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TEMA I

QUE ES UN METAL

Los metales se describen generalmente como cuerpos sélidos, no
transparentes, de lustre caracteristico, reflectores de la luz, buenos con-
ductores del calor y la electricidad. En realidad hay cuerpos no metéilicos
que tienen algunas de estas propiedades y una definicibn mis rigurosa de-
berfa incluir una propiedad menos evidente pero mis caracteristica a saber
que el coeficiente de conductividad eléctrica disminuye al aumentar la tem-
peratura.

Esta definicién es una consecuencia del tipo de unién entre dtomos
que existe en los metales.

Veremos en qQue consiste esta unién y los otros tipos de uniones po-
sibles.

Los dtomos estin formados por un niicleo y electrones que se despla
zan alrededor del nficleo. Los electrones se distribuyen siguiendo ciertas
reglas cudnticas en diferentes niveles , figura I.1. Los electrones de la
capa exterior o electrones de valencia son los responsables del comporta-
miento quimico del elemento. Los gases raros, de gran estabilidad quimi
ca, tienen 8 electrones en su capa externa (2 en el He). Los dtomos que
no tienen 8 electrones tienden a adquirirlos mediante los diferentes tipos
de uniones para adoptar configuraciones de menor energia.

Unién iénica Es el caso del CINa figura I.2. Un dtomo de Na cede su
electrén de valencia a un 4tomo de Cl. El dtomo de Na se transforma en
un ion Na y el Cl en CI°. Las fuerzas electrénicas originadas por esta
cesién de electrones son responsables de la unién.

Pero por otra parte los iones positivos se rodean de iones negativos
y viceversa dando origen a cristales que pueden considerarse como macro
moléculas, figuras I.3.b. y I.4.

Estos cristales presentan débil conduccién eléctrica por movimiento
de los iones dentro de la red.

Unién covalente u homopolar: Los dtomos no ceden electrones como en el
caso anterior, sino que los electrones son compartidos por los dtomos que
forman la molécula,

En el H por ejemplo los dtomos comparten su electrén, figura I.4
y sw eenfigumeién electrénica se asemeja a la del He. Otros ejemplos
son Og, N2, Fp, FH que aparecen también en la figura I.4. En el caso
del FH se ve que los dtomos no necesitan ser de la misma especie.

El 8i tiene 4 electrones de valencia. Un 4dtomo se puede considerar



1.2

en el centro de un tetrahedro compartiendo electrones con sus 4 vecinos,
figura I .5f. Las uniones covalentes pueden formar cristales en el caso del
diamante o el 3i y eso se esquematiza en la figura 1.3.c, pero en otros
casos (oxigeno por ejemplo) se produce una saturacién que impide la unién
de méds de dos Atomos para formar un cristal.

Unién metdlica: Todos los electrones de valencia son compartidos por to-
dos los 4tomos. Los electrones de valencia forman una especie de gas e-
léctrénico que mantiene unidos a los iones metélicos, figura 1.3.a y 1.6.
Este "gas electrénico" es ademés la causa de la alta conductividad eléctri-
ca de los metales. Otro hecho de gran importancia es que todos los iones
metélicos son equivalentes y pueden intercambiarse sin gran dificultad. No
ocurre lo mismo con los cristales ionicos ni con los cristales homopolares
en que las uniones son polarizadas. Esto explica el comportamiento plas-
tico de los metales. Por otra parte la alta simetria de unién hace que los
metales pertenezcan a sistemas cristalinos relativamente simples, siendo
un gran niimero de ellos del tipo de empaquetadurs codfipacta.

Unién de Van der Waals: En este tipo de uni6én no hay intercambio de elec-
trones y las sustancias que no tienen electrones libres para compartir, como
por ejemplo el metano y los gases raros cristalizan por efecto de fuerzas
electrostiticas surgidas como consecuencia de la polaridad de las moléculas.
Las cargas positivas y negativas se polarizan y existe atraccién entre el po
lo positivo de una molécula con el negativo de la vecina, figura I.3.d.

Combinacién de uniones primarias: Las uniones i6nicas, covalente y meta-
lica son llamadas uniones primarias para diferenciarlas de las de Van der
Waals. En realidad las uniones entre 4tomos no tienen un caréicter @nico
sino que presentan caracteristicas de uno u otro tipo de unién primaria.
En el Cl H los electrones pueden formar unién covalente o iénica, figura
1.7, existiendo en ¢stado gaseoso una configuracién preferentemente cova-
lante En solucién acuosa, por el contrario, predomina la unién iénica.

En los compuestos quimicos pueden existir combinaciones de dos o
més tipos de unién. Asi por ejemplo en el SO4Ca la unién del S con el O
es covalente y la uni6n del SO4= con el Ca*++ es i6nica, figura 1.8 .

Distancias interatémicas : Hasta ahora se han comsiderado las fuerzas que
atraen los 4tomos entre si. Existen sin embargo fuerzas que impiden que
los ndcleos se pongan en contacto. En los sélidos existe una distancia de
equilibrio que corresponde a aquella en que ambas s&e igualan.

Si consideramos dos iones la atraccién entre ellos estari dada por
las fuerzas culombianas segn la férmula Fr = _ (Zge) (Zze) siendo aj-p
Sy
la distancia entre las dos cargas puntuales y Zje v Zp, las cargas eléctrt
cas de cada punto.
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La fuerza repulsiva es producto del rechazo que se produce cuando
las capas electrénicas de los &4tomos comienzan a coincidir. Esta fuerza
es funcién inversa de la distancia pero de potencia superior al cuadrado.

n.b
Xy W ;‘FI‘ ny b son constantes

Esto aparece gréaficado en la figura 1.9.a donde en lineas de puntos s«
indica la suma de ambas fuerzas. Se ve que para una distancia a' existe
equilibrio. En ese punto la energia de unién de ambos dtomos es minima,
figura 1.9.b. Por diversos medios es posible modificar la distancia de
equilibrio. Si se suministra energia térmica aumenta la vibracién de los
dtomos alrededor de su posicién de equilibrio y esto puede llegar a des-
truir la unién (pasaje a fase gaseosa). Por compresién o tracciébn se pu2
de también modificar la separacién entre 4tomos.

Radio atémico y radio i6nico: Las distancias entre dtomos pueden consi-
derarse como la suma de los radios atémicos de cada 4tomo, figura I.10.
Se considera radio atémico la mitad de la distancia que separa los dtomos
méds préximos del elemento puro. Asi por ejemplo en el Fe los 4tomos
estin separados 2,482A, en consecuencia el radio atémico serd 1,241A .

Los iones poseen un defecto o exceso de electrones y ocupardn un vo
lumen menor o mayor que el dtomo neutro y en consecuencia su radio se-
rd menor o mayor que el radio atémico. En la figura I.11 se dan los
radios atémicos y ibnicos del Fe.

NGmero de coordinacién: Es el nimero de dtomos en contacto con un 4to-
mo considerado. En la figura I1.12 se ve que el nimero de coordinacién
del Mg en el OMg es 6 y que el nimero de coordinacién del Si en el Si0y
es 4.

Se considera ftil transcribir el punto 2-16 del libro "Elements of Ma-
terials Science de L. Van Vlack que sumariza las relaciones entre las
propiedades microscépicas y los tipos de unién atémica.

1) La densidad estd controlada cualitativamente por el peso atémico,
el radio atémico y el nimero de coordinacién. Este Gltimo es un
factor significativo ya que controla la densidad de empaquetamiento.

2) Las temperaturas de fusién y volatilizacién o ebullicién pueden re-
lacionarse con la profundidad del minimo de la curva de Energia
vs. distancia entre dtomos, figura 1.9.b.

3) La resistencia estd correlacionada con la altura de la fuerza to-
tal o curva suma de la figura 1.9.a. Esta fuerza, cuando se re-
laciona con el drea de la seccién transversal de la tensién nece-
saria para separarlos dtomos, (como se verdi mis adelante, los
metales pueden deformar por un proceso diferente al de separacidn
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directa de los dtomos; Sin embargo la tensién requerida para defor-
marlos estd aln gobernada por las fuerzas interatémicas).

Por otra parte debido a que fuerzas interatémicas muy grandes im-
plican un minimo de energia mds profundo, (figura I.9.a), los materiales
con alto punto de fusién son generalmente muy resistentes (p.ej.diamante,
A1203; TiC, etc.

Estructura cristalina

Generalmente se asocia el concepto cristal al de cuerpo con caras -
planas y de forma geométrica més o menos simple. 8in embargo la carac-
terfstica fundamental de un cristal es la de tener sus 4dtomos emplazados
seglin un cierto orden.

Los metales son cuerpos cristalinos aunque no poseen generalmente
formas facetadas. Sin embargo bajo ciertas condiciones de crecimiento
(condensacién de sublimados) es posible obtenerlos de este modo; figu
I.13. _

Se dardn algunos conceptos fundamentales de cristalografia necesarios
para el desarrollo de los temas siguientes. Este punto serd visto en de-
talle en otra asignatura. Para simplificar los dibujos se hard uso frecuen
te de ordenamientos bidimensionales que permiten por una simple genera-
lizacién comprender los conceptos para cristales tridimensionales.

Consideremos un cristal bidimensional caracterizado por la regulari-
dad con que se hallan dispuestos los 4tomos representados por puntos, fi~

gura 1.14.

En esa figura la existencia de orden se puede comprobar por el he-
cho que si entre dos dtomos hay una distancia d, en la misma direccién
y a la distancia n.d, siendo n un nimero entero cualquiera se encontrard
otro 4tomo.

En realidad en lugar de dtomos deberi hablarse de ''motivos' que se
repiten ya que a veces van dos o mids dtomos de la misma o diferente es-
pecie, ordenados de cierta manera los que presentan periodicidad, figura
L. b .

Ciertas direcciones son por conveniencia consideradas ejes del cris-
tal. En la_figura I.14.a  seglin un eje la distancia entre dtomos es a,y se
gln el otro eje es b. La regularidad del cristal estd dada por el hecho
que dado un dtomo cualquiera del cristal, como origen de coordenadas en
el extremo del vector V.= na + mb (siendo n y m nimeros enteros) se
encontrard otro dtomo de la misma especie.

Si se dan a m y n todos los valores posibles los extremos de los
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vectores V serdn un conjunto infinito de puntos que recibe el nombre de'red
cristalina'. Cada punto de la red se llama '"nodo"

Para un cristal de tres dimensiones los vectores &, ‘I?, y T determinan
un paralelepipedo que se denomina 'celda'" En la figura I.15 se han indicado
tres celdas posibles. El cristal puede considerarse como formado por la
yuxtaposicién de un gran nimero de celdas. Si se conocen las dimensiones
y 4ngulos que forman los vectores @, _l')'y ¢, el cristal queda caracterizado.

Hay que hacer notar que las direcciones de los vectores & y'F en la
figura 1.16 es arbitrario ya que podrian haberse adoptado los de la_figura
1.17. La eleccién de los ejes es una simple cuestién de comodidad. Esto
se ejemplifica en la figura 1.18. Se podri considerar como celda el rombo
formado por los vectores &' y B'; sin ‘_:emba:.rgo puede ser mds conveniente
considerar el rectdngulo formado por a'" y b" con un punto en el centro.
El primer tipo de celda en el que hay un solo motivo en cada vértice se
llama '"celda primitiva'.

Hay que hacer notar también que los vectores de la celda deben unir
nodos y que no todos los dtomos son nodos. Por ejemplo en el cristal de
la figura I.19 los vectores ?y'ﬁ deben unir'dtomos iguales''. En este caso
el motivo es un 4tomo circular y uno triangular se ve que si los 4dtomos
circulares son considerados nodos de la red, los d4tomos triangulares no lo
son.

En cristales tridimensionales solo pueden existir 14 tipos de celdas,
figura 1-20, agrupadas en 7 sistemas cristalinos; Tabla I. Un conjunto
ordenado de motivos debe pertenecer necesariamente a uno de estos tipos
de celdas.

La mayoria de los metales pertenecen a sistemas cristalinos simples,
generalmente clbico o hexagonal -Tabla II- Asi el Cu, Ag, Au, Pb son
metales clbicos de caras centradas (ccc 6 fec); Fe, W, Mo son metales
ctbicos de cuerpo centrado (cc 6 beec) Zn, Cd, Zr o¢, Ti o< Hf son
metales hexagonales compactos (hcp)

Los metales del sistema ctlbico estin definidos por la longitud de
la arista de la celda elemental. Para el Si, p.ej. este valor es a =
4,08 A Mediante geometria simple se puede conocer la distancia entre
los diferentes dtomos de la celda.

La celda de un metal bee tiene 1 4tomo cada vértice y un 4tomo
en el centro, es decir, 9 4tomos. Sin embargo cada 4tomo del vértice
estd compartido por 8 celdas y en consecuencia corresponde a la celda
1/8; el dtomo del centro le pertenece totalmente. En consecuencia, en
realidad una celda bee tieneg— x 8(vértices) + 1 = 2 4tomos solamente.

Otra caracteristica de esta celda es que cada 4tomo tiene 8 vecinos
préoximos. Esto es de ficil comprobacién si consideramos el 4tomo del
centro de la celda elemental.
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En el sistema fcc cada celda tiene 4 4tomos; de los cuales uno corres
ponde a los vértices, como para el becc y 3alas caras ya que hay 6 dtomos
en las caras, que son compartidos cada uno por dos celdas. EIl nimero de
vecinos préximos para estos metales es 12.

En el sistema hexagonal se necesitan dos datos a y c¢ para poder di-
bujar la é:elda elemental, figura I-21.b. Por ejemplo para el Zn a=2,66A y
c= 4,95 A, Cada dtomo tiene 12 vecinos.

Los sistemas cidbico de caras centradas y hexagonal compacto, son
sistemas compactos. En efecto, si se apilan esferas de igual didmetro és-
tas toman posiciones que corresponden a algunas de las dos redes citadas.
Esto es debido a que, en el plano sobre el cual se apoyan, las esferas se
agrupardn como se ve en la figura I-21.a o ci‘rculos@ en figura I-21.c.

La segunda capa se ubicari segln un esquema similar en las posiciones
marcadas B, o C. No es posible queseubiquen unas encima de otras porque
ocuparin posiciones inestables. Supongamos que ocupan la posicién B.

Si la tercera capa ocupa posiciones semejantes a la primera tenemos el sis
tema hexagonal compacto; si ocupa la posicién C tendremos el sistema cl-
bico de caras centradas. En efecto en la_figura I-22 los 4tomos marcados
tienen la misma posicién que los de la figura I-21. Esto se puede compro ,
bar con los modelos de esferas.

En el sistema hexagonal compacto la sl_xeesién de planos se puede es-
quematizar AB AB AB ...AB. En el sistema cibico fcc por ABC ABC
ABC ... ABC.

PLANOS CRISTALINOS., INDICES DE MILLER

Por los nodos de la red cristalina podemos hacer pasar planos. El
concepto de plano cristalino es muy tGtil. Asf la difraccién de rayos X se
puede considerar como una reflexién de ciertos planos (ley de Bragg) (se
demostrard en el curso de rayos X).

El clivaje se produce segin ciertos planos cristalogrificos. En los
procesos de deformacién es muy importante el deslizamiento (slip) segln
ciertos planos cristalinos.

En la figura I-23 se han dibujado los dtomos que pasan por los mis-
mos. Los planos 1,1'" y1'" son paralelos, de la misma manera que 2,2'y
2" ; 3y 3" etc. Pero el plano 1 es diferente del plano 2. La cantidad
de dtomos por unidad lineal de traza no es la misma (el plano 1 es mis
denso que el plano 2). Es necesario poder identificar los diferentes planos
de un sistema cristalino. Para esto se emplean los indices de Miller.

Dado un sistema de planos paralelos igualmente distanciados uno de
otro en una red cristalina dada, si se quiere determinar sus indices de
Miller se considera el plano que sin pasar por el origen de coordenadas
estd mds préximo al mismo. Supongamos el plano de la figura I-24. Se
miden en unidades de vectores de la red las distancias en que el plano cor
ta a cada uno de los ejes. En nuestro caso el plano corta al eje g a una
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distancia 4 a, al eje b a 3 b y al eje ¢ a una distancia 5c. Se toman las
inversas de estos nimeros 1/4; 1/3; 1/5 y se hallan las fracciones con mi
nimo comin denominador 15/60; 20/60; 12/60. Los indices de Miller son
los numeradores de esas fracciones: 15, 20,12, Al primer indice se lo
llama h, al segundo k y al tercero 1 es decir que h=15, k=20, 1=12 y para
indicar que se trata de un plano se los coloca entre paréntesis (15,20,12).

En general los planos méis importantes tienen como indices de Miller
nimeros pequeiios, 0, 1, 2, o 3.

En la figura I-25 se muestran algunos planos importantes del sistema
cGbico. Se han dibujado los planos en el cuadrante positivo. Bi se conside
ran también los otros cuadrantes tendremos por ejemplo tales como el de
la figura 1-26 que es un plano (1 10). (el signo menos va colocado sobre
el indice)

Esto significa que para los planos de este tipo existirdn los siguien-
tes posibles

(110) (101) (011)
(110) (101) (011y
(110) (107) (017)
(110) (101) (011)

Se puede ver, sin embargo, que el plano(110) es paralelo al (110) y
en consecuencia ambos no son més que un (nico plano. LO mismo ocurre
con el (110) y el (110). Si consideramos los planos no paralelos veremos
que s6lo hay 6 del tipo (110) que forman la familia de planos {110] (indices
de Miller entre llaves). Todos los planos de la misma familia tienen la
misma densidad atémica y estan separados por distancias iguales.

Otro plano importante del sistema ctbico es el (111) llamado octahé-
drico. Este es el plano m4s denso en el sistema ctibico de caras centra-

das, figura I,21

Sistema hexagonal: En todos los sistemas cristalinos se usan los 3 fndices
de Miller. En el sistema hexagonal es, sin embargo, méds cémodo el uso
de 4 indices (de Miller-Bravais) (h,k,i,1) considerando la existencia de 4
ejes, figura I-27 a4, a,, agy c. Teniendo en cuenta que con los ejes
a), a5, y ¢ bastaria para determinar un plano el 42 indice que corresponde
al eje Cg no debe ser independiente. En efecto se cumple que i = -(h+k).

En la figura I-28 se sefalan planos importantes del sistema hexa-
gonal. Los planos 10001‘ son llamados planos basales, los planos‘lﬁlﬁ
planos paraleleplpédicos y los planos {1011} planos prisméticos.
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Direcciones

Las direcciones en el cristal estin determinadas por las coordenadas
del extremo del vector medidas en longitudes de celda unitaria reducidas a
Sus menores nimeros enteros y denominados en forma general h k 1
(Indices entre corchetes)

Para el sistema hexagonal se pueden usar 3 ejes aj, ag, y ag ¢ los
4 ejes.

Defectos

Si bien la caracteristica de una red cristalina es la repetitividad del
motivo, lo que permite preveer 13§ posiciones de los 4tomos en cualquier
punto del cristal, en la realidad los cristales tienen imperfecciones, es de
cir dusencia de un ordenamiento perfecto. Asf por ejemplo en un punto
del cristal A donde debéerfa haber un 4tomo de A puede hallarse un &tomo
de la especie B. "Esta impureza" es un defecto, figura I-30 .

En un punto donde debiera encontrarse un itomo, éste puede estar
ausente. figura I-31. Este defecto se llama vacancia

Por otra parte un trozo de metal ordinario no estdi formado por un
cristal dnico, sino por una multitud de pequeflos cristales los cuales tie-
nen brientaciones diferentes entre si.

Las superficies que limitan los cristales, o limites de grano son tam
bién defectos ya que los 4tomos en esa zona no se encuentran en posiciones
de equilibrio. Los limites de grano son defectos de dos dimensiones ya
que son superficies. Vimos antes defectos puntuales o de dimensién O.
Hay también defectos lineales o de 1 dimensién llamados dislocaciones, de
gran interés pero que se verdn en el tema de deformacién pldstica.

Aleaciones

Hasta ahora hemos considerado la estructura de un metal puro. Qué
sucede cuando un metal con otro u otros elementos quimicos los dejamos
solidificar? Los productos que obtendremos tendrin caracterfsticas me-
tdlicas ?

Si se preparan aleaciones de Cu y Ni con diferentes tenores de Ni
se puede comprobar que la estructura crsitalina de esas aleaciones es la
misma que para el Ni y el Cu, es decir fcc. Solamente hay una varia-
cién del pardmetro de la red que decrecg desde el valor del Cu puro
(2=3,62 A) hasta el del Ni puro (a=3,52 A). Se puede decir que los 4tomos
de cobre que ocwaban puestos de la red son reemplazados por 4tomos de Ni
sin que el cobre'sSe de cuenta' de la sustitucién. Estas aleaciones son lla-
madas soluciones s6lidas terminales o primarias (el nombre proviene de su
ubi¢aeibn en los diagramas de equilibrio, como se verdi luego).
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Si se prepara una aleacién de Cu con 50% en peso de Zn. se obtiene
al solidificar, un cuerpo cristalino que no tiene ni la estructura del cobre
(fcc) ni la del Zn (hcp) sino que es bec. Estas fases que no poseen la mis
ma estructura que los metales que la componen son llamadas fases inter-
medias.

La mayoria de las aleaciones industriales estan formadas por una sa
lucién sélida terminal que puede o no estar acompanada de una o varias fa
ses intermedias en proporcién variable(generalmente pequefia). Las fases *
intermedias como tales no tienen practicamente empleo. De allf porque
existe mayor interés en el estudio de las soluciones sélidas terminales que
en el de las fases intermedias.

Hume Rothery y su escuela han estudiado las condiciones bajo las cua
les se producen estas fases terminales. El hecho que exista esta indistin-
guibilidad entre dtomos, tal como ocurre en el Cu - Ni se debe al tipo de
unién metilica. ''La naturaleza no saturada de la unién metdlica hace que
cuando se unen estos dos metales cada 4tomo reacciona en forma casi no
especifica con respecto al otro ya que ambos estan unidos por la nube co-
min de electrones a la cual ambas especies de 4tomos han contribuido"
(Cottrell).

Sin embargo el caso del Cu Ni es algo especial ya que son pocos los
sistemas que presentan solubilidad sélida total. Hume Rothery ha dado las
reglas que determinan la posibilidad de obtener solucién sélida en un rango
extendido de composicién. Estas son:

a) Factor tamafio atémico: Si la diferencia de tamafio atbmico es ma-
yor de 14% entre solvente y soluto la solubilidad seri pequefia. (Los radios
atémicos se miden en el metal puro como ya se indicé)

b) Factor electroquimico: Si uno de los componentes de la aleacién es
muy electropositivo y el otro muy electronegativo hay escasa tendencia a
formar solucién sélida y por el contrario se forman fases intermedias. Asf,
por ejemplo, metales como Mg y Sb formarén fases intermedias y no solu-
ci6n sélida.

c) Factor de valencia relativa:A deméds condiciones iguales un elemen-
to de mayor valencia es méds soluble en uno de menor valencia que la inver
sa (esta regla es vidlida principalmente para aleaciones de Cu, Ag,y Au)
Asf por ejemplo el Cu puede disolverSi ya que estos aportardn electrones
a la nube del solvente pero el Cu es poco soluble en Si ya que no aporta
los 4 electrones necesarios para la unién covalente.

Cuando dos 4tomos son de diferente tamafio la introduccién de uno de
ellos en la red del otro produce distorsiones que aumentan la energia del
cristal. Este aumento de energia limijta la solubilidad.

En algunos casos la regla presenta contradicciones debido a que el ta-
mafio atémico se altera cuando los Atomos entran en solucibn.
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Fases intermedias:

Desde un punto de vista termodinimico en una aleacién formada por
dos metales A y B puede ocurrir que a) Los idtomos de A y B sean atrai-
dos més intensamente por 4tomos de la misma especie que por dtomos de
la especie diferente. b) Los dtomos se sientan mds atraidos por los de es
pecie diferente. c¢) La atraccién sea la misma para 4tomos de igual o dife-
rente especie.

El caso c¢) corresponde a una solucién sélida desordenada. FEl caso
a) puede originar en una solucién sélida un cierto agrupamiento de dtomos
de la misma especie (fenémeno llamado 'clustering''. Puede también pro-
vocar la formacién de dos fases diferentes, una rica en el metal A y otra
rica en metal B. El caso b) puede originar en una solucién sélida el fe-
némeno de'ordenamiento', o llevar a la formacién de fases intermedias.

& Las fases intermedias pueden clasificarse en electroquimicas, de fac
tor tamafio o electrénicas.

En el caso de compuestos electroquimicos la proporcién en que se
encuentran los elementos que los forman siguen las reglas de valencia de
la quimica MggShg; Mgzsi. Presentan un rango de solubilidad limitado,
estructura cristalina simple, como los cristales ibnicos y punto de fusién
relativamente elevado y pueden ser considerados como compuestos quimi-
cos y recibir el nombre de compuestos intermetilicos. Este nombre de
compuesto intermetdlico es usado, sin embargo,(en forma inapropiada) muy
comunmente para designar las fases intermedias . Sin embargo las fases
intermedias pueden ser consideradas mds bien como soluciones sélidas se-
cundarias o intermedias.

Metalografia

Un metal ordinario estd formado por un gran nimero de cristales de
orientaciones diferentes. FEl examen al microscopio permite el reconoci-
miento de la estructura policristalina de los metales atacados conveniente-
mente con reactivos adecuados. figura I-33

Es de notar que lo que en realidad se observa es la traza de los li-
mites de grano, que son superficies, con la superficie preparada de la
muestra. Los puntos de unién de 3 limites de grano corresponde a la li-
nea donde se encuentran las tres superficies. Estos son llamados puntos
triples,

Mediante técnicas de metalografia 6ptica o electrénica solo pueden
revelarse los defectos lineales y superficiales. No son detectados los de
fectos puntuales. Mediante el microscopio de ionizacién de campo si es
posible ver las vacancias y dtomos individuales.
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Los limites de grano tienen dtomos ubicados en posiciones de no equi
librio de la red y en consecuencia con mayor energia que en el interior de
los granos. Para disminuir la energia superficial asociada a limites de
grano existe una tendencia a disminuir esta superficie por aumento del ta-
mafio del grano. A temperatura ambiente, sin embargo, la movilidad de
los 4tomos necesaria para producir este crecimiento no es suficiente para
que esto sea detectable, pero si el metal es llevado a temperaturas suficien
temente elevadas se produce el fen6meno de crecimiento de grano.

La existencia de limites de grano tiene gran influencia en el compor-
tamiento de los metales y aleaciones. EIl magnesio es frigil si el tamafio
del grano no es suficientemente pequefio y en general to—
dos los metales presentan mayor ductilidad y resistencia mecdnica cuando
su tamafio de grano es menor. Sin embargo para metales sometidos a es-
fuerzos a alta temperatura es mds conveniente un tamafio de grano grande
porque la rotura del material se produce en los limites de grano. Se han
llegado a fabricar alabes de turbinas de gas que son monocristalinas.
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TABLA 1

CLASIFICACION DE LAS REDES SEGUN EL SISTEMA CRISTALINO

SISTEMA

LONGITUD DE LOS EJES Y

Ninguno a 90°
aFb#c otyf/ﬂyehso’

CRISTALINO | ANGULOS ENTRE EJES iy
Tres ejes iguales a dngulos Ctabico simple
Cibico rectos. Ctbico de cuerpo centrado
a=b=c °(-=F' - b’ = 90°| Cibico de caras centradas
Tres ejes en d4ngulo rectoy | Tetragonal simple
Tetragonal dos ejes iguales Tetragonal de cuerpo cen-
a=b#c N=/’=¥=90° trado
Tres ejes desiguales a d4ngu- | Ortorrémbico simple
lo recto Ortorrémbico de cuerpo
centrado
Ortorrémbico | a#bfc O®=f= ¥ =90 |Ortorrémbico de bases
centradas
Ortorrémbico de caras
centradas
Tres ejes iguales,igualmente | Rombohédrico simple
Rombohédrico | inclinados
a=b=c ®=A =¥ #90
Dos ejes iguales a 120" ,el Hexagonal simple
Hexagonal tercer eje a 4ngulo recto
a=b#c Ol=f5=90"
= 120°
Tres ejes desiguales. Un par | Monoclinico simple
Monoclinico no en 4ngulo recg: Monoclinico de base
aFfbfec O=§ = 90‘7“9 centrada
Tres ejes desiguales,desi- | Triclinico simple
Triclinico gualmente inclinados.
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TABLA II
METAL ESTRUCTURA CONSTANTES DE
CRISTA LINA RED ()
Aluminio FCC 4.05
Cromo BCC 2.88
c=4.07
Cobalto CPH { a=2.5l
Cobre FCC 3.62
{c =3.18
Estafio BCT NI o
Hierro BCC 2.87
s c=5.21
Magnesio CPH { a=3.91
Molibdeno BCC 3.15
Niquel FCC 3.62
Oro FCC 4,08
Plata FCC 4,09
Platino FCC 3.92
c=4,68
Titanio CHP { a=2.95
Tungsteno BCC 3.16
c=4,9
Zinc CPH {

a=2.,66
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TEMA III

DIAGRAMA DE EQUILIBRIO

INTRODUCCION

1. Si se prepara una aleacién con dos metales puede ocurrir que exista
completa solubilidad entre ellos, en cuyo caso se obtiene una solucién
s6lida, o que exista solubilidad parcial o insolubilidad total en cuyo ca-
so podrén coexistir dos fases en la aleacién,

Las fases determinan en gran medida las propiedades de las aleaciones.
En consecuencia es importante saber qué fases se pueden hallar presen-
tes en una aleacién a determinada temperatura o después de cierto tra-
tamiento térmico. La respuesta a esa importante pregunta la puede dar
el diagrama de fases o de equilibrio.

2. Un diagrama de equilibrio de un sistema es una representacién grafi-

ca que indica qué fases coexisten en equilibrio a una determinada presién,
temperatura y composicion,

LA REGLA DE LAS FASES

Un sistema queda termodinimicamente definido cuando se conocen la
presién, la temperatura y la composicién de cada una de las fases, es
decir la concentracién de cada uno de los componentes en cada fase.

La regla de las fases expresa que: '"el nimero de fases F que se encuen-
tran en equilibrio en un sistema, sumado al nimero de grados de libertad
o vacancia V del sistema es igual al nimero de componentes C més dos"

F+V=0C+2
o expresado de otro modo: '"el nGmero minimo de variables independientes
de un sistema V, con el que puedo definir termodinimicamente el mismo
es igual al nGmero de componentes C menos el nmero de fases més dos"
V=F-C+2
La regla de las fases purge como una consecuencia de la condicién de

equilibrio. En efecto, si en un sistema C es el nimero de componentes
y F el nimero de fases el nimero de variables que determinan el sistema
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2
serd CwFYy +
( f PyT
No. de las concentraciones

de los C componentes
en las F fases

Pero cada ecuacién que liga las variables disminuye er 1 (uno) las varia-
bles independientes necesarias para definir el sistema.

El heeho que las fases se hallen en equilibrio impone restricciones. Se
trata en efecto de un equilibrio dindmico en el que a través de las inter-
fases se produce un intercambio de 4tomos. As{ tal como se ve en la fi-
gura III-1 a través de la interfase, i moléculas del componente A se des-
plazan de & a P e i moléculas de A se desplazande (3a (X en el mis-
mo tiempo aunque las concentraciones de Aen O y no sean las
mismas.

Para que ésto ocurra los potenciales termodingmicos /H para el elemento
A en ambas fases deben ser iguales.

Es decir que hagy una funcién de la concentracién que debe ser la mis-
ma para cada elemento en todas las tases. Cada igualdad de esta funcibn
equivale a una ecuacién que liga las concentraciones en de un mismo com-
ponente en 2 fases. Asf, por ejemplo, para un sistema de F fases:para

el componente A tendremos- ;

PCaa)= MACap) = A€y )= JAC,P
o sea (F - 1) ecuaciones,

Y como esto se repite para los C componentes tendremos C (F-1) ecuacio-
nes restrictivas.

Por otra parte la suma de las concentraciones de los diversos elementos
de cada fase debe sumzar 1.

+ LR
ooz

y como para cada fase tenemos uuna ecuacién como la anterior, tendremos
otras F ecuaciones que restringen el nimero de variables independientes.

Caee *Cp ¢

Es decir que por una parte tenemos CF + 2 variables independientes y
por otraparte F+ C (F ~ 1) = F + CF - C ecuaciones que restringen el
nGmero de variables independientes Yes entonces :
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variables ecuaciones
f&'\ ,-—-—-ﬁ“—-\
V=CF+2 = P+ CF=C) =C~F+2

‘1o que da la regla de las fases expresada de otra manera.

Aos

2. Existen algunas regias nemotécnicas para la regla de las fases. Sin
embargo ésto no es necesario si se piensa en la deducci6n.

Cada componente que se agrega al sistema aumenta el n@mero de varia-
bles independientes ya que es necesario conocer su concentracién en ca-

da fase para definir el sistema (V aumenta un riimero F). Por el contra-
rio cada fase disminuye el nimero de variables ya que impone condiciones
de equilibrio (V disminuye en C) .De alli se deduce que el nimero de com-
ponentes debe estar precedido del signo méis y el nimero de fases del signo
menos, o tal como-lo postula Lewis y Randall (Thermodynamics') "El nd-
mero de grados de libertad de un sistema es igual al nimero de variables
necesario para determinar el estado de cada fase individual, menos el
nmero de fases en el sistema més all4 de la primera'.

3. Para definir un sistema binario (de dos componentes) cuando existe
una sola fase necesito 3 variables

C=2
= - 92
N =) = {F 1

V=23

Una de estas variables es la presi6n. Para los sistémas metdlicos én la
gran mayorfa de los casos se sobreentiende que la presién del sistema
es la presién atmosférica y en consecuencia al quedar definida una de las
variables el nlmero de variables independientes se reduce en una unidad
y tenemos :

V=C-F+1
que se usa en los sistemas metdlicos salvo que se aclare lo contrarie,

4. Bajo esta forma para un sistema binario bifisico el nimero de variat
bles independientes es 1

c=2
44 s F=2
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Si tenemos los componentes A, B y las fases X y ($ las variables
serdn 5

A CA(5
Bot CB{B

y tendremos las siguientes 4 ecuaciones restrictivas .

CA{; +CBP = 3
/“'(CAot)=/“(CA() )
/‘-(CBM)=/"~(CBPJ

En consecuencia el nimero de variables independientes es 1. Es decir
que si fijo la temperatura de!l sistema las concentraciones de los 2 com-
ponentes en las 2 fases no pueden ser cualquiera sino que quedan per-

fectamente definidas. Si fijo la concentracién de una fase quedan deter-
minadas la temperature y la composicién de !a otra fase.

8i tengo 3 fases el nimero de grados de libertad es 0 es decir que que-
dan definidas la temperatura y la composicion de las fases presentes.

Por otra parte en un sistema binario la regla de la fase me indica que
no puedo tener presentes més de 3 fases en equilibrio. En general el
nimero maximo de fases posibies es C + 1. Sin embargo esas C + 1
fases coexisten a una Unica temperatura. Cualquier variacién hace de-
saparecer una de ellas. Los sistemas en equilibrio con los que se estd
en contacto diaric estdn afectados por las fiuctuaciones de la tempera-
tura circundante y en consecuencia existen muy pocas posibilidades
que una aleacién real presente esa C + 1 fase.

En los casos corrientes el maximo nimero de fases posibles iguala al
nimero de componentes . Para un sistema binario el midximo nimero
de fase habitualmente presentes seréd 2 y para un sistema ternario (de
3 componentes) serd 3.

5. La regla de las fases es el fundamento tedrico de los diagramas de
fase y la regla de las fases y otras relaciones termodinimicas permi-
ten dar reglas para la construccion de diagramas (@lgynas se ven al
final del capitulo).
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6. Realizaremos el estudio de los diagramas de equilibrio consi-
derdndolos fundamentalmente como una representacién gréfica
empirica que da indicacién de las fases en equilibrio en un sistema.

Hay que remarcar que practicamente todas las consideraciones que
se hacen en el presente capitulo se refieren a sistemas en equilibria
Si bien ésto ocurre raramente en los sistemas metallrgicos ese
punto de vista es un buen punto de partida para entender los fen6-
menos que ocurren en condiciones de no equilibrio como los que
serdn tratados en solidificacién y transformaciones en estado s6-
lido.

SOLUCIONES SOLIDAS BINARIAS O SISTEMAS ISOMORFOS

1. Comenzaremos por el diagrama mds simple que es el de dos
metales que poseen solubilidad total en el estado sé6lido. Figura
II.3.

Esto significa que para todo el rango de composicién por debajo

de una cierta temperatura (temperatura de solidus) el sistema es-
tard compuesto por una sola fase que serd una solucién =s6lida.
Vista al microscopio en estado de equilibrio se chservard una fase
homogénea. en la que los tnicos detalles que se podrdn encontrar
serdn interfaces (limites de grano y/o maclas de recristalizacién).

Los casos de solubilidad total se presentan cuando las dos especies
quimicas que la forman tienen estructura cristalina y comportamien-
to quimico semejante. Es decir, igual estructura cristalina ademés
de las reglas de Hume-Rothery. Dos ejemplos son el sistema Cu-Ni
y el Cu-Au.

2. Si en un sistema dado tenemos posibilidad de aislar cada una de
las fases presentes a diferentes temperaturas y podemos de al guna
manera analizar su composicién quimica podremos determinar los
puntos y trazar el diagrama de equilibrio de ese sistema. General-
mente para determinar diagramas de equilibrio se emplean otros
métodos pero por razones didicticas supondremos que el que se
ha explicado es factible.

Si a la temperatura T encontramos 1 sola fase, de composieion
Cy, con esas 2 coordenadas tendremos el punto Ll en la figura
II1.2. Si a la temperatura T3 observaremos que el sistema estd
compuesto por dos fases, una liquida de composicién Cyg3 yotra
sblida de composicién Cgq los puntos L3 y S3 indican cuales son
las fases que coexisten a temperatura T3 y en consecuencia son
dos puntos del diagrama de equilibrio.
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El segmento de isoterma que une a puntos tales como L3 y S3 se
llama "linea de unién'' ('tie lire'') o ""concdal’ .

Un campo bifdsico estd formado por infinito nimero de conodales
ya que un punto aislado dentro del mismo solo tiene como signifi-
cado el valor de la ordenada que corresponde 2 la concentracién
bruta del sistema. Dentro de un campo bifisico lo que tiene exis-
tencia fisica son los extremos de las lireas conodales .

Si a temperatura T4 la composicion de las fases que coexisten son
Cgq ¥ CL , los puntos L4 y S4 también son puntos del diagrama .
Se determina lo mismo para otras composiciones y se tendrd un
diagrama como el de la figura II1.3. La linea L2 L3 L4 -es la
llamada linea de liquidus. En la zona que se halla por encima de
ella solo se encuentra 1 (nica fase liquida. La linea S3 S4 S5 es la
linea de solidus. Por debajo de ella el sistema estd compuesto por
una (inica fase sélida. La zona comprendida entre la linea de liqui-
dus y de solidus es la tnica parte del diagrama en que coexisten
dos fases, una liquida y una sélida, en equilibrio.

3. Hay que notar que en condiciones de equilibric en la zona bifd-
sica X + L las variaciones de temperatura deben ir acompafiadas
de cambios de composicién tanto de la fase liquida como de la
fase s6lida. As{ al pasar de T3a T4 , el liquido y el s6lido se en-
riquecen en el componente A,

Las composiciones de la fase s6lida y de la fase lfquida a medida
que progresa la solidificacién variardn como indica la figura III.4.
Es decir que el proceso de solidificacién no es tan simple como para
un sélido puro. Este cambio de composicién se hace mediante me-
canismos de difusién en el sélido y el liquido y en la interfase sélido-
liquido. Una solidificacién rédpida que no permita actuar estos meca-
nismos de difusién trae aparejado les problemas de segregacién que
se discutirdn en el capitulo siguiente.

4. Andlisis térmico. Si se coloca una termocupla dentro de un re-
cipiente que tiene un metal puro fundido y se lo deja enfriar, mi-
diendo periodicamente la temperatura (o registrando el fenémeno
con un registrador adecuado) el gréfico que se obtiene serd seme-
jante al de la figura III.5.

Entre A y B se produce una pérdida de temperatura del sistema
por radiacién o conveccién lo que se traduce en una curva de de-
crecimiento logaritmico.

Al llegar a la temperatura de fusién '1'? ¢omienza a aparecer la
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fase s6lida. La solidificacidén transcurre a temperatura constante.
Aplicando la regla de las fases para este sistema se tiene que

F =2, C =1y siendo la presion la atmosférica, V = 0. La tempe-
ratura debe ser invariable, Cuando todo el sistema ha solidificado
la temperatura decae con una ley semejante a la del enfriamiento
del liquido.

Si pudiéramos reconocer las fases sélidas y liquidas mientras el
sistema se enfria, verfamos: entre A y B un liquido homogéneo,
figura III.6.a., entre los puntos By C @ temperatura Ty) un sis-
tema bifisico (sélido + liquido); y a temperatura menores que Ty
un sistema homogéneo sélido, figura III.6.c en el que se han dibu-
jado los limites de grano.

Si durante la 8olidifica.ci6nl de una aleacién de un sistema isomorfo
de composicién C' en la figura 2 medimos las temperaturas, vere-
mos que se obtiene una curva como la de hfigura II1.7. Los tramos
entre Tl y T2 y entre T5 y T6 son semejantes a los vistos para

un metal puro, pero entre T2 y T5 el sistema se comporta en for-
ma diferente.

Al llegar la temperatura a T2 co mienza a aparecer cristales séli-
dos y como la solidificacién va acompafiada de desprendimiento de
calor se produce una disminucién de la pendiente de la curva tem-
peratura-tiempo. Al llegar a la temperatura T6 en que todo el me-
tal ha solidificado el sistema vuelve a enfriarse segfin la misma
ley que cuando era liquido.

Entre las temperaturas T2 y T5, tal como se ve en el diagrama de
equilibrio coexisten dos fases y la solidificacién no ocurre a una
temperatura Gnica, como para un metal puro, sino que existe en
rango de solidificacién.

El aspecto del sistema en los puntos A, C y E de la figura III.7.
serdn las figuras 6 a, b y ¢ respectivamente, es decir, el mismo
que para un metal puro, teniendo en cuenta solamente que en lugar
de metal puro tenemos solucién sélida y que la composicién de los
cristales & en la figura II1.6.b no serd la misma que la composi-
cién del liquido.

El punto B es un punto del diagrama de equilibrio ya que es un pun-
to de la linea de liquidus (8i la composicién de la aleacién fuera

C' (ver figura 2) el punto B de la figura III.7. seria el punto L2 de
la figura 2. De hecho se emplea la técnica de andlisis térmico para
determinar la linea de liquidus.
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El punto D seria otro punto de la linea de solidus. Debido a la segre-
gacién que se produce durante la solidificacién en sistemas reales
esto no es asi.

5. La regla de la palanca: (Valida para la zona bifdsica). El diagra-
ma de fase no sélo permite conocer la composicion de las fases sino
también la proposicién en que se encuentran ambas. Esto se puede
hallar aplicando la llamada "regla de la palanca’.

Si en el diagrama de la figura I1I.8 a una temperatura T1 tenemos
en equilibrio la fase liquida de composicién Ca y la fase sélida de
composicién Cb se puede establecer las siguientes proporciones:

cantidad de liquido = €8
cantidad total de aleacién AB

cantidad de sélido Ac
cantidad total de aleacidn = AB
cantidad de liquido i _@_
cantidad de sélido AC

REGLA GENERAL : Esta regla es general para cualquier campo
de dos fases tal como el de la figura I11.9.

Cp - C
cantidad de & = -%— = ——Ci——Ec—
B8-~CA
cantidad de {5 = % %-CC‘:
8-—

Si tengo un campo de dos fases, las composiciones de las fases en
equilibrio a una temperatura T1 son las composiciones de los pun-
tos de interseccion de la isotérmica T1 con las lineas de solubilidad
que limitan las fases y las cantidades relativas de cada fase estin
dadas por la relacién entre la diferencia de las composiciones entre
la otra fase y la composicion del sistema dividido por la diferencia
de las composiciones de las fases en equilibrio.

Algunos sistemas binarios presentan diagramas como los de las
figuras 111.10 y II1.11. En ellos las tangentes de la curva de liqui-
dus y de solidus son comunes en un punto del diagrama que es un
minimo o un méximo de la curva. En la figura III.12 se ve que si
esta condicién no se cumple nos encontramos con una incongruen-
cia ya que para una temperatura T1 existen en equilibrio dos fases
s6lidas de composicién C1 y C2 en una zona de sblido méds liquido

(X +L).



Para la composicién del minimo, la aleacién funde como un metal puro,
a una temperatura (nica. La composicién del liquido del sélido es la
misma, cuando esto ocurre se dice que ia aleacién tiene un punto de
fusién congruente en esa composicion.

Estos sistemas pueden dividirse en dos sitemas en los cuales la alea-
cién AB se comporta como un metal puro.

As=i en la figura II1.10 el sistema AB puede descomponerse en el A-AB
y el AB-B.

SISTEMAS EUTECTICOS BINA RIOS

1. Los sistemas eutécticos binarios, uno de cuyos ejemplos es el
Al-Si, tienen diagramas de equilibrio como el que aparece en la figu-
ra II1.13.

Una solucién liquida de composicion C1 que solidifica, se comporta
como una aleacion de las vistas en el caso precedente. Este compor-
tamiento se verificard para composiciones que van desde el metal
puro A, hasta la composicién C2 y de C4a B.

2. Una aleacion de composicién Cg se comporta como un metal puro
en el hecho que solidifica a una temperatura Gnica, llamada "tempe-
ratura eutéctica."

Para una aleacién de composicién Cg a temperaturas superiores a
la temperatura eutéctica solo hay liquido. A temperatura eutéctica
hay 3 fases en equilibrio, una fase liquida de composicién Cg y dos
fases s6lidas (que en este casc son dos soluciones sélidas), una X
de composicién C2 y otra /3 de composicién C4.

Como las fases solidifican a la misma temperatura, lo hacen conjun-
tamente y presentan generalmente un aspecto como el de la figura
I11.14.

Las nuevas fases presentes serdn & y /3 tal como podrian tener el
aspecto de la figura I11.14.b.

3. El punto E es un punto invariante del sistema ya que la regla de
las fases para F=3 yC =2da V= 0. Esto significa que 8i se modi-
fica una de las variables entra en un campo de menos fases, es decir
que desaparece una o dos fases., Ejemplo, si la temperatura disminu-
ye desaparecerd la fase liquida, si aumenta desaparecen las 2 fases
sb6lidas y solo existird liquido.
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A temperaturas inferiores a T estamos dentro de un campo de 2 fases
(figura I11.13) en el cual la regia de la palanca es vélida

cantidad de fase & ER

cantidad de fase (S . ﬁE

4. 1a curva de anilisis térmico, de esta aleacién se ve en la figura III.15.
Desde A a B e! liquido enfriard y al llegar a Tg comenzard a solidificar.
En el punto C tendremos una estructura como la de la figura III.14.a Todo
el proceso de solidificacién transcurre a temperatura Tp. Al llegara D
toda la aleacién ha solidificado (estructura que se ve en la figura II1.14 .b)
y de nuevo se reinicia la caida de temperatura. :

Para una aleacién de composicién intermedia entre C2 y C4, por ejemplo
Cg la curva de solidificacién presenta el aspecto de la figura I11.16. Anali
zaremos €l enfriamiente mediante esta figura y la del diagrama de equili-
brio que se ve en la figura II.17,

Partimos de una temperatura To. Desde To hasta T1 tenemos enfriamien -
to de un liquido. Al llegar a la temperatura T1 comienzan a separarse
cristales de composicién S1. Desde B 4 E la curva de andlisis térmico

es en todo semejante al de los sistemas isomorfos.

El diagrama de fases indica que a temperatura T2 coexisten en equilibrio
cristales de composicién S2 y liquido de composicién L2. Si de alguna
manera se pudiera observar la aleacion se podrian diferenciar la fase
sélida de la liquida como se ve en la figuralil.18.a.

A medida que disminuye la temperatura aumenta la cantidad de fase
sélida a expensas de la fase liquida como para el caso de golubilidad
total visto anteriormente. A una temperatura muy cercana a Tg, P.€j.
T3 el equilibrio se establece entre liquido L3 y gblido S3. Punto D en
la figura II1.186.

En la figura II1.18 .b. se observa una mayor proporcién de fase (4
con respecto a la figura 111.18 .a. A la temperatura eutéctica hay 3
fases en equilibrio: liquido, oL y (5 , es decir aparece una fase nueva
gue antes no existia.

En la figura II1.18.c. se ven los cristales de X que ya solidificaron,
niglotes" de eutéctico y liquido que coresponde al punto F de la figura
I11.16. Cuando toda la aleaciﬁn ha solidificado la estructura es la de la
figura II1.18.d.

5. La regla de la palanca se puede aplicar a temperatura eutéctica en el
campo de O+ L para hallar la cantidad relativa de oK y liquido; en el
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campo O + /3 para halizr las canudades relativas de & y /4 en el eutée-
tico y en €l total de ia aleacién. Figura II1.19.

6. Hasta ahora hemos analizado el comportamiento de una aleacién de
contenido de solutec menor que el eutéctico o aleacién hipoeutéctica. Para
una aleacién de mayor contenido de soluto que el eutéctico, o hipereutéc-
tico se razona de la misma manerz . La solucion que solidifica antes que
el eutéctico se llama fase proeutéctica .

7. Solubilidad parcial. El diagrama eutéctico visto presenta el fenémeno
de la "solubilidad parcizl™, es decir que el metal A puede disolver cierta
cantidad de meta! B pero si se supera una determinada concentracién se
forma una nueva fase. Para la figura [11.13 la nueva fase es una solucién
s6lida de B en A. En esa figura las Ifneas MN y RP son las curvas de
solubilidad es decir las curvas que dan las cantidades médximas que

A puede devolver a B y B a A a diferentes temperaturas. Esas |fneas
se llaman también lineas de solvus .

El caso que se ha ejemplificado, en el cual las lfneas de solvus son
verticales es un caso muy particular que se ha elegido por su senci-
llez. Una vez que se ha entrado en el campo, bifdsico X + p la alea
ciébn no sufre mds modificaciones aunque la temperatura varfe. Otra

cosa sucede en un diagrama como el de la figura III.20 que tiene un
cardcter mds gen eral.

Supongamos una aleacién de composicién Cy, en el punto M a tempera-
tura T|. En ese punto es monofisica, figura III.2l-a. Si se enfria se-
guird siendo monofdsica hasta llegar a la temperatura T3. Por debajo
de ella aparece la fase # no ya en un proceso de solidificacién como
en el caso eutéctico sino en un proceso que transcurre totalmente en
estado sb6lido (esta es una de las llamadas transformaciones en estado
sblido) Figura I111.21.b. A temperatura T5 tendremos una cantidad de
fase que se podrd hallar aplicando la regla de la palanca, A su
vez la solucién sélida O cambia de composicién y como consecuencia
de esa precipitacién sufre un empobrecimiento de soluto,

Lo mismo ocurrirfa para una aleacién de composicién C3,

8. El concepto de reaccifén en los diagramas de equilibrio. Cuando

un diagrama binario presenta un punto invariante es frecuente llamar
reaccién a la transformacién que se produce cuando se calienta o se
enfrfa una aleacién que pasa por el punto invariante. Se habla asl’ de
reaccién eutéctica, reaccién peritectoide, etc. El significado del tér-
mino no estd bien definido aunque estd asociado fundamentalmente a la
descomposicién o recomposicién de unas fases a partir de otras (l).
Asf én la solidificacién de un eutéctico se puede decir que el liquido

(1) Se habla asf de reacciones de precipitacién, por ejemplo, que no
estdn asociadas a la existencia un punto muy
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se descompone en dos fases sélidas de diferente composicién (ya que
solidifica en forma incongruente) de la misma manera que en una reac
cién quimica Ay . n By 4 g se puede descomponer en A B.+A, Bg.

Am 4+ n Br + s—» Am Br +An Bs
El considerar estos fendmenos como ''reacciones'" entre fases tienen
sin embargo la ventaja de asociarlos a una expresién de forma simb6-
lica como para las reacciones qulimicas.

Asl la reaccibn eutéctica se expresa:
Enfr.
L ——’:E-- oK+ /5 a una temperatura Gnica

L: Liquido
(enfriamiento) o : Fase X

(7: Fase /3
o gréficamente:
Ty W /‘g
p < o

La existencia de un eutéctico o de otra reaccién en un diagrama
de equilibrio estd generalmente asociada a una estructura resultante de
morfologia caracteristica, Asl se hable de estructura eutéctica y se ve
rd luego la morfologla de peritécticos sin embargo, por metalurgia de
polvos, puedo preparar una aleacién de composicién eutéctica sin rea-
lizar una transformacién eutéctica. Puedo seguir llamando a esa alea
cibn un eutéctico? En realidad no seria esta vez correcto sin embargo
hay que tener en cuenta que sigue teniendo sentido el término eutéctico
llamédndole'de composicién eutéctica” pues a esta composicién la alea-
ci6n fundird a una temperatura nica, como un metal puro. Es impor-
tante remarcar que el diagrama de equilibrio, aplicado estrictamente
no da informacién sobre la estructura que tendrd una aleacién a una
dada temperatura.
8in embargo en la mayorfa de los casos las aleaciones se obtienen por
fusi6n y durante su historia sufren calentamientos o enfriamientos o
enfriamientos que las obligan a sufrir "reacciones''., Como estas 'reac-
ciones'" influyen sobre la estructura (y ésta sobre las propiedades) el
término reaccién permite expresar un fenémeno de gran importancia
prdctica y del cual se pueden extrapolar o preveer las estructuras re-
sultantes,

9. Algunos casos particulares de sistemas eutécticos. A) El metal B
és soluble en A pero el metal A no es soluble en B, Figura III.22.

- A la izquierda de E el diagrama es como el ya explicado, A la dere-
cha de E la diferencia con los otros es que la zona de (3 se ha redu-
cido hasta no ser méds que la Ifnea del metal B puro. :
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B) Tanto A como B son mutuamente insolubles en estado sélido.
Figura III.23.a.

Aqul para ambos componentes el rango de solubilidad es estado sélido
se ha reducido a la linea del elemento puro. En realidad no puede exis
tir una insolubilidad total y en consecuencia a una escala apropiada el
diagrama deberfa ser el de la figura IIT.23.b.

C) En estado sélido el metal B es solible en A pero A es insoluble en
B. La temperatura del eutético difiere muy poco de la del componente
B. El eutéctico contiene muy poco componente A. En este caso el dia-
grama a es un diagrama de sistema eutéctico en el que por la escala

del dibujo o por dificultades experimentales en su determinacién no se
le ha podido dar su verdadera forma que es la de figura III. 24.b.

D La solubilidad mdxima de B en A (a temperatura eutéctica) se acer-
ca a la composicién del eutéctico. '

La figura III.25.a. correspondiente es el caso extremo de un diagrama
como III. 25.b.

D SISTEMAS PERITECTICOS BINARIOS

l. Los sistemas peritécticos poseen también un punto invariable en el
que coexisten 3 fases y su reaccién caracteristica se expresa

L+ p-E—-—- o (cuando se enfria) es decir que dos fases reaccionan
para dar una finica fase, Durante la fusi6n un sélido ©& da origen a
un lfquido y un sélido ﬂ es decir hay fusién incongruente.

2. Un diagrama peritéctico se ve en la figura III.26. En ella se indi-
can las fases que aparecen en los diferentes campos.

A concentraciones inferiores 4 C| y mayores de Cg el diagrama no
se diferencia de uno del tipo solubilidad total,

Para la concentraciébn Cp, que corresponde al peritéctico propiamente
dicho, durante la solidificacién en equilibrio, se observan los siguien-
tes fenémenos:

Al llegar a T4 se comienzan a separar cristales de los que crecen
a medida que disminuye la temperatura. A una temperatura T6 tendre-
mos una mezcla de cristales embebidos en el liquido Figura III.27,a.
A temperatura ligeramente superior a la peritéctica tendremos las mis
mas fases-figura III.27.b. pero la cantidad de ﬂ serd mdxima ya que
a la temperatura peritéctica se produce una reacci6n de los cristales
de ﬁ para formar con el lfquido cristales de O . En ese momento
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tenemos las tres fases ya que estamos en la isoterma de reaccién-
figura III.27.c. Si dejamos completar la reaccién (lo que demanda
mucho tiempo) se tendrd finalmente una estructura monofdsica for-
mada solo por cristales 0¢ como se ve en la figura III.27.d y en
este diagrama el sistema no sufrird modificaciones a temperaturas
inferiores,

Para concentraciones de soluto inferiores al punto peritéctico por
ejemplo C2 tendremos comienzo de formacién de cristales F dentro
del liquido a la temperatura T5.

A medida que disminuye la temperatura aumenta la proporcién de
cristales. Al llegar a la temperatura peritéctica los cristales ﬂ se
reaccionan con el lfquido dando cristales o¢ . La cantidad de cris
tales o¢ formados es mayor que la existente de cristales ﬂ como
se puede ver aplicando la regla de la palanca. Es decir que en el
punto peritéctico la solificacién se produce a temperatura constante.

A temperaturas inferiores sigue el proceso de solidificacién que ter
mina cuando atraviesa la linea de solidus a temperatura T8, la es-
tructura resultante es O (monofdsica) como la figura III.27.d.

Para la concentracién C5 hasta la temperatura peritéctica la solidi-
ficacién no se diferencia del caso anterior y la figura III.27.2a y b
anterior valen para este sistema.

8in embargo cuando se ha terminado la reaccién peritéctica tendre-
mos restos de la fase {:’- que no ha transformado, figura III.28 den
tro de una matriz O s6lida. A temperaturas inferiores persistirdn
las dos fases con ligeras variantes debido a la presencia de las cur
vas de solvus.

Para una concentracién C4 se puede repetir el razonamiento anterior
hasta la temperatura peritéctica. Entre la temperatura peritéctica y
T9 se produce una continua. disolucién de ﬂ , fase que desaparece
por debajo de T9 lo que origina una estructura monofisica, figura
o1.27.d.

Para una concentracién C6 el razonamiento es el mismo que para la
concentracién del diagrama eutéctico. (Figura 20, conc. Cl).

3.Curvas de andlisis térmico. Para las diferentes concentraciones

las curvas de enfriamiento aparecen en las figuras I11.29 a , b, c,
Para concentraciones inferiores a C| figura Ill.29-a, la curva de soli
dificacién es semejante a un sistema isomorfo.

Para una concentracién Cp, figura III.29-c, tenemoas que desde un
punto en el lfquido hasta la temperatura Tp (punto D) la curva de
solidificacién es semejante a la de un sistema isomorfo, A la tem-
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peratura T. Se produce la reaccién peritéctica, con solidificacion a
temperamrf constante.

Posteriormente el metal se enfrfa en la forma conocida para un s6li
do que no sufre ninguna transformacion,

Para una concentracién C2, figura I11.29.b, hasta el punto E se pue-
de decir lo mismo que para la concentracién CP. En este caso sin
embargo es de hacer notar que la meseta DE es méds breve que pa-
ra el caso anterior. Luego de transcurrir la reaccién peritéctica atin
el sistema contiene una fase lfquida. Esa fase solidificard como un
sistema isomorfo lo que se traduce en la curva de forma conocida
EFGH.

DIAGRAMAS COMPLEJOS

Hasta ahora hemos examinado diagramas que no presentan (caso de
_ soluciones isomorfas) o que presentan una sola reaccién (eutécticos
y pentécticos).

Vamos a ver ahora otras reacciones simples que si bien se pueden
estudiar esquemdticamente hemos considerado mds conveniente tra-
tarlas dentro de un diagrama completo que por el hecho de poseer
més de una reaccién llamamos complejo.

SISTEMAS MONOTEC TICOS

1. Los sistemas monotécticos se caracterizan por la siguiente reac-
cién L; —— o + Ly durante el enfriamiento:

Thanaa
i S

El diagrama de la figura III. 30 presenta un monotéctico. Este es en
realidad un diagrama compuesto de una reacci6én monotéctica y una
reaccién eutéctica. Para concentraciones superiores a C6 el diagra-
ma es eutéctico y no presenta ninguna novedad respecto al que hemos
visto anteriormente.

Por encima de una cierta temperatura llamada temperatura critica Tec
existe una sola fase liquida. Por debajo de ella exisiten dos fases II-
quidas L) y Ly separadas por una zona bifdsica de inhomogeneidad
L; y L. En esta zona las dos fases liquidas se separan como el a-
gua y el aceite.

Para concentraciones inferiores a Cy el sistema no se diferencia de
un slstema de solubilidad total,



II.16.

Para concentraciones entre Cy y C'y, se puede razonar de la misma
manera que en el caso que se estudia en eutécticos concentracién Cy,
figura III.20. Para la composicién C3, hasta la temperatura Tg, te-
nemos un caso semejante al anterior con la diferencia que en lugar de
"precipitar' una fase sélida !'precipita", por asl decir, una fase lfqui
da, iy

Para la composicién monotéctica por debajo de la temperatura crftica
tenemos la fase llamada Ly, al llegar a la temperatura Tyy precipita-

rd cristales o con formacién de un liquido de composicién C6, comc
un eutéctico en que una de las fases fuera liquido,

A medida que desciende la temperatura, tanto la composicién de la fa
gse sé6lida como de la fase liquida, se van modificando seglin las curvas
de solidus inferiores y liquidus inferiores y la regla de la palanca de
las proporciones en que varfan las fases. Al llegar a la temperatura
TE el liquido solidifica como eutéctico. Es de notar que en lugar de
un diagrama eutéctico podriamos tener un diagrama peritéctico.

En la figura III. 31 (Rhines) se puede observar una micrograffa de una
aleaci6n que presenta este caso, la parte que presenta menor cantidad
de fase oscura corresponde al antiguo lfquido de composicién monotéc-
tica mientras que la otra parte mitad de la figura corresponde a el LI
quido Ljy rico en soluto. En esta mitad se observan islotes blancos
que corresponden a los cristales X que solidificaron primeramente.
El resto es llquido de composicién eutéctica que solidificé.

Inmiscibilidad parcial en el estado liquido

A) Inmiscibilidad total de B en A sélido, solubilidad parcial de A en B
lfquido. Inmiscibilidad total en el estado sélido. Digura III, 32,

B) Inmiscibilidad parcial en estado liquido. Insolubilidad total de A en
B y de B en A en estado sélido. Figura III. 33. -

C) Inmiscibilidad total en estado lfquido. Figura III, 34

TRANSFORMACIONES EN ESTADO SOLIDO

l. Hasta ahora se han visto casos en los cuales intervenfa una fase li-
quida, Se examinardn ahora dos reacciones en las que las fases que
intervienen son sélidas. Estos dos casos, junto con los 3 primeros
vistos anteriormente son los que méds frecuentemente aparecen en los
diagramas de fase. Las transformaciones de fase que ocurren en equi-
librio, al variar la temperatura son semejantes a las de los sistemas
eutécticos y peritécticos. Los cambios de fase en condiciones de equi-
librio y no equilibrio serdn estudiados en otros temas.

2. Sistema eutectoides binarios. Una aleacién como la de la figura
IT1. 35 solidifica como un sistema isomorfo. Es decir que a alta tem-
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peratura las fases }( de los metales A y B son totalmente solubles.
A méds baja temperatura se producen transformaciones alotrépicas que
introducen la aparicién de insolubilidad parcial ertre esas fases.

Como el sistema se comporta en forma muy semejante al del eutéc-
tico esa transformaci6n \‘ —_— 0<+{5 (enfriamiento) ha tomado
el nombre de eutectoide.

El diagrama caracteristico es:
Do L
Para analizar la evolucién de las fases durante el enfriamiento se de-

ben hacer las mismas consideraciones que para los eutécticos tenien-
do en cuenta que donde dice '"liquido" debe leerse 'fase ¥,

Un sistema muy importante, el Fe-C presenta una reaccién de este
tipo que se verd en detalle mds adelante en el capftulo correspondien
te.

3. Sistemas peritectoide Binario. Ejemplo figura III.36 Estdn carac-
terizados por la reaccibén

Y"" F —_— O (enfriamiento)

y se esquematizan

S <
R SR

El razonamiento que se sigue para comprender como se produce la
reaccién pentectoide en equilibrio es semejante al visto para pentéc-
ticos reemplazando el término " 1fquido" por el de 'fase € ". Las
curvas de andlisis térmico también son semejantes. En éstas dltimas
hay que tener en cuenta que los calores latentes de reacci6én son meno 1
res que para la solidificacién y en consecuencia los cambios de curva-
tura durante. el enfriamiento serdn menos notables,

DIAGRAMAS CON FASES INTERMEDIAS

l. Hasta ahora hemos examinado diagramas en los cuales las fases s6-
lidas presentes son fases terminales, es decir soluciones s6lidas de me
tales puros,

Sin embargo aleaciones formadas por dos metales pueden dar origen a
fases llan:.tadas "intermedias'! con caracteristicas diferentes a las fases
terminales.

Por ejemplo en la aleacién C-Zn, figura III.37, el cobre y el Zn tienen

L T
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una estructura fcc y hep respectivamente. Sin embargo la aleacién for
mada por 40 at.% en Zn tiene una estructura bcc. Esta estructura
bee es una fase intermedia de las 4 que presenta el sistema CuZn,

Caso en que existe un compuesto intermetdlico AmBn establece, entre
A y B, una solubilidad total en el estado liquido y una insolubilidad
total en el estado sélido,

El diagrama complejo, figura III, 38, estd compuesto en realidad por
dos diagramas eutécticos simples, como los vistos anteriormente.

Para el compuesto AmBn considerado, la composicién del liquido al
solidificar es la misma que el sélido, en consecuencia se trata una
transformacién de fase congruente.

Un diagrama que presenta solubilidad parcial entre la fase intermedia
y las fases terminales aparece en la figura III.39.

La figura IIl.40 muestra un diagrama en el cual existe un eutéctico y
un peritéctico.

2 Sistema binario sintéctico. El sistema sintéctico binario se caracte-
riza por un diagrama en el cual se dibujado en puntos la parte comple-
mentaria y su reaccion se expresa

(enfriamiento)

y se puede esquematizar

T Y
T A A

Para la composicién sintéctica Cs por debajo de la temperatura Tl al
lfquido L se separard en dos fases liquidas de composicién LI y Igj,
figura A. Estas fases lIquidas al llegar a la temperatura Ts reaccionan
entre sf dando origen a una fase sélida ﬁnica,/j figura C.

En realidad como para el caso de los peritécticos el tiempo necesario
para que esta reacci6bn se complete es muy grande, y més afin si du-
rante el estado lfquido se produce una decantacién debido a la diferen-
cia de densidad de Ly y Lyy! Adn en el caso en que ésto no suceda, la
reaccién entre L; y Ly se produce en la interfase y la formacién de
fase retarda cada vez mds la reaccién. En consecuencia en condi-
ciones de no equilibrio cada liquido solidifica independientemente. Este
sistema presenta muy poco interés préctico.

REGLAS DE CONSTRUCCION DE LOS DIAGRAMAS DE EQUILIBRIO
(Rhines)

) Ya se explicbque para los sistemas isomorfos que presentan miximq

o minimo, el punto de fusién congruente coincide con ese mdximo o mf-

nimo. Figuras II.10 y IIL.11.
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2) Las prolongaciones de las lineas que limitan un campo de dos fa-
ses deben entrar en otro campo de dos fases.Figura III.42,

3) Regiones de una fase pueden tener en comf(n sélo un punto, nunca
una lfnea (p. ejemplo de puntos de transformacién congruentes).

4) Dos regiones monofdsicas adyacentes estin separadas entre sf por
un campo de dos fases que las involucra. 3) y 4) pueden expresarse

diciendo que "a lo largo de una isoterma se deben encontrar alterna-
damente campos de una y dos fases, es decir que no pueden encon-

trarse campos adyacentes con el mismo nimero de fases.

5) A partir de una isoterma de reaccién se deben originar 3 campos

de dos fases., De cada linea de reacci6n trifisica deben radiar 6 lI-
mites de fase,

ERRORES DE CONSTRUCCION

a) en A se ha cometido el error de trazar una lfnea de reaccién que
no es isotérmica (no es nulivariante) Figura III.43.a.

b) Coexisten 3 fases en un rango de composicién entre C y C2 en con-
secuencia como para el caso anterior la coexistencia de tres fases no
se produce en un punto univariante, Figura 43.b.

c) Hay 4 fases en equilibrio, a la temperatura de reaccién lo cual estd
contra la regla de las fases. Figura III.43,c.
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TEMA IV

SOLIDIFICACION

1. Durante el proceso de solidificacién d4tomos (o moléculas) de una fase
liquida pasan a formar parte de una fase s6lida (cristal).

La solidificacién se produce a través de una interfase sélido-liquido.
El fené6meno es dindmico y en la interfase un cierto nimero de dtomos
o moléculas (nos referiremos en adelante a 4tomos ya que nos ocupa-
mos de solidificacién de metales) pasan del s6lido al liquido y otras en
mayor ndmero pasan del liquido al sélido.

2. Los dtomos en estado liquido tienen mayor energfa que en estado
s6lido a temperaturas inferiores a la de fusi6n. Al pasar del liquido al
s86lido ceden esa energia en exceso en forma de calor. En consecuencia
para que progrese la solidificacién se debe extraer calor del sistema.
La velocidad de solidificacién estd ligada a la velocidad con que se ex~-
trae el calor.

NUCLEACION

1. Hasta ahora se ha considerado el proceso de solidificacién como el
desplazamiento de una interfasé. Esa etapa de la solidificaci6n se lla-
ma de crecimiento y esta precedida por la creacién de esta interfase o
"nucleacion''.

2. Por debajo de la temperatura de fusién Ty, el pasaje de dtomos de
la fase liquida a la s6lida disminuye la energia del sistema. Sin embar-
go la solidificacién no comienza espontdneamente a temperaturas inme-
diatamente inferiores a Ty ya que es necesario primero crear una in-
terfase que exige un aumento de energfa del sistema.

Cuando se forma un ndcleo sélido esférico de radio r, la disminucién

de energia libre del sistema debido al cambio de fase ser4 :

AFI = - g .3 A Fy {AFV : variacién de energia libre por
(1)

unidad de volumen que solidifica.

y el aumento de energia debido a la creaci6n de la superficie del ndcleo
es

AF‘) = 412 a (2) 0' . energia superficial unitaria

o



La variacién total de energfa serd
AF =AF1 - AF2 (3)
o sea de (1) y (2)
AF = - g“ﬂ'rdev + 42 @ (4
En la figura IV-1 se ha representado 4F, AFl y AFZ
Ndcleos de radio mayor que r* tenderin espontdneamente a crecer ya
que ese proceso disminuye la energfa del sistema. Ndcleos de radio

menor que r* tienden espontdneamente a disolverse.

Se puede demostrar que r* (mdximo de 4F) es

G
AF,
y como se puede considerar
H. AT
AFV = A_...
Tf
Wl 0 . 1p : 1
AH AT

lo que se ha representado grdficamente en la figura IV~2.

Es decir que a medida que disminuye la temperatura (o aumenta el
sobreenfriamiento) el tamafio mfnimo que debe tener un ndcleo para
crecer espontdneamente disminuye. A

Cémo se forman ndcleos de tamafio r* ? Los metales l{quidos estdn
formados por pequefios agrupamientos de 4tomos con estructura semejan-
te al metal s6lido. Estos agrupamientos son los que actdan como ndcleos.
Para cada temperatura hay un tamafio ""médximo razonable' de agrupa-
miento que puede existir. Esto se puede graficar en una curva como lo

de la figura IV-3.

Si se superponen los dos Gltimos gréaficos, figura IV-4, se puede deter-
minar el grado de sobreenfriamiento necesario para que un metal lqui-
do solidifique.

Esta nucleacién que ocurre en el seno del liquido se llama homogénea y
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D

es un caso simple que sirve para comprender el problema. Solo se produ-
ce en condiciones controladas en laboratorio.

3. En condiciones ordinarias, los ndcleos se forman en las paredes del
recipiente en que estd contenido o sobre partfculas extrafias. Esto dis-
minuye el grado de sobreenfriamiento necesario para formar ntcleos.
Este tipo de nucleaci6n se llama heterogénea.

SOLIDIFICACION DE UN METAL PURO

1. Si de una navecilla como la de la figura IV-5 en la que se encuentra
un sistema s6lido-liquido se sustrae calor, la interfase se desplaza de
izquierda a derecha. Si se extrae el calor a través del sé6lido el gradien-
te de temperatura seri el de la figura IV-6-a y la interfase avanzard
manteniendo su forma plana. En efecto, si una protuberancia s6lida
como la dibujada en lineas de puntos e indicada con P avanza por delan-
te de la interfase encontrari liquido a temperatura superior a la tem-
peratura de fusién Ty y frenard su avance.

2. Si se extrae calor a través del liquido y del sélido el gradiente en la
navecilla es como el de la figura IV-6-b y una proyeccién P que avance
encontraré liquido a menor temperatura. La diferencia entre Ty y la
temperatura real del liquido o sobreenfriamiento es cada vez mayor y
este hecho favorece el avance de la proyeccién. Cuando una proyeccién
avanza en un liquido sobreenfriado su crecimiento progresa mientras
se mantengan esas condiciones.

3. En este caso, en la mayoria de los metales se producen lo que se de-
nomina dendritas. El nombre proviene del aspecto ramificado que toman
las proyecciones a medida que crecen como se esquematiza en la figura
IV-7. La presencia de dendritas es caracteristica en las estructuras de
fundicién.

SOLIDIFICACION DE SOLUCIONES SOLIDAS

1. En el capftulo anterior se supuso que la solidificacién de sistemas
isomorfos se realiza en condiciones de equilibrio y se consider6 que a
medida que progresa la solidificacién la difusién en el s6lido y en el
Ifquido modifica las composiciones de ambas seg(in las concentraciones
de equilibrio. Esto no ocurre en las solidificaciones que progresan a
velocidades finitas y en consecuencia pueden existir diferencias de con-
centracién (fenémeno llamado segregacién) entre distintos puntos del
metal solidificado.



Iv4

2. Se pueden suponer diversos modelos de solidificacién que conducen a
diferentes modos de segregacién. Se supone que se estudia la solidificaci6n
de un metal liquido dentro de una navecilla cilindrica (figura IV-5). Estos
casos ideales sirven para comprender lo que ocurre en la realidad.

No hay difusién en el sé6lido, y en el liquido hay completa homogeneizacién.

3. Dado un sistema que presenta un diagrama de equilibrio como el de la
figura IV-8-a se llama coeficiente de particién k al cociente de la concen-
traci6én de soluto en el s6lido sobre la concentracién de soluto en el liquido.

Para el caso de la figura IV-8-a el coeficiente k es menor que la unidad

lo que significa que el s6lido es més pobre en soluto que el liquido con el
que estd en equilibrio. Estos son los casos més frecuentes. Para la figu-
ra IV-8-b el coeficiente k es mayor que la unidad y el s6lido es més rico en
soluto que el liquido en equilibrio.

4, Examinaremos un caso, figura IV-9, en que k<1 aunque un razonamien-
to andlogo se puede aplicar cuando k >1.

Se parte de una concentracién inicial de lfquido Co. Durante el enfriamien-
to al llegar a la temperatura Tg se separa s6lido de composicién Cgo=k Co,
ver figura IV-9, mé4s pobre en soluto que el lfquido. Ese empobrecimiento
del s6lido debe ir acompaifiado de un enriquecimiento del liquido que supone-
mos pasa al punto L; de composicién Cy ;. Se supone que todo el liquido
tiene composicién Cy,1 ya que se ha postulado completa homogeneizaci6n.
Otro de los supuestos del razonamiento es que en la interfase los procesos
responden a las concentraciones de equilibrio es decir que el liquido L da
un s6lido de composicién Cgy de acuerdo con el diagrama de equilibrio.

La separacién de s6lido Sq produce un nuevo enriquecimiento en el liquido
que al pasar a composicién Cy,g solidifica con composicién Cgg.

El s6lido estard formado por secciones de composicién Cs0» CSl’
etc. como se ve en la figura IV-10-a.

5. Cuando se considera que en el proceso de solidificaci6n el corrimiento
de las concentraciones de s6lido y liquido es continuado se obtiene en lugar
de las lineas quebradas de la figura IV-10-a una linea continua como la de
la figura IV-10-b. En esta figura aparece la concentracién de soluto para
todo el metal solidificado.

6. Si se grafica la composicién promedio del sélido con el lfquido, en la
figura IV-9 se obtiene una lfnea como So. 8'g S' 4 Se puede considerar
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entonces que hay dos lineas, una, de sélidos, que corresponde al diagrama
de equilibrio y es la que indica las composiciones de las diferentes seccio-
nes a medida que solidifica el meta de la navecilla. ILa otra en linea de
trazos indica la composicién promedio del sélido y es esta linea la que se
usa para aplicar la regla de la palanca y averiguar las cantidades relativas
de liquido y sélido del sistema.

7. En condiciones de equilibrio, una aleacién de composicién Co es sé6lida
por debajo de la temperatura Ty (figura IV-9). Sin embargo, a esa tempe-
ratura para el caso considerado, aplicando la regla de la palanca se ve que
existe liquido. (liquido/sélido = S'g Sg / Sg Lg) y que toda la aleacién solidi-
ficard a una temperatura TF'< Tp.

No hay difusién en el sélido. En el liquido hay transporte solo por difusién.

8. En el caso anterior se explicé que la separacién de sélido pobre en
soluto produce un enriquecimiento de soluto en el liquido. Como se supuso
completa homogeneizacién, ese soluto se distribuye uniformemente en el
liquido. Esto puede ocurrir si la velocidad de difusién del soluto en el liqui-
do es alta en relacién a la velocidad de avance de la interfase. En la reali-
dad puede obtenerse ésto cuando la velocidad de avance de la interfase es
baja y/o cuando se aumenta el transporte de masa por agitacién del liquido.

9. Cuando ésto no ocurre y el soluto no se distribuye homogeneamente en
el liquido, se produce un enriquecimiento en la zona del liquido cercana a
la interfase y se habla de una "acumulacién'' o apilamiento de soluto ("'pile
up'). La curva de concentracién a través de la interfase aparece en la figu-
ra IV-11.

10. Analizaremos la solidificacién de un liquido de composicién Co, figura
IV-12. Como en el caso anterior el liquido Co separa s6lido de composicién
Cg, =k Co. El enriquecimiento en soluto del liquido en la interfase va au-
mentando a medida que transcurre la solidificacién. Cuando ha solidificado
A% de la navecilla, figura IV-13, la composicién del liquido en la interfase
es CyA y el s6lido que se separa de ese liquido tiene la composicién de equi-
librio C gA - Cuando ha solidificado una fraccién B% las concentraciones de
soluto en el liquido y el sé6lido son C Y Cgp. En la figura IV-13 se ha di-
bujado en linea de puntos y gui6én la concentracién del liquido por delante de
la interfase. Se nota un decaimiento de la concentracién que a suficiente
distancia de la interfase es la Co original. Desde R% en adelante, hasta
poco antes de la solidificacién total se llega a un estado de régimen en el
que el liquido en la interfase tiene una composicién CrRrY el sélido una
concentracion Cgg = Co, igual a la ¢ ncentraci6n original. En las figuras
IV-14-a y b se ha dibujado el detalle del perfil de concentraciones en el s6-
lido y liquido para el transitorio inicial y el estado de régimen. Un hecho

a destacar es que para que haya conservacién de masa todo el soluto que se

VL epof
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halla en defecto en el s6lido durante el transitorio inicial debe haberse acu-
mulado en la interfase (las dreas rayadas de las figuras IV-14 deben ser i-

guales),

11. Los dos mecanismos de segregacién expuestos son simplificaciones de
la realidad ya que suponen ausencia de difusién en el s6lido y comportamien-
tos ideales en el liquido. General mente durante la solidificacién y el enfria-
miento posterior ocurre algo de difusién en el sélido. En la figura IV-18 se
han dibujado 4 curvas de concentracién de soluto en el sélido. La curva A
corresponde al caso 1, la curva B al caso 2 y la curva C a un caso interme-
dio (més real) en el que hay transporte en el liquido por difusién y por agita-
cién. En este caso la concentracién médxima que se llega a obtener por api-
lamiento de soluto en el frente liguido no llega a ser Co2K y en consecuencia
la concentracién del sélido en régimen serd inferior a la del caso B. La rec-
ta D corresponde al caso de solidificacién en equilibrio.

FORMACION DE DENDRITAS EN SISTEMAS ISOMORFOS

1. Todo el razonamiento anterior supone una interfase plana. Para las
aleaciones es vilido también que se producen frentes planos de solidificacién
cuando no hay liquido sobreenfriado y que las dendritas aparecen cuando hay
sobreenfriamiento. Hay, sin embargo, diferencia con los metales puros en
el hecho que afin en el caso de extraccibén de calor a través del sélido puede
haber sobreenfriamiento. Este sobreenfriamiento que es debido al apilamien-
to de soluto ya citado se llama ''sobreenfriamiento constitucional'’ para dife-
renciarlo del visto en metales puros,

2. En la figura IV-15 seha dibujado a la derecha una curva 3 2 1 0 de decai-
miento de concentracién con la distancia a partir de la interfase s6lida-liqui-
da. Esta curva se supone conocida. A la izquierda hay un diagrama de equi-
librio (girade 900 con respecto a la orientacién habitual). De este modo la
misma escala de concentraciones sirva para ambos grdficos. En el punto 3
la concentracién del liquido es Cy g y como allf hay equilibrio entre s6lido y
liquido la temperatura debe ser Tg El liquido en el punto 0, de composicién
Cpp tiene una temperatura de solidificacién To. Para los puntos intermedios
2y 1 de composicién Cy 2 y Cy,1 también podemos determinar mediante el
diagrama de equilibrio sus temperaturas de solidificacién. Si se grafican
estos puntos se obtiene la curva T , en linea de trazos, que da las tempera-
turas a que comienzan a solidificar liquidos de la concentracién de la curvaC .

En la figura IV-16 se han dibujado las curvas C (x) y T (%) y el gradiente
G, (x) que da las temperaturas en el liquido. Se ve que entre Xo y Xa la
temperatura real del liquido, indicada por Gy es menor que la temperatura
de solidificacién indicada por T. A la distancia Xb hay liquido de concentra-
cién Cb. que comienza a solidificar a temperatura Th. En ese punto la tem-



peratura del liquido es T';, € Tb. £ todos los puntos entre Xo y Xa ocurre

lo mismo es decir ¢.e el liquido esti so>reenfriado a pesar de existir un gra-
diente de tenpera‘u a positivo dentro del ifquido. Debido a este sobreenfria-
miento constituciorzl se observai comu-mente dendritas en las aleaciones
alin cuando la extrzccién de calor proventa del sélido.

3. Estoocurre para gradientes menores que G'y (x) tangente a la curva T
en Xo, dibuiada en la figura IV-16. P.ra gradientes mayores que G'y, (x) no
hay sobreeniriamic: ‘o constitucio-z1 - el frente de solidificacién es plano.

4. En las aleaciones reales los fenémenos de la segregaci6n estin asociados
a la formacién de dendritas. Se observan comunmente estructuras dendriticas
scgregadas v en las cuales los espacios interdendriticos que son los dltimos
en solidificar presentzn una mayor concentracién de soluto. Esta diferencia
de concentracion es lz que frecuentemerte permite revelar la estructura por
efecto del comportamiesto diferencizl del reactivo de ataque entre zonas més
ricas v méis poores ewu soluto (figura iV-17).

SO LIDIFICACION DE EUTECTICOS

1. FEldiagrama de eutécricos se puede suponer como formado por dos dia-
gramas de solubilidad totzl que se encuentran (figura IV-19).

E! punto A se encuentra debajo de la lthea de liquidus de ambos diagramas
de solubilidad y en consecuencia se produce la solidificacién simultined de
las fases terminales.

2. La figura IV 20 muestra una estructura que €s frecuente encontrar en los
sistemas eutécticos. Durante la solidificacién de una aleacién como la de 14
figura IV-21 la interfase de un eutéctico de este tipo tiene el aspecto de la
figura IV-21-b las ldminas se orientan paralelas a la direccién de crecimiento.
La solidificacién necesita la difusién de dtomos de A hacia el frente de las l4-
minas & y de B hacia el frente de las 14minas /B :

3. [El ancho de las 14minas es la resultante de dos factores que se contra-
ponen. En la energia total del sistema interviene la energfa superficial aso-
ciada a la interfase O¢- ﬂ . Como todo sistema tiende a adoptar una configu-
racién de minima energia, la superficie de la interfase tenderd a su minima.
Esto se consigue con un nimero pequeio de liminas gruesas. Sin embargo,
aquf interviene también la velocidad con que pueden difundir los dtomos en el
liquido. La solidificacién exige la migracién de los dtomos de A hacia ¢

de B hacia ﬁ . Si la velocidad de solidificacién es grande el tiempo que tienen
los dtomos para migrar es pequerio y las distancias que pueden recorrer son
también pequefias. En estas condiciones las ldiminas de eutéctico deben ser
delgadas.
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4. Colonias de eutécticos. Un aspecto caracteristico de los eutécticos es la
presencia de colonias. Asf como en los metales puros diferentes nicleos dan
origen a granos diferentes, en las aleaciones eutécticas cada ndcleo da lugar
a una colonia. Los limites de grano, lugares de encuentro de dos nfcleos que
han crecido. No es propio llamar a estas colonias granos de eutéctico ya que
un grano consta de una fase mientras que una colonia esti formada por dos fa-
ses. En la figura IV-20 se pueden distinguir diversas colonias.

Solidificaci6én en aleaciones de composicién no eutéctica.

5. Para una composicién Cg de la figura IV-22 la microestructura presenta-
ra fase (X, generalmente de aspecto dendritico y eutéctico en espacios inter-
dendriticos. Pero una composicién C; en condiciones de equilibrio o para ve-
locidades muy lentas de solidificacién solo se obtiene un sélido homogéneo
formado por cristales o . Sin embargo debido al fenémeno de segregacién
puede ocurrir que las dltimas porciones en solidificar tengan composicién
eutéctica y solidifiquen como eutéctico. Para una composicién C3 el resulta-
do final debe ser una pequefia cantidad de cristales ({ en una matriz de eutéc-
tico. Si la velocidad de enfriamiento es suficientemente alta puede ocurrir
que el liquido recién comience a solidificar a una temperatura T2 por debajo
de las prolongaciones de las lineas de liquidus. En esas condiciones se produ-
ce la solidificacién simultdnea de las fases (X v 3 en forma de eutéctico y no
se observa la presencia de cristales o proeutécticos.

6. El sistema Aluminio - Silicio presenta un eutéctico de morfologia diferen~
te al visto anteriormente. Es un sistema importante desde el punto de vista
tebrico y de sus aplicaciones pricticas. La figura IV-23 muestra el aspecto
del eutéctico de este sistema. La fotografia corresponde a un material que
ha sido solidificado lentamente. Si se produce un enfriamiento ripido de la
aleacibén se obtiene una estructura en que los cristales de Si tienen un tamafio
mucho menor y no presentan aspecto acicular. Como se explicé antes, por
enfriamiento ripido, aleaciones de composicién hipoeutéctica pueden tener
aspecto eutéctico. Mediante el agregado de adiciones (sodio metilico o sales
de sodio) en muy pequeiia cantidad es posible obtener la misma microestruc-
tura afn para velocidades bajas de solidificacién. Estas aleaciones se llaman
modificaciones. La figura IV-24 muestra su microestructura. No se conoce
aln bien como actiia el agente modificante pero el hecho pone en evidencia la
influencia de pequefios tenores de elementos extrafios en la morfologia de las
microestructuras.

7. Aleaciones hipo e hipereutécticas. Para este sistema las aleaciones hi-
poeutécticas (C € 13% Si) presentan dendritas de aluminio y eutéctico. Las
aleaciones hipereutécticas ( > 13% Si) presentan el Si como fase proeutéc-
tica pero no como dendritas sino como cristales limitados por caras planas .
(cristales idromorfos) (figura IV-25).
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8. Eutécticos tipo escritura china. La figura IV- 26.a muestra un eutéctico
de este tipo. El nombre que recibe es méis evidente cuando sélo se observan
pequefias cantidades de eutéctico dispersas, como en la figura IV-26.Db.

9., Eutécticos divorciados. En algunos casos los eutécticos no presentan el
aspecto caracteristico de fases finamente dispersas como en la figura IV-27-a
en la que se ven dendritas de y eutéctico sino que las dendritas de sirven
de niicleo de la fase  del eutéctico y la fase que necesita mucho sobreen-
friamiento para nuclear aparece en forma masiva como en la figura IV-27.b.

SO LIDIFICACION DE PERITECTICOS

1. La microestructura de peritécticos es bastante diferente de lo deducido
cuando se examinaron los diagramas de equilibrio. Para una composicién Cp,
figura IV-28, el liquido comienza a formar cristales de fase ¢ hasta llegar a
la temperatura Tp. En condiciones de equilibrio deberia de reaccionar todo

el liquido con todo el sélido para formar la fase . Sin embargo no ocurre
tal cosa sino que solo reacciona con el liquido una pequefia porcién de los cris-
tales & en contacto con el liquido, figura IV-29. Esto es debido a que la envol-
tura de fase beta formada por la reaccién peritéctica retarda la difusién de
atomos entre{y el liquido, necesario para completar la reaccién. El liquido
de composicién Cy p continuard luego solidificando en forma independiente de
los cristales ya formados. Finalmente e sistema constard de cristales p

y cristales O{ metaestables.

2. Para composiciones entre Spy LP el sistema presentard fase ®, la que
para composiciones entre Py Lp serd metaestable.

ESTRUCTURA DE LINGOTES

1. Una seccién transversal de un lingote puede presentar un aspecto como el
de la figura IV-30 en la que se observan tres zonas bien diferenciables: una
zona exterior A de tamafio de grano pequefio, una zona intermedia, B, de gra-
nos alargados llamada zona columnar y una tercera zona C, central, formada
por granos equiexiados (igual desarrollo en las tres direcciones del espacio).
La zona A se origina por el enfriamiento brusco del liquido en contacto con

las paredes frias del molde. En ese punto hay una elevada velocidad de nuclea-
cién que origina gran cantidad de granos los que deben ser necesariamente de
pequefio tamafio. Algunos de estos granos crecen hacia el interior del metal
liquido por un proceso de competencia con otros granos. Se forma as{i la zona
columnar. La zona equiaxiada se forma por razones que aln estin en discusi6n.

Segln las condiciones de solidificacién algunas de estas zonas pueden no existir,
Asi por ejemplo, si la extraccién de calor es muy brusca todo el lingote puede
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consistir en una extructura como A. Por el contrario la solidificacién en un
molde caliente puede llevar a la no aparicién de la zona A. Para metales puros
la zona C puede no observarse.

2. Contraccién. Debido a la diferencia de volumen especifico entre el liquido
y el sélido la mayorfa de los metales presentan contraccién durante la solidifi-
cacién. Esta contraccién origina los llamados rechupes. Figura IV-31.a.

Este se origina por un mecanismo esquematizado en la figura IV-31-b. Cuando
se produce la solidificacién de la superficie del metal el mecanismo anterior
no puede operar y la contraccién obliga a la formacién de rechupes internos,
figura IV-32-a. En otros casos puede haber rechupe externo e interno, figura
IV-36-b-

3. Segregacién. Ppor un razonamiento semejante al visto anteriormente para
explicar la microsegregacioén, en un lingote, las dltimas zonas en solidificar
serdn mds ricas en soluto (para k € 1) que las primeras. Asf en un lingote en
condiciones normales se puede observar, figura IV-33-a un aumento de concen-
tracién de la periferia al centro y del fondo hacia la parte superior. Esta es la
llamada segregacién normal.

4. La segregaci6n por gravedad ocurre en sistemas en los que se separa una
fase de densidad muy diferente a la del liquido. Se puede producir, por ejem-
plo, la sedimentacién de una fase en caso que sea de mayor densidad que el
liquido. El anélisis quimico indicard mayor concentracién de soluto en el ex-
tremo inferior del lingote.

5. La segregacién inversa consiste en una mayor concentracién de soluto en
las zonas que han solidificado primero. Esto ocurre cuando hay un desplaza-
miento del 1fquido rico en soluto, del centro del lingote hacia la periferia.

Este bombeo de 1fquido rico en soluto puede deberse a la contraccién que ex-
perimenta el 1fquido de la periferia que atin no ha solidificado. Figura IV-33.b.

6. Porosidad. Existiendo causas de porosidad. Por una parte la contraccién
durante la solidificacién y por otra la presencia de fases. Generalmente el
aspecto de los poros producidos por gas es esférico mientras que el debido a
contracci6n tiene aspecto de espacio interdendritico. Sin embargo cuando los
poros son de muy pequefio tamafio es muy dificil reconocer unos de otros.
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calor: —— S L S = s6lido
JJe= liquido
T I = interfase
Fig. IV.5

Fig. V.6

S = sélido L = liquido P = proyeccién Ty~ temperatura
de fusién
GS = gradiente de temperatura en el sélido
Gy, = gradiente de temperatura en el liquido

a b ¢ d
Fig. IV.7

Cuatro etapas en el crecimiento de una dendrita
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Fig. IV.8
S = s6lido L = liquido Cgqg= concentracién de soluto en el sélido

€y, = concentracién de soluto en el liquido

k = coeficiente de particién
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Fig. 1IV.10

Cg: Concentracion de soluto en el sélido

NN
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Fig. IV.11

S: s6lido L : Hquido
Co : concentracién inicial Fig. IV.12
I: interfase
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Fig. IV.13

Fig. IV.14

C0 . concentracioén inicial S . s6lido
L ;: liquido I : interfase

Fig. IV.15

C : curva de decaimiento de la concentraci6n de soluto
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Fig. IV.16

C(x): Curva de decaimiento de concentracién de soluto en funcién de (x),
T(x): Curva de temperaturas de fusi6n para las composiciones C(x).

X :Absisas a partir de la interfase.

Gp,(x): Gradiente real de temperatura en el lfquido.

G}, (x): Gradiente l{mite de formaci6n de dendritas.

Gg : Gradiente en el sélido
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Fig. 1V.18

Fig. IV.19
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TEMA V

TRANSFORMACIONES EN ESTADO SOLIDO

Es bien sabido que para aumentar su dureza, los aceros son "templados"
es decir calentados al rojo y enfrizdes rapidamente. EI material obtenido,
excesivamente frégil, es sometido 2 un recocido.( revenido,] para mejorar
su ductilidad.

Muchoe otros materiales con posterioridad a los procesos de formado
gson sometidos 2 operaciones consistentes en calentamientos y enfriamientos
controlados que reciben el nombre genérico de tratamientos térmicos. La
base tedrica de dichos tratamientos que forma el tema de '"transformaciones
en estado e6lido" trata de entender los fenémenos generales de los cambios
de fase que ocurren en estado cristalino aunque estas no tengan una inmedia
ta aplicacién tecnolbgica.

PRECIPITACION

Esta transformacién se puede simbolizar con la expresion &€ —» E+¥
figura 5-1.a es decir la aparicién de una nueva fase en el sistema. En
los diagramas de equilibric binario ocurre precipitacién cuando se pasa de
un campo de una fase a un campo de dos fases. Un caso particular es
cuando se atraviesa una linea de solvus, figura 5-1.b.

En general para una aliacién polifisica se debe cumplir que

Xy tOg +0G + L 0y —— 0 FOG oyt ... 0 +Bngy

Erta transformacién se puede estudiar con diferentes técnicas. Meta-
logréficamente es posible detectar la aparicién de la nueva fase que se pue
de revelar, sin ataqueé, por las caracteristicas propiae de reflectiudad, ca~
lor, reaccién con luz polarizada, o atacéndola con reactivos adecuados.

En algunos casos es posible detectar muy pequefias cantidades de pre
cipitado. Asf en Zr la metalografia Optica permite detectar ppm de H de-
bido a que éste forma un hidruro -ain con muy bajas concentraciones de
H- En otros casos como se verd al tratar endurecimiento por precipita-
cién, los precipitados no son resolubles con el microscopio 6ptico. El mi-~
croscopio electrénico permite resolver los problemas ligados a la falta de
resolucién del microscopio ptico y es un elemento de valor inapreciable
en el estudio de la precipitacion.

Mediante rayos X también es posible detectar la presencia de otra fa
se cuando ésta supera un cierto % @proximadamente 5%).. Mediante técni-
cas especiales es posible detectar la precipitacién que no se revela con el
microscopio 6ptico.

La fase que precipita tiene un empaquetamiento de 4tomos diferente de
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la fase que le da origen y en consecuencia otro volumen especifico. Pon
esto la transformacién ird acompafiada de variaciones de volumen, las que
se pueden detectar mediante un instrumento llamado delatémetro. Las muy
pequefias variaciones de longitud de un especimen son regisiradas a medi-
da que éste se calienta. Al llegar a una temperatura donde hay una trans
formacién de fase se produce un sibito cambio de dimensién.

Las reacciones pueden también ser detectadas por calorimeiria y
otrogs métodos.

NUCLEACION Y CRECIMIENTO

Se vio ya que durante la solidificacién una fase liquida da origen a
una fase e6lida por un proceso de nucleacién y crecimiento. Mientras
transcurre la solidificacién se cumple que Liquido —e Sélido + Liquido
y ésto es semejante a la precipitacién.

En ambos fenémenos la difusién juega un papel muy importante y
son vélidos lcs conceptos de nucleacién homogénea y heterogénea .

NUC LEACION HOMOGENEA Se diferencia de la nucleacién en solidifica-
cién en que en la precipitacién no solo intervienen la energia libre de
cambio de fase y de superficie, sino también la energia eldstica que se
asocia al cambio de volumen que se produce con la transformacién,

La aparicién del precipitado crea tensiones en la matriz (o fase que
--le da origen) y en el precipitado mismo (del mismo modo que dtomos ex- .
trafios crean tensiones en una solucién sélide). En las férmulas de varia
ciones de energia durante la nucleacioén aparecerd el término AF tensién

AFiotal = - AFvolumen + AFsuporﬁcie + AF tensién

La creacién de una nueva fase aumenta la energia del sisterna por
cuanto exigé la creacién de uns nueva superficie y se deben vencer ten-
slones de la red.

Le forma de los precipitados influye sobre las tensiones que origi-
nan. Un precipitado de forma lenticular convenientemente orientado de-
formard menos la matriz que uno esférico del mismo volumen, L2 cur-
va de la figura 5-2.a da la funcibn § ¢/a) que corresponde 2 las tensio
nes ligadas a diferentes formas de precipitado expresadas como variacio-
nes de un elipsoide siendo 2 el radio y 2c su espesor, figura 5-2.b-.
Este gréfico es védlido para el caso en que lag tensiones actuan preferen-
temente en la matriz (es decir que el precipitado se deforma poco). To-
do esto indica que los precipitados tenderfn a la forms de disco. Hay
que notar que ertos discos, en la seccién de un preparado metalogriafico
aparecerdn como "agujas''.
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Los precipitadog incoherentes por el contrario no crean tensiones y dis

minuyen su energia superficizal disminuyendo el srea de interfase. Esto se
consigue tendiendo a laforma esférica.

NUCLEACION COHERENTE Es necesario tener también en cuenta la energia
ligada a la deformaci6én de lz red de ambas fises necesaria para acomodar
los pardmetros cristalinos diferentes, figura 5-3.

La energia de superficie de las interfases coherentes es pequefia (del
mismo modo que la energia de los limites coherentes de macla) y en conse
cuencia el término AFauperﬁcie de un precipitado coherente es pequefia.

Si un precipitado es inccherente el términc A Fgype ficie 2umenta, pero
disminuye el término A Fiengisn. Cuando log precfﬁ'ﬁaﬁos son pequefios

la relacién superficie-volumen es grande y en consecuencia los precipita-
dos tenderdn a ser coherentes ya que eso disminuye en mayor medida el

término AF superficie que lo que aumenta el término ATFtengién. Cuando
los precipitados son de gran tamafio ocurre la inversa.

MORFOLOGIA

Como ocurre en =olidificacién !a nucleacién es homogénea cuando se
produce en condiciones de sobreenfrizmiento. En las transformaciones en es

tado sblido el sobre enfriamiento es més ficil de realizar que en la solidifi-
ofteién. Esto se produce, como se verd luego,en las condiciones buscadas pa
ra obtener endurecimiento por precipitacién.

Cuando la transformacién se produce a velocidades relativamente lentas
& las temperaturas en condicicnes cercanas i las de equilibrio la precipita-
cién se produce en sitios preferenciales, Los limetes de grano y las inter-
fages en gereral actuan como centros de nuclezcién heterogénea, También
actuan del mismo modo lag dislocaciones.

A una dada velocidad de enfriamiento puede ocurrir que parte de la pre
cipitacién se produzca por nucleacién homogénea y.parte por nucleacién inho-
mogénea. En las figuras 5-4.a,b y ¢ se ven algunas morfologias de precipi-
tados. La figura 5-4a corresponde & precipitacion heterogénea en Iimite de
grano. La figura 5-4.c & una precipiiacién homogénea y heterogénea.

La precipitacién no solo tiende a nuclearse en los limites de grano sino
que el crecimiento del precipitado tiende a hacerse a lo largo del limite de
grano. De este modo se produce una disminucién de energia interfacial. Es
to se comprende comparando lae figurae 5-5.a y b. En la primera la super-
ficie_es proporcional a L +/d mientras que en la segunda lo es a L +7f d-d.
La superficie ha disminuido en una cantidad proporcional a d.

La forma del precipitado de la figura 5-5 se ha considerado esférico para
simplifacr el problema. En general la forma depende de la relacién entre la
energia de la interfase Ol-p y del Ifmite de grano &~ & ., En la figura 5-6
se ve que el d4ngulo © estard dado por la ecuacibén X“N =2 .co8 8/g

“@
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Hay que tener en cuenta que el dngulo que se observa en las metalografias
puede no se el dngulo O de la férmula como consecuencia de la inclinacién
del plano de obeervacién con respecto al plano normal al dihedro. Es un
problema de metalografia cuantitativo encontrar el &ngulo © a partir de micro
grafias.

La figura 5-7 muestra el zspecto que tendrd el precipitado de acuerdo
al dngulo G. Esto puede tener gran importancia sobre el comportamiento me
cénico de la aleaci6n. Una fase con baja tensién superficial tenderd a ser
continua del tipo de la figura 5-7 con © = 15°, por ejemplo, puede en rea-
lidad estar interconectado a lo largo de toda la probeta. Si esta fase tiene
malas propiedades mecédnicas, puede impartirlas a todo el material. Dos
ejemplos importantes sin el Bi y el Pb en el Cu y el S en el Fe. Pequefias
cantidades de Bi en Cu lo hacen frdgil porque el Bi envuelve los granos de
cobre. El Pb en Cu es causa de fragilidad cuando el material se lamina en
caliente ya que se halla en los limites de grano (© = 70*) y a la temperatura
de trabajado funde produciendo un debilitamiento del material. Los latones -
bifisicos ( o + ) tienen un dngulo © = 110° y en consecuencia pueden ser
laminados en caliente. Los latones bifisicos pueden llevar intencional mente
Pb para facilitar el maquinado,

ENDURECIMIENTO POR PRECIPITACION En 1906 Wilm comprobé que una .
aleacién de Al con 3,5% de Cu y 0,5% Mg templado, prerentaba aumento de
dureza en un posterior recocido. Este fen6meno fue el origen de las alea-
ciones termoendurecibles. En 1920 Merica dic una explicacién correcta al
considerar el endurecimiento como la consecuencia de la precipitacién de

una fase inectable a partir de una solucién sélida sobresaturada. Méds adelan
te Jeffries y Archer, Guinier y Preston arrcjaron més luz sobre el endure
cimiento por precipitacién.

_ Un ndmero importante de aleaciones, desde el Duraluminio hasta los
modernos aceros de ultra resistencia llamados Maraging se endurecen por
un mecaniemo de precipitacién.

ALEACIONES DE Al-Cu.

A temperatura -ambiente, en condiciones de equilibrio, la aleacién con
contenido de Cu entre aproximadamente 0,5 y 5,0% en peso consta de dos
fases, (X + ©, figura 5-9. Si la aleacién se calienta por encima de la tem-
.peratura de solvus se tiene una solucién sélida alfa. Por enfriamiento brus-
co se puede impedir la precipitacién de la faselobteniéndose entonces una 80
lucién sélida sobresaturada de cobre en aluminio. Por calentamiento a una
temperatura inferior a la de solvus se puede provocar la precipitacién del
cobre en exceso.

La cinética del endurecimientc se puede ver en la figura 5-10. Las
curvas indican la variacién de dureza en funcién del tiempo a variag tempe-
raturas. A medida que la temperatura disminuye, el méximo de dureza se
corre hacia tiempos crecientes.
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En una primera explicacién se pensd que los precipitados podrian impe-
dir el deslizamiento interrumpiendo los planos de slip como si fueran chavetas,

ﬁEra 5-11 .

Si esto fuera correcto cualquier aleacién susceptible de precipitar pre-
sentaria este fenémeno de aumento de resistencia mecénica, y esto no es asi.
Guinier y Preston comprobaron independientemente el uno del otro que el fe-
némeno de precipitacién es mds complejo, y que para el Al-Cu presenta diver
sas etapas, Ellos y otros investigadores estudiaron el fenémeno y concluye-
ron lo siguiente. Para unz aleacién de 3% de Cu envejecida & 130° C se ob-
serva primero enriquecimiento de cobre en algunos planos iOOl i . Estas
zonas enriquecidas en Cu reciben el nombre de '"zonas de Guinier Preston I
o GP I. Posteriormente se observa un ordenamiento en lag zonas que reci-
ben entonces el nombre de GP II/.

La tercera etapa consiste en la formacién de un precipitado de composi-
cién AloCu, pero de interfase coherente con la matriz. Este precipitado se
designa ©' . La dltima etapa es la formaci6n de un precipitado AlgCu incohe
rente. En la figura 5-12 se muestran esquemas simplificados de las etapas
a) de solucién sélida sobresaturada, b) precipitado coherente y c¢) precipitado
incoherente.

Segin el contenido de Cu y la temperatura a que se realiza el envejeci-
miento pueden o no aparecer todas las etapas citadas. Esto indica que la a-
paricién de una etapa no estd ligada a la presencia de la precedente. Asi por
ejemplo una aleacién de 2% de Cu envejecida a 220° C presenta como prime-
ra etapa la fase ©', mientras que una aleacién con 4% de Cu envejecida a
190°C comienza formando GP II.

Esrtas modificaciones estructurales van acompafiados de cambios en las
propiedades. La figura 5-10 muestra las variaciones de dureza en funcifn
del tiempo para diferentes temperaturas de recocido. E! médximo de dureza
corresponde a la presencia de zonas GP II.

Se sabe que un aumento de resistencia mecénica es producido, cuando
de alguna manera se impide el desplazamiento de las dislocaciones.

La figura 5-13 ilustra de que modo los precipitados dificultan este des-
plazamiento. Cuando las dislocaciones encuentran un obstéculo es necesario
aumentar la tensién aplicada para que lo superen. Las dislocaciones pueden
"cortar" los precipitados o rodearlos.

La tensi6n necesaria para que una dislocacién pase a través de particu-
las separadas por una distancia x estd dada por la férmula Z o 2Gb

Esto proviene del hecho que una tensién ©4 actuando sobre una dislo-
cacién puede imprimirle una cuvertura de radio R tal que :

G.
Emz—zb-
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Cuanto menor es x mayor €s la tensién necesaria para curvarla y en
consecuencia mayor serd la resistencia mecénica. Hay una dirtancia Optima
en que se obtiene méxima dureza -ya que para distancias menores las dislo
caciones cortan los precipitados- y para distancias mayores se vio que dis-
minuye @ .

Para obtener un aumento de resistenciz mecdnica es entonces necesa-
rio. en términos generales realizar primero !a solubilizacién de los preci-
pitados que pueden existir a temperatura ambiente -la temperatuta de solu-
bilizacién debe controlarse cuidadosamente- En el caso del Al-Cu, figura
5-9 por ejemplo la pendiente suave de la curva de solvus entre 4 y 5% ha-
ce que una temperatura inferior a la de solvus se traduzca en una no des-
preciable pérdida de resistencia mecénica como consecuencia de quedar
AlgCu sin solubilizar. Por otra parte un exceso de temperatura puede pro
ducir la fusién parcial de la aleacién. E=to es alin més posible si se par-
te de una pieza fupdida que presenta eutéctico como consecuencia de la se-
gregacién que se produce durante lz =olidificacién. Asf por ejemplo para
una aleaci6n 2014 ,4% Cu; 0,8% 5i; 0,8% Mn; 0,4% Mg) la temperatura
de solubilizacién se halla entre 925°y 945 °® F siendo la temperatura de
transformacién eutéctica 950 ° F.

La fusién del eutéctico da lugar & porosidad y fragilidad y el defecto
no puede ser corregido por tratamiento térmico posterior.

El tiempo ilecesario para homageneizar una aleacién estd dado por la
férmula ¢ ~» X° donde x es del orden de magnitud de la distancia entre las
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zonas mé4s ricas y menos ricas en soluto y D es el coeficiente de difusién
del soluto en la aleacién.

El templado debe realizarse con una velocidad de enfriamiento tal que
pueda impedir la precipitacién. Esto se realiza generalmente sumergiendo
las piezas en agua. Como consecuencia de! enfriamientc brusco pueden sur
gir tensiones y deformaciones y eventualmente rotura. Al mismo tiempo la
velocidad de enfriamiento tiene influencia sobre la resistencia a2 la corrosién;
un enfriamiento lento puede originar suceptibilidad a la corrosién intergra-
nular,

La precipitacién se puede realizar a temperatura ambiente o a tempe-
raturas superiores en cuyo caso se utilizan hornos adecuados. Las tempe-
raturas son relativamente bajas y la transmisién calérica no se efectia por
radiacién sino por ¢onveccién; en consecuencia para tener homogeneidad de
temperatura los hornos estan provistos de ventiladores.

CINETICA DE LA REACCION

Se ha visto que la precipitacién se retarda a medida que disminuye la
temperatura de recocido. Volviendo ala figura 5-10 se ve que para menores
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temperaturas hay un corrimiento del médximo de dureza hacia tiempos cre-
cientes. Veremos por qué.

La velocidad de precipitacién depende de las velocidades de nucleacidn
y crecimiento de los precipitados. Como ya vio en el tema de sclidifica-
cién, la velocidad de nucleacién depende del grado de sobenfriamiento.
Para temperaturas muy poco por debajo de la linea de solvus la velocidad
de nucleaci6n es baja y aumenta 8l disminuir la temperatura. La nuclea-
cién responde a una ley, graficada en la figura 5-14, que presentz un méxi-
mo para una temperatura dada.

El otro factor a considerar es la- velocidad de crecimiento de los ni-
cleos egtables. Esta velocidad estd dada por dos factores, la velocidad con
que difunden los 4tomos en la aleacién, proporcional a D y el gradiente de
concentracién entre la solucién sélida y el precipitado, factor proporcional
a de/dx. Si se supone que la concentracién en la interfase es la de equi-
librio, las figuras 5-15 muestran la diferencia de gradiente de composicién
para temperaturas diferentes.

A su vez los coeficientes de difusién que indican la velocidad con que
se produce el transporte de 4tomos es altamente dependendiente de la tem-
peratura. D crece con la temperatura porque ésta al aumentar la amplitud
de vibracién de los 4tomos en la red aumenta la posiblided de saltos de £to
mos a posiciones vecinas.

La figura 5-16 muestra como para una temperatura dada hay una mé-
xima velocidad de crecimiento.

METALOGRAFIA

Las aleaciones en estado de equilibrio presentan una estructura bi o
polifdsica. En los casos de aleaciones fundidas de composicién tal que no
debieria existir eutéctico, este puede aparecer por efecto de la segregacién
durante la solidificacién. La solubilizacién hace desaparecer toda, o parte
de la fase responsable del endurecimiento, segin sea la concentracién de la
aleacién o temperatura del tratamiento térmico.

El precitado que se produce en las condiciones de méximo endureci-
miento no puede ser resuelto con el microscopio éptico. Cierta diferencia
de comportamiento respecto a los reactivos de ataque permite sin embargo
reconocer la solucién sobresaturada de la aleacién precipitada. Algunas
aleaciones tienen tendencia a precipitar en forma grosera en limites de grano,
figura 5-17. Esto no es conveniente porque este precipitado no mejora las
propiedades mecédnicas y si sustrae soluto disminuyendo la concentracién e-
efctiva de la solucién. Esta tendencia se puede evitar agregando pequefas
cantidades de un tercer elemento aleante. En las aleaciones de Cu-Be
por ejemplo se usan, pequefias cantidades de Ni o Co.
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CONCLUSION

Si bien la teoria del endurecimiento por envejecimiento es simple, en
la realidad, el disefic o eleccién de una aleacién termoendurecible estd ligado
a un cierto nimero de dificultades précticas. Asi por ejemplo la eleccién
de una aleacién para ser usada en el avion supersdnico "Concorde" exigird
una resistencia minima dada a 130° C durante 10,000 hs. Una aleacién fue
por ejemplo rechazada porque debido 2l tiempo necesario de envejecimiento,
se producird excesiva defusién de Cu en las chapas de proteccién contra la co
rrosién. Esto disminufa la resistencia de! material a la corrosién.

TRANSFORMACIONES PERLITICA, BAINITICA Y MARTENSITICA

Caso del acero

Se denomina acero una aleacién de Fe y C hasta 1,7% en peso, que
~ puede o no tener agregado de otros elementos aleantes.

El diagrama Fe-C ‘que nos interesa, figura 5-18  presenta como fases
terminales una solucién sélida instersticial de Fe y C llamadd "ferrita" o
"hierro &' y el carburo de hierro, FegC o '"cementita' .

Para el Fe puro por encima de 910 C la fase estable es de estructu-
ra fec y recibe el nombre de "austenita fase ¥ o hierro ¥ . Con tenores
crecientes de carbono disminuye la temperztura a que toda la aleacion se trans-
forma en fase ¥ . Para un contenido de carbono de 0,8% hay una trans-
formacién eutectoidea. La austecnits, por enfriamiento (bajo ciertas condi-
ciones que se precisarin méds adelante pero que corresponden a las de enfria
miento ordinario) da un agregado de ferrita y cementita llamado "perlita",
figura 5-19 . Esta es la temperatura m4s baja del dominio ¥ monoffsico :
728 ° C.

La linea isotérmica que pasa por ese punto se designa Ai. Para ve-
locidades finitas de enfriamiento y calentamiento la temperatura de transfor-
cién sufre un desplazamiento hacia temperaturas mayores cuando se calienta;
la temperatura se denomina entonces Acl y hacia temperaturas menores cudn
do se enfria Ar1.

La solubilidad médxima de la fase carbono en la austenita es 1,7% en
peso a 1147 °C. La méxima solubilidad en fase o es de 0,02% a 723 °C.

Dejéremos de lado la transformacién peritéctica y la transformacion
eutéctica que aparecen en el diagrama. Esta dltima se verd en el tema si-
guiente.

En condiciones de equilibrio lag estructuras resultantes estardn dadas
por el diagrama de fase. Pero si un acero de composicién eutectoide, por
ejemplo, se enfria a diferentes velocidades desde una temperatura mayor que
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723 °C se pueden observar diferentes estructuras y propiedades mecénicas.

Si bien la mm yoria de las estructuras que s& observan en la priética
se originan en procesos de enfriamiento continuo, esto no permite relacio-
nar las estructuras con las temperaturas 2 las cuales se producen. Esto es
debido a que en un enfriamiento continuo se producen mezclas de estructuras
originadas a temperaturas deferentes.

Por esto, para saber que estructura a2parece & una temperatura dada
el enfriamiento continuado se reemplaza por un tratamiento isotérmico, La
probeta se mantiene durante cierto tiempo en dominio de fase Y hasta obte-
ner una estructura lo més cercanz posible al equilibrio y luego se sumerge
en un bafio 2 la temperatura que quiere estudiar. En las figuras 5-19,% se ven
las estructiuras formadas a diferentes temperaturas z) Perlita gruesa b)
Perlita fina, c¢) Bainita superior, d) bainita inferior.

A altas temperaturas se forma perlita. Entre 500°C y 230° C se
forman estructuras intermedias llamadas "bainita". Por debjo de 230°C
aparece "'martensita' .

Los tratamientos isotérmicos permiten también conocer la cinética de
la transformacién, Para ello cada probeta se mantiene un tiempo diferente
en el bafio a la temperatura que se quiere estudiar y luego se sumerge ré-
pidamente en agua frfa. Se observa al microscopio y se cuentz el porcen-
taje de la probeta que ha sufrido lza transformacién.

Si esto se grafica en coordenadas temperatura vs. longitud de! tiempo
se tiene el llamado diagrama TTT (tiempo-temperatura-transformacién) o
diagrama isotérmico o curvas C. La figura 5-21 es el diagrama TTT para
un acero de composicién entectoide.

En las transformaciones perlitica y bainitica se chserva que, luego de
un cierto tiempo necesario para la nucleacién la reatcién progresa continua-
tente en funcién del tiempo.

La transformacién martensitica tiene caracteristicas diferentes. Solo
se genera por debajo de una dada temperatura llamadz Mg. Para aceros con
0,8% C esta temperatura es aproximadamente 230 °C.

Por debajo de esa temperatura un dado por ciento de martensita apa-
rece en forma casi instantdnea. Cuanto méds bzja es la temperatura & que
se hace el tratamiento isotérmico, mayor es el % transformado. Una vez
producida la transformacién en forma casi instanténea esta se detiene y no
progresa en funcién del tiempo.

_ Esta diferencia de comportamientc justifica la clasificacién de las trans
formaciones de fase en a) que se producen con difusién (perlita, bainita,
precipitacién) , llamadas también transforra ciones por nucleacién y creci--
miento v b) Transformaciones sin difusidén, o martensiticas.
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El diagrama TTT permite, en consecuencia conocer cuales son las es-
tructuras que se originan a diferentes temperaturas y permite inferir median
te que tratamiento isotérmico es posible tener una determinada estructura.

Si desamos conocer la velocidad de enfriamiento necesaria para obtener
una estructura dada, por ejemplo, una estructura totalmente martensitica el
diagrama ya no es Gtil puesto que s6lo ha sido obtenido por tratamientos iso
termicos y no permite interpolaciones. No obstante, permite cierto tipo de
predicciofies; si, por ejemplo, en la nariz la transformacién comienza en 10
segundos, un enfriamiento que llegue en 10 segundos a la temperatura de la
nariz no sufrird transformacién ya que parte de ese tiempo ha transcurrido
a temperaturas superiores donde el comienzo de la transformaci6n requiere
mds tiempo. -

Para prever las estructuras que aparecen conOciendo la velocidad de
enfriamiento se necesitan los diagramas de enfriamiento continio. Para
ello la probeta se enfria a una velocidad controlada, luego de cierto tiempo
se templa y examina la estructura resultante, como en el caso del diagrama
TIT.

Por el razonamiento ya visto se comprende que la curva de enfriamien
to continuo estd siempre corrida hacia tiempos caecientes con respecto a la
curva TTT. En la figura 5-22 se ve la curva de enfriamiento continuo su-
perpuesta a la curva TTT para un acero eutectoide.

TRANSFORMACION. PERLITICA

La transformacién perlitica es una transformacién eutectoide. Hay
otras aleaciones que presentan transformaciones eutectoideas de interés prédc
tico ( p.ej. bronces al alumnio), sin embargo nos referi Femos al sistema
Fe-C por ser ¢l mayor interés. :

La transformacién eutectoidea presenta varios problemas interesantes.

En particular se estudia:

a) Morfologfa

b) Cinética de nucleacién y crecimiento
¢) Propiedades

a) Morfologfa- los problemas que presenta la morfologfa son en parte simi-
lares a los de la formacién de eutecticos laminares a partir de un lfquido.
Hay indicios que la perlita puede originarse en una placa de ferrita o de ce
mentita, EIl crecimiento de una placa de cementita, por ejemplo empobrece
lazona circundante en carb6n, permitiendo la nucleacién de ferrita. Luego
ambas crecen simultaneamente y por entrecruzamiento pueden dar origen a
una colonia de perlita.
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El crecimiento se produce por difusién de carbono dela austenita a las
zonas que enfrentan la cementita, figura 5-23.

En realidad hay varios caminos para la difusién, a saber, a través
de la austenita, a través de la ferrita o a través de la interfase austenita-
perlita. Sin embargo los experimentos muestran que para aceros comer-
ciales no aleados la difusién se produce en la autenita. Sin embargo para
aceros de alta pureza la perlita crece 50 veces mé4s ripido que en un ace-
ro comercial, ( para igual valor de espaciado interlaminar). No existe
hasta ahora una explicacién convincente del fenémeno.

Como para los eutécticos hay una disminucién del espesor de las ld-
minas a medida que disminuye la temperatura a que se produce la reaccién.
Esto se puede explicar en base a que a menor temperatura disminuye la ve
locidad de difusién del carbono y en consecuencia este puede recorrer meno
res distancias en el mismo tiempo. Por otra parte la distancia interlami-
nar tiende a ser lo mayor posible para que la energfa de superficie ligada
a la interfase (X -FegC sea minima- La distancia interlaminar es un comr
promiso entre ambos factores.

En un acero eutectoide la perlita se nuclea heterogéneamente en los
Iimites de grano austenitico creciendo como nddulos formados por una o va
rias colonias,_figura 5-24 ( una colonia es un conjunto de ldminas aproxi-
madamente paralelas de ferrita y cementita).

La interfase perlita-austenita es incoherente y a temperatura constante
avanza a velocidad constante. : . La diferencia
de espaciado en diferentes colonias que se observa cuando se examina una
superficie metalogrdfica se debe al diferente dngulo que forman las ldminas
de las colonias con respecto a la superficie de la probeta del como se ve
en la figura 5-25. La reparacién entre ldminas d, es la misma para am-
bas colonias; sin embargo la separacién observable d' en la colonia de la
derecha parece mayor.

b) Cinética de la transformacién- Estd determinada por la velocidad de
nucleacién N y la velocidad de avance de la interfase. Ambas son funcién
dela temperatura. Como se discuti6 precedentemente para el fenfmeno de
precipitacién, la velocidad de nucleacién en funcién de la temperatura res-
ponde a una curva como la de la figura 5-14 . Asimismo se vio que la
velocidad de crecimiento estd ligada al producto D.(dec/dx).

Ambas curvas explican la forma C de las curvas TTT para el acero
eutectoideo de la figura 5-21 que se estudio precedentemente. Se observa
también que el tiempo necesario para completar la transformacién es me-
nor a alta temperatura que a baja temperatura.

c) Propiedades de la perlita - Para un acero eutectoideo, las propie-
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dades mecédnicas dependen del espaciado de las ldminas. La relacién dure-
za vs. espaciado se ve en la figura 5-26.

TRANSFORMACION BAINITICA - A temperaturas intermedias entre las traps
formaciones martensitica que se produce a baja temperatura y perlitica ya
vista se produce una transformacién gue posee caracteristicas intermedias

y que es llamada bainitica. Se caracteriza por crecer en forma acicular

de modo semejante a la martensita y por progresar por difusién. Los car
buros son FeqC como para la perlita.

Tiene importancia para cierto tipo de aceros aleados en que por en-
friamiento continuo se obtiene ura estructura de bainita inferior que posee
mejores propiedades mecdnicas gue la perlita, Segdn la temperatura de
transformacién se reconocen dos tipos de bainita llamadas superior (con as-
pecto de plumas) e inferior (acicular), figura 5-27.

En algunos aspectos las propiedades mecédnica8 de la bainita superior
son menos convenientes que la perlita fina (resistencia a la fatiga). Las
propiedades de la bainita inferior son semejantes a las de martensita re-
venida.

TRANSFOMACION MARTENSITICA

La transformacién martensitica se produce por un moviento coopera-
tivo de dtomos, esto quiere decir que muchos 4tomos en forma casi simul-
tdnea sufren pequedos desplazamientos que se traduce en una modificacion de la estructors
cristalina del material . El feaomeno tiene ciert2 semejonza I maclada e o que 3 movimienTo coo-

perativo se refiere. Se diferencian en la fuerza motriz que las originan.

La nueva fase tiene ademds el aspecto acicular de las maclas, figura
5-28. Este aspecto acicular corresponde, en realidad, a la interseccién con
el pi plano de observacién metalogréfico y, como el caso de las maclas, la for
ma de la nueva fase en tres dimensiones es lenticular.

La velocidad de crecimiento de la8 '‘agujas' es mucho mayor que para
transformaciones por difusién -(el crecimiento lineal de una placa se apro-
xima a la velocidad del sonido). En el escaso tiempo en que transeurre la
reaccién no hay posibilidades de cambio de composicién qufmica y en con-
secuencia la martensita tiene idéntica composicién que la autenita que le da
origen. Este alto grado de sobresaturacién en carbono introduce distorsiones
en la red que de ctbica de cuerpo centrado pasa a ser tetragonal de cuerpo
centrado, figura 5-29. La figura 5-30 muestra como aumenta la tetra-
gonal de la martensita con contenidos crecientes de carbeno.

Ya se dijo que para una temperatura dada la autenita de los aceros
corrientes se transforma hasta un dado porciento en forma casi instantanea
y luego la reacci6n se detiene. Para que progrese es necesario descender.
mas sun la temperotura .
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PROPIEDADES DE LA MARTENSITA

En aceros, la martensita se caracteriza por la alta dureza y baja duc
tilidad con respecto al mismo material que presenta otras estructuras. La
* figura 5-31 muestra la variacién de dureza en funcién del % de C para ace-
ros que han sufrido diferentes porcientos de transformacién. No se conoce
con exactitud las razones de la elevada dureza aunque esta puede deberse a
la dificultad de desplazamiento de las dislocaciones a través de un material
sumamente tensionado, o de las interfases de las agujas de martensita.
Ninguna teorfa es totalmente satisfactoria.

REVENIDO DE LA MARTENSITA

Los aceros con contenidos de carburo superior a 0,3% son muy rara-
mente usados en estado templado debido a su fragilidad. Para eliminar es-
to se los somete a un recocido que recibe el nombre de "revenido'. Esto
va acompafiado de pérdida de dureza, en la figura 5-32 se observan las du-
rezas que se alcanzan luego de un revenido de 1 hora en funcién de la tem-
peratura, Para 3 aceros de diferente tenor de carbono.

Durante este tratamiento se producen transformaciones en el material,
fundamentalmente la precipitacién de carburos. De este modo la fase metaes
table a temperatura ambiente, martensita tiende a descomponerse en las fa-
ses estables, ferrita 'y carburo, EIl fenémeno es dependiente del tiempo y
la temperatura.

En revenidos de duracién normal, segn sean las temperaturas a que
se realicen se pueden reconocer las siguientes transformaciones.

Entre 100°y 200°C la martensita se hace facilmente atacable con los
reactivos metalogrdficos aunque los carburos nc son resolubles con el mi-
croscopio 6ptico. Mediante rayos X se puede seguir las modificaciones de
los pardmetros de la red, figura 5-33 . A medida que aumenta la tempera
tura el valor de c/a se acerca a la unidad. A 200°C el valor es muy cerca
no a 1 y la martensita de alto carbono se ha desecompuesto en matensita con
0,25% C y un carburo que no es cementita, sino una fase de transicidn lla-
mado carburo ¢ de estructura hexagonal compacta. Esta precipitacién va
acompafiada de un ligero aumento de dureza.

El revenido entre 200°y 260°C produce un comienzo de pérdida de du-
reza aunque no hay cambios marcados de estructura. '

Entre 260y 360°C comienzan a aparecer en los diagramas de rayos X
las lineas que caracterizan la cementita. En este rango hay una marcada

caida de dureza. Los carburos no son resueltos con el microscopio 6ptico.

A medida que aumenta la temperatura hasta 723° C el tamaiio de los
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carburos aumenta y por encima de 650°C son facilmente resolubles ton el
microscopio 6ptico.

La precipitaciéon de los carburos depende de la difusién del carbono,
La energfa de activacién del fendmeno es alta y en conseciencia la tempe-
ratura-tendrd mas influencia que el tiempo en la cinética del proceso. Un
pequefio aumento de temperatura serd equivalente a“un gran aumento de
tiempo. De allf porque los fabricantes de aceros dan las temperaturas de
revenido como dato operativo. EIl permanecer 1 hora o varias horas a esa
temperatura solo produce diferencias menores.
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TEMA VI

En un curso de introduccién estd justificado incluir un capftulo dedica-
do a las aleaciones a base de hierro por dos razones. En primer lugar
porque ciertos problemas es conveniente estudiarlos tomando como ejemplo
el acero y en segundo lugar porque la importancia tecnolégica del material
obliga a tener una informacién por lo menos sumaria sobre el tema.

Existe una separacién tradicional entre la llamada metalurgia de ferro-
sos y metalurgia de no ferrosos. Esta separacién, que no es justificable
desde el punto tedrico, ya que los principicios bdsicos son loe mismos para
todos los metales y aleaciones tiene su explicacién si se tiene en cuenta que
el metal de mayor uso es el acero y que en consecuencia el gran volumen
de problemas e informacién relacionados con el mismo justifica hasta cierto
punto la clasificacién desde el punto de vista puramente préctico.

En el capftulo anterior se estudiaron las transformaciones eutectoideas
(perlitica y baimitica) y martensitica en un acero de composicién eutectoidea.
Veremos que ocurre con aceros de composicion diferente y aceros aleados y
se completard el tema con las fundiciones.

ACEROS AL CARBONO DE COMPOSICION NO EUTECTOIDEA

Aceros Hipotectoideos

La curva de transformacién de un acero de composicién 0,35% de C,
figura 6-1 presenta una lfnea que corresponde a la formacién de ferrita
proeutectoide. Esta linea comienza a la temperatura A 3r. EI grafico mues
tra también que en la nariz y a temperaturas inferiores no hay aparicién de
ferrita proeutectoide.

Esto es debido a que a la temperatura de la nariz de la curva TTT la °
. velocidad de nucleacién simultdnea de ferrita y cementita dando perlita es
mayor que la de nucleacién de ferrita proteutectoide. En la figura 6-2 se ve
que entre las temperaturas Ta y Tc se forma ferrita que es mds estable que
la austenita, para esa composicién, cosa que no ocurre con la cementita, pe-
%o por debajo de ese punto, a la temperatura Ty por ejéemplo se puede nuclear
también cementita que es. méds estable que la austenita.

~..En probetas sometidas a enfriamiento continuo, a medida que aumenta la
velociadad de enfriamiento disminuye el % de ferrita proeutectoide, ya que
disminuye el tiempo de permanencia a temperaturas donde puede producirse la
nucleacién y el crecimiento de la ferrita. Es asf que aceros de 0,4% C pue-
den ser 100% perliticos. Este aumentoc del % de perlita va acompafiado de
un agmento de la resistencia mecdnica, sin embargo la perlita formada a
baja temperatura tiene mayor % de ferrita y en consecuencia es mds blanda
que la perlita de composicién eutectoidea. Como, no obstante, es méds re-
sistente que la ferrita hay un neto mejoramiento de resistencia mecdnica.
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: En aceros al carbono que han sido enfriados en condiciones aproximadas
de equilibrio el % de perlita permite conocer el contenido de carbono del ace
ro. Un acero con 50% de perlita tiene 0,4% C. Este cdlculo no se puede
realizar, sin embargo, 8i no se conoce la historia térmica del material y su
composicién. Un material enfriado rdpidamente parecerd de mayor contenido
de carbono. Por otra parte los elementos aleantes desplazan el punto de
transformacién eutectoidea en general hacia menores contenidos de carbono,

figura 6-3.

La ferrita se nuclea en los limites de grano de la austenita. En con-
diciones de enfriamiento lento, cuando el contenido de carbono es pequefio
0 cercano a la composicién eutectoidea no puede reconocerse esta nucleacién
preferencial, figura 6-4.a pero para contehidos de carbono intermedio y ta-
mafio de grano austénica no muy pequefio, los antiguos lfmites de grano de la
fase Y aparecen nitidamente marcados por la ferrita, figura 6-4b.

Cuando se enfrfa rdpidamente un acero de contenido mediano de carbono
y/0 cuando el material ha sido austenizado a muy alta temperatura ( con el
consiguiente aumento del tamafio de grano austenftico) la ferrita se presenta
en forma acicular, figura 6-5 y esta morfologfa recibe el nombre de estruc-

tura de Widmanstatten. El nombre proviene de la estructura observada por ..:.»

este investigador, el siglo pasado, en meteoritos que presentaban precipita-
cién en ciertos planos cristalogrdficos. Estructuras de Widmanstatten se de-
nominan también, en forma general, a la precipitaciéon de direcciones para-
lelas a ciertos planos cristalogrdficos en otros metales a aleaciones.

ACEROS HIPEREUTECTOIDES

La figura 6-6 es el diagrama TTT de un acero hipereutectoride de
1,12% C. Igual que para el acero de 0,35% C visto anteriormente aparece
una lfnea que limita el campo de ¥+ FegC del de P . Lo mismo que
para los aceros hipoeutectoides se puede suprimir esta reaccién si la trans-
formacién se realiza a temperaturas bajas. En condiciones de equilibrio la
estructura que se dbserva se ve en la figura 6-7.

El carburo proeutectoide se nuclea en los limites de grano 1 y siendo
una fase frdgil y continua imparte malas propiedades macdnicas al material.
Si se normaliza un acero hipereutectoide desde una temperatura superior a
Acm se obtendrd una estructura indesable. Por ese motivo la faja de tem-
peraturas de mormalizados para este tipo de aceros se encuentra entre Acm
y Ay. A esa temperatura los carburos existentes se esferoidizan y los car
buros proeutectoides que precipitan no forman una red continua, sino que en .
grosan las carburos ya existentes.

La transformacién eutectoidea es importante en los aceros llamados al
carbono que integran el mayor porciento del volumen de produccién dentro
de” las-aleaciones de hierro. EI contenido de carbono de estos aceros rara
mente supera 0,3%, son de bajo precio y son usados principalmente como ma
terial estructural.
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Como todos los aceros, se fabrican a partir de mineral de hierro.
El material que sale del alto horno o arrabio de alto contenido en carbono e
impurezas en especial fésforo y silicio es refinado en convertidores o hornos
Siemens Martin hasta un tenor de carbono de 0,1 a 0,2%. Luego son colados
en forma continua o discontinua y llevados a formas por laminacién en calien
te (con terminacién en frio para algunos tipos de chapas)., Todas las etapas
influyen sobre las caracteristicas finales del material,

En general estos aceros se presentan con una estructura de ferrita y
perlita en la que puede variar el tamafio y forma del grano ferritico y la can
tidad y espaciado interlaminar de la perlita. Estos factores estructurales son
los que determinan sus principales propiedades. El aumento del contenido de
carbono eleva la tensién de rotura a la traccién. La variacién de propieda-
des es lineal y se puede expresar por la f6rmula

Resistencia a la traccién (psi) = 41000 (% de ferrita)+115000 (% de perlita)
100

¢ en % de Carbono - 41000 “"%‘%’ + 115000 ( 3-’6-% )

Pars contertidos de carbonb inferiores a 0,625%, sin embargo, el tenor
de carbono no influye sobre ambos valores de resistencia a la trdcci6n, fi-

gurd 6-8 ,

El tamafio de grano se puede modificar por deformacién y recristaliza-
ci6n en fase X o por las condiciones en que se produce la transformacién

J—e

En general, para tratar de obtener un tamafio de grano ferritico peque-
fio, que mejora el comportamiento mecdnico del materialyse trata de que el
grano austénico del que se parte sea también de pequefio tamafio. Como los
Ifmites de grano son sitios preferenciales de nucleacién, a menor tamafio de
grano austenitico mayor superficie de Ifmite de grand y en consecuencia ma-
yor nimero de sitios preferenciales de nucleacién y menor tamafio de grano
ferritico.

El tamafio de grano autenitico se controla mediante la prdctica de la-
minacién en caliente y el agregado de desoxidantes durante la colada de los
lingotes, que al formar compuestos insolubles finamente dispersos anclan los
Iimites de grano e impiden su crecimiento exagerado*.

* Hay que hacer notar que el tamafio de grano s6lo se puede referir
a la austenita o ferrita. No es correcto hablar de granos de perlita ya que
este es un componente estructural formado por dos fases. En aceros con
pequefia cantidad de ferrita no tiene sentido hablar de tamafio de grano.
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Estos aceros son los que se usan en gran medida como chapa para
estampar o como perfiles para construcciones diversas.

Las propiedades que se exigen a estos materiales son variadas, sugin
el uso a que estan destinados. Sin embargo ademds de las caractiristicas
sobreentendidas (composiciones aceptables, ausencia de defectos, etc.) deben
ser de bajo precio.

Veremos tres tipos de aplicaciones y sus requerimientos.

Chapas para estampado- El estampado exige que el material sea facil
mente deformable, es decir que tenga baja tensi6n de fluencia, Esto no de
be excluir una carga de rotura relativamente elevada, El tamafio de grano
debe ser pequeilo para que al deformar no aparezca el fenémeno conocido
como '"piel de naranja'" (al deformar la superficie se hace rugosa). Asi-
mismo la deformacién no debe ir acompaiiada de '"stretcher strains' (bandas
de Liiders).

Chapas para buques y recipientes - El mayor problema que pueden
presentar estos materiales es la rotura frdgil que se produce a bajas tem-
peraturas.

Las curvas de la figura 6-9 muestran el comportamiento de dos ace
ros 1 y 2. En ordenadas se indican las energlas absorbidas en la rotura
de probetas en rayadas a diferente temperatura y en absisas las temperatu-
ras de los ensayos. Una alta energfa significa rotura con deformacién plds
tica y una baja energfa rotura frdgil. La temperatura a la cual, mediante
ciertas consideraciones, se establece que la rotura pasa de ddctil a frégil
se llama temperatura de transici6én. Conviene que los aceros tengan una
temperatura de transicién lo méds baja posible ya que esto disminuye los
riesgos de este tipo de falla. En ese sentido el acero | serd mejor que el
acero 2.

La fragilidad de una estructura puede estar ligada ajenos a la calidad
del material (tipos de esfuerzos, contaminacién con hidrégeno, efecto de
soldaduras, etc) pero en lo que se refiere al material depende en gran me
dida del tamafio de grano y de la composicién quimica. Un pequefio tama-
fio de grano ferrftico disminuye la temperatura de transici6n.

Otra caracteristica que deben tener los aceros de construccién es la
soldabilidad, Con contenidos crecientes de carbono aumenta la templabili-
dad y en consecuencia se pueden formar estructuras martensiticas frégiles
debido a la alta velocidad de enfriamiento que se produce en las soldaduras.

Esto limita la posiblidad de mejorar la resistencia mecdnica de los

aceros por el econ6mico método de aumentar el tenor de carbono y es la
causa por la que estos aceros tienen bajo contenido de carhbono.

Aceros aleados
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Aceros de baja aleaci6n
Los principales son Aceros de herramientas
Aceros inoxidables

Habiendo otros de aplicaciones mds especificas (altas temperaturas, maraging,
etc.)

Aceros de baja aleacién - Se utilizan genralmente en estado templado y reve-
nido con el objeto de mejorar las caracterfsticas mecédnicas.

Es necesario aclarar que los aceros al carbono también pueden ser tem
plados y revenidos, y que las caracterfsticas mecédnicas son semejantes a las
de los aceros aleados con igual tenor de carbono cuando el tratamiento de tem
plado y revenido lleva a ambos materiales a igual valor de dureza.

Asl un acero con 0,15% C templado en agua desde 1650° F tendrd una
resistencia a la traccién de 150000 psi y una elongaci6n de 5% , mientras que
el mismo material endurecido por trabajado (laminacién en frio a 50%) tendrd
s6lo una resistencia de 100000 psi y 1% de elongacién. Por tratamiento térmi
co se ha aumentado la resistencia y también la elongaci6n.

Sin embargo si la pieza de acero al carbono supera un cierto espesor,
no-es ya posible obtener una estructura totalmente martensitica en todo el
espesor de la pieza por un templado en agua. Por otra parte el templado en
agua introduce tensiones que producen cambios dimensionales en las piezas.
Cuando se desea un templado completamente martensitico en piezas de regular
espesor o no se admiten distorsiones en las piezas tratadas termicamente se ne
‘necesita recurrir a los aceros aleados.

{ _razon por la que se agregan elementos aleantes a los aceros no es la
de mejorar la resistencia mecdnica ya que ésta depende del contenido de carbo

no, ;s8ino Ia de permitir estructuras totalmente martensiticas en piezas que de

otrd modo no lo darfan:

El efecto de lod elementos aleantes se puedé analizar mediante cur-
vas TTT. Asf por ejemplo comparando la curva TTT de un acero SAE 4340
(+0,4%C; 0,6 a 0,8 % Mn; 1,65 -2,0 % Ni; 0,7 -0,9% Cr; 0,2 - 0,8% Mo), fi-
gura 6-11 con la de un acero sin alear se ve que el origen de la reaccién se
ha corrido a la derecha en el acero aleado, es decir que se ha retardado el
comienzo de las reacciones periftica ybainrtica que impiden la formacién de °
una eatrucmra 100% martensftica.

Este ‘cd_rrlmiento' significa ‘que don velocidades de enfriamiento menores
#€¢ pueden evitar las' transformaciones periftica y bainftica, tal como se puede
comp’;'o'b‘ar comparando curvas de enfriamiento continuo, figura 6-12.

Otra manera de comparar como los elementos aleantes mejoran la tem-
plabilidad es mediante el ensayo Jominy, en el que una barra del acero a en
sayar, de dimensiones normalizadas se templa desde una temperatura de aus-
tenizacién dada haciendo incidir sobre un extremo un chorro de agua de pre-
si6n controlada, figura 6-13. De este modo se produce un temple enérgetico
en el extremo inferior y progresivamente decreciente hacia arriba. Las me-
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didas de dureza practicadas sobre una generatriz permiten trazar curvas como
la de la_figura 6-14 . Se ve en esa figura que el acero de mayor templabili-
dad es el SAE 4340 y le“siguen en orden decreciente los SAE 4140, 2340 y 1040
En }a tabla 6-1 Guy 14-3 pag.486 se puede deducir el "costo de la templabili-
dad.

Es posible asimismo, mediante grdficos adecuados hacer cdlculos que
permiten hallar la templabilidad que debe tener un acero para obtener una es-
tructura buscada seg@n las dimensiones de la pieza y el medio de temple usa-
do.

Los elementos de adicién también tienen influencia sobre las caracteris-
ticas que se obtienen mediante el revenido. Cabe ahora preguntarse por qué
razdn existe una tan gran variedad de aceros templables. Una primera razén
es Indole econémica, Al agregar elementos se aumenta la templabilidad, pe-
ro se encarece el acero. Si se desea obtener 100% de martensita en pieza
de gran secci6n, serd necesario emplear un material méds aleado que para
una pieza de menor seccibn; pero para esta Gltima serd un gasto inutil em-
plear el material usado en la primera.

En segundo lugar ciertos elementos de adicién mejoran algunas propie-
dades especificas. Asl el Mo elimina la tendencia de ciertos aceros a pre-
sentar fragilidad de revenido, es decir una alta temperatura de transicion
cuando son calentados a temperaturas cercanas a 500°C o permanecen largo
tiempo a temperaturas vecinas a ésta cuando son revenidos.

Otras adiciones mejoran la resistencia al desgaste, la maquinabilidad,
la resistencia a la fatiga. - Otros aceros se preparan especialmente para un
posterior tratamiento térmico qufmico (carburacién, nitruracién, etc.)

El objetivo fundamental del revenido es mejorar la resistencia al impac
to y aumentar la plasticidad de la martensita. Esto va acompafiado de una
inevitable pérdida de dureza.

Los elementos de adicién pueden tener efectos sobre el revenido.

a) Retardar la cinética de precipitacién. A iguaidad de tiempo y tem-
peratura un acero aleado disminuird menos su dureza que un acero al carbo-
no. Esto es debido a que los carburos que precipitan tienen composiciones
complejas en las que intervienen los elementos de adicién. La difusion de
estos elementos que ocupan posiciones sustitucionales en la red es méds lenta
que para el carbono que ocupa posiciones instersticiales. Para obtener una
dureza final igual a un acero aleado debe ser revenido a una temperatura mds
alta que un acero al carbono. Como consecuencia el acero aleado se beneficia
con una mayor tenacidad ya que un revenido a mds alta temperatura disminu-
ye en mayor medida las tensiones internas.

Una consecuencia de esto es que algunos de estos materiales pueden u-
sarse a temperaturas moderadamente altas sin que pierdan sus buenas propie
dades mecdnicas como consecuencia de una especie de sobreenvejecimiento.
El acero con que deben construirse las matriees de forjado en caliente debe
poseer precisamente estas propiedades.
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b) Aparece endurecimiento secundaric. Se trata en realidad de un endu-
recimiento por precipiticién. En la figura 6-15 se puede notar como para el
acero con 13% Cr hay un aumentc de durezz entre 320 y 450 C.

Los cambios de composicién guimica y de estructura cristalina que ocurren

en losaceros aleados durante el revenido son bastante complejos y estan fuera
del alcance de este apunte. ;

FUNDICIONES

Son aleaciones de hierro con cnntenidos de carbono superiorea a 1,7% y
en las cuales el Si juege un papel muy importante. Una méds detallada inter-
pretacion de las estructuras exige un diagrama ternario. En la figura 6-16
se ve el corte del diagrama ternario Fe-C-Si para una concentracién constante
de 2% Si. Hay que notar que el diagrama es bastante similar al Fe-FegC
visto anteriormente (parecen campos de | y 2 fases de forma similar). Sin
embargo las fases en equilibrio a temperatura ambiente son ferrita y grafito.
Nétese asimismo el corrimientc de! contenido de Carbono de los puntos eutéc-
tico y eutectoide y ia solubilidad méximz de carbono en austenita.

En realidad el diagrama Fe-FegC no es un verdadero diagrama de equi-
librio ya que con el tiempo el carbono se descompone dando ferrita y grafito.
Esto no ocurre ne condiciones ordinarias debido 2 la lentitud con que se nuclea
la reaccién y esto justifica que dicho diagrama sea usado en la prdctica como
un diagrama de equilibric. Sin embargo la reaccién carburo —w grafito 4
ferrita ha sido la causa de accidentes en algunas tuberias de acero con 0,5 %
Mo usadas para transporte de vapoer sobrecalentado a altas presiones las que
explotaron como consecuencia de la pérdids de resistencia mecédnica que va
ligada al cambio. Desde otro punto de vista, esta transformacién, bajo control
' 'es aprovechada para obtener las llamadas fundiciones maleables.

Dependiendo de la composicidn quimica y de las condiciones de enfria-
miento, la fase rica en carbono que se obtiene a2 temperatura ambiente puede
ser grafito o cementita .

Para un andlisis aproximado de las estructuras que es posible obtener se
pueden emplear los diagramas binarios Fe-grafito o Fe-Fesc tal como el que

" 'aparece en la figura 6-17. En esta figura los dos diagramas aparecen super-

puestos. Se ve que hay poca diferencia entre uno y otro, una diferencia de

importancia es la menor temperatura de transformacién eutéctica del diagrama
metaestable .

Las fundiciones que solidifican dando eutéctico grafito-austenita son llama
das "fundiciones grises''. El nombre se origina del color de la fractura que
se produce a lo largo de las ldminas de grafito. En las fundiciones con eutéc
~tico carburo-austenita la fractura se produce a lo largo de ia fase carburo que
es frdgil y por su color reciben el nombre de fundiciones blancas. Fundiciones
en que se presentan los dos eutécticos simultaneamente se llaman "atruchadas".

FUNDICIONES BLANCAS

La figura 6-18 muestra el aspecto caracteristico de una fundicién blanca.
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Se observan en primer lugar dendritas oscuras y un eutéctico interdendritico.
En el momento de formarse ¥ hasta la temperatura A; las dendritas eran de
austenita., Por debajo de Ay la austenita sufre la descomposicién eutectoidea.

La fase austenitica del eutéctico puede sufrir la transformacién eutectoi-
dea y presentar el mismo aspecto que las dendritas. En ofros casos el car-
buro de eutéctico puede motuar como nucleante de la cementita del eutectoide,
de modo que aparecerd la fase carburo, sino solo ferrita. (Podria considerar
se como en eutectoide divoreclado por similitud con los eutécticos del mismo
tipo).

La figura 6-19 corresponde 2 una zleacién de composicién eutéctica.
Este componente recibe el nombre de "ledeburita'. Ia figura 6-20 es de
aleacién hipereutéctica. En este caso la fase proeutéctica es carburo en for-
ma de agujas.

La austenita en fundiciones zlead3s puede dar origen a martensitﬁ. 1a
figura 6-21 muestra una estructura de estas caracteristicas.

En algunos casos es posible ver agujas de cementita, figura 6-22 que se
han formado al atravesar la linea Acm, sin embzrgo entre la temperatura eu-
téctica y Ay, la mayor parte de la cementita se depeosita sobre el carburo del
eutéctico que sirve de nucleante.

FUNDICIONES GRISES

En la figura 6-23 se observa el aspecto que pueden tomar las ldminas
de grafito segin uns clasificacién de lz AFA (American Foundry Associztion)
y ASTM. En el tipo A, que es el de mejores propiedades mecidnicas, las agu
jas son la fase grafito del eutéctico. Las dendritas de la austenita proeutéc-
ca no pueden reconocerse porque tienen continuidad con la autenita del eutéc-
tico.

Igual que en las fundiciones blancas, la austenita al enfriar sufre una des
composicién eutectoidea pero en este caso la reaccién puede ser ¥ —us X+
FesC 6 ¥ —» o+ grafito. Esto da origen a las fundiciones grises perliticas
figura 6-25y a las fundiciones grises ferriticas, el grafito eutectoide precipita
sobre el grafito eutéctico y no hay el equivalente de las 1£minas de carburo de
de la perlita.

El tipo C de la figura 6-23 corresponde a una aleacién hipereutéctica.
Las grandes l4minas de grafito, que imparten malas propiedades mecdnicas
al material son de origen proeutéctico.

Los tipos D y E se originan, segin Eash por descomposicién de la ce-
mentita del eutéctico, CFeg —g ¥ 4 grafito. Esta tranformacién se pro-
ducird inmediatamente después de la solidificacién y ocurre cuando se sobre-
calienta el metal lfquido. Para explicar el fenémeno se supone que el sobre
calentamiento hace desaparecer los nicleos de grafito que pueden exXistir en el
Ilfquido. No existiendo nucleos el metal puede sobreenfriar y favorecer la for
macién del eutéctico carburo + austenita. Sin embargo debido a la presencia
de elementos grafitizantes (silicio y carbono) el carburo se descompone en
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grafito y ferrita. Si en el lfquido sobrecalentado se inoculan agentes nuclean
tes, se elimina este tipo de estructuras y se obtiene el tipo A, de mejores
propieda.dea mecénicas .

La velocidad de enfriamiento tiene influencia sobre el tamafio de las l4-
minas de grafito. Enfriamientos rdpidos aumentan la nuclacién y dan estruc-
turas mds finas y de mejores propiedades mecédnicas. La AFA ha hecho (co-
mo la ASTM para el tamafio de grano austenitico) patrones de comparacién,

figura 6-26-. EIl tamafio se determina comparando una fotografia a 100 aumen
tos del material con los dibujos standard. Algunos microscopios ,figura 6-27
poseen oculares que permiten la comparacién directa. Es de hacer notar que
el pulido mecédnico de las fundiciones grises debe ser cuidadosamente realizadc
para evitar que las ldminas de grafito no aparezcan de un grosor excesivo que
no corresponde a la realidad, como consecuencia del redondeamiento de borde
que se produce cuando se "arranca" el grafito.

FUNDICIONES MALEABLES

La posibilidad de transformar la cementita en grafito ha sido aprovecha
da para producir las llamadas fundiciones maleables. El nombre proviene
de la mayor ductilidad de estas aleaciones (Las fundiciones grises ordinarias
son frdgiles). Esto es debido a que el grafito de las fundiciones maleables
no se encuentra en forma de ldminas sino en forma masiva. Los extremos
de las ldminas en las fundiciones grises actuan como entallas produciendo
concentracién de tensiones y por otra parte producen una mayor discontinui-
dad del componente mecanicamente resistente y ductil que es la ferrita o la
perlita. En consecuencia bajan la resistencia a la traccién y al impacto.
El grafito masivo o aglomerado disminuye la magnitud de esos inconvenientes.
La figura 6-28 muestra una fundicién blanca antes de la grafitizacién y la £1-
gura 6-29 luego del tratamiento de grafitizacién.

Para obtener estas estructuras una aleacién de composicién 2,25%C y 1%
Si colada en moldes de arena que puede dar una estructura de carburos se SO
mete a un recocido de grafitizacién a 900° C. EIl enfriamiento posterior pue
de dar, dependiendo de la composicién y velocidad ferrita méds grafito o car-
buro.

FUNDICIONES ESFEROIDALES

El agregado de ciertos elementos aleantes modifica la morfologfa del eu
téctico dando fase grafito en forma de nédulos como se ve en la figura 6- 30.

Estos n6dulos reemplazan las l4minas de grafito ¢ imparten ductilidad
al material. El método tiene la ventaja respecto a las fundiciones maleables
de evitar el proceso de grafitizacién que aumenta el costo del producto deter
minado.

Para obtener estas estructuras el metal liquido de la composicién de
una fundicién gris sin alear pero de contenido de S < 0,03% ( el contenido
de las fundiciones ordinarias es 0.1%) se inocula con alguno o una mezcla
de elementos tales como Mg, Ce, Ca, Li, Na. Generalmente se emplea una
liga madre de Ni con 8 a 50% de Mg y 0,5 a 1,5% Ce.
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PROPIEDADES DE LAS FUNDICIONES

En la tabla 6-2 se dan las composiciones y propiedades de fundiciones
grises. El nlimero que acompafia el término Class corresponde a la resisten

cia a la traccién en miles de psi. La resistencia de estas fundiciones estd
dada por la de las fases tenaces, ferrita y perlita ya que el grafito no con-
tribuye a la resistencia mecédnica. ILa ferrita de las fundiciones tiene mayor
resistencia mecénica que la de los aceros como consecuencia del mayor con-
tenido de Si (endurecimiento por solucién sélida).

La perlita presenta menor resistencia mecédnica debido a su mayor es-
paciado interiaminar. En la tabla 6-2 se ve que las mayores resistencias
se obtienen con el agregado de Mn que disminuye el espaciado de las l4dminas
de perlita. Al mismo tiempo se obtiene un aumento de resistencia disminu-
yendo el % de carbono y en consecuencia la cantidad de grafito.

La resistencia a la compresifn es superior a la resistencia a la traceidn.
La figura 6-31 relaciona ambos valores. Una fundicién de 20.000 psi a la
traccién resiste 80.000 psi promedio a la compresiéon. Es en consecuencia
un material barato que se adapta bien para este tipo de esfuerzos.

Las fundiciones grises poseen ademds buena ‘ﬁlaquinabllldad, debido a la
presencia de las ldminas de grafito que impiden la formacién de viruta larga
y actuan como lubricante. La resistencia a la corrosién es también mejor
que para los aceros, debido a su mayor tenor de Si.

Poseen por (ltimo una mayor ¢apacidad de absorber vibraciones que el
acero, lo que es interesante en aplicacicnes tales como apoyosy bastidores
de mdquinas. Si el material no tiene estas caracteristicas, a la frecuencia
de vibracién del conjunto la amplitud puede originar rotura por fatiga.

FUNDICIONES MALEABLE Y NODULAR

La tabla 6-3 da las composiciones y propiedades mecdnicas de estos ti-
pos de fundiciones.

En la fundicién maleable la estructura de ferrita y grafito masivo da re
sistencias del orden de 55.000 psi y elongaciones de 12 a 18%. Con una ma-
- triz perlitica ¥a resistencia sube a 80.000 psi.

TRATAMIENTO TERMICO

Las fundiciones pueden recibir tratamiento térmico. Los 4rboles de le
vas de automotores son generalmente hechos de fundicién. Por tratamiento
térmico a induccién se endurecen las excéntricas en una profundidad de 1 a
2 mm, La estructura de la superficie tratada termicamente es martensita
y grafito y en el centro perlita y gmafito. Los problemas de tratamiento tér:i:
mi?.o..‘-"o’,’ similares s_::‘_'lo? del aceros.
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Table 13.1 Typical compositions of gray cast iron based on strength
and section thickness

Siure | Metat HWrinell | Tensile | Tensile

o] - [N [ [

Type "_ ﬂ; P by ‘\"‘“ ‘::\_ I’::I' Tl | midubus, | wtrength,

Ilr‘ill. by, s M' =i

Cluwe 20 (L) |3 652 5 46| o] o |12 24,000
Cluss 200 M0 |5 5002 400 4 A v oo aTo | R 1] 200
Clases 30050 | 302 240 280 g0 G 4 08 | 050 200 15 % 10| 32,00
Class 0 M [0 050 oo 2o tofe gy 5 odis | 0 |oT 15 10e| a2,
Clase 400 (50 |8 1002 oo 1500 10 5% 477 | v.25 | T 17 3 105 44,00
Class 4006 3 080t s3lo 3o odo.sn 365 | 1o |25 |7 X0 43,500
Class 600 (10 |2 X562 00 130 0 g 351 250 | 19 10 62,50
Clase G0N 2 652 040 140 n‘.'ru L 20|18 X e 82,500

(1.1, light seetion: (M), mestium section; (H) heavy ection.

ce A 080 RF P !

§ Thosee eant irons dn sot obey Hooke's law, =0 the modulus is arl itraril; d
e thie slopee of e st rews-st rin curve sl a st s punl tn one-foarth the tensile :luu!h

Tabla VI -1

Table 13.2 wmﬂwdm

and of ductile cast iron

Malleahle cast ironn | Nodular cast irons

Ferritic | oo Hitie Ferritie | Pearlitie
grade malieabl type 1ype

AN BO-45-10* | No-t-at
Total nﬂm % . 235 285 3.50 340
wiliron, %........ . 115 1.0 2.40 2.15
manganese, %... .. i 40 075 .50 050
n_llur, % o nin 0. n.m n
nickel, %&........- 5.4 v I 1.0 [
e, S LR (N1

Tm-:hneduh,pll 25 5 10% | 2R ¢ 1 | 23 X 10 | 23 X 1
'I'_\mﬂlr strength, pei .| 56,000 Wiy, D00 65, 1) 95, 000
Yield strength, pai. 37,000 B, 100 A%, 1K) a5,
% Flongation in 2 in. N o 2 5

* Anncaled at 1650°F and furnace-cooled.
1 Ax st
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