferiores a las que se
producc ia perlita mas fina, la bainita muestic i aspoeclo do | a
cas finas y parelelas, y se denomina "bainita superior". Un ejeu-
plo de esta estructura se muestra ca la Fig.1V-16 b

Las placas de ferrita, cuando crecen ceden carbono a la auste
nita, y el resultado es que la asutenita entre placas queda soure
saturada en carbono precipitando carburos. A (Lemperaturas de trans
formacion mas bajas la bainita aparece formada por placas de fe-
rrita y pequefios carburos dispersos y se denomians "bainita infe-
rior". La bainita inferior, a difercncia de la ferrita proeutec-
toide y de la perlita, presenta relieve svuperficial cuando una
superficie previamente milida es obnorviada despﬁes de la transfor
macién, lo cual da cuenta de un mecioigao de transforumacion en
que los atomos se mueven cn forma colectiva.

La cinetica de transformacion depende esencialmente de la tem
peratura y puede ser estudiada con teécnicas de microscopia a alta
temperatura. Un ejemplo del crecimiento isotermico de las "placas"
de bainita inferior se muestra en la Fig.IV-16 c.

Es aceptado en general, que la transformacion 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
gréfica, generando una estructura ferrita sobresaturada en carbo-
no. En la Fig.IV-17, se muestran esquematicamente las concoenlra-
ciones de carbono en equilibrio metaestable a temperaturas meno-
res que la eutectoide.



a)

b)

c)

Fig. IV - 16

Microestructura de una aleacion de Fe-0.15%C.
recocida en fase austenitica y mantenida a 650°C duran-
te 9 segundos. Notar como las placas han crecido en di-
recciones paralelas a partir de algunos bordes de grano.
recocida en fase austenitica y mantenida a 550°C durante
2 segundos. Esta estructura es denominada comunmente "bai
nita superior",
observaciones del crecimiento de la boinita inferior en
platina caliente a 350°C. Las fotos fueron tomadas a los
siguientes tiempos (d) 14,75 min.; (e)16,2 min.; (f)
17,25 min. y (g) 19,2 min. (Shewmon P.G. en Transforma-
tion in Metals)
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Tem p eratura °c

% de Carbono en peso
Fig.IV-17

A las temperaturas en que se produce la transformacion baiqi
tica, la concentracién de carbono en , "en equilibrio conf“
es muy superior a la concentracion de carbono en X , en equi-
librio con Fe3C, y por lo tanto, 1la enefgia libre tendera a re-
ducirse en Cx mediante la precipitacion de carburos. Los ele-
mentos sustitucionales que pudiera tener el acero (Mu, Mo, Cr,
etc.), no tienen tiempo de difundir durante la transformacion
bainita, y tienen la misma concentracion tanto en la bainita co
mo en la austenita. Esta distribucidn no es la de equilibrio,
pero la energia libre es tal que permite el crecimiento de 1la
ferrita sin la redistribucion de los elementos sustitucionales.

Tambien ha sido observado que la velocidad de crecimiento de
las placas (agujas en la superficie), en direcciodn longitudinal,
es diferente a la velocidad en direccion transversal. De acuerdo
a un trabajo de Speich y Cohen, el crecimiento en la direccion
transversal esta controlado por la difusion de C en la placa de
ferrita y a travées de la intercara. austenita-ferrita, mientras
que el crecimiento longitudinal es controlado por 1la difusion
de C en austenita cerca del borde.

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

acuerdo con el caracter cristalografico que tiene la transforma
cion.
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Bainita en aleaciones no ferrosas :

Transiormaciones de tipo bainil ico han sido obscrvadas tam-
hicén en aleaciones no I'errosas sin clementos intersticiales,
en particular, en algunos lLatones (aleaciones de Cu-4n), en los
que pucde rel.enerse una fase metaestable por templado desde al-
(a temperatura. Bn la Fig.IV-18 se muestra una ru,ic:rogr-affa de
una lase fb s cubica centrada en el cuaerpo, retenida por tem-
plado desde 850°C. La iase ﬁ , Lranstorma por recocido isotér-
mico a uni estructura de Lipo ba.iu.il_(ﬂi(:u, oo se muestbra en la
Fie V100 La velocidad con que se produce la Lransformacion
es nny dependiente de la temperatura, por Liratarse de procesos

Ltermicamente aclivados; en la Fig

g.1V-20, se¢ muestra el diagrama
CrrTy, tiempo, femperatura, raccion transformada para el mismo

baton,



Fig.IV - 18

Fase B de una aleacion 61,1%Cu, 0,40%Si, resto Zn,
recocida 2 min. a 850°C y templada en agua, 40 X.



+

S . .
S -4 N T N~ U SO TR

Fig. IV - 19

Probeta igual a la de (Fig.IV-18) recocida a
210°C durante 15 min. Pulida y atacada electro-
liticamente.

Pueden observarse las '"placas" de la estructura
"bainitica" y su orientacion preferencial dentro
del grano ]3 .1000 X.
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Martensita

Cuando una aleacion es enfriada desde alta temperatura, la
eventual sobresaturacion puede ser eliminada por t ransformacion
a una nueva fase, por ejemplo como se vio en la descompusicidn
por difusion de la austenita. Sin embargo, a medida que la tem-
peratura de transformacion se reduce, los procesos termicamente
activados son menos probables y la difusion se hace mas lenta,
aunque la fuerza impulsora de la transtormacion crece, ya que
esta ftuerza se puede suponer proporcional al sobreenfriamiento.
En algunas aleaciones)si el sobreentriamiento es lo suficiente-
mente grande, puede tener lugar una transformacion de tipo esen
cialmente cristalogréfica, en la que los atomos solo necesitan
desplazarse para generar la nueva fase, distancias menores que
el parémetro de red. Las transformaciones denominadas martensi-
ticas son de este tipo,y han sido muy estudiadas en aceros, los
cuales pueden tener caracteristicas fisicas y mecanicas depen-
dientes de las estructuras martensiticas.

Experimentalmente se observa que las transformaciones de
tipo martensitico comienzan durante el enfriamiento,cuando la
temperatura alcanza un valor (Mg), y progresan a medida que la
temperatura desciende. Por esta Caracterfstica, de depender
principalmente de la temperatura y no del tiempo a esa tempera-
tura, se suelen denominar también transformaciones atéermicas.La
temperatura a la que se detiene la transformacién, se denomina
(Mp). Si después de haber enfriado por debajo de Mp se inicia el
calentamiento, se obtiene en algunas aleaciones, la reversion a
la fase metaestable de alta temperatura. lLas temperaturas a las
que comienza y termina la reversién,se denominan comunmente (Ag)
y (Ap) respectivamente.

lLa resistividad eléctrica, entre otras, es una propiedad -
sica sensible a los cambios producidos por las transformaciones
martensiticas. En la Fig.IV-23 se muestra el cambio de resistencia
eléctrica producido por la transformaci on ,en una p roheta de
Fe-290% Ni.



Fig.IVv - 21
Micrografias de martensita en aceros :

a) primeras placas (agujas) en un acero 7,97%Cr,1,17%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 . Aleacion Fe-Ni.
500 X.

Fig.IV - 22
Micrografia de martensita termoelastica en una aleacidn

36,5% at Zn, 1% at Sn, resto Zn, a una temperatura T =-88°C;
Ms = -41°C; 88X.
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Fig.I1V-23
Cambio de resistencia eléctrica en funcion de la temperatura,
en una probeta de Fe-29 % Ni. Durante el ciclo de enfriamiento-
calentamiento, la temperatura se vario a una velocidad de 5°C/min.
(Kaufman L. and Cohen M., Trans.AIME 206, p. 1393 - 1956)

La "amplitud" en temperatura del ciclo, es muy diferente del
tipo de aleacién; para destacar esta caracteristica, se muestra
en la Fig.IV-24, el cambio de resistividad producido por una
transformacidn de tipo martensitico en una aleacion de Cu-Zn-Si.
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Cambio de resistividad eléctrica en funcion de la temperatura,
en una aleacion de composicién 61,1 % Cu, 38,5 % 4n y 0,4 % Si,
en pesoﬁ(ci—kja): estructuras de equilibrio. {2 : estructura me
taestable retenida por templado en agua desde 850°C.

Las transformaciones martensiticas tienen caracteristicas par
ticulares segun la aleacion de que se trate, aunque algunas ca-
racteristicas pueden considerarse generales, y son las siguientes:

1) La transformacion se produce dentro de un cierto volumen de
la matriz por 1la deformacion del material, obteniendose una nueva
estructura con relaciones de orientacion bien definidas entre la
matriz, la estructura martensitica y la intercara que separa am-
bas (plano de hébito). La transformacion produce relieve superfi-
cial en una superficie inicialmente plana.

En la Fig.IV-25 se muestra esquematicamente, la deformacion
producida en la superficie. E1 hecho de que la marca superficial
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ABCD permanezca continua a través del plano de hébito, indica
buena correlacion entre ambas estructuras, mientras que el man
tenerse el segmento BC recto, indica que la deformacion dentro
de la placa de martensita es macroscépicamente homogénea.

Fig.IV-25

Deformacion superficial producida por la formacion de una placa
de martensita, indicada por el cambio de direccién 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.18 - 1956).

2) La transformacion se produce sin difusion.

3) La intercara matriz-martensita puede moverse con gran velo
cidad a dlferentes temperaturas y su movimiento puede ser afecta
do por 1la accion de deformacidn elastica y/o plastlca.

4) La deformacion plastlca a temperaturas menores que MS, pue
de aumentar la fraccion transformada en martensita. La deforma-
cion de la fase metaestable, a temperaturas levemente superiores
a Mg, inducira la transformacion de fase. La maxima temperatura
a la cual se puede inducir martensita por deformacién, se denomi
na Mg. La transformacion martensitica por sus caracterlstlcas,
aparece como un fendmeno esencialmente crlstalograflco y puede
ser descripta mediante un formalismo geometrlco Una teoria que
fue desarrollada pars interpgrotar las transformaciones martensiticas
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es la teoria fenomenolégica, que solo considera el estado ini
cial y el final del sistema matriz- martensita,sin tener en
cuenta las posiciones ocupadas por los atomos durante la trans
formacion.

Con el objeto de hacer una descripcion de la teoria fenome-
nologlca,se considerara a continuacion el proceso de deformac1on
por maclado y luego 1la transformacion martensitica en la aleacion
In-T1.

El maclado y las transformaciones martensiticas son dos fe-
nomenos cristalogréficos que tienen mucho en comﬁn, siendo sin
embargo, una macla,el producto de un mecanismo de deformacion
plastlca, y la martensita, el producto de una transformacion de
fase.

El maclado puede producirse cuando se aplica tension sobre
la estructura, y la analogia principal entre el maclado y 1la
martensita reside en la manera similar en que ambos productos
se forman. En ambos casos, los atomos dentro de volumenes fini-
tos de la estructura inicialyson reagrupados en una nueva es-
tructura. Las maclas solo difieren de la matriz original por su
orientacién, mientras que la martensita difiere de la matriz
original, ademas de por su orientacién, por su estructura cris-
talina.

Tanto en el proceso de maclado como en el de transformacio-
rd
nes martensiticas, se transmite a la matriz cierto grado de de-
formacion elastica y/o plastica.

En cualquiera de las estructuras, bcc, fcc, o hcp, es posible
en principiostransformar un gran volumen por maclado o martensi-
ticamente, y cominmente se observan al microscopio 6ptico las
nuevas estructuras en forma de pequeiias "agujas".

Deformacion por maclado:

La formacion de una macla de deformacion puede visualizarse
en la superficie de la probeta por sus efectos de corte, como se
muedxaesqueméticamente en la Fig.IV-26. 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 esqueméticamente el aspecto que presenta la superficie
de la probeta (monocristal) después del deslizamiento producido
por "slip".
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En general es dificil producir maclas en cristales de alta
simetria (fcc); hay casos en que las maclas tienen orientacion
favorable para el deslizamiento y pueden inducir la fractura
por deslizamiento localizado. En recristalizacién, la intersec
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 pequefio
el desplazamiento de cada atomo con respecto a sus vecinos, y
que la estructura de la macla y de la matriz estan orientadas
simétricamente respecto a un plano llamado plano de maclado.
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coplanares de la red original, que después del maclado (corte),
tienen las mismas longitudes y angulos relativos.

Fig.IV-30

Esqueméticamente la regién 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-
pués de ser rotados. Facilmente se ve que s6lo el plano C no ha
cambiado dimensiones por causa del corte, la razon es que © per-
manece igual antes y después del maclado. El1 plano que separa la
matriz de la zona maclada se llama plano de maclado y contiene la
direccion de corte. Este plano tambien se suele llamar primer pla
no no distorsionado (Kj). El otro plano no distorsionado llamado
segundo plano no distorsionado (Kz), es el que esquematlcamente
se mostr6 en la Fig.IV-31 como plano C. Ky y Ko se interceptan
perpendicularmente a la direccion de corte ( 1), que a su vez es
la direccion formada por la interseccion del plano de corte y Ki,
como se muestra esqueméticamente en la Fig.IV-32.
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Fig.IV-33

Solamente en los planos Kj ¥y Kz los vectores retendran su
modulo \d angulos relativos despues del maclado.

o

Suponiendo que . % es un vector de kj, hay solo un vector
en Ky gue hace el mismo angulo con [ después del maclado. is
te vector es T2, el cual es perpendicular a la interseccion
de K3y y Kg. Dado que € puede SGI‘(NIdeUleP vector de Ky, Flz2—
hice en consecuencia el mismo angulo con todos los vectores de
w desjucs del maclado. Finalmente si se supone K1 racional
(y por lo tanto contiene direcciones racionales) y Tl es una
direcci.on racional, las condiciones para que la celda unitaria
inantenga su tamafio Y forna después del maclado, seoun la teoria

r1stalonrdjtcaqestdu dadas.

En forma inmedjiata se puede demostrar, que otra condicion
para el mantenimiento del tamafio y forma de la celda unitaria
es que -R) 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 Kj es un plano racional y QZ es una direccion
racional, se obtiene una macla de primera clase.

b) Cuando K, es un plano racional y N1 es una direccion
racional, se obtiene una macla de segunda clase.

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

Después del maclado se produce en la matriz un cambio Qe
direccion equivalente al producido por determinada rotacion,
segdn se trate de maclas de primera o segunda clase. La rota-
cion equivalente en el caso de una macla de primera clase se
muestra esqueméticamente en la Fig.IV-33. En el caso de una
macla de segunda clase, se tiene una rotacion equivalente de
la red de 180° alrededor de W 1.

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

Identificacion de maclas de Deformacion:

El modo de maclado queda totalmente definido solo si se cono
cen los cuatro elementos (Kl:Kz:'Ql y N2) -

a) Determinacion de Kq (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 comp051c1on, en gene-
ral tiende a coincidir con Kj, porque la energla de la macla es
minima cuando el plano de comp05101on tiende a coincidir con Kj.
Esta caracteristica hace que Kq pueda determinarse a partir de
medidas de orientacion sobre el plano de composicién. Esto ulti-
mo requiere conocer las trazas del plano de composicién en dos
superficies pulidas del cristal, y la orientacion del cristal
respecto a estas superficies. Si estas condiciones son satisfe-
chas, se miden los éngulos que las trazas de la macla forman en
las superficies del cristal, y estos datos se representan sobre
una proyeccién estereogréfica donde se representa la orientacion
del cristal. De esta forma se puede llegar a conocer la orienta-
cion del plano de maclado Kj.

Otro método para determinar Kj, consiste en hacer un analisis
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-
macion superpuesta y puede obtenerse con pre01s1on Kij. La difi-
cultad de este metodo,es de tipo experimental espe01almente cuan
do las maclas son muy pequefias y/o hay deformacidn plastlca aso-
ciada a las mismas.
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b) Determinacion deQ1 : 8i K; se conace, es posible deter
minar ¥; a partir de la regla crlstalografiua que dice: Si es
posible encontrar un plano de simetria perpendicular a S es~
te debe ser el plano de corte, y por lo tanto su intersegcion
con K| sera “Ql'

El'hlano Ky es comun a la macla y a la matvlz, y solo el pla
no de corte permanece perpendicular a Ky despues del maclado.
Por lo tanto, con el objeto de que despues del maclado la estruc
tura mantenga su 31metria, un plano de gimetria perpendicular a
Kl en la matriz tiene que serlo tambien en la macla, Empirica-
mente puede medirse midiendo la direccion de corte a lo largo
de la %&al se forma la macla.

L

c) Determinacion de Ko vy qz 1 La detevmlnaCLon de K2 permite
tambieén obtener nﬂ dado que esta direccion es la interseccion de
K2 con el plano de corte, La magnitud del covte‘rSesta determina
da por la rotacion de K2, como se muestra esquematlcamente en la
Fig,IV~-34. La magnitud del corte se puede expresar por la ecua-
cion (1), donde @ es el angulo formado por K; y K2.

P30 S

——y (A

S . tag (90-0)
2h @

653 7)——-: 2t¢‘g ( 90- 9)" 2(.‘0@8

€ = 2(‘0{?9. (‘)

»

Figeiv-i4



84

Cuando una delgada macla "placa" intercepta la superfici?
de un cristal, se produce una distorsion asociada a la accion
de corte que produjo la macla. Si es posible medir con pregi—
sion esta distorsién} se puede con la ayuda de trigonometria
llegar a determinar K, y 2 Debe tenerse en cuenta que si se
ha produ01do deforma01on plastica durante el maclado, dicha de
formacion sera una componente de la distorsion superficial ob-
servada. Debe recordarse tambien que la deformacion superficial
dependeré de la orientacion de la macla respecto de la superfi-
cie.

Respecto de la nucleacion de maclas puede decirse%que tien-
den a formarse en puntos de la red donde la distorsion es im-
portante, especialmente después que la red ha sufrido defor -
macion plastlca.

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 fa01lmente, es probable que no lle
gue a producirse maclado durante la deformacion plastlca.

» »
Transformacion Martensitica:

Anteriormente vimos que en el maclado, el plano de maclado
K1 es un plano no distorsionado, es decir, que todo vector en
K] conserva su direccion y modulo después del maclado.

En el caso de la martensita, el plano que separa la matriz
de la martensita, denominado plano de hablto, se supone que es
un plano no dlstors1onado, La deformacion macroscoplca que acom
pafia a la transformacion marten81tlca, se suele suponer compues
ta de dos deformaciones : una deformacion de corte paralela al
plano de hablto, y otra deformacion uniaxial de tension o compre
sion perpendicular al plano de habito. Esta deformacion compues-
ta es conocida como una deformacion plana invariante por dejar
el plano de habito invariante.

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

Dado que la deformacion mayor es de corte, las placas de mar-
tensita tienden a deformar la matriz en forma anéloga a las ma-
clas. Es decir, que en el interior de la matriz, las placas son
de forma lenticular,y .cuando ‘aparecen en la superfic%e del cris-
tal sus bordes tienden a ser paralelos al plano de habito.
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El desplazamiento de los atomos en lag transformaciones mar
tensiticas,es pequefio comparado con el desplazamiento produqido
por 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 atomos, comparadas con las transformaciones
en aceros,

Distorsion de Bain:

Una estructura fcc puede ser considerada tambien como una
estructura bct; en forma similar, una estructura bcc puede con-

siderarse como una estrucutra bct con c/a=1l, como se muestra
esquematicamente en la Fig.IV-35,

SR R/ B = ol el =N I R
\ =\
g /5
/ s 4 PE N

Fig.IV-35

En 1924, E.C.Bain, sugirié que se podr{a obtener la red bcc
deformando la red bct. La deformacion propuesta es una compresién
segﬁn el eje ¢ y una expansién segﬁn los otros dos ejes a. Esta
transformacion homogénea se denomina distorsion de Bain.
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La distorsion 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 distorsion de Bain, no es
posible explicar el plano invariante de las transformaciones mar
tensiticas unicamente por una distorsion de este tipo. La distor
sion de Bain, sin embargo, da lugar a movimientos atomicos del
orden de los que tienen lugar en la transformacion martensitica.

En el caso del acero Fe-30% Ni que transforma martensitica-
mente de fcc a bccyel eje ¢ se acorta a un valor de aproximada-
mente 0,8 a5, ¥ los ejes a se alargan aproximadamente a un valor
de 1,14 aqg-.

En el caso del sistema In-Tl donde la transformacion es de
fcc a fct, el eje ¢ resulta 1,0238 ap, mientras que los ejes a
resultan 0,9881 a,.

Los dos ejemplos anteriores muestran que el desplazamiento
- . z . .
de los atomos en una transformacion marten51tlca,es dependiente

del metal que se considere.

» ”~
Teoria Fenomenologica de la Martensita:

,
Wechsler, Lieberman y Read, han formulado una teoria que ex-
. 4 . . 2 o~ .
plica las caracteristicas cristalograficas de la martensita en
’ - . ’ . . -
terminos de las tres deformaciones basicas siguientes:

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

b) Una deformacion de corte s que mantiene las 51metr1as de 1la
red, sin cambiar la estructura, Y que en combinacion con la dis-
torsién 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 orientacion diferente en el espacio,
con respecto a la matriz y con respecto a la martensita.

c) Una rotacion de la red transformada de tal manera que el
plano no distorsionado tenga la misma orlenta01on en el espacio
tanto con respecto a la matriz como con respecto a la martensita.
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Apl;cacién de los postulados de la teoria de Wechsler,
Lieberman vy Read, a la transformacion martensitica en el
sistema In-T1: ‘

La distorsion de Bain asociada a esta transformacion se
”, -
muestra esquematicamente en la Fig.IV-36.
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Fig.IV-36
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Un razonamiento geometrico mostrara que esta distorsion
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 transformacién, o sea que en ambas figu-
ras su longitud es la misma, por lo tanto todas las demas direc
ciones en la superficie cambiaran su longitud como consecuencia
de la transformacion. Se supone ahora que 1la distorsiodn posee
un plano invariante que pasa por el frente en ambas figuras, y
que por ser invariante contiene una de las dos lineas que no
cambia en su longitud, por ejemplo ab. La traza en el costado
es bm, donde ésta es una direccion que tampoco cambia con la
distorsién, ab y bm no cambian, sin embargo el angulo X obvia-
mente cambia por causa de 1la distorsion. Como consecuencia el
plano abm no puede ser un plano invariante.

Las direcciones que no son distorsionadas cuando se produce
una distorsion de Bain, forman un cono cuya posicién en la es-
tructura cubica y tetragonal se muestra esqueméticamente en la
Fig.IV-38. Las lineas op y oq estan sobre el cono de Bain y por
lo tanto no cambian su longitud con la distorsién, sin embargo
cambian su posicién angular relativa.
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El plano o (011l) mostrada en la Fig.IV-38, representa el
plano de habito o plano de intercara. Dado que el éngulo opq
cambia durante la distorsion de Bain, este no es un plano in
variante. En la Fig.IV-39, que representa esqueméticamente
la estructura tetragonal, (101l) es el primer plano no distor-
sionado Kj de corte, en la misma forma que cuando se produce
maclado. Un segundo plano que pertenece a la misma zona que
(101) es indicado como plano Kz (101) el cual contiene la 11
nea op. En la Fig.IV-39" tambien se ha mostrado la p05101on
que Ky pasa a ocupar por 1la accion de corte, la cual lleva a
su vez a p la posicién p', sin cambiar la longitud de op. El
corte se elige de tal forma que el éngulo opq del cono y oplq
sean iguales, de esta forma el nuevo plano es un plano no dis
torsionado. En realidad op' no pertenece estrictamente al pla
no opq, pero el nuevo plano op'q es tan préximo al opq que pue
de considerarse a este ultimo como el plano no distorsionado,
después de la distorsidn de Bain y del corte. Si se examina
cuidadosamente op'q, todavia no satisface los requerimientos
para ser un plano de hébito, ya que para serlo, ademas de ser
no distorsionado debe ser no rotado. Por 1o tanto, es necesa-
rio rotar la estructura de la martens1ta de forma tal que
op'q vaya a coincidir con opgq, mas aun, op! tendra que pasar
a estar contenida en el plano opgq.

Fig.IV-37



v——  PLANO DE HABITO |C
// ¢ (011)




90

El corte necesario en la segunda etapa de la deformacion
martensitica puede ocurrir de dos formas diferentes® por slip
o por maclado. En las Figs.IV-40 y 41 se muestra esquemética—
mente el resultadq del deslizamiento por slip en la estructu-
ra martensitica.

En el caso del maclado, lo que usualmente sucede, es que la
deformacion requerida para producir el plano de hébito, no es
igual a la deformacion 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
(110) con un corte alrededor de 0,06; se debe notar que Ky
(101) es un plano de maclado. El corte que se necesita en es-
te plano para hacer el éngulo poq igual a p'oq, es un tercio
del corte necesario para maclar. Se puede ver que si toda la
red es maclada después de la distorsion de Bain, no podré 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, 1la distorsion macroscépica necesaria se obtendré, si
el ancho de las areas macladas es un tercio de las areas no ma-
cladas, como se muestra esqueméticamente en la Fig.IV-42.

El corte ha sido considerado paralelo a Kl’ Fig.IV-42, en 1la
red tetragonal. El1 otro corte es el macroscopico de la transfor
macion total, que se observa cuando se considera la resultante
de las tres deformac1ones,y representa un mov1m1ent0 paralelo
al plano de habito. Este corte macroscoplco, mas una distorsion
normal al plano de hébito, es lo que se observa cuando se consi-
dera el metal como un todo. El corte asociado con el macladogse
produce en una escala mas fina que el corte macroscépico, y es
visible sobre la superficie en la estructura fct,sélo cuando
aparece como una serie de finas distorsiones paralelas. Este ma-
clado interno va a tratar de reducir 1la energia de deformacion
asociada a la intercara. Debe considerarse que el maclado de 1la
martensita introduce nuevas tensiones, y es del balance energé—
tico total, que deben resultar maclas de un espesor tal que la
reduccion de la energ{a libre sea maxima.
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