
GN.E.A. b i b l i o t e c a

AtCWIVO PUBLICACIONES

%
H

PM M /A-22

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

SEXTO CURSO PANAMERICANO DE METALURGIA

D entro del P ro g ram a  M ultinacional de M etalurgia 
(P ro g ram a  Regional de D esarro llo  C ientífico y Tecnológico-O EA )

INTRODUCCION A LA METALURGIA 
Puntos 1 -  3 -  4 -  5 y  6

Ing. Daniel I .  V assallo

D epartam ento de M etalurgia 
Buenos A ires -  A rgentina 

1970 \



PMM/A-22

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

SEXTO CURSO PANAMERICANO DE METALURGIA

Dentro del P ro g ram a M ultinacional de M etalurgia 
(P ro g ram a  Regional de D esarro llo  Científico y Tecnológico-O EA )

INTRODUCCION A LA METALURGIA 
Puntos 1 -  3 -  4 -  5 y 6

Ing . Daniel I . V assallo

D epartam ento de M etalurgia 
Buenos A ires - A rgentina 

1970





TEMA I

QUE ES UN METAL

Los m etales se describen  generalm ente como cuerpos só lidos, no 
tran sp a ren te s , de lu s tre  c a ra c te rís tic o , re flec to res  de la luz , buenos con­
ductores del ca lo r y la e lectricidad . En realidad hay cuerpos no m etálicos 
que tienen algunas de estas propiedades y una definición m ás rig u ro sa  de­
b e r ía  inc lu ir una propiedad menos evidente pero m ás c a ra c te r ís tic a  a sab e r 
que el coeficiente de conductividad e léc trica  dism inuye al aum entar la  tem ­
p e ra tu ra  .

E sta  definición es una consecuencia del tipo de unión en tre  átomos 
que existe  en los m etales.

V erem os en que consiste  esta  unión y los o tros tipos de uniones po­
sib les .

Los átom os están  form ados por un núcleo y e lectrones que se  despla 
zan a lrededor del núcleo. Los electrones se  distribuyen siguiendo c ie rtas  
reg las  cuánticas en d iferen tes niveles , figura 1 .1. Los e lectrones de la  
capa ex te rio r o electrones de valencia son los responsables del com porta­
m iento químico del elem ento. Los gases ra ro s , de gran  estabilidad quínü 
ca , tienen 8 e lectrones en su capa externa (2 en el He). Los átom os que 
no tienen 8 e lectrones tienden a adqu irirlos m ediante los d iferentes tipos 
de uniones para  adoptar configuraciones de m enor energía.

Unión iónica Es el caso del ClNa figura 1.2. Un átomo de Na cede su 
e lectrón  de valencia a un átomo de Cl. El átomo de Na se  transfo rm a en 
un ion Na y el Cl en C l- . Las fuerzas e lectrón icas originadas por esta  
cesión de e lectrones son responsables de la  unión.

P e ro  por o tra  parte  los iones positivos se  rodean de iones negativos 
y v iceversa  dando origen a c r is ta le s  que pueden co n sid era rse  como m acro 
m oléculas, figuras 1 ,3  b . y 1.4.

Estos c ris ta le s  p resen tan  débil conducción e léc trica  por movimiento 
de los iones dentro de la  red.

Unión covalente q hom opolar: Los átom os no ceden electrones como en el 
caso a n te r io r , sino que los e lectrones son com partidos por los átom os que 
form an la m olécula.

En el H por ejem plo los átom os com parten su e lec trón , figura 1.4 
y sa  wnfigucacUón electrón ica se  asem eja  a la del He. O tros ejem plos 
son O2, N2 , F 2 , FH que aparecen  tam bién en la figura 1 .4 . En el caso 
del FH se  ve que los átom os no necesitan  s e r  de la m ism a especie.

E l Si tiene 4 e lectrones de valencia. Un átomo se  puede considerar
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en el centro  de un te trahed ro  com partiendo electrones con sus 4 vecinos, t
figura I . 5 f . Las uniones covalentes pueden fo rm ar c r is ta le s  en el caso del 
diam ante o e l 3 i  y eso se  esquem atiza en la  figura  I . 3 . c , pero en o tros 
casos (oxfgeno por ejemplo) se  produce una saturación  que im pide la unión 
de m ás de dos átomos p ara  fo rm ar un c r is ta l .

Unión m etálica: Todos los electrones de valencia son com partidos por to­
dos los átom os. Los electrones de valencia form an una especie de gas e- 
léctróníco que m antiene unidos a  los iones m etá licos, figura 1. 3. a y I. 6 .
E ste  "gas electrónico" es adem ás la  causa de la  alta  conductividad e léc tr i­
ca de los m eta les. O tro hecho de gran  im portancia es que todos los iones 
m etálicos son equivalentes y pueden in te rcam b iarse  sin gran  dificultad. No 
o cu rre  lo m ism o con los c ris ta le s  ionicos ni con los c ris ta le s  hom opolares 
en que las  uniones son po larizadas. Esto explica el com portam iento p lás­
tico  de los m etales. P o r o tra  pa rte  la a lta  s im e tría  de unión hace que los 
m etales pertenezcan a s istem as c ris ta linos relativam ente s im p le s , siendo 
un gran  núm ero de ellos del tipo de em paquetadura coi#pacta.

Unión de Van d e r Waals: En este  tipo de unión no hay intercam bio de e lec­
trones y las sustancias que no tienen electrones lib res  para  co m p artir, como 
por ejemplo el metano y los gases ra ro s  c ris ta lizan  por efecto de fuerzas 
e lec tro s tá ticas  surg idas como consecuencia de la  polaridad de las m oléculas.
Las cargas positivas y negativas se  po larizan  y ex iste  a tracción  en tre  el po 
lo positivo de una m olécula con el negativo de la  vecina, figura I. 3 ,d .

Combinación de uniones p r im a r ia s : Las uniones ión icas, covalente y m etá­
lica  son llam adas uniones p rim arias  para  d ife ren c ia rlas  de la s  de Van d e r  
Waals. En realidad las uniones en tre  átom os no tienen un c a rá c te r  único 
sino que p resen tan  c a ra c te r ís tic a s  de uno u o tro  tipo de unión p rim aria , »
En e l C1 H los e lectrones pueden fo rm ar unión covalente o iónica, figura 
1. 7 , existiendo en Astado gaseoso una configuración preferen tem ente  cova­
lente. En solución acuosa, por el co n tra rio , predom ina la  unión iónica.

En los com puestos químicos pueden e x is tir  com binaciones de dos o 
m ás tipos de unión. A sí por ejem plo en el SO^Ca la unión del S con el O 
es covalente y la  unión del SO^~ con el Ca++ es iónica, figu ra  I. 8 .

Distancias in teratóm icas : H asta ahora se  han considerado las  fuerzas que 
atraen los átomos en tre  s í .  Existen sin  em bargo fuerzas que impiden que 
los núcleos se  pongan en contacto. En los sólidos ex iste  una d istancia  de 
equilibrio que corresponde a aquella en que am bas se  igualan.

Si consideram os dos iones la  a tracción  en tre  ellos e s ta rá  dada por 
las fuerzas culombianas según la  fórm ula Fe ~ _  (Zie) (Zge) siendo a^_2

a ” <
i-Z

la  d istancia en tre  las dos cargas puntuales y Z\e y Z2e las cargas e léc ti*  
cas de cada punto.
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La fuerza repu lsiva  es producto del rechazo que se  produce cuando 
las capas electrón icas de los átomos comienzan a coincidir. Esta fuerza 
es función inversa  de la distancia pero  de potencia su p erio r al cuadrado,

n . b
=---- ~riTl" n y b son constantes

a

Esto aparece  g ráficado  en la  figura I. 9. a donde en líneas de puntos su 
indica la sum a de am bas fuerzas. Se ve que para  una distancia  a 1 ex iste  
equilibrio . En ese punto la  energía de unión de ambos átom os es m ínim a, 
figura  I .9 .b . P o r d iversos medios es posible m odificar la d istancia  de 
equilibrio . Si se  su m in is tra  energía té rm ica  aumenta la vibración de los 
átom os a lrededor de su posición de equilibrio y esto puede lle g a r a d es­
t ru i r  la unión (pasaje a fase  gaseosa). P o r com presión o tracción  se  pu§ 
de tam bién m odificar la separación  entre  átom os.

Radio atóm ico y radio iónico: Las d istancias entre  átom os pueden consi­
d e ra rse  como la sum a de los radios atóm icos de cada átom o, figura 1. 10,
Se considera radio atóm ico la m itad de la d istancia que sep ara  los átomos 
m ás próxim os del elem ento puro . A sí por ejem plo en el Fe los átomos 
están  separados 2,482A, en consecuencia el radio atómico s e rá  1,241A .

Los iones poseen un defecto o exceso de e lectrones y ocuparán un vo 
lumen m enor o m ayor que el átomo neutro y en consecuencia su radio s e ­
rá  m enor o m ayor que el radio atóm ico. En la figura 1 ,11 se  dan los 
radios atóm icos y iónicos del Fe.

Número de coordinación: Es el núm ero de átomos en contacto con un áto­
mo considerado. En la  figura 1.12 se  ve que el núm ero de coordinación 
del Mg en el OMg es 6 y que el núm ero de coordinación del Si en el SiC>2 
es 4.

Se considera útil tra n s c r ib ir  el punto 2-16 del libro  "E lem ents of Ma­
te r ia ls  Science" de L. Van Vlaok que sum ariza  las relaciones en tre  las 
propiedades m icroscópicas y los tipos de unión atóm ica.

1) La densidad está  controlada cualitativam ente por el peso atóm ico, 
el radio atóm ico y el núm ero de coordinación. E ste  últim o es un 
fac to r significativo ya que controla la densidad de empaquetam iento.

2) Las tem p era tu ras  de fusión y volatilización o ebullición pueden re ­
lacionarse  con la profundidad del mínimo de la curva de Energía 
vs. d istancia en tre  átom os, figura L 9 .b .

3) La re s is ten c ia  está  correlacionada con la a ltu ra  de la fuerza  to ­
ta l o curva sum a de la figura I. 9. a. Esta fu e rza , cuando se  re ­
laciona con el á re a  de la sección tra n sv e rsa l de la tensión nece­
s a r ia  para  sep a ra rlo s  átomos„ (como se  v e rá  m ás adelante, los 
m etales pueden defo rm ar por un proceso  d iferente  al de separación
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d irec ta  de los átom os; sin  embargo la  tensión requerida para  defor­
m arlos está  aún gobernada por las fuerzas in teratóm icas).

P o r o tra  parte  debido a que fuerzas in teratóm icas muy grandes im ­
plican un mínimo de energía m ás profundo, (figura 1 .9 .a), los m ateria les  
con alto punto de fusión son generalm ente muy re s is ten te s  (p .ej .d iam ante,
A12C>3 ; TiC, etc.

E stru c tu ra  c ris ta lin a

G eneralm ente se  asocia  el concepto c r is ta l al de cuerpo con caras  
planas y de form a geom étrica m ás o menos sim ple. Sin em bargo la carac ­
te r ís tic a  fundamental de un c r is ta l es la de ten er sus átom os emplazados 
según un cierto  orden.

Los m etales son cuerpos c ris ta lin o s  aunque no poseen generalm ente 
form as facetadas. Sin embargo bajo c ie rtas  condiciones de crecim iento 
(condensación de sublim ados) es posible obtenerlos de este  modo, figura
1.13.

f ;• \ | o  <: i foü't 1 > .í̂ í-Ja;: i > . , A S H 4 - -  C JiOblTS fíí>.»83

Se darán  algunos conceptos fundam entales de c ris ta lo g rafía  necesarios 
p a ra  el d esa rro llo  de los tem as siguientes. E ste punto s e rá  visto en de­
ta lle  en o tra  asignatu ra . P a r a  sim p lificar los dibujos se  h a rá  uso frecuen 
te  de ordenam ientos bidim ensionales que perm iten  por una sim ple genera­
lización com prender los conceptos para  c ris ta le s  trid im ensionales.

Considerem os un c r is ta l bidim ensional carac te rizado  p o r la reg u la ri­
dad con que se  hallan dispuestos los átom os representados po r puntos, f i-  , 
gura 1.14.

En esa figura la existencia de orden se  puede com probar por el he­
cho que s i en tre  dos átom os hay una d istancia d, en la  m ism a dirección  
y a la d istancia n .d , siendo n un núm ero entero cualquiera se  encontrará 
o tro  átomo.

En realidad en lugar de átom os deberá hab larse  de "m otivos" que se  
repiten ya que a veces van dos o m ás átom os de la m ism a o d iferente  es­
p ecie , ordenados de c ie r ta  m anera los que presen tan  period ic idad , figura
1 .14.b .

C iertas  d irecciones son por conveniencia consideradas ejes del c r is r  
ta l. En la figura 1.14. a .según un eje la d istancia en tre  átom os es a ,y  se 
gún el o tro  eje es b. La regularidad del c r is ta l está  dada po r el hecho 
que dado un átomo cualquiera del c r is ta l , como origen de coordenadas en 4
el extrem o del vector v* = n la + m b (siendo n y m núm eros enteros) se  
encontrará  o tro  átomo de la m ism a especie.

Si se  dan a m y n todos los va lores posibles los extrem os de los
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vectores v se rán  un conjunto infinito de puntos que recibe el nom bre de "red 
c ris ta lin a" . Cada punto de la red se  llam a "nodo"

P a ra  un c r is ta l de tre s  dim ensiones los vectores IT, b , y c determ inan 
un paralelepípedo que se  denomina "celda" En la figura 1.15 se  han indicado 
tre s  celdas posibles. El c r is ta l puede co n sid era rse  como form ado por la 
yuxtaposición de un gran  núm ero de celdas. Si se  conocen las  dim ensiones 
y ángulos que form an los vectores "a, b y 'c , el c r is ta l queda carac te rizado .

Hay que h ace r no tar que las  d irecciones de los vectores y b en la 
figura  1.16 es a rb itra r io  ya  que podrían haberse  adoptado los de la figura 
1 .17 . La elección de los ejes es una sim ple cuestión de comodidad. Esto 
se  ejem plifica en la  figura 1.18. Se podrá co n sid era r como celda el rombo 
form ado por los vecto res 'a*  y T?'; sin  embargo puede s e r  más conveniente 
co n sid era r el rectángulo form ado por a" y b" con un punto en el centro.
El p r im e r tipo de celda en el que hay un solo motivo en cada v é rtice  se  
llam a "celda p rim itiva".

Hay que h ace r no tar tam bién que los vectores de la  celda deben un ir 
nodos y que no todos los átomos son nodos. P o r ejemplo en el c r is ta l de 
la  figura 1.19 los vectores a y b deben unir"átom os iguales". En este  caso 
el motivo es un átomo c irc u la r  y uno trian g u la r se  ve que s i los átomos 
c irc u la res  son considerados nodos de la red , los átomos triangu lares  no lo 
son.

En c ris ta le s  trid im ensionales solo pueden e x is tir  14 tipos de celdas, 
figura 1-20 , agrupadas en 7 s istem as c ris ta lin o s; Tabla I. Un conjunto 
ordenado de motivos debe p e rten ece r necesariam ente  a uno de estos tipos 
de celdas.

La m ayoría de los m etales pertenecen a s istem as c ris ta lin o s  sim p les, 
generalm ente cúbico o hexagonal -T abla  II- A sf el Cu, Ag, Au, Pb son 
m etales cúbicos de ca ras  centradas (ccc ó fec); Fe, W, Mo son m etales 
cúbicos de cuerpo centrado (cc ó bcc) Zn, Cd, Z r o í ,  Ti 0¿,Hf son 
m etales hexagonales compactos (hcp)

Los m etales del s istem a  cúbico están definidos por la longitud de 
la a r is ta  de la celda elem ental. P a ra  el Si, p .e j .  este  va lo r es a =
4,08 A, Mediante geom etría  sim ple se  puede conocer la d istancia entre 
los d iferentes átomos de la celda.

La celda de un m etal bcc tiene 1 átomo en cada vértice  y un átomo 
en el cen tro , es d e c ir , 9 átom os. Sin em bargo cada átomo del vé rtice  
está  com partido por 8 celdas y en consecuencia corresponde a la celda 
1/8; el átomo del centro le pertenece totalm ente. En consecuencia, en 
realidad una celda bcc tiene-g-— x 8(vértices) + 1  = 2 átomos solam ente.

O tra  c a rac te rís tic a  de esta  celda es que cada átomo tiene 8 vecinos 
próxim os. Esto es de fácil com probación si consideram os el átomo del 
centro  de la celda elem ental.
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En el sistem a fcc cada celda tiene 4 átom os; de los cuales uno c o rre s  
ponde a los vértices, com o p ara  el bcc y 3 a las ca ras  ya que hay 6 átomos 
en las c a ra s , que son com partidos cada uno po r dos celdas. El núm ero de 
vecinos próxim os p a ra  estos m etales es 12.

En el s istem a  hexagonal se necesitan  dos datos a  y c p a ra  poderQ di­
bujar la ¿:elda e lem ental, figura 1-21.b . P o r ejem plo p a ra  el Zn a= 2 ,66A y 
c= 4 ,95 A . Cada átomo tiene 12 vecinos.

Los s is tem as cúbico de ca ras  centradas y hexagonal com pacto, son 
sistem as com pactos. En efecto, s i se  apilan esferas  de igual d iám etro  é s ­
tas tom an posiciones que corresponden a algunas de las dos redes citadas. 
Esto es debido a que, en el plano sobre el cual se  apoyan, la s  e sfe ra s  se  
agruparán como se  ve en la  figura 1- 2 1 . a o c írcu los en figura  1- 2 1 . c.
La segunda capa se  ub icará  según un esquem a s im ila r  en la s  posiciones 
marcadas B, o C. No es posible que ¿cubiquen unas encim a de o tras  porque 
ocuparán posiciones inestab les. Supongamos que ocupan la  posición B.
Si la  te rc e ra  capa ocupa posiciones sem ejantes a la  p rim era  tenem os el s is  
tem a hexagonal compacto; s i ocupa la posición C tendrem os el s istem a cú­
b ico  de ca ras  cen tradas. En efecto en la  figura 1-22 los átom os m arcados 
tienen la  m ism a posición que los de la figura  1-21. Esto se  puede compro 
b a r  con los modelos de e sfera s .

En el s istem a  hexagonal compacto la sucesión de planos se  puede e s ­
quem atizar AB AB AB . . . AB . En el s istem a  cúbico fcc por ABC ABC 
ABC . .  . ABC.

PLANOS CRISTALINOS. INDICES DE MILLER

P o r los nodos de la  red c ris ta lin a  podemos h ace r p a sa r  planos. El 
concepto de plano cris ta lino  es muy ú til. A sí la  d ifracción de rayos X se 
puede co n sid era r como una reflexión de c ierto s  planos (ley de Bragg) (se 
d em o stra rá  en el curso  de rayos X).

El c livaje se produce según c ierto s  planos c ris ta lo g ráfico s . En los 
p rocesos de deform ación es muy im portante el deslizam iento (slip) según 
c i e r t a s  planos c ris ta lin o s.

En la  figura 1-23 se  han dibujado los átom os que pasan por los m is­
m os. Los planos 1,1* y l"  son p a ra le lo s , de la  m ism a m anera  que 2 ,2 'y 
2" ; 3 y 3*; etc. P e ro  el plano 1 es d iferente del plano 2. La cantidad 
de átom os por unidad lineal de tra z a  no es la m ism a (el plano 1 es más 
denso que el plano 2). Es necesario  poder iden tificar los d iferentes planos 
de un s istem a  c ris ta lin o . P a ra  esto se  emplean los índices de M iller.

Dado un s istem a  de planos para le los igualm ente distanciados uno de 
o tro  en una red c ris ta lin a  dada, s i se  quiere d e te rm in ar sus índices de 
M iller se  considera  el plano que sin  p a sa r  por el origen de coordenadas 
está más próximo al m ism o. Supongamos el plano de la  figura 1-24. Se 
miden en unidades de vectores de la red las d istancias en que el plano cor 
ta a cada uno de los e jes . En nuestro  caso el plano co rta  a l eje a a una
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distancia  4 a ,  al eje b a  3 b y a l eje c a una d istancia 5c. Se tom an las 
in v ersas  de estos núm eros 1/4; 1/3; 1/5 y se  hallan las fracciones con mi 
nimo común denom inador 15/60; 20/60; 12/60. Los índices de M ille r son 
los num eradores de esas fracciones: 15, 20,12. Al p r im e r índice se  lo 
llam a h , al segundo k y al te rc e ro  1 es d ec ir que h=l5, k=20, 1=12 y para  
ind icar que se  tra ta  de un plano se  los coloca en tre  parén tesis  (15,20,12).

En general los planos m ás im portantes tienen como índices de M iller 
núm eros pequeños, 0, 1, 2, o 3.

En la  figura 1-25 se  m uestran  algunos planos im portantes del sistem a 
cúbico. Se han dibujado los planos en el cuadrante positivo. Si se  conside 
ran  tam bién los o tros cuadrantes tendrem os po r ejem plo ta les  como el de 
la figura 1-26 que es un plano (1 10). (el signo menos va colocado sobre 
el fndice)

Esto significa que p a ra  los planos de este  tipo ex istirán  los siguien­
tes  posibles

(110) (101) (011)

(110) (101) (011)

(110) (101) (011)

( Í Í 0) (101") (Olí)

sin  em bargo, que el plano(llO) es para le lo  al (110) y 
en consecuencia ambos no son m ás que un único plano. LO m ism o ocurre  
con el (110) y el (110). Si consideram os los planos no para le los verem os 
que sólo hay 6 del tipo (110) que form an la fam ilia  de planos { l i o j  (índices 
de M ille r en tre  llaves). Todos los planos de la  m ism a fam ilia  tienen la 
m ism a densidad atóm ica y están separados por d istancias iguales.

O tro plano im portante del sistem a cúbico es el (111) llam ado octahé- 
d rico . E ste es el plano m ás denso en el s istem a cúbico de ca ras  cen tra ­
d as, figura 1,21

Sistem a hexagonal: En todos los s istem as c ris ta linos se  usan los 3 índices 
de M iller. En el sistem a hexagonal e s , sin  em bargo, más cómodo el uso 
de 4 índices (de M iller-B ravais) (h ,k ,i , l )  considerando la  existencia de 4 
e je s , figura 1-27 a 1> a2 , a 3 y c. Teniendo en cuenta que con los ejes 
a j, y c b a s ta ría  p a ra  d e te rm in ar un plano el 4? índice que corresponde 
al eje Cg no debe s e r  independiente. En efecto se  cumple que i = -(h+k).

En la figura 1-28 se  señalan planos im portantes del s istem a  hexa­
gonal. Los planos |0 0 0 l |  son llam ados planos b a sa le s , los p lanos^ ío io j 
planos paralelepípédicos y los p lanos^1011  ̂planos p rism áticos.
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D irecciones

Las d irecciones en el c r is ta l están  determ inadas por las coordenadas 
del extrem o del vecto r m edidas en longitudes de celda u n ita ria  reducidas a 
sus m enores núm eros enteros y denominados en form a general h k 1 
(índices en tre  corchetes)

P a ra  el s istem a  hexagonal se  pueden u s a r  3 ejes a 1# a2 > Y a 3 ó los
4 e jes .

Defectos

Si bien la c a ra c te r ís tic a  de una red c ris ta lin a  es la  repetitividad del 
m otivo, lo que perm ite  p rev ee r lap posiciones de los átom os en cualquier 
punto del c r is ta l ,  en la  realidad los c ris ta le s  tienen im perfecciones, es de 
c i r  ausencia de un ordenam iento perfecto . A sf p o r ejemplo en un punto  
del c r is ta l A donde debérfa h ab er un átomo de A puede h a lla rse  un átomo 
de la  especie B. "E sta  im pureza" es un defecto, figura 1-30 .

En un punto donde deb iera  encon trarse  un átom o, éste  puede e s ta r  
ausente, figura 1-31. E ste defecto se  llam a vacancia

P o r o tra  pa rte  un trozo  de m etal ord inario  no está  form ado p o r un 
c r is ta l  único, sino po r una multitud de pequeños c ris ta le s  los cuales tie ­
nen brientaciones d iferen tes en tre  s í.

Las superfic ies que lim itan los c r is ta le s , o lím ites de grano eon tam  
bién defectos ya que los átom os en esa  zona no se  encuentran en posiciones 
de equilibrio . Los lím ites de grano son defectos de dos dim ensiones ya 
que son superfic ies . Vimos antes defectos puntuales o de dim ensión O.
Hay tam bién defectos lineales o de 1 dim ensión llam ados d islocaciones, de 
g ran  in te ré s  pero  que se  verán  en el tem a de deform ación p lástica .

A leaciones

H asta ahora hemos considerado la e s tru c tu ra  de un m etal puro. Qué 
sucede cuando un m etal con o tro  u o tros elem entos químicos los dejam os 
so lid ifica r?  Los productos que obtendrem os tendrán  c a ra c te r ís tic a s  m e­
tá licas ?

Si se  p rep aran  aleaciones de Cu y Ni con d iferen tes te n o re s  de Ni 
s« puede com probar que la e s tru c tu ra  c rs ita lin a  de esas aleaciones es la  
m ism a que para  el Ni y el Cu, es d ec ir fcc. Solamente hay una v a ria ­
ción del D arám etro de la  red  que decrec^  desde el va lo r del Cu puro 
(a=3,62 A) hasta  el del Ni puro (a=3,52 A ). Se puede d ec ir  que los átomos 
de cobre que ocvpaban puestos de la red  son reem plazados p o r átomos de Ni 
s in  que el cobre '!se de cuenta" de la sustitución. E stas aleaciones son lla ­
m adas soluciones sólidas te rm ina les  o p rim aria s  (el nom bre proviene de su 
ubicación en los d iagram as de equilibrio , como se  verá  luego).
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Si se  p rep a ra  una aleación de Cu con 50% en peso de Zn. se  obtiene 
al so lid ifica r, un cuerpo c ris ta lino  que no tiene ni la e stru c tu ra  del cobre 
(fcc) ni la del Zn (hcp) sino que es bcc. Estas fases que no poseen la m is 
ma e stru c tu ra  que los m etales que la componen son llam adas fases in te r­
m edias .

La m ayorfa de las aleaciones industria les están  form adas por una so 
lución sólida te rm ina l que puede o no e s ta r  acompañada de una o va rias  fa 
ses  in term edias en proporción variable(generalm ente pequeña). Las fases * 
in term edias como ta le s  no tienen prácticam ente  empleo. De a llí porque 
ex iste  m ayor in te rés  en el estudio de las soluciones sólidas te rm ina les que 
en el de las fases in term edias.

Hume Rothery y su escuela han estudiado las condiciones bajo las cua 
les se  producen estas fases te rm in a les. El hecho que exista esta  indistin- 
guibilidad en tre  átom os, ta l como o cu rre  en el Cu - Ni se  debe al tipo de 
unión m etálica. "La naturaleza no saturada de la  unión m etálica hace que 
cuando se  unen estos dos m etales cada átomo reacciona en form a casi no 
específica con respecto  al otro  ya que ambos están unidos p o r la  nube co­
mún de electrones a la  cual am bas especies de átom os han contribuido" 
(C ottrell).

Sin embargo el caso del Cu Ni es algo especial ya que son pocos los 
s is tem as que presen tan  solubilidad sólida to tal. Hume Rothery ha dado las 
reg las que determ inan la  posibilidad de obtener solución sólida en un rango 
extendido de composición. Estas son:

a) F acto r tam año atóm ico: Si la d iferencia de tamaño atóm ico es m a­
y o r de 14% en tre  solvente y soluto la solubilidad s e rá  pequeña. (Los radios 
atóm icos se  miden en el m etal puro como ya se  indicó)

b) F acto r electroquím ico: Si uno de los componentes de la aleación es 
muy electropositivo y el otro  muy electronegativo hay escasa  tendencia a 
fo rm ar solución sólida y por el con trario  se  form an fases in term ed ias. A s í , 
po r ejem plo , m etales como Mg y Sb fo rm arán  fases in term edias y no solu­
ción sólida.

c) F acto r de valencia r e l a t i v a dem ás condiciones iguales un elem en­
to de m ayor valencia es m ás soluble en uno de menor valencia que la  inver 
sa  (esta reg la  es válida principalm ente p a ra  aleaciones de Cu, A g,y Au)
A sí po r ejemplo el Cu puede d i s o l v e r  Si ya que estos ap o rta rán  electrones
a la  nube del solvente pero el Cu es poco soluble en Si ya que no aporta 
los 4 electrones necesario s  p a ra  la unión covalente.

Cuando dos átom os son de d iferente tam año la introducción de uno de 
ellos en la red del o tro  produce d isto rsiones que aum entan la  energía del 
c r is ta l . E ste aumento de energía lim ita  la solubilidad.

En algunos casos la reg la  p resen ta  contradicciones debido a que el ta ­
maño atóm ico se  a lte ra  cuando los átoinos entran  en solución.
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Fases interm edias :

Desde un punto de v ista  term odinàm ico en una aleación form ada por 
dos m etales A y B puede o c u rr ir  que a) Los átomos de A y B sean a tra í­
dos m ás intensam ente por átomos de la  m ism a especie que por átomos de 
la especie d iferente, b) Los átomos se  sientan m ás a tra ídos por los de es 
pecie d iferente , c) La a tracción  sea  la m ism a para  átom os de igual o dife­
ren te  especie.

El caso c) corresponde a una solución sólida desordenada. El caso
a) puede o rig in ar en una solución sólida un cierto  agrupam iento de átomos 
de la m ism a especie (fenómeno llam ado "clustering". Puede tam bién p ro ­
v ocar la form ación de dos fases  d ife ren tes, una rica  en el m etal A y o tra  
r ic a  en m etal B. El caso b) puede o rig in ar en una solución sólida el fe­
nómeno de"ordenam iento", o llev a r a la form ación de fases in term edias.

Las fases  in term edias pueden c las ifica rse  en elec troqu ím icas, de fa£ 
to r  tamaño o e lec trón icas.

En el caso de com puestos electroquím icos la proporción en que se 
encuentran los elem entos que los form an siguen las reglas de valencia de 
la  quím ica M g g í^ ;  MggSi. P resen tan  un rango de solubilidad lim itado, 
e s tru c tu ra  c ris ta lin a  sim ple , como los c ris ta le s  iónicos y punto de fusión 
relativam ente elevado y pueden s e r  considerados como com puestos q u ím i­
cos y re c ib ir  el nom bre de com puestos in term etá licos. Este nom bre de 
compuesto in term etálico  es usado, sin  em bargo, (en form a inapropiada) muy 
comunmente p a ra  designar las fases in term edias . Sin em bargo las fases 
in term edias pueden s e r  consideradas m ás bien como soluciones sólidas se ­
cundarias o in term edias.

M etalografía

Un m etal o rd inario  está  form ado po r un gran  núm ero de c ris ta le s  de 
orientaciones d iferen tes. El examen al m icroscopio pe rm ite  el reconoci­
miento de la e s tru c tu ra  po lic ris ta lina  de los m etales atacados conveniente­
m ente con reactivos adecuados, figura 1-33

Es de no ta r que lo que en realidad se observa es la tra z a  de los l í ­
m ites de grano, que son su p erfic ies , con la superfic ie  p reparada  de la 
m u estra . Los puntos de unión de 3 lim ites de grano corresponde a la l i ­
nea donde se  encuentran las tre s  superfic ies . Estos son llam ados puntos 
tr ip le s .

M ediante técnicas de m etalografía  óptica o e lectrón ica  solo pueden 
rev e la rse  los defectos lineales y superfic ia les . No son detectados los de 
fectos puntuales. M ediante el m icroscopio de ionización de campo si es 
posible v e r las vacancias y átomos individuales.
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Los lím ites de grano tienen átom os ubicados en posiciones de no equi 
lib rio  de la  red  y en consecuencia con m ayor energía que en el in te rio r  de 
los granos. P a ra  d ism inuir la energía superfic ial asociada a lím ites de 
grano existe una tendencia a d ism inu ir esta  superfic ie  por aumento del ta ­
maño del grano. A tem pera tu ra  am biente, sin em bargo, la movilidad de 
los átom os n ecesa ria  p a ra  p roducir este  crecim iento  no es suficiente para 
que esto sea  detectab le , pero  s i el m etal es llevado a tem pera tu ras suficien 
tem ente elevadas se  produce el fenómeno de crecim iento  de grano.

La existencia de lím ites de grano tiene gran  influencia en el com por­
tam iento de los m etales y aleaciones. El m agnesio es frág il s i el tamaño 
del grano no es suficientem ente pequeño y en general to­
dos los m etales presen tan  m ayor ductilidad y re s is ten c ia  m ecánica cuando 
su tam año de grano es menor. Sin em bargo p ara  m etales som etidos a e s ­
fuerzos a a lta  tem p era tu ra  es m ás conveniente un tam año de grano grande 
porque la  ro tu ra  del m ate ria l se  produce en los lím ites de grano. Se han 
llegado a fa b ric a r  alabes de turb inas de gas que son m on o cris ta lin as .

4 \
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F ig . 2-2 . Hydrogen, (a) Simplified sketch showing one proton in the nucleus and an 
electron in the first quantum  group, (b) Radial probability of electron location. Al­
though the electron-to-proton distance is no t fixed, there is a  certain distance which has 
a higher probability of occurrence. Except for their op|>oeitc magnetic moments, the two  
electrons of helium have energies and probable locations similar to  those of the one elec­
tron of hydrogen.

F io . 2 -3 . Lithium , (a) This simplified sketch shows how a second quantum  group is 
s tarted  because the first one has its maximum of two electrons, (b) The radial proba­
b ility  for electron location.

Fig. i . - l .a F ig .I - l .b

2̂51 K I . M T H O M f  N O T \ T |<  i \

‘ ! * / U “ :

< V -  U - , \
Fio. 2 4. Néon. Onlv the valence cleetrons an» iiidicated. (a) lu lliis Hinplilied >kelclt. 
the second quantum  shell is filia l. (I») Tin* distribution pmbubility is spherical for onlv 
two of the eight valence cleetrons. The reinaining tlin*e pairs of électrons an* in «|ii:itnuni 
h u M i c IIs  which have a liigh probahilily of licing localcd »long the three a\c>. Thi> i* » 
very stable eleetnm  arrangement.

N;i 

+ •

F ig .I - l .c
Km. 2 .*». lonixatioii. Klcctnm t ramier in NaCI format ion produce* >tal»le miter 'lull-. 
The p 'iiltiii« ivc ami negative ion* arc mutually attracted. I*v coiiloml>i<- Înnv», t<. 
form an i«*iiif Imml.

Fig. 1-2

CMVMTAI. H T H I'IT I'H K

i |«»|I|V<4 :iIhI Wtiill\r

VW;ik> A ltr:n1ivr 
'«••»nu |»4ari*wl ali«»

x
A V

I miiT< <4 |hmIi««■ umI ■.< 
M-g.-ativi- H rr tr ir ily  < r |n r; iln |

)*■

F iu . 4  .1. ’D ii’ M tiir iK  <»f tin- f.»ur 'ty|nn o f  ImihIhik in (a ) M .tn lli.
ImihÜimk- (I») lonii-lH i»linR. I. i <'ovab-nt liiiKlinic. I .l)  V an  «1er W »a\* Imimüiik.

2-K|

0 3

COVALENT BONIM 20

0 3
I— J
» 74 A

1-1.4« A—
oli

c < : '  IH>U2A—j

Fl<». 2-8 . Diatomic molecules. The schematic arrangement of the elcctnms in the outer 
"hell is shown: (a) Oa, (b) N j, (c) H 2, (d) F 2 , (e) HF. Note (I) that a clouer ImiihI is 
produced as more electrons are shared, and (2) the imbalance in the IIF.

Fig. 1-5

Fig. 1-3
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3» ATOMIC BONDING (CHAP.

F io .  2-11. Metallic bond. A schematic rep­
resentation of unattached electrons (electron 
“cloud*) in a structure of positive “cores." 
The metallic bond may be considered to be 
an attraction between the positive “cores" 
and the negative, unattached electrons (ex­
ample: copper).

F ig .1-6

© "  ©  _ ©  

" ®  ©
©  _ © **T~©

.  ©  © -  

© < § ) - ©

o
(a )  Io n ic

( 3 0

(I») Covalent

Fio. a-ia. Two alternative structure* oi HC1 (simplified). The choice dc|>cnds on the 
environment. For example, (a) predominate« in a liquid solution, (b) predominate» 
in a gas.

Fig. 1-7

3-131 INTKXATOM1C DISTANCES 37

Ca +  . O

O :

S : O 

O :

Fig. 1-8

Ca*+ +  : 0

O :

S : O 

O :

Fio. 2-18. Interatomic 
which the attractive forces 
occur» when o-a' i s  the ii

» (a) The equilibrium spacing •-«' is the distance a t 
the repulsive force«, (b) The lowest potential enerjiy

Fig. 1-9

»-HI ATUMH' ANI. H>XIC K.llill 'I!»

(1 .83 A I

(h) Kc2*
I (1 .07 A 

(<•) Fc:j 1

fr'iu 2 19 Itomi km tth- The distance <»C minimum ••nrrn.v l«Hw«-n two adjacent «tomi 

h a v e  t h e  « m e  ra d ili» . ( l i)  I "  a n  « .m e  s u in i, t h e  r a d ii  a r e  niff« n  0 1 .

Kio. 2-20. Atom and ion si«-«, (a) lk»th iron atom» and iron ions have the same num ­
ber of protons (26). (b) If two electron» arc removed, the remaining 24 elictrons and 
adjacent negative ions are pulled closer to the 20-prolon nucleus. (<•) A fem e ion has its 
23 electron« still closer to  the nucleus.

Fig.I-10 Fig. I- 11
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©

<>1

F io . 2-22. Coordination number.«. (a) A maximum of nix oxygon ions (< ) - ')  ran sur- 
round each magnesium ion (M g2*), (b) The coordination num!>cr o f Si4-* among <>-“ 
is only four because the ion-xisc ratio is lens than 0.414 (Table 2 5).

r

(Document • MagnMum Métal Corporation I.td  ».) 

I ‘ l«i. - I .  —  C ristaux  dc inagiu’s iu m  obtenus p a r  sub lim a tion  t i  m ontrant 
des fa r ts  p la n ts  h im  d d v e h p p /ïs  {grandeur naturelle).

Fig. 1-12 F ig .1-13
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F i« . 111-2. — R éseau  i-risU llin . P lu> ieurs maille* élémentaire*  
M i n i  i t l d i ( | U i v s  e n  t r . n t ' -  p l e i n s  (il'aprés W .  I . .  Hragif. T h r  C r t/* ia t l i* r

Fig.I-15

motivo

F ig .1-17
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F ig .1-19
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Fig. 1-21

Fig. 1-20

Octahedral

Fig. 1-22
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F ig .  17. 1t  (■) M i l k r - B n v a is  um , ( b )  a n d  (e )  p r á m a t k  p U n t*  in  f  
M illrr -H ra v a i»  n o U lio n

F ig .1-25

F ig .1-26
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CLASIFICACION DE LAS REDES SEGUN EL SISTEMA CRISTALINO

SISTEMA
CRISTALINO

LONGITUD DE LOS EJES Y 
ANGULOS ENTRE EJES RED

Cúbico
T res  ejes iguales a ángulos 
rec to s.
a=  b = c = # =90°

Cúbico sim ple
Cúbico de cuerpo centrado
Cúbico de ca ra s  centradas

Tetragonal
T res  ejes en ángulo recto  y 
dos ejes iguales 
a = b ^ c & = ̂  = ){ = 90°

Tetragonal sim ple 
T etragonal de cuerpo cen­
trado

O rtorróm bico

T res  ejes desiguales a ángu­
lo recto

a ^ b ^ c  0¿= = 90

i '
O rtórróm bico  sim ple 
O rtorróm bico  de cuerpo 
centrado
O rtorróm bico  de bases 
centradas
O rtorróm bico  de ca ras  
centradas

Rombohédrico
T res  e jes ig u a le s , igualm ente 
inclinados
a = b = c  0< = ^  = ^ / 9 0

Rombohédrico sim ple

Hexagonal
Dos ejes iguales a 120" ,e l 
te r c e r  eje a ángulo recto  
a = b ^  c 0<= /J=  90*

V = 120*

Hexagonal sim ple

Monoclínico
T res  ejes desiguales. Un p a r 
no en ángulo recto  
a ^ b ^ c  ó( = & = 9 0 ° / ^

Monoclínico sim ple 
Monoclihico de base  
centrada

Triclin ico
T res  ejes desigual e s , d e si­
gualm ente inclinados. 
Ninguno a 90®
a / b / c  7̂  7* f  90°

T riclin ico  sim ple
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METAL ESTRUCTURA CONSTANTES DE
CRISTALINA RED (X )

Aluminio FCC 4.05

Cromo BCC 2 .8 8

Cobalto CPH
í c = 4. 07 
l a  = 2 .51

Cobre FCC 3.62

Estaño BCT
|  c=  3.18 
\ a =  5.83

H ierro BCC 2.87

Magnesio CPH
( c=  5.21 
l a -  3.21

Molibdeno BCC 3.15

Niquel FCC 3.52

Oro FCC 4.08

P la ta FCC 4.09

Platino FCC 3.92

Titanio CHP
f  c=  4.68 
\  a  -  2.95

Tungsteno BCC 3.16

Zinc CPH
í c = 4 . 95 
\a =  2 .66
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DIAGRAMA DE EQUILIBRIO

INTRODUCCION

1. Si se  p rep a ra  una aleación con dos m eta les puede ocurrir que exista  
com pleta solubilidad en tre  e l lo s , en cuyo caso  se  obtiene una solución  
só lid a , o que ex ista  solubilidad parc ia l o insolubilidad to tal en cuyo ca­
so podrán coex is tir dos fases  en la  aleación.

Las fa ses  determ inan en g ran  m edida las  propiedades de las a leac iones. 
En consecuencia es im portante sab e r qué fases  se  pueden h a lla r  p resen ­
tes  en una aleación a determ inada tem pera tu ra  o después de c ie r to  tra­
tam iento té rm ico . La respuesta  a e sa  im portante pregunta la  puede dar 
e l d iagram a de fases o de equilibrio .

2. Un d iagram a de equilibrio  de un s istem a  es una representación gráfi­
ca que indica qué fa ses  coexisten en equilibrio  a una determinada presión, 
tem p era tu ra  y composición.

LA REGLA DE LAS FASES

Un s is tem a  queda term odinàm icam ente definido cuando se conocen la 
p resión , la tem pera tu ra  y la com posición de cada una de las fa s e s , es 
d ec ir  la  concentración de cada uno de los componentes en  cada fase.

La reg la  de la s  fases  expresa  que: "el núm ero de fa ses  F que se  encuen­
tra n  en equilibrio  en un s is tem a , sumado a l núm ero de grados de libertad  
o vacancia V del s is tem a  es igual al núm ero de com ponentes C m ás dos"

F + V = C + 2

o expresado de otro  modo: "el núm ero m ínim o de variab les  independientes 
de un s is tem a  V , con el que puedo defin ir term odinàm icam ente el m ism o 
es igual al núm ero de componentes C menos e l núm ero de fases más dos"

V = F -  C + 2

La reg la  de la s  fases surge como una consecuencia de la condición de 
equ ilib rio . En efecto , s i  en un s is tem a  C es el núm ero de componentes 
y F el núm ero de fases  e l núm ero de variab les  que determ inan el s istem a



No. de las concentraciones 
de los C componentes 
en la s  F fases

P ero  cada ecuación que liga las variab les dism inuye en 1 (uno) las v a ria ­
b les independientes n ecesa rias  p a ra  defin ir e l s is tem a

El hecho que las fases se hallen en equilibrio  impone re s tric c io n es . Se 
tra ta  en efecto de un equilibrio dinámico en e l que a trav és  de las in te r-  
fases se  produce un intercam bio de átom os. Asi" ta l como se ve en la f i­
gura in -1  a trav és  de la in te rfa se , j_ m oléculas del componente A se des­
planan de a |3 e J_ m oléculas de A se desplazan de J3 a 0< en e l m is ­
mo tiem po aunque las  concentraciones de A en 0< y /3  ao sean  las 
m ism a s . '

P a ra  que ésto o cu rra  los potenciales term odinám icos M  p a ra  el elemento
A en am bas fases  deben s e r  iguales,

Es d ec ir que hay una función de la  concentración que debe s e r  la m is­
m a p a ra  cada elem ento en todas las fa s e s . Cada igualdad de esta  función 
equivale a una ecuación que liga la s  concentraciones en de un mismo com­
ponente en 2 fa ses . A sf, por ejem plo, p a ra  un s is tem a  de F fa ses ; p a ra  
e l componente A tendrem os

/* < °A  oc> * ’  / ‘ <CA * > -  /*< °A F >

o sea  (F - 1) ecuaciones,

Y como esto  se rep ite  para los C com ponentes tendrem os G (F - l)  ecuacio­
nes re s tr ic tiv a s .

P o r o tra  p a rte  la  sum a de las  concentraciones de los d iversos elem entos
de cada fase debe su m ar 1 .

c * . .  + C + C ...................... * 1A B Co¿
y como p a ra  cada fase tenem os una ecuación como la  a n te r io r, tendrem os 
o tra s  F ecuaciones que res trin g en  e l núm ero de variab les  independientes.

Es d ec ir que por una parte  tenem os CF + 2 variab les  independientes y 
por o tra  parte  F + C (F - 1) = F + CF - C ecuaciones que restringen  el 
núm ero de variab les independientesJVes entonces :
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variab les ecuaciones

V = CF + 2 (F  + C F - C )  = C -  F  + 2

lo que da la reg la  de las fases expresada de o tra  m anera.

2. Existen algunas reg las nem otécnicas para  la reg la  de las fa ses . Sin 
em bargo ésto  no es necesario  si se p iensa en la deducción.

Cada componente que se agrega al s istem a aum enta e l núm ero de v a r ia ­
b les independientes ya que es n ecesario  conocer su concentración en c a ­
da fase p a ra  defin ir el s istem a  (V aum enta un núm ero F). P o r el co n tra ­
rio  cada fase disminuye e l núm ero de variab les  ya que impone condiciones 
de equilibrio  (V disminuye en C) .D e a llí  se deduce que el núm ero de com ­
ponentes debe e s ta r  precedido del signo m ás y e l núm ero de fases  del signo 
m enos, o ta l como lo postula Lewis y Randall frherm odynam ics ') "E l nú­
m ero  de grados de libertad  de un sistem a es igual al núm ero de variab les  
n ecesario  p a ra  d e term inar el estado de cada fase  individual, menos el 
núm ero de fa ses  en e l s istem a  m ás allá  de la p rim era" .

3. P a ra  defin ir un s is tem a  b inario  (de dos componentes) cuando existe 
una sola fase  necesito  3 variab les

Una dé estas  variab les  es la presión . Para los s is tem as m etálicos ¿n la 
gran  m ayoría de los cásos se sobreentiende que la  p resión  del sistem a 
es la p resión  a tm osférica  y en consecuencia al quedar definida una de las 
Variables el núm ero de variab les  independientes se reduce en una unidad 
y tenem os j

V = C -  F + 1

que se usa  en los s is tem as m etálicos salvo que se  a c la re  lo con tra rio ,

V « a

4. Bajo esta  fo rm a para  un s is tem a  b inario  b ifásico  el núm ero de variad- 
b les independientes es 1

GE3
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Si tenemos los componentes A , B y las fases o( y (i las variab les 
se rán  5 ‘

T

c . c  oA oc A (i

CBoC e b  p  

y tendrem os las siguientes 4 ecuaciones re s tr ic tiv a s  :

CA OC + CB K  = 1 

CA ¡i + CB f i  = 1 

/ ^ A O C  > = /* < CA n  >

A W  - > s >
En consecuencia el núm ero de v a riab les  independientes es 1. Es d ecir 
que si fijo la  tem pera tu ra  dei s is tem a  las concentraciones de los 2 com ­
ponentes en las 2 fases no pueden s e r  cualquiera sino que quedan p e r­
fectam ente defin idas. Sí lijo la concentración de una fase quedan d e te r­
minadas la tem pera tu ra  y la com posición de la o tra  fa s e .

Si tengo 3 fases el núm ero de grados de libertad  es 0 es decir que que­
dan definidas la tem pera tu ra  y la com posición de las fases p re se n te s .

P o r o tra  parte  en un s istem a  binario  la reg la  de la fase me indica que 
no puedo tener p resen tes  más de 3 fases en equ ilib rio . En general el 
núm ero máximo de fases posibles es C + 1. Sin em bargo esas C + 1 
fases coexisten a una única tem p era tu ra . C ualquier variación  hace d e ­
sap a re ce r una de ellas . Los s istem as en equilibrio con los que se  está  
en contacto d iario  están  afectados por Jas fluctuaciones de la tem p era ­
tu ra  circundante y en consecuencia existen  muy pocas posibilidades 
que una aleación rea l p resen te  esa C + 1 fa s e .

En los casos co rrien te s  el máximo núm ero de fases posibles iguala al 
núm ero de componentes . P a ra  un s istem a  binario  el máximo núm ero 
de fase habitualm ente p resen tes s e rá  2 y para  un s is tem a  te rn a rio  (de 
3 com ponentes) s e rá  3.

5. La reg la  de las fases es el fundamento teórico  de los diagram as de 
fase y la reg la  de las fases y o tras  re laciones term odinám icas p e rm i­
ten d ar reg las  p a ra  la construcción de diagram as ( a lg ia s  se  ven al 
final del capitulo).
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6 . R ea lizarem os el estudio de los d iagram as de equilibrio  consi­
derándolos fundam entalm ente como una rep resen tación  gráfica 
em pírica  que da indicación de las fases en equilibrio  en un s is tem a .

Hay que re m a rc a r  que prácticam ente  todas la s  consideraciones que 
se hacen en el p resen te  capitulo se  re fie ren  a s is tem as  en equilibrio  
Si bien ésto  o cu rre  ra ram en te  en los s is tem as m etalúrgicos ese  
punto de v ista  es un buen punto de partida  p a ra  entender los fenó­
menos que ocu rren  en condiciones de no equilibrio  como los que 
serán  tratados en solidificación y transform aciones en estado só ­
lido.

C SOLUCIONES SOLIDAS BINARIAS O SISTEMAS ISOMORFOS

1. Com enzarem os por el diagram a m ás sim ple que es el de dos 
m etales que poseen solubilidad total en el estado só lid o . F igura 
I I I .3.

E?to significa que para  todo el rango de com posición por debajo 
de una c ie r ta  tem peratu ra  (tem peratura de soiidus) el s istem a e s ­
ta rá  com puesto por una so la fase que s e rá  una solución só lida .
V ista al m icroscopio en estado de equilibrio  se o bservará  una fase 
homogénea en la que los únicos detalles que se podrán en con trar 
se rán  in terfaces (lim ites de grano y /o  m aclas de rec ris ta lizac ió n ).

Los casos de solubilidad total se p resen tan  cuando las dos especies 
quím icas que la form an tienen e s tru c tu ra  c ris ta lin a  y com portam ien­
to químico sem ejante . Es d ec ir , igual e s tru c tu ra  c ris ta lin a  adem ás 
de las reg las  de H um e-Rothery. Dos ejemplos son el s istem a  Cu-Ni 
y el Cu-Au.

2. Si en un s is tem a  dado tenem os posibilidad de a is la r  cada una de 
las fases p resen tes  a d iferentes tem pera tu ras  y podemos de alguna 
m anera an a liza r su com posición quím ica podrem os d e term in ar los 
puntos y tra z a r  el d iagram a de equilibrio  de ese s is tem a . G eneral­
mente para  d e term inar d iagram as de equilibrio  se em plean otros 
métodos pero por razones d idácticas supondrem os que el que se 
ha explicado es fac tib le .

Si a la tem pera tu ra  T i encontram os 1 sola fase , de com posición 
C-l , con esas 2 coordenadas tendrem os el punto Ll en la figu ra  
I I I .2. Si a la tem peratu ra  T 3 observarem os que el s istem a está  
com puesto por dos fa s e s , una liquida de com posición C L3 y o tra  
sólida de com posición Cgg los puntos L3 y S3 indican cuales son 
las fases que coexisten a tem peratu ra  T3 y en consecuencia son 
dos puntos del diagram a de equilibrio .
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El segmento de iso te rm a  que une a puntos tales como L3 y S3 se 
llam a "linea de unión" ("tie líne") o "conodai".

Un campo bifásico está  formado por infinito núm ero de conodales 
ya que un punto aislado dentro del m ism o solo tiene como signifi­
cado el va lo r de la ordenada que corresponde a la concentración 
bruta del s is tem a . Dentro de un campo bifásico lo que tiene ex is­
tencia física son los extrem os de las lineas conodales.

Si a tem peratu ra  T4 la com posición de las fases que coexisten son 
Cg4 y C L4_, los puntos L4 y S4 también son puntos del d iagram a.
Se determ ina lo mism o para  o tras  com posiciones y se tendrá un 
diagram a como el de la figura I I I . 3 . La linea L2 L3 L4 -  es la 
llam ada linea de liquídus En la zona que se halla por encim a de 
e lla  solo se encuentra 1 única fase liquida. La linea S3 S4 S5 es la 
linea de so lid u s . P o r debajo de e lla  el s istem a  está  com puesto por 
una única fase só lid a . La zona com prendida en tre  la linea de iiqu i- 
dus y de solidus es la única parte  del diagram a en que coexisten 
dos fa ses , una líquida y una só lida , en equ ilib rio .

3. Hay que no tar que en condiciones de equilibrio  en la zona b ifá­
sica  + L las variaciones de tem pera tu ra  deben i r  acompañadas 
de cam bios de com posición tanto de la fase líquida como de la 
fase só lida . Asi al p a sa r de T 3 a  T4 , el líquido y el sólido se en ­
riquecen en el componente A .

L¿ts com posiciones de la fase sólida y de la fase liquida a medida 
que p ro g resa  la solidificación variarán  como indica la figura II I .4.
Es decir que el p roceso  de solidificación no es tan sim ple como para  
un sólido puro . Este cam bio de com posición se hace mediante m e­
canism os de difusión en el sólido y el líquido y en la in te rfase  sólido- 
líquido. Una solidificación rápida que no perm ita  ac tu a r estos m eca­
nism os de difusión trae  aparejado los problem as de segregación que 
se d iscu tirán  en el capítulo siguiente.

4. A nálisis té rm ic o . Si se coloca una term ocupla dentro de un r e ­
cipiente que tiene un m etal puro fundido y se  lo deja e n fr ia r , m i­
diendo periódicam ente la tem pera tu ra  (o reg is trando  el fenómeno 
con un re g is tra d o r adecuado) el gráfico que se obtiene se rá  sem e­
jante al de la figura III . 5.

Entre A y B se produce una pérdida de tem peratu ra  del sistem a 
por radiación o convección lo que se traduce en una curva de de­
crecim iento  logarítm ico .

Al llegar a la tem peratu ra  de fusión com ienza a a p a rece r la
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fase só lida. La solidificación tra n sc u rre  a tem peratu ra  constante. 
Aplicando la reg la  de las fases para  este  s istem a se tiene que 
F = 2, C = 1 y siendo la presión  la a tm osférica , V = 0. La tem pe­
ra tu ra  debe s e r  invariable^. Cuando todo el sistem a ha solidificado 
la tem peratu ra  decae con una ley sem ejante a la del enfriam iento 
del liquido.

Si pudiéram os reconocer las fases sólidas y liquidas m ien tras el 
s istem a  se en fria , veríam os: en tre  A y B un liquido homogéneo, 
figura I I I .6 .a . ,  en tre  los puntos B y C (a tem peratu ra  T p) un s i s ­
tem a bifásico (sólido + liquido); y a tem peratu ra  m enores que Tp 
un sistem a homogéneo sólido, figura I I I .6 .c en el que se han dibu­
jado los lim ites de grano.

Si durante la solidificación de una aleación de un s is tem a  isom orfo 
de com posición C ’ en la figura 2 medimos las tem p era tu ras , v e re ­
mos que se obtiene una curva como la de la figura III. 7. Los tram os 
en tre  Ti y T2 y en tre  T5 y T6 son sem ejantes a los v istos para  
un m etal puro, pero en tre  T2 y T5 el s is tem a  se  com porta en fo r­
ma d iferente .

Al llegar la tem peratu ra  a T2 com ienza a ap a rec e r c r is ta le s  só li­
dos y como la solidificación va acompañada de desprendim iento de 
ca lo r se produce una dism inución de la pendiente de la curva tem ­
p era tu ra -tiem p o . Al llegar a la tem peratu ra  T5 en que todo el m e­
tal ha solidificado el s istem a  vuelve a en fria rse  según la m ism a 
ley que cuando e ra  liqu ido .

Entre las tem pera tu ras T2 y T5, ta l como se ve en el d iagram a de 
equilibrio  coexisten dos fases y la  solidificación no o cu rre  a una 
tem peratu ra  única, como p ara  un m etal puro , sino que existe  en 
rango de so lid ificación .

El aspecto del s istem a  en los puntos A, C y E de la figura II I .7. 
se rán  las figuras 6 a , b y c respectivam ente, es d ec ir , el m ism o 
que para  un m etal puro , teniendo en cuenta solam ente que en lugar 
de m etal puro tenem os solución sólida y que la com posición de los 
c ris ta le s  OCen la figura I I I .6 .b no se rá  la m ism a que la com posi­
ción del liqu ido .

El punto B es un punto del d iagram a de equilibrio  ya que es un pun­
to de la linea de líquidus (si la  com posición de la aleación fuera 
C ' (ver figura 2) el punto B de la figura II I .7. s e r ia  el punto L2 de 
la figura 2. De hecho se em plea la técnica de an á lis is  térm ico  para  
de term inar la linea de liqu idus.
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El punto D se r ia  otro punto de la linea de so lid u s . Debido a la segre  
gación que se produce durante la solidificación en sistem as rea les  
esto  no es a s i .

5. La reg la  de la palanca: (Válida para  la zona b ifásica). El d iag ra­
ma de fase no sólo perm ite  conocer la com posición de las fases sino 
tam bién la proposición en que se  encuentran am bas . Esto se  puede 
h a lla r aplicando la llamada, " re g la  de la palanca” .

Si en el diagram a de la figura II I . 8 a una tem peratu ra  T i tenemos 
en equilibrio  la fase liquida de com posición Ca y la fase sólida de 
com posición Cb se puede estab lecer las siguientes p ropo rc iones.

cantidad de liquido___________ = c  &
cantidad total de aleación A b

cantidad de só lido______  _____  ñC
cantidad total de aleación = (\b

cantidad de liqu ido________ __ = _£JL
cantidad de sólido ^

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

Si tengo un campo de dos fa ses , las com posiciones de las fases en 
equilibrio  a una te m pera tu ra  T i son ias com posiciones de ios pun- 
tos de in tersección  de la iso té rm ica  T i con las lineas de solubilidad 
que lim itan las fases y las cantidades re la tiv as  de cada fase están  
dadas por la re lación  en tre  la d iferencia de las com posiciones en tre  
la o tra  fase y la com posición del s istem a  dividido por la diferencia 
de las com posiciones de las fases en equilib rio .

Algunos s istem as b inarios p resen tan  d iagram as como los de las 
figuras 111.10 y III. 11 En ellos las tangentes de la curva de liqu i- 
dus y de solidus son comunes en un punto del diagram a que es un 
mínimo o un máximo de la cu rv a . En la figura III. 12 se ve que si 
esta  condición no se cumple nos encontram os con una incongruen­
cia ya que para  una tem peratu ra  T I existen en equilibrio  dos fases 
sólidas de com posición C1 y C2 en una zona de sólido más liquido 
( (X + L ),

e s  Ca _ Ce
cantidad de (X.

cantidad de
CA (b  -  Ca
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P ara  la  com posición del m ínim o, la  aleación funde como un m etal puro, 
a una tem peratu ra  única „ La com posición del liquido del sòlido es la 
m ism a, cuando esto  ocurre  se dice que la aleación tiene un punto de 
fusión congruente en esa  com posición.

Estos s istem as pueden d iv id irse  en dos sitem as en los cuales la a lea ­
ción AB se com porta como un m etal puro.

A sí en la figura n i .  10 el s istem a  AB puede descom ponerse en el A-AB 
y el AB-B.

C SISTEMAS EUTECTICOS BINARIOS

1. Los s istem as eutéctícos b in ario s , uno de cuyos ejem plos es el
A l-S i, tienen diagram as de equilibrio  como el que aparece en la figu­
ra  III. 13.

Una solución liquida de com posición C1 que so lid ifica , se  com porta 
como una aleación de las v is tas  en el caso  preceden te . Este com por­
tam iento se v e rific a rá  p a ra  com posiciones que van desde el m etal 
puro A, hasta  la com posición C2 y de C4 a B.

2. Una aleación de com posición C g se com porta como un m etal puro 
en el hecho que solidifica a una tem peratu ra  única, llam ada " tem pe­
ra tu ra  eu tèc tica ."

P a ra  una aleación de com posición Cg a tem peratu ras su p erio res  a 
la tem peratu ra  eutèctica solo hay liqu ido . A tem peratu ra  eutèctica 
hay 3 fases en equilibrio , una fase liquida de com posición C g y dos 
fases sólidas (que en este  caso  son dos soluciones só lidas), una <X 
de com posición C2 y o tra  ^3 de com posición C4.

Como las fases solidifican a la m ism a tem p era tu ra , lo hacen conjun­
tam ente y p resen tan  generalm ente un aspecto  como el de la figura
III. 14.

Las nuevas fases p resen tes se rán  y /$ tal como podrían tener el 
aspecto  de la figura III . 14. b . '

3. El punto E es un punto invariante del s istem a  ya que la reg la  de 
las fases para  F = 3 y C =:2 d a V = 0 .  Esto significa que si se modi­
fica una de las variab les  en tra  en un campo de menos fa s e s , es decir 
que desaparece una o dos fa ses . Ejem plo, si la tem pera tu ra  dism inu­
ye desap arece rá  la fase liquida, si aum enta desaparecen  las 2 fases 
sólidas y solo ex is tirá  líquido.
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A tem peratu ras  in fe rio res  a T £ estam os dentro de un campo de 2 fases 
fig u ra  n i . 13) en el cuai la reg ia  de la palanca es vàlida

cantidad de fase <X -
cantidad de fase ^  n E

4. La curva de an álisis  te rm ico , de e sta  aleación se ve en la figura HI. 15. 
Desde A a B el liquido e n fria rá  y al lleg a r a T e  com enzará a so lid ificar. 
En el punto C tendrem os una e s tru c tu ra  como la de la figura III. 1 4 . a .Todo 
el proceso  de solidificación tra n scu rre  a  tem peratu ra  T £ . Al lleg ar a  D 
toda la aleación ha solidificado (estructura  que se  ve en la figura m ,1 4 .b )  
y de nuevo se re in ic ia  la caida de te m p e ra tu ra .

P a ra  una aleación de com posición in term edia  en tre  C2 y C4 , por ejem plo 
C3 la cufva de solidificación p resen ta  el aspecto  de la  figura m .1 6 . A nali­
zarem os el enfriam iento  m ediante esta  figura y la del d iagram a de equili­
brio  que se ve en la figura III. 17.

P artim o s de una tem p era tu ra  To. Desde To hasta  T i tenem os enfriam ien­
to de un líquido Al lleg ar a la tem pera tu ra  T i com ienzan a se p a ra rse  . 
c r is ta le s  de com posición S I . Desde B a  E la curva de análisis  térm ico  
es en todo sem ejante al de los s istem as iso m o rfo s .

El diagram a de fases indica que a tem peratu ra  T2 coexisten en equilibrio 
c r is ta le s  de com posición S2 y líquido de com posición L 2 . Si de alguna 
m anera se  pudiera o b serv ar la  aleación se  podrían d ife renc iar la  fase 
sólida de la líquida como se ve en la f ig u ra I I . 18 . a .

A medida que disminuye la tem pera tu ra  aum enta la  cantidad de fase 
sólida a expensas de la fase liquida como para  el caso  de solubilidad 
total v is to  an terio rm en te  A una tem pera tu ra  muy cercana  a Tg» P«9j*
T3 el equilibrio  se estab lece en tre  líquido L3 y sólido S3. Punto D en
la figura m .  18.

En la  figura III. 18 ,b . se observa una m ayor proporción de fase C< 
con respecto  a la figura HI. 18 . a . A la tem peratu ra  eu tèctica hay 3 
fases en equilibrio; líquido, 04 y A , es d ec ir aparece  una fase nueva 
que antes no e x is t ía .

En la figura m .1 8  , c . se ven los c r is ta le s  de que ya so lid ificaron , 
’"islotes11 de eutèctico y líquido .que coresponde al punto F de la figura 
UI l 6 Cuando toda la  aleación ha solidificado la  e s tru c tu ra  es la de la
figura III. 18 .d .

V

5 La reg la  de la palanca se  puede ap licar a tem peratu ra  eu tèctica en el 
campo de + L para  ha lla r la cantidad re la tiv a  de 0< y líquido; en el
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campo OC + f i  para  h a ila r  las cantidades re la tivas de OC y /3 en el eu tèc­
tico y en el total de la a lea c ió n , F igura 111.19.

6 . Hasta ahora hemos analizado el com portam iento de una aleación de 
contenido de soluto m enor que el eutèctico o aleación h ipoeutéctica . P a ra  
una aleación de m ayor contenido de soluto que el eu tèctico , o h ipereu téc- 
tico se  razona de la m ism a m a n e ra . La. solución que solid ifica antes que 
el eutèctico se llam a fase p ro eu tèc tica .

7 . Solubilidad p a rc ia l . El diagram a eutèctico visto  p resen ta  el fenómeno 
de la "solubilidad p a rc ia l" , es decir que el m etal A puede d iso lver c ie rta  
cantidad de m etal B pero  si se supera  una determ inada concentración se  
form a una nueva fase . P a ra  la figura IIT.13 la nueva fase es una solución 
sólida de B en A. En esa  figura las líneas MN y RP son las curvas de 
solubilidad es d ec ir las curvas que dan las cantidades m áxim as que
A puede devolver a B y B a A a diferentes tem pera tu ras. E sas líneas 
se llam an tam bién líneas de solvus

El caso que se  ha ejem plificado, en el cual las líneas de solvus son 
v ertica les  es un caso muy p a rticu la r que se  ha elegido po r su senci­
llez . Una vez que se ha entrado en el campo, bifásico 0< •¥ f i  la alea 
ción no su fre  m ás m odificaciones aunque la tem peratu ra  v a ríe . O tra 
cosa sucede en un d iagram a como el de la figura III. 20 que tiene un 
c a rá c te r  m ás gen e ra l.

Supongamos una aleación de composición Ci, en el punto M a tem pera­
tu ra  Tj, En ese punto es m onofásica, figura H I.2 l-a . Si se enfría  s e ­
guirá siendo m onofásica hasta  lleg ar a la tem peratu ra  T3. P o r debajo 
de e lla  aparece la fase f i  no ya en un p roceso  de solidificación como 
en el caso eutèctico sino en un proceso que tra n scu rre  totalm ente en 
estado sólido (esta  es una de las llam adas transform aciones en estado 
sólido) F igura II I .2 1 .b. A tem peratu ra  T5 tendrem os una cantidad de 
fase que se  podrá ha lla r aplicando la reg la  de la palanca. A su 
vez la solución sólida b( cam bia de com posición y como consecuencia 
de esa p recip itación  su fre  un em pobrecim iento de soluto.

Lo m ism o o c u rr ir ía  p a ra  una aleación de com posición C3.

8 . El concepto de reacción  en los d iagram as de equ ilib rio . Cuando 
un diagram a binario  p resen ta  un punto invariante es frecuente llam ar 
reacción a la transform ación  que se  produce cuando se  calienta o se 
enfría  una aleación que pasa por el punto invariante. Se habla a s f  de 
reacción  eutèctica, reacción peritecto ide, e tc . El significado del té r ­
mino no está  bien definido aunque está  asociado fundam entalm ente a la 
descom posición o recom posición de unas fases a p a r t ir  de o tras  (l). 
A sf en la solidificación de un eutèctico se  puede d ec ir que el líquido

(l) Se habla a s f  de reacciones de precipitación, por ejem plo, que no 
están  asociadas a la existencia un punto muy
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se  descompone en dos fases sólidas de d iferente composición (ya que 
solidifica en form a incongruente) de la m ism a m anera que en una reac 
ción quím ica Am + n  Br  + s se  puede descom poner en Am Br + A n Bg .

Am + n Br + s —► Am B r + A n  Bs 
El co nsiderar estos fenómenos como "reacciones"  en tre  fases tienen 
sin em bargo la ventaja de asoc ia rlo s a una expresión de form a sim bó­
lica como para  las reacciones qu ím icas.

A sí la reacción  eutèctica se  expresa: 

Enir. IX -V z3 a una tem pera tu ra  única
L : Líquido

(enfriam iento) 0< : Fase Oí.
/3 : F a se^

o gráficam ente:

La existencia de un eutèctico o de o tra  reacción  en un d iagram a 
de equilibrio  está  generalm ente asociada a una e s tru c tu ra  resu ltan te  de 
m orfología c a ra c te r ís tic a . A sí se  hable de e s tru c tu ra  eutèctica y se  ve 
rá  luego la m orfología de peritécticos sin em bargo, por m etalurgia de 
polvos, puedo p re p a ra r  una aleación de com posición eu tèctica sin re a ­
liz a r una transform ación  eutèctica. Puedo segu ir llamando a esa  alea 
ción un eu tèctico? En realidad no s e r ía  esta  vez co rrec to  sin em bargo 
hay que tener en cuenta que sigue teniendo sentido el térm ino eutèctico 
llam ándole 'de com posición eutèctica" pues a esta  com posición la a lea­
ción fundirá a una tem peratu ra  única, como un m etal puro. Es im por­
tante re m a rc a r  que el d iagram a de equilibrio , aplicado estric tam en te  
no da inform ación sobre  la e s tru c tu ra  que tendrá una aleación a una 
dada tem pera tu ra .
Sin em bargo en la m ayoría de los casos las aleaciones se  obtienen por 
fusión y durante su h is to ria  sufren  calentam ientos o enfriam ientos o 
enfriam ientos que las obligan a s u fr ir  " reacc io n es" . Como estas  " re a c ­
ciones" influyen sobre  la e s tru c tu ra  (y ésta  sobre  las propiedades) el 
té rm in o  reacción  perm ite  e x p re sa r un fenómeno de gran  im portancia 
p rác tica  y del cual se pueden ex trapo lar o p rev ee r las estru c tu ras  r e ­
su ltan tes .

9. Algunos casos p a rticu la res  de s istem as eu téc tico s . A) El m etal B 
es soluble en A pero  el m etal A no es soluble en B. F igura II I .22.
A la izquierda de E el d iagram a es como el ya explicado. A la d e re ­
cha de E la d iferencia con los o tros es que la zona de se  ha redu­
cido hasta  no s e r  m ás que la línea del m etal B puro.
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B) Tanto A como B son mutuamente insolubles en estado só lido .
F igura III. 23. a.

Aquí p a ra  ambos componentes el rango de solubilidad es estado sólido 
se ha reducido a la linea del elem ento puro. En realidad no puede exi£ 
t ir  una insolubilidad total y en consecuencia a una escala  apropiada el 
diagram a debería  s e r  el de la figura II I .2 3 .b.

C) En estado sólido el m etal B es solible en A pero A es insoluble en 
B. La tem peratu ra  del eutético d ifiere  muy poco de la del componente 
B. El eutèctico contiene muy poco componente A. En este  caso el d ia­
gram a a es un d iagram a de s istem a  eutèctico en el que por la escala  
del dibujo o por dificultades experim entales en su determ inación no se  
le ha podido d a r su verdadera  form a que es la de figura III. 2 4 .b.

D La solubilidad m áxim a de B en A (a tem peratu ra  eutèctica) se  a c e r­
ca a la com posición del eutèctico.

La figura III, 25. a. correspondiente es el caso extrem o de un d iagram a 
como III. 2 5 .b.

D SISTEMAS PERITECTICOS BINARIOS

1. Los s istem as peritéc ticos poseen tam bién un punto invariable en el 
que coexisten 3 fases y su reacción  c a ra c te r ís tic a  se expresa  
L + / 3 - ^ ~  » CX (cuando se  enfria) es d ec ir que dos fases reaccionan 
p ara  d a r  una única fase. D urante la fusión un sólido c<  da origen a 
un líquido y un sólido ^3  es d ec ir hay fusión incongruente.

2. Un d iagram a peritéctico  se  ve en la figura III. 26. En ella se  indi­
can las fases que aparecen  en los d iferentes cam pos.

A concentraciones in fe rio res A  y m ayores de Cfl el d iagram a no 
se d iferencia de uno del tipo solubilidad total.

P a ra  la concentración Cp, que corresponde al peritéctico  propiam ente 
dicho, durante la solidificación en equilibrio , se  observan los siguien­
tes fenómenos:

Al lleg ar a T4 se com ienzan a se p a ra r  c r is ta le s  de los que c recen  
a medida que dism inuye la tem pera tu ra . A una tem peratu ra  T6 tendre­
mos una m ezcla de c ris ta le s  ^3 embebidos en el líquido F igura III. 27. a. 
A tem peratu ra  ligeram ente su p erio r a la p e ritéc tica  tendrem os las mis 
m as fa ses-fig u ra  II I .2 7 .b. pero la cantidad de /3 s e rá  m áxim a ya que 
a la tem peratu ra  p e ritéc tica  se  produce una reacción  de los c ris ta le s  
de p a ra  fo rm ar con el líquido c ris ta le s  de (X . E n  ese momento
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tenem os las tre s  fases ya que estam os en la iso te rm a de reacción- 
figura III. 27. c. Si dejam os com pletar la reacción  (lo que demanda 
mucho tiempo) se  tendrá finalm ente una e s tru c tu ra  m onofásica fo r­
m ada solo por c r is ta le s  como se ve en la figura in .2 7 .d  y en 
e ste  d iagram a el s is tem a  no su frirá  m odificaciones a tem peratu ras 
in fe r io re s .

P a ra  concentraciones de soluto in fe rio res  al punto peritéctico  por 
ejem plo C2 tendrem os comienzo de form ación de c ris ta le s  f t  dentro 
del líquido a la tem peratu ra  T5.

A medida que dism inuye la tem peratu ra  aum enta la proporción de 
c r is ta le s . Al lleg ar a la tem peratu ra  p e ritéc tica  los c r is ta le s  f i  se 
reaccionan con el líquido dando c ris ta le s  . La cantidad de e rte  
ta les  oí- form ados es m ayor que la existente de c ris ta le s  ^3  como 
se  puede v e r aplicando la reg la  de la palanca. Es d ecir que en el 
punto peritéctico  la solificación se  produce a tem pera tu ra  constante.

A tem pera tu ras in fe rio res  sigue el proceso de solidificación que te r 
m ina cuando a trav iesa  la linea de solidus a tem pera tu ra  T8 , la e s ­
tru c tu ra  resu ltan te  es di (m onofásica) como la figura III. 27. d.

P a ra  la concentración C5 hasta  la tem pera tu ra  peritéctica la so lid i­
ficación no se  d iferencia  del caso a n te rio r y la figura II I .2 7 .a y b 
a n te r io r  valen p ara  e ste  s is tem a .

Sin em bargo cuando se  ha term inado la reacción  p e ritéc tica  tendre­
m os re s to s  de la fase f i  que no ha transform ado, figura II I .28 den 
tro  de una m atriz  o¿ só lida. A tem peratu ras in fe rio res  p e rs is tirá n  
las dos fases con lig e ras  v a rian tes  debido a la p resenc ia  de las cur 
vas de solvus.

P a ra  una concentración C4 se  puede re p e tir  el razonam iento an terior 
hasta  la tem peratu ra  p e rité c tica . E n tre  la tem pera tu ra  p e ritéc tica  y 
T9 se  produce una continua disolución de f i  , fase que desaparece 
por debajo de T9 lo que orig ina una e s tru c tu ra  m onofásica, figura 
HI. 2 7 .d.

P a ra  una concentración C6 el razonam iento es el m ism o que p a ra  la 
concentración del d iagram a eutèctico. (F igura 20. conc. C^).

3 .C urvas de análisis  térm ico . P a ra  las d iferentes concentraciones
las curvas de enfriam iento  aparecen  en las figuras II I .29 a , b, c, 
P a ra  concentraciones in fe rio res  a Cj figura  ff l.2 9 -a , la curva de soU 
dificación es sem ejante a un s is tem a  isom orfo.

P a ra  una concentración C p, figura 111.29-c, tenemos que desde un 
punto en el líquido hasta  la tem pera tu ra  T p  (punto D) la curva de 
solidificación es sem ejante a la de un s is tem a  isom orfo. A la tem -
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p era tu ra  T se produce la reacción  p e ritéc tica , con solidificación a 
tem p era tu r?  constante.

P osterio rm en te  el m etal se  enfría  en la form a conocida p a ra  un sóli_ 
do que no su fre  ninguna transform ación .

P a ra  una concentración C2a figura I I I .2 9 .b, hasta  el punto E se pue­
de d ec ir lo m ism o que p a ra  la concentración CP. En este  caso sin  
embargo es de h ace r no tar que la meseta. DE es m ás breve que pa­
ra  el caso an te rio r. Luego de tra n s c u r r ir  la  reacción  p e ritéc tica  aún 
el sistem a contiene una fase líquida. Esa fase so lid ificará  como un 
s istem a  isom orfo lo que se  traduce en la curva de form a conocida 
EFGH,

DIAGRAMAS COMPLEJOS

Hasta ahora hemos examinado d iagram as que no p resen tan  (caso de 
soluciones isom orfas) o que p resen tan  una sola reacción (eutécticos 
y pen téc ticos).

Vamos a ver ahora o tras  reacciones sim ples que si bien se pueden 
estud iar esquem áticam ente hemos considerado m ás conveniente tra ­
ta rla s  dentro de un diagram a completo que por el hecho de poseer 
m ás de una reacción  llam am os complejo.

E SISTEMAS MONOTECTICOS

l. Los s istem as m onotécticos se  c a rac te rizan  oor la siguiente re a c ­
ción L  ̂ -------- +  Ljj durante el enfriam iento:

El d iagram a de la figura III. 30 p resen ta  un m onotéctico. E ste  es en 
realidad  un diagram a compuesto de una reacción  m onotéctica y una 
reacción  eutèctica. P a ra  concentraciones su p erio res  a C6 el d iag ra­
m a es eutèctico y no p resen ta  ninguna novedad respecto  al que hemos 
visto  an terio rm en te .

P o r encim a de una c ie r ta  tem peratu ra  llam ada tem pera tu ra  c rític a  Te 
existe  una sola fase líquida. P o r debajo de ella  ex isiten  dos fases lí­
quidas Lĵ  y Ljj separadas por una zona b ifásica  de inhomogeneidad 
L | y Lj i . En e sta  zona las dos fases líquidas se  separan  como el a - 
gua y el aceite .

P a ra  concentraciones in fe rio res  a Cj el s is tem a  no se d iferencia  de 
urt s is tem a  de solubilidad total.
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P ara  concentraciones en tre  C2 y C '2 , se  puede razonar de la m ism a 
m anera que en el caso que se estudia en eutécticos concentración C^, 
figura III. 20. P a ra  la composición C3 , hasta  la tem peratu ra  TE , te­
nemos un caso sem ejante al an te r io r con la d iferencia que en lugar de 
"p rec ip ita r"  una fase sólida ! 'p rec ip ita" , por a sf decir, una fase líqui 
da.

P a ra  la composición m onotéctica por debajo de la tem peratura  c rític a  
tenem os la fase llam ada Lj, al llegar a la tem peratu ra  T]y[ p rec ip ita ­
rá  c ris ta le s  o< con form ación de un líquido de com posición C6 , comc 
un eutèctico en que una de las fases fuera  líquido.

A medida que desciende la tem peratu ra, tanto la composición de la fa 
se  sólida como de la fase líquida, se van modificando según las curvas 
de solidus in ferio res  y liquidus in fe rio res y la reg la  de la palanca de 
las proporciones en que varían  las fa ses . Al llegar a la tem peratura  
Te  el líquido solid ifica como eutèctico. Es de notar que en lugar de 
un d iagram a eutèctico podríam os tener un diagram a peritéctico .

En la figura III. 31 (Rhines) se puede ob serv ar una m icrografia  de una 
aleación que p resen ta  este  caso, la parte  que p resen ta  m enor cantidad 
de fase oscura  corresponde al antiguo líquido de com posición monotéc­
tica m ien tras que la o tra  p a rte  m itad de la figura corresponde a el Lí 
quido Lji rico  en soluto. En esta  m itad se  observan  islo tes blancos 
que corresponden a los c ris ta le s  (X que so lid ificaron  p rim eram ente .
El res to  es líquido de com posición eutèctica que solidificó.

Inm iscibilidad p arc ia l en el estado líquido

A) Inm iscibilidad total de B en A sólido, solubilidad p arc ia l de A en B 
líquido. Inm iscibilidad total en el estado sólido. Digura 111.32.

B) Inm iscibilidad p arc ia l en estado líquido. Insolubilidad total de A en 
B y de B en A en estado sólido. F igura III. 33.

C) Inm iscibilidad total en estado líquido. F igura III. 34 

F TRANSFORMACIONES EN ESTADO SOLIDO

1. Hasta ahora se  han visto casos en los cuales intervenía una fase lí­
quida. Se exam inarán ahora dos reacciones en las que las fases que 
intervienen son só lidas. Estos dos casos, junto con los 3 p rim eros 
vistos an terio rm ente  son los que más frecuentem ente aparecen  en los 
d iagram as de fase. Las transform aciones de fase que ocurren  en equi­
librio , al v a r ia r  la tem peratu ra  son sem ejantes a las de los s istem as 
eutécticos y p e rité c tico s . Los cambios de fase en condiciones de equi­
librio  y no equilibrio se rán  estudiados en o tros tem as.

2. S is tem a  eutectoides b inarios. Una aleación como la de la figura 
III. 35 so lid ifica como un sistem a isom orfo. Es d ec ir que a alta  tem -
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p era tu ra  las fases & de los m etales A y B son totalm ente solubles. 
A m ás baja tem peratura  se  producen transform aciones a lo trópicas que 
introducen la aparición  de insolubilidad p arc ia l e rtre  esas fases .

Como el s is tem a  se  com porta en form a muy sem ejante al del eutèc­
tico esa  transform ación  (enfriam iento) ha tomado 
el nom bre de eutectoide.

El d iagram a ca rac te rís tico  es:

P a ra  analizar la evolución de las fases durante el enfriam iento se  de­
ben h ace r las m ism as consideraciones que p ara  los eutécticos tenien­
do en cuenta que donde dice " líquido" debe le e rse  "fase  ^  " .

Un s is tem a  muy im portante, el Fe-C  p resen ta  una reacción  de este  
tipo que se  v e rá  en detalle  m ás adelante en el capítulo correspondien 
te .

3. S istem as peritecto ide B inario. Ejemplo figura III. 36 E stán  c a rac ­
terizados por la reacción

OC (enfriam iento) 

y se  esquem atizan

El razonam iento que se sigue p a ra  com prender como se  produce la 
reacción pentectoide en equilibrio es sem ejante al visto p a ra  pentéc- 
ticos reem plazando el térm ino " líquido" por el de "fase  (X Las 
curvas de análisis  térm ico tam bién son sem ejan tes. En éstas últim as 
hay que tener en cuenta que los calo res latentes de reacción  son meno 
re s  que para  la solidificación y en consecuencia los cam bios de curva­
tu ra  durante, el enfriam iento se rán  menos notables.

G DIAGRAMAS CON FASES INTERMEDIAS

l. Hasta ahora hemos examinado d iagram as en los cuales las fases só ­
lidas p resen tes son fases te rm ina les, es d ec ir  soluciones sólidas de me 
tales puros.

Sin embargo aleaciones form adas por dos m etales pueden dar origen a 
fases llam adas "in term edias" con c a rac te rís tic a s  d iferentes a las fases 
te rm in a le s .

Por ejemplo en la aleación C -Zn, figura 111.37, el cobre y el Zn tienen
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una e s tru c tu ra  fcc y hcp respectivam ente. Sin em bargo la aleación for_ 
mada por 40 at.%  en Zn tiene una e s tru c tu ra  bcc, E sta  estru c tu ra  
bcc es una fase in term edia de las 4 que p resen ta  el s istem a  CuZn.

Caso en que existe un compuesto in term etálico  AmBn estab lece, en tre  
A y B, una solubilidad total en el estado líquido y una insolubilidad 
total en el estado sólido.

El diagram a com plejo, figura 111.38, está  compuesto en realidad por 
dos d iagram as eutécticos s im ples, como los v istos an terio rm ente .

P ara  el compuesto AmBn considerado, la com posición del líquido al 
so lid ificar es la m ism a que el sólido, en consecuencia se tra ta  una 
transform ación de fase congruente.

Un diagram a que p resen ta  solubilidad p arc ia l en tre  la fase in term edia 
y las fases term inales aparece en la figura III. 39.

La figura III.4o m uestra  un d iagram a en el cual ex iste  un eutèctico y 
un peritéctico .

2 S istem a binario  sin téctico . El sistem a sin táctico  binario  se c a rac te ­
riz a  por un diagram a en el cual se dibujado en puntos la pa rte  com ple­
m entaria  y su reacción  se expresa

(enfriam ien to)

y se  puede esquem atizar

P a ra  la composición s in táctica  Cs por debajo de la tem peratu ra  TI al 
líquido L se  sep a ra rá  en dos fases líquidas de com posición Li y I i j ,  
figura A. E stas fases líquidas al llegar a la tem peratu ra  Ts reaccionan 
en tre  s í  dando origen a una fase sólida única, ñ  figura C.

En realidad  como p ara  el caso de los peritécticos el tiempo necesario  
p a ra  que esta  reacción  se complete es muy grande, y m ás aún si du­
ran te  el estado líquido se  produce una decantación debido a la d iferen­
cia de densidad de L¡ y Lj j ! Aún en el caso en que ésto no suceda, la 
reacción en tre  Lj y L ^  se  produce en la in te rfase  y la form ación de 
fase y3 re ta rd a  cada vez m ás la reacción . En consecuencia en condi­
ciones de no equilibrio cada líquido solidifica independientem ente. E ste 
sistem a p resen ta  muy poco in te rés  p ráctico .

REGLAS DE CONSTRUCCION DE LOS DIAGRAMAS DE EQUILIBRIO
(Rhines)

l) Ya se  explicóque p ara  los s istem as ísom orfos que p resen tan  máximq 
o mftUpao, el punto de fusión congruente coincide con ese  máximo o m í­
nimo. F iguras III. 10 y III.II.
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2) Las prolongaciones de las lineas que lim itan un campo de dos fa­
ses deben e n tra r  en otro  campo de dos fa ses . F igura III .42.

3) Regiones de una fase pueden tener en común sólo un punto, nunca 
una Ifnea (p. ejem plo de puntos de transform ación  congruentes).

4) Dos regiones m onofásicas adyacentes están  separadas en tre  s f  por 
un campo de dos fases que las involucra. 3) y 4) pueden ex p resa rse  
diciendo que "a  lo largo de una iso te rm a se  deben encon trar a lte rn a ­
damente campos de una y dos fa ses , es decir que no pueden encon­
tra rs e  campos adyacentes con el m ism o núm ero de fases .

5) A p a r tir  de una iso te rm a de reacción  se  deben o rig inar 3 campos 
de dos fa ses . De cada Ifnea de reacción tr ifá s ic a  deben ra d ia r  6 lí­
m ites de fase .

ERRORES DE CONSTRUCCION

a) en A se ha cometido el e r ro r  de tra z a r  una Ifnea de reacción  que 
no es iso té rm ica  (no es nulivariante) F igura III .4 3 .a.

b) Coexisten 3 fases en un rango de composición en tre  C y C2 en con­
secuencia como p a ra  el caso an te rio r la coexistencia de tre s  fases no 
se produce en un punto univariante. F igura 4 3 .b.

c) Hay 4 fases en equilibrio , a la tem peratu ra  de reacción  lo cual está  
contra la reg la  de las fa ses . F igura II I .43. c.
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C -  ClI — Cl2. -  Css

Fig. III. 4



m . 2 i .

r2

t
[ A

\ ß
i X  /

T i A  i V H
/  i .

I x > \ i i
i I r

! !  !
— -----LJU____L— —

Tie m p o

Fig. n i. 7

ç« c 1 '-ß

Fig. III. 8

3



III. 22.
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Fig. 111.20

Fig. III. 21
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Fig. III. 25
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Fig. D I.27
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T E M A  IV

A

B

SOLIDIFICACION

1. Durante el proceso  de solidificación átom os (o m oléculas) de una fase 
líquida pasan a fo rm ar pa rte  de una fase  sólida (c r is ta l) .

La solidificación se produce a trav és  de una in te rfase  sólido-líquido.
E l fenómeno es dinámico y en la  in terfase  un c ierto  núm ero de átomos 
o m oléculas (nos re fe rire m o s  en adelante a átom os ya que nos ocupa­
mos de solidificación de m etales) pasan del sólido al líquido y o tra s  en 
m ayor núm ero pasan del líquido al sólido.

2. Los átom os en estado líquido tienen m ayor energ ía  que en estado 
sólido a  tem p era tu ras  in fe rio res  a  la  de fusión. Al p a sa r del líquido a l 
sólido ceden e sa  energ ía  en exceso en form a de ca lo r. En consecuencia 
p a ra  que p ro g rese  la  solidificación se debe e x tra e r  ca lo r del sistem a.
La velocidad de solidificación e s tá  ligada a la  velocidad con que se  ex ­
tra e  el calor.

NUCLEACION

1. H asta ahora se ha considerado el p roceso de solidificación como el 
desplazam iento de una interfasfe, E sa  etapa de la  solidificación se lla ­
ma de crecim iento  y e s ta  p recedida p o í la creación de e s ta  in te rfase  o 
"nucleación".

2. P o r  debajo de la  tem pera tu ra  de fusión T p , el pasaje de átom os de 
la  fase  líquida a la  sólida disminuye la  energ ía  del s istem a. Sin em b ar­
go la  solidificación no com ienza espontáneam ente a tem p era tu ras  inm e­
diatam ente in fe rio res  a Tp ya que e s  necesario  p rim ero  c re a r  una in ­
te rfa se  que exige un aumento de energ ía  del sistem a.

Cuando se form a un núcleo sólido esférico  de radio r ,  la  dism inución 
de energ ía  lib re  del s istem a  debido al cambio de fase s e rá  :

y e l aumento de energ ía  debido a la creación  de la  superfic ie  del núcleo
es

A f 2 = 4 rr r 2  cr (2) (j” energ ía  superfic ial un itaria



La variación total de energfa será

A f  = A  F x + A F 2 (3)

o sea de (1) y (2)

A f = - - 7T r 3 A Fy + 4 7T r2 (T (4)
3

En la figura IV-1 se ha representado A f ,  A  F y A f
1  ¿i

Núcleos de radio mayor que r* tenderán espontáneamente a crecer ya 
que ese  proceso disminuye la energfa del sistem a. Núcleos de radio 
menor que r* tienden espontáneamente a d iso lverse .

Se puede demostrar que r* (máximo de AF) es

2 (T
r *  =

y como se puede considerar
A h . A t  

A f  = ------------
V  r p __

r ,  = 2 C  • Tp___  _ I ___
A h  A  t

lo que se ha representado gráficamente en la figura IV-2.

E s decir que a medida que disminuye la temperatura (o aumenta el 
sobreenfriamiento) el tamaño mfnimo que debe tener un núcleo para 
crecer espontáneamente disminuye. v ■

Cómo se forman núcleos de tamaño r* ? Los m etales líquidos están 
formados por pequeños agrupamientos de átomos con estructura sem ejan­
te al metal sólido. Estos agrupamientos son los que actúan como núcleos. 
Para cada temperatura hay un tamaño "máximo razonable" de agrupa- 
miento que puede ex istir . Esto se puede graficar en una curva como lo 
de la figura IV-3.

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

Esta nucleación que ocurre en el seno del líquido se llama homogénea y
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es un caso sim ple que s irve  p a ra  com prender el problem a. Solo se produ­
ce en condiciones controladas en laboratorio .

3. En condiciones o rd in a ria s , los núcleos se form an en las  paredes del 
recip ien te en que e stá  contenido o sobre partícu las  ex trañas. E sto  d is ­
minuye el grado de sobreenfriam iento  necesario  p a ra  fo rm ar núcleos.
E ste  tipo de nucleación se llam a heterogénea.

C SOLIDIFICACION DE UN METAL PURO

1. Si de una navecilla como la de la  figura  IV-5 en la  que se encuentra 
un s istem a  sólido-líquido se su strae  ca lo r, la  in te rfase  se desplaza de 
izquierda a derecha. Si se ex trae  el calo r a trav és  del sólido el g rad ien­
te de tem p era tu ra  s e rá  el de la  figura  IV -6-a  y la in te rfase  avanzará 
manteniendo su form a plana. En efecto, s i una p ro tuberancia  sólida 
como la  dibujada en líneas de puntos e indicada con P  avanza por delan­
te de la  in te rfase  en co n trará  líquido a tem pera tu ra  su p erio r a la tem ­
p e ra tu ra  de fusión TF y fre n a rá  su avance.

2. Si se ex trae  ca lo r a tra v é s  del líquido y del sólido el gradiente en la  
navecilla  es como el de la  figu ra  IV -6 -b y una proyección P  que avance 
encon trará  líquido a m enor tem p era tu ra . La d iferencia en tre  Tjr y la 
tem p era tu ra  re a l del líquido o sobreenfriam iento  es cada vez m ayor y 
e ste  hecho favorece el avance de la  proyección. Cuando una proyección 
avanza en un líquido sobreenfriado su crecim iento  p ro g resa  m ien tras 
se mantengan e sas  condiciones.

3. En este  caso , en la  m ayoría  de los m etales se producen lo que se de­
nom ina d en d rita s . E l nom bre proviene del aspecto ram ificado que toman 
la s  proyecciones a m edida que crecen  como se esquem atiza en la  figura 
IV -7. La p resen c ia  de dendritas es c a ra c te r ís tic a  en las e s tru c tu ras  de 
fundición.

D SOLIDIFICACION DE SOLUCIONES SOLIDAS

1. En el capítulo an te rio r se supuso que la  solidificación de s istem as 
isom orfos se re a liza  en condiciones de equilibrio y se consideró que a 
m edida que p ro g resa  la  solidificación la  difusión en el sólido y en el 
líquido m odifica las com posiciones de am bas según las concentraciones 
de equilibrio . E sto  no o cu rre  en las solidificaciones que p rog resan  a 
velocidades fin itas y en consecuencia pueden e x is tir  d iferencias de con­
centración  (fenómeno llamado segregación) en tre  distin tos puntos del 
m etal solidificado.
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2. Se pueden suponer d iversos modelos de solidificación que conducen a 
d iferen tes modos de segregación. Se supone que se estudia la so lid ificación  
de un m etal líquido dentro de una navecilla c ilindrica  (figura IV-5). Estos 
casos ideales sirven  p a ra  com prender lo que ocurre  en la  realidad .

No hay difusión en el sólido, y en el lfquido hay com pleta hom ogeneización.

3. Dado un s istem a  que p resen ta  un d iagram a de equilibrio  como el de la 
figu ra  IV -8 -a  se llam a coeficiente de partic ión  k al cociente de la  concen­
trac ión  de soluto en el sólido sobre la concentración de soluto en el lfquido.

P a ra  el caso de la figura  IV- 8 -a  el coeficiente k es m enor que la  unidad 
lo que significa que e l sólido es m ás pobre en soluto que el lfquido con el 
que e stá  en equilibrio . E sto s son los casos m ás frecuen tes. P a ra  la  figu­
ra  IV -8 -b el coeficiente k es m ayor que la unidad y el sólido es m ás rico  en 
soluto que el lfquido en equilibrio .

4. E xam inarem os un caso, figura IV-9 , en que k < l  aunque un razonam ien­
to análogo se puede ap licar cuando k >  1 .

Se pa rte  de una concentración in ic ia l de lfquido Co. Durante el enfriam ien­
to al llegar a la tem pera tu ra  Tg se separa  sólido de composición C g ^  k Co, 
v e r  figura IV-9, m ás pobre en soluto que el lfquido. E se  em pobrecim iento 
del sólido debe i r  acompañado de un enriquecim iento del lfquido que supone­
mos pasa  al punto de com posición Se supone que todo el lfquido 
tiene composición Cl i  ya que se ha postulado com pleta homogeneización. 
O tro de los supuestos del razonam iento es que en la  in te rfase  los p rocesos 
responden a las concentraciones de equilibrio es decir que el lfquido da 
un sólido de composición C gi de acuerdo con el d iagram a de equilibrio .
La separación de sólido S^ produce un nuevo enriquecim iento en el lfquido 
que al p a sa r a composición C l 2 solidifica con com posición Cg2 -

E l sólido e s ta rá  form ado por secciones de composición CgQ, Cg-p Cg^ . . .  
e tc . como se ve en la figura IV -10-a.

5. Cuando se considera  que en el proceso  de solidificación el corrim iento  
de la s  concentraciones de sólido y lfquido es continuado se obtiene en lugar 
de las lfneas quebradas de la  figu ra  IV -10-a una lfnea continua como la  de 
la figura  IV -10-b. En e s ta  figura aparece la  concentración de soluto p a ra  
todo el m etal solidificado.

6 . Si se g rafica  la  com posición prom edio del sólido con el lfquido, en la 
figu ra  IV-9 se obtiene una lfnea como So. S'g S1̂ , Se puede co nsiderar



entonces que hay dos lineas, una, de sólidos, que corresponde al diagram a 
de equilibrio y es la que indica las com posiciones de las d iferen tes seccio ­
nes a medida que solidifica el m eta de la navecilla. La o tra  en linea de 
trazo s  indica la com posición prom edio del sólido y es e sta  linea la que se 
usa p a ra  ap licar la reg la  de la palanca y averiguar las cantidades re la tivas 
de liquido y sólido del s istem a.

7. En condiciones de equilibrio , una aleación de com posición Co es sólida 
po r debajo de la tem peratu ra  T p (figura IV-9). Sin em bargo, a esa  tem pe­
ra tu ra  p a ra  el caso considerado, aplicando la reg la  de la palanca se ve que 
existe liquido, (liquido/sólido = S’g S3 /  S3 L3) y que toda la aleación so lid i­
fic a rá  a una tem p era tu ra  Tf* <  T p.

No hay difusión en el sólido. En e l liquido hay tran sp o rte  solo por difusión.

8 . En el caso an te r io r se explicó que la separación  de sólido pobre en 
soluto produce un enriquecim iento de soluto en el liquido. Como se supuso 
com pleta homogeneización, ese soluto se  distribuye uniform em ente en el 
liquido. Esto puede o c u rr ir  s i la velocidad de difusión del soluto en el liqui­
do es a lta  en re lación  a la velocidad de avance de la in te rfase . En la re a li­
dad puede obtenerse ésto cuando la velocidad de avance de la in te rfase  es 
baja y /o  cuando se  aum enta el tran sp o rte  de m asa p o r agitación del liquido.

9. Cuando ésto no ocu rre  y el soluto no se distribuye homogéneamente en 
el liquido, se produce un enriquecim iento en la zona del liquido cercana  a 
la in te rfase  y se habla de una "acum ulación" o apilam iento de soluto ("pile 
up"). La curva de concentración a trav és  de la in te rfase  aparece en la figu­
ra  IV -1 1 .

10. A nalizarem os la solidificación de un liquido de com posición Co, figura 
IV -12. Como en el caso an te r io r el liquido Co sep ara  sólido de com posición 
Csq = k Co. El enriquecim iento en soluto del liquido en la in te rfase  va au­
mentando a m edida que tra n sc u rre  la solidificación. Cuando ha solidificado 
A% de la navecilla , figura IV -13, la com posición del liquido en la in te rfase  
es C lA  y  sólido que se separa  de ese  liquido tiene la com posición de equi­
librio  C g^. Cuando ha solidificado una fracción  B% las concentraciones de 
soluto en el líquido y el sólido son C ^ g  y CgB. p n la figura  IV-13 se ha di­
bujado en linea de puntos y guión la concentración del liquido por delante de 
la in te rfase . Se nota un decaim iento de la concentración que a suficiente 
distancia de la in te rfase  es la Co orig inal. Desde R% en adelante, hasta  
poco antes de la solidificación to tal se llega a un estado de régim en en el 
que e l liquido en la in te rfase  tiene una com posición C l r  y el sólido una 
concentración C g^ = Co, igual a la c ncentración orig inal. En las figuras 
IV -14-a y b se  ha dibujado el detalle  del p e rfil de concentraciones en el só­
lido y liquido p a ra  el tran s ito rio  in ic ia l y el estado de régim en. Un hecho
a d e s taca r es que p ara  que haya conservación de m asa todo el soluto que se
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halla  en defecto en el sólido durante el tran s ito rio  in icial debe haberse  acu­
mulado en la in te rfase  (las á reas  rayadas de las figuras IV -14 deben s e r  i-  
guales).

11. Los dos m ecanism os de segregación expuestos son sim plificaciones de 
la realidad ya que suponen ausencia de difusión en el sólido y com portam ien­
tos ideales en el liquido. G eneralm ente durante la solidificación y el en fria ­
miento p o ste rio r ocu rre  algo de difusión en el sólido. En la figura IV -18 se 
han dibujado 4 curvas de concentración de soluto en el sólido. La curva A 
corresponde a l caso 1, la curva B a l caso 2 y la curva C a un caso in te rm e­
dio (más real) en el que hay tran sp o rte  en el liquido p o r difusión y por ag ita­
ción. En este  caso la concentración m áxim a que se llega a obtener po r ap i- 
lam iento de soluto en el fren te  liquido no llega a s e r  Co2K y en consecuencia 
la concentración del sólido en régim en se rá  in fe rio r a la del caso B. La re c ­
ta D corresponde al caso de solidificación en equilibrio .

FORMACION DE DENDRITAS EN SISTEMAS ISQMORFOS

1. Todo el razonam iento an te r io r supone una in te rfase  plana. P a ra  las 
aleaciones es válido tam bién que se producen fren tes  planos de solidificación 
cuando no hay liquido sobreenfriado y que las dendritas aparecen  cuando hay 
sobreenfriam iento . Hay, sin  em bargo, d iferencia con los m etales puros en 
el hecho que aún en el caso  de ex tracción  de ca lo r a trav és  del sólido puede 
haber sobreenfriam iento . Este sobreenfriam iento  que es debido al apilam ien- 
to de soluto ya citado se llam a '’sobreenfriam iento  constitucional" p a ra  dife­
renc iarlo  del visto en m etales puros.

2. En la figura IV -15 seha dibujado a la derecha una curva 3 2 1 0 de decai­
m iento de concentración con la d istancia a p a r t ir  de la in terfase  sólida-lfqui- 
da. E sta  curva se  supone conocida. A la izquierda hay un diagram a de equi­
librio  (girado 90° con respecto  a la orientación habitual). De este modo la 
m ism a escala  de concentraciones s irv a  p a ra  ambos g ráficos. En e l punto 3 
la concentración del líquido es y como allí’ hay equilibrio en tre  sólido y 
líquido la tem peratu ra  debe s e r  Tg. El liquido en el punto 0, de com posición 
C ^q tiene una tem pera tu ra  de solidificación To. P a ra  los puntos interm edios 
2 y 1 de com posición C l 2 y ^ L l  tam bién podemos d e term inar m ediante el 
diagram a de equilibrio  sus tem p era tu ras  de solidificación. Si se grafican 
estos puntos se  obtiene la curva T , en línea de tra z o s , que da las tem p era ­
tu ras  a que com ienzan a so lid ificar líquidos de la concentración de la curva C ■

En la figura IV-16 se  han dibujado las curvas C (x) y T (x) y el gradiente 
G l  (x) que da las tem p era tu ras  en el líquido. Se ve que en tre  Xo y Xa la 
tem pera tu ra  rea l del liquido, indicada po r G^ es m enor que la tem pera tu ra  
de solidificación indicada por T. A la distancia Xb hay liquido de concentra­
ción Cb. que com ienza a so lid ificar a tem p era tu ra  Tb. En ese  punto la tem -



p era tu ra  del liquido es T ’̂  <  Tb. i£n tonos los puntos en tre  Xo y Xa ocu rre  
lo m ism o es decir que el liquido e stá  sobreenfriado a p e sa r  de e x is tir  un g ra ­
diente de tem p era ta , a positivo dentro del líquido. Debido a este  so b reen fria ­
m iento constitucional se observan comúnmente dendritas en las aleaciones 
aún cuando la ex tracción  de ca lo r proventa del sólido,

3. Esto o cu rre  p a ra  g radientes m enores que G '^  (x) tangente a la curva T 
en Xo, dibujada en la figura IV -16. Pura  gradientes m ayores que G 'l  (x) no 
hay sobreenfriam ien to  constitucional e l fren te de solid ificación es plano.

4. En las aleaciones re a le s  los fenómenos de la segregación  están  asociados 
a la form ación de dendritas. Se observan  comunmente e s tru c tu ra s  dendríticas 
segregadas y en las cuales los espacios in terdendrfticos que son los últim os 
en so lid ificar p resen tan  una m ayor concentración de soluto. Esta d iferencia
de concentración es la q ,e  frecuentem ente perm ite  re v e la r  la e s tru c tu ra  por 
efecto del com portam iento d iferencial del reactivo de ataque en tre  zonas más 
rica s  y m ás poores ex* soluto {figura IV -17).

SOLIDIFICACION DE EüTECTICOS

1. E l d iagram a de eutécticos se  puede suponer como form ado por dos d ia­
g ram as de solubilidad to tal que se  encuentran (figura IV-19).

E ' punto A se  encuentra debajo de la tlhea de liquidus de ambos d iagram as 
de solubilidad y en consecuencia se produce la solidificación sim ultánea de 
las fases te rm in a les

2. La figura IV 20 m u estra  una e s tru c tu ra  que es frecuente encontrar en los 
s is tem as eu técticos. D urante la solidificación de una aleación como la de lá 
figura JV-2 1  la in te rfase  de un eutèctico de este  tipo tiene e l aspecto de la 
figura IV-21 -b las lám inas se  o rien tan  p a ra le la s  a la d irección  de crecim ien to  
La solidificación necesita  la difusión de átom os de A hacia e l fren te  de las lá ­
m inas Oí y de B hacia el fren te  de las lám inas

3. El ancho de las lám inas es la resu ltan te  de dos fac to res que se  con tra ­
ponen. En la energía to ta l del sistem a in terv iene la energfa superfic ia l aso­
ciada a la in te rfase  0¿- ^  . Como todo s is tem a  tiende a adoptar una configu­
ración  de mfnima energfa, la superfic ie  de la in te rfase  ten d erá  a su  m ínim a. 
Esto se  consigue con un núm ero pequeño de lám inas g ru esas . Sin em bargo, 
aquí in terv iene tam bién la velocidad con que pueden difundir los átom os en el 
líquido. La solidificación exige la m igración de los átom os de A hacia Oí
de B hacia ^3 . Si la velocidad de solidificación es grande el tiem po que tienen 
los átomos p a ra  m ig ra r  es pequeño y las d istancias que pueden re c o r re r  son 
tam bién pequeñas. En estas  condiciones las lám inas de eutèctico deben s e r  
de lgadas.
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4. Colonias de eu técticos. Un aspecto c a rac te rís tic o  de los eutécticos es la  
p resenc ia  de colonias. A si como en los m etales puros d iferen tes núcleos dan 
origen a granos d ife ren te s , en las aleaciones eu técticas cada núcleo da lugar 
a una colonia. Los lim ites de grano, lugares de encuentro de dos núcleos que 
han crecido . No es propio llam ar a estas  colonias granos de eutectico ya que 
un grano consta de una fase  m ien tras que una colonia e stá  form ada p o r dos fa ­
se s . En la figura IV-20 se pueden d istingu ir d iversas  colonias.

Solidificación en aleaciones de com posición no eu tèc tica .

5. P a ra  una com posición C 2 de la figura IV-2 2  la m ic ro estru c tu ra  p re sen ta ­
rá  fase  (X, generalm ente de aspecto dendritico y eutèctico en espacios in te r-  
dendríticos. P e ro  una com posición C^ en condiciones de equilibrio  o p a ra  ve­
locidades muy lentas de solidificación solo se obtiene un sólido homogéneo 
form ado por c ris ta le s  OC . Sin em bargo debido al fenómeno de segregación 
puede o c u rr ir  que las ú ltim as porciones en so lid ificar tengan com posición 
eutèctica y solidifiquen como eutèctico. P ara  una com posición C3 e l re su lta ­
do final debe s e r  una pequeña cantidad de c ris ta le s  0( en una m atriz  de eu tèc­
tico. Si la velocidad de enfriam iento es suficientem ente a lta  puede o c u rr ir  
que el liquido rec ién  com ience a so lid ificar a una tem p era tu ra  T2 por debajo 
de las prolongaciones de las lineas de liquidus. En e sas  condiciones se produ­
ce la solidificación sim ultánea de las fases (X y en form a de eutèctico y no 
se  observa la p resenc ia  de c r is ta le s  o( proeu técticos.

6 . El s istem a  Aluminio - Silicio p resen ta  un eutèctico de m orfología d iferen­
te al v isto  an terio rm en te . Es un s is tem a  im portante desde e l punto de v is ta  
teó rico  y de sus aplicaciones p rác tica s . La figu ra  IV-23 m u estra  e l aspecto 
del eutèctico de este  s is tem a . La fotografía corresponde a un m a te ria l que
ha sido solidificado lentam ente. Si se produce un enfriam iento rápido de la 
aleación se obtiene una e s tru c tu ra  en que los c r is ta le s  de Si tienen un tam año 
mucho m enor y no p resen tan  aspecto ac icu la r. Como se explicó an tes , por 
enfriam iento rápido, aleaciones de com posición hipoeutéctica pueden ten er 
aspecto eutèctico. M ediante e l agregado de adiciones (sodio m etálico o sa les  
de sodio) en muy pequeña cantidad es posible obtener la m ism a m ic ro estru c ­
tu ra  aún p a ra  velocidades bajas de solidificación. E stas aleaciones se llam an 
m odificaciones. La figura  IV-24 m u estra  su m ic ro estru c tu ra . No se conoce 
aún bien como actúa el agente m odificante pero  el hecho pone en evidencia la 
influencia de pequeños tenores de elem entos extraños en la m orfología de las 
m ic ro e s tru c tu ra s .

7. A leaciones hipo e h ip e reu téc ticas . P a ra  este s is tem a  las  aleaciones h i- 
poeutácticas (C <  13% Si) p resen tan  dendritas de aluminio y eutèctico. Las 
aleaciones h ipereu técticas ( >  13% Si) p resen tan  el Si como fase  p roeutéc- 
tica  pero no como dendritas sino como c ris ta le s  lim itados p o r ca ra s  planas 
(c ris ta les  idrom orfos) (figura IV -25).
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8 . Eutécticos tipo e sc r itu ra  china. La figura IV -Z 6 .a  m u estra  un eutèctico 
de este  tipo. El nom bre que recibe es m ás evidente cuando sólo se  observan 
pequeñas cantidades de eutèctico d isp e rsa s , como en la figura rv-26 .1j.

9. Eutécticos divorciados. En algunos casos los eutécticos no p resen tan  el 
aspecto c a rac te rís tic o  de fases finam ente d isp ersa s  como en la figura IV -27-a 
en la que se ven dendritas de y eutèctico sino que las dendritas de s irven  
de núcleo de la fase del eutèctico y la fase que necesita  mucho sobreen­
friam iento  p a ra  nuclear aparece en form a m asiva como en la figura IV -27.b.

G SOLIDIFICACION DE PERITECTICOS

1. La m ic ro estru c tu ra  de p e ritéc ticos es bastan te  d iferente de lo deducido 
cuando se  exam inaron los d iagram as de equilibrio . P a ra  una com posición Cp, 
figura  IV-28, el liquido com ienza a fo rm ar c r is ta le s  de fase  oC hasta  lleg a r a 
la  tem pera tu ra  T p . En condiciones de equilibrio  debería  de reacc io n ar todo 
el líquido con todo el sólido p a ra  fo rm ar la fase ^  . Sin em bargo no ocu rre  
ta l cosa sino que solo reacciona con el líquido una pequeña porción de los c r i s ­
ta les  0<, en contacto con e l líquido, figura IV-29. Esto es debido a que la envol­
tu ra  de fase beta form ada po r la reacción  p e ritéc tica  re ta rd a  la difusión de 
átom os e n tr e tyy el líquido, necesario  p a ra  com pletar la reacción. El liquido 
de composición C ^ p  continuará luego solidificando en form a independiente de 
los c r is ta le s  ya form ados. Finalm ente e s istem a constará  de c r is ta le s  >3
y c r is ta le s  0( m etaestab les.

2. P a ra  com posiciones en tre  Sp y Lp el s istem a  p re sen ta rá  fase bC, la que 
p a ra  com posiciones en tre  P y L p  s e rá  m etaestab le.

H ESTRUCTURA DE LINGOTES

1. Una sección tra n sv e rsa l de un lingote puede p re sen ta r  un aspecto como el 
de la figura IV-30 en la que se observan tre s  zonas bien diferenciables : una 
zona e x te rio r A de tam año de grano pequeño, una zona in term ed ia , B, de g ra ­
nos alargados llam ada zona colum nar y una te rc e ra  zona C, cen tra l, form ada 
po r granos equiexiados (igual d esa rro llo  en las t re s  d irecciones del espacio).
La zona A se orig ina p o r el enfriam iento brusco  del líquido en contacto con 
las paredes fr ía s  del m olde. En ese  punto hay una elevada velocidad de nuclea- 
ción que origina gran cantidad de granos los que deben s e r  necesariam ente  de 
pequeño tam año. Algunos de esto s granos c recen  hacia el in te rio r  del m etal 
líquido por un proceso  de com petencia con o tros granos. Se fo rm a a s í  la zona 
colum nar. La zona equiaxiada se form a po r razones que aún están  en discusión.

Según las condiciones de solidificación algunas de estas  zonas pueden no existir. 
A sí po r ejem plo, s i la ex tracción  de ca lo r es muy b ru sca  todo e l lingote puede
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c o n sis tir  en una ex tructu ra  como A . P o r el co n tra rio  la solidificación en un 
molde caliente puede llevar a la no aparición  de la zona A. P a ra  m etales puros 
la  zona C puede no o b serv arse .

2. Contracción. Debido a la  d iferencia  de volumen específico en tre  el liquido 
y e l sólido la m ayoría  de los m etales p resen tan  contracción durante la solid ifi­
cación. E sta contracción origina los llam ados rechupes. F igura IV -31.a.

Este se  origina p o r un m ecanism o esquem atizado en la figura IV-31-b. Cuando 
se  produce la solidificación de la superficie  del m etal el m ecanism o an te rio r 
no puede o p e ra r y la contracción obliga a la form ación de rechupes in ternos, 
figura IV -32-a. En o tros casos puede haber rechupe externo e in terno , figura 
IV -36-b-

3. Segregación. Ppor un razonam iento sem ejante al visto an terio rm en te  p a ra  
exp licar la m icrosegregación , en un lingote, las últim as zonas en so lid ificar 
se rán  m ás r ica s  en soluto (para k <1) que las p r im e ra s . A sí en un lingote en 
condiciones norm ales se puede o b serv ar, figura IV-33-a un aumento de concen­
trac ión  de la p e r ife r ia  al centro  y del fondo hacia la pa rte  su p erio r. E sta  es la 
llam ada segregación n o rm al.

4. La segregación por gravedad o cu rre  en s istem as en los que se sep ara  una 
fase de densidad muy diferente a la del líquido. Se puede p roducir, por ejem ­
plo, la  sedim entación de una fase en caso que sea  de m ayor densidad que el 
lfquido. El análisis  químico indicará m ayor concentración de soluto en el ex­
trem o  in fe rio r del lingote.

5. La segregación in v e rsa  consiste  en una m ayor concentración de soluto en 
las zonas que han solidificado p rim ero . Esto ocurre  cuando hay un desplaza -1 
m iento del líquido rico  en soluto, del centro  del lingote hacia la p e rife ria .
Este bombeo de líquido rico  en soluto puede deberse  a la contracción que ex- 
perim enta el lfquido de la p e r ife r ia  que aún no ha solidificado. F igura IV“33.b .

6 . P o rosidad . Existiendo causas de porosidad. P o r una parte  la contracción 
durante la solidificación y por o tra  la p resen c ia  de fa ses . G eneralm ente el 
aspecto de los poros producidos p o r gas es esfé rico  m ien tras  que el debido a 
contracción tiene aspecto de espacio in terdendrítico . Sin em bargo cuando los 
poros son de muy pequeño tam año es muy difíci 1 reconocer unos de o tros.
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Fig. IV. 1

i : tam año máximo razonable de agrupam iento

éi
Fig. IV .4

i: tam año máximo razonable de agrupam iento

T* Sobreenfriam iento mínimo necesario  para  
producir solidificación del s istem a
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calor S L

i

Fig. IV .5

S = sólido 
■Jfcs= liquido 
I = in te rfase

Fig. fV .6

S = sólido L = liquido P = proyección

Gg = gradiente de tem pera tu ra  en el sólido 
Gj^ = gradiente de tem p era tu ra  en el liquido

Tp, r- tem peratu ra  
de fusión

l
Fig. IV .7

Cuatro etapas en el crecim iento  de una dendrita
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CL >1

Fig. IV . 8

S = sólido L = liquido Cg *= concentración de soluto en el sólido

CT = concentración de soluto en el liquido
1j

k = coeficiente de partic ión

T

Fig. IV .9
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Fig . IV. 10 

C g  ; C o n c e n t r a c ió n  d e  s o lu to  e n  e l  s ó l id o

S: sólido L : liquido 
CQ : concentración in icial 
I ; inte r ía se

Fig. IV. 12
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Fig. IV. 13

CQ : concentración in icial
L : lfquido

S : sólido 
I : in terfase

C : curva de decaim iento de la concentración de soluto

'Teirtp,

T 0 

T<

\ T * i r3

Fig. IV. 14

Co
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C(x): Curva de decaimiento de concentración de soluto en función de (x). 
T(x): Curva de temperaturas de fusión para las composiciones C(x).
X : Absisas a partir de la interfase.
®L(X) 2 Gradiente reai de temperatura en e l liquido.
QJ (̂x): Gradiente límite de formación de dendritas.
Gg : Gradiente en el sólido

Fi g. IV. 17
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Fig, ÎV.18

Fig. IV ,19
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Fig. IV .23

Fig. IV. 26
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Fig . IV .27

Ta

Fig. IV. 29
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Fig.

F ig . IV. 32

Fig. IV. 33

IV. 31
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TRANSFORMACIONES EN ESTADO SOLIDO

TEMA V

Es bien sabido que p ara  aum entar su dureza, los aceros son "tem plados" 
es d ec ir calentados a l ro jo  y enfriados ráp idam ente. El m ateria l obtenido, 
excesivam ente frág il, es som etido a un reco c id o .( revenido,^ p a ra  m e jo ra r 
su ductilidad.

Muchos o tros m ateria les  con posterio ridad  a los p rocesos de formado 
son som etidos a operaciones consisten tes en calentam ientos y enfriam ientos 
controlados que reciben  el nom bre genérico de tra tam ien tos té rm ic o s . La 
base teó rica  de dichos tra tam ien tos que form a el tem a de " transfo rm aciones 
en estado sólido" tra ta  de entender los fenómenos generales de los cam bios 
de fase que ocurren  en estado c ris ta lin o  aunque e s ta s  no tengan una inmedia 
ta aplicación tecnológica.

PRECIPITACION

Esta transform ación  se puede sim bolizar con la  expresión £  
figura 5-1 .a  es d ec ir la aparición  de una nueva fase en el s is te m a . En 
los d iagram as de equilibrio  b inario  o cu rre  precipitación cuando se  pasa de 
un campo de una fase a un campo de dos fa ses . Un caso  p a rtic u la r  es 
cuando se a trav ie sa  una linea de solvus, figura 5 - l . b .

En general p a ra  una aliación polifásica se debe cum plir que

Oi i  + 0̂ 2 + + • • • ®̂n ------ ^  + 0̂ 2 + + • • • + ^n+ l

Esta transform ación  se puede estu d ia r con d iferentes técn icas. M eta- 
lográficam ente es  posible d e tec ta r la aparición de la nueva fase que se  pue 
de reV elat, áirt ataque, por laB c a ra c te r ís tic a s  propias de re fíec ti\idad , c a ­
lo r , reacción con luz po larizada, o atacándola con reactivos adecuados.

En algunos casos es  p o sib le  de tec ta r muy pequeñas cantidades de prfe 
Cipitado. A s í en Z r la m etalografía óptica perm ite  d e tec ta r ppm de H de­
bido a que éste  form a un h id ru ro  -aún con muy bajas concentraciones de 
H- Eh o tro s casos como se  v e rá  al t r a ta r  endurecim iento po r p rec ip ita ­
ción, los precipitados no son reso lub les con el m icroscopio óptico. El m i­
croscopio  e lectrónico  perm ite  re so lv e r lop problem as ligados a  la  falta de 
resolución del m icroscopio óptico y es un elem ento de va lo r inapreciable  
en el estudio de la precip itación .

Mediante rayos X tam bién es posible de tec ta r la p resenc ia  de o tra  fa 
se cuando ésta  supera un c ie rto  % (aproximadamente 5%), . M ediante técn i­
cas especiales es posible de tec ta r la  p recip itación  que no se reve la  con el 
m icroscopio óptico.

La fase que p rec ip ita  tiene un em paquetam iento de átom os d iferente de
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la fase que le da origen y en consecuencia o tro  volumen específico . Pon 
esto la transform ación  irá  acompañada de variaciones de volumen, las qué 
se pueden d e tec ta r m ediante un instrum ento llam ado delatóm etro . Las muy 
pequeñas variaciones de longitud de un especim en son reg is trad as  a  m edi­
da que éste  se calien ta . Al lleg ar a una tem pera tu ra  donde hay una tran s  
form ación de fase se produce un súbito cam bio de dim ensión.

Las reacciones pueden tam bién s e r  detectadas po r ca lo rim e tría  y 
o tros m étodos.

NUC LEACIQN Y CRECIMIENTO

Se vio ya que durante la solidificación una fase liquida da origen a 
una fase sólida por un p roceso  de nucleación y crec im ien to . M ientras
tra n sc u rre  la solidificación se  cumple que Liquido ---- Sólido + Liquido
y ésto  es sem ejante a la precipitación „

En ambos fenómenos la difusión juega un papel muy im portante y 
son válidos les conceptos de nucleación homogénea y heterogénea .

NUCLEACION HOMOGENEA Se diferencia de la nucleación en so lid ifica­
ción en que en la precip itación  no solo in terv ienen  la energ ía lib re  de 
cam bio de fase y de superfic ie , sino tam bién la energ ía  e lás tica  que se 
asocia  al cambio de volumen que se produce con la tran sfo rm ac ió n ,

La aparición  del p recip itado  c re a  tensiones en la m atriz  (o fase que 
- «-le da origen) y en el precipitado m ism o (del m ism o modo que átom os ex- . s 

traños c rean  tensiones en una solución sólida). En las  fórm ulas de varia
• ciones de energía durante la nucleación ap arecerá  el térm ino tensión

AFfcotal “  -  ^F volum en + A F guperfic ie  + ¿^F  tensión

La c ita c ió n  de una nueva fase aum enta la  energ ía del sistem a por 
cuanto exigé la creación  de una nueva superfic ie  y se  deben ven cer ten­
siones de la red.

La forma de los precipitados influye sobre las tensiones que orig i­
nan. Un precipitado de forma lenticular convenientemente orientado de­
formará menos la matriz que uno esférico  del mismo volumen. La cur­
va de la figura 5 -2 .a da la función -f (c/a) que corresponde a la s  tensio 
nes ligadas a diferentes formas de precipitado expresadas como variacio­
nes de un elipsoide siendo a el radio y 2c su espesor» figura 5 - 2 . b - .
Este gráfico es válido p ara  el caso en que las tensiones actúan preferen­
temente en la  matriz (es decir que e l precipitado se  deforma poco). To­
do esto indica que los precipitados tenderán a la forma de d isco. Hay 
que notar que eptos d iscos, en la sección de un preparado metalogr'afleo 
aparecerán como "agujas".
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Los precip itados incoherentes po r ei co n tra rio  no crean  tensiones y dis 

minuyen su energía superfic ial disminuyendo el ¿re&  de in te rfa se . Esto se 
consigue tendiendo a la form a e s f é r ic a ,

NUCLEACION COHERENTE Es n ecesario  ten er tam bién en cuenta la energía 
ligada a la deform ación de la red  de am bas fases n ecesaria  p a ra  acom odar 
los p a rám etro s  c ris ta lin o s  d iferen tes, figura 5-3 .

La energ ía de superficie  de la s  in te rfases  coherentes es pequeña (del 
m ism o modo que la  energ ía de los lím ites coherentes de m acla) y en conse 
cuencia el térm ino ^ F g Uperfic íe  un precipitado coherente es pequeña, 

i •

Si un precip itado  es incoherente el term ine A F p u p erfic ie  aum enta, pero  
dism inuye el térm ino A  F tensión - Cuando los p recip itados son pequeños 
la re lación  superficie-volum en es grande y en consecuencia los p rec ip ita ­
dos tenderán a s e r  coherentes ya que eso dism inuye en m ayor medida el 
térm ino ^ F  superficie  que lo que aum enta e l térm ino A  F tensión . Cuando 
los precipitados son de gran tamaño o cu rre  la in v e rsa .

MORFOLOGIA

Como o cu rre  en solidificación la nucleación es homogénea cuando se 
produce en condiciones de sobreenfriam iento . En las transfo rm aciones en es_ 
tado sólido el sobre enfriam iento  es más fácil de re a liz a r  que en la so lid ifi­
cación. Esto se  produce, como se  v e rá  luegoy en la s  condiciones buscadas pa 
ra  obtener endurecim iento por p recip itación .

Cuando la transform ación  se  produce a velocidades rela tivam ente  lentas 
a las tem p era tu ras  en condicicnes cercanas a. las de equilibrio  la p rec ip ita ­
ción se produce en sitio s  p re fe re n c ia le e , Los lím etes de grano y lás ín te r -  
faBes en general actúan como cen tros de nucleación heterogénea. También 
actúan del m ism o modo las d is locac iones.

A una dada velocidad de enfriam iento puede o c u rr ir  que p a rte  de la  p re  
cipitación se produzca por nucleación homogénea y. p a rte  por nucleación inho­
m ogénea. En las  figuras 5 -4 ,a ,b  y c se ven algunas m orfologías de p rec ip i­
tados . La figura 5-4a coriresponde a p recip itación  heterogénea en lim ite  de 
g ran o . La figura 5 -4 .c a una p recip itación  homogénea y he terogénea .

La precip itación  no solo tiende a nuc learse  en los lím ites  de grano sino 
que el crecim ien to  del precipitado tiende a h acerse  a lo largo del lím ite  de 
grano. De este  modo se  produce una dism inución de energ ía in te rfac ia l. Es_ 
to se com prende com parando las figuras 5 -5 .a y b . En la p rim era  la su p er­
ficie es proporcional a L + 7fd  m ien tras que en la segunda lo es a  L +1T d-d .
La superfic ie  ha dism inuido en una cantidad proporcional a d.

La form a del precipitado de la figura 5-5 se  ha considerado esférico  p a ra  
sim plifacr ei p rob lem a. En general la form a depende de la re lación  en tre  la 
energ ía de la in te rfase  0¿-(5  y del lím ite  de grano ©< - 0¿ . En la figura 5-6 
se ve que el ángulo © e s ta rá  dado po r la ecuación
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Hay que ten er en cuenta que el ángulo que se observa en las m etalografías 
puede no se el ángulo 0  de la  fórm ula como consecuencia de la inclinación 
del plano de observación con respecto  al plano norm al al d ihedro. Es un 
problem a de m etalografía cuantitativo encon trar el ángulo 0  a p a r t ir  de m icro 
g ra f ía s .

La figura 5-7 m uestra  el aspecto  que tendrá el precipitado de acuerdo 
a l ángulo 0 .  Esto puede ten er gran  im portancia sobre el comportamiento me 
cánico de la aleación. Una fase con baja tensión superfic ial tenderá a ser  
continua del tipo de la figura 5-7 con 0  = 15°, por ejem plo, puede en rea­
lidad e s ta r  interconectado a  lo la rgo  de toda la probeta . Si esta fase tiene 
malas propiedades m ecánicas, puede im p a rtir la s  a todo el m ate ria l. Dos 
ejemplos» im portan tes sin el Bi y el Pb en el Cu y el S en el F e. Pequeñas 
cantidades de Bi en Cu lo hacen frágil porque el Bi envuelve los granos de 
co b re . El Pb en Cu es causa de fragilidad cuando el m aterial se lam ina en 
caliente ya que se halla en los lím ites de grano (0 = 70*) y a la tem peratu ra  
de trabajado  funde produciendo un debilitam iento del m ateria l Los latones 
b ifásicos ( (X + ) tienen un ángulo 0  = 110° 5̂  en consecuencia pueden s e r  
lam inados en calien te . Los latones bifásicos pueden llev ar intencional mente 
Pb p ara  fac ilita r  el maquinado.

ENDURECIMIENTO POR PRECIPITACION En 1906 Wilm comprobó que una , 
aleación de Al con 3,5% de Cu y 0,5% Mg tem plado, presen taba aumento de 
dureza  en un p o s te rio r recocido . Este fenómeno fue el origen de las a le a ­
ciones te rm o endurecih les . En 1920 M erica dio una explicación c o rrec ta  al 
co n sid e ra r el endurecim iento como la consecuencia de la p recip itación  de 
una fase inestab le a p a r t ir  de una solución sólida sob resa tu rada  Más adelan 
te J e f £ r ie s  y A rc h e r ,  Guinier y P reston  a rro ja ro n  más luz sobre el endure 
cim iehto po r p recip itación .

Un núm ero im portante de a leaciones, desde el Duraluminio hasta  los 
m odernos ace ro s  de u ltra  re s is ten c ia  llam ados M araging se endurecen por 
un m ecanism o de p recip itación .

ALEACIONES DE A l-C u.

A tem pera tu ra  am biente, en condiciones de equilibrio , la aleación con 
contenido de Cu en tre  aproxim adam ente 0 ,5  y 5,0% en peso consta de dos 
fa ses , 0(. + 0 , figura 5 -9 . Si la aleación se calienta por encim a de la tem ­

p e ra tu ra  de solvus se  tiene una solución sólida a lfa . P o r enfriam iento b ru s ­
co se puede im pedir la p recip itación  de la  fa se í obteniéndose entonces una so 
lución sólida sob resa tu rada  de cobre en alum inio. P o r calentam iento a una 
tem pera tu ra  in fe rio r a la  de solvus se puede provocar la precipitación del • 
cobre en exceso.

La cinética  del endurecim iento se puede v e r en la  figura 5 -10 = Latí 
cu rvas indican la variación  de dureza en función del tiem po a v a r ia s  tem pe­
ra tu ra s . A medida que la tem pera tu ra  dism inuye, el máximo de dureza se 
c o rre  hacia tiem pos c rec ien tes
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En una p rim e ra  explicación ge pensó que los precipitado? podrían im pe­

d ir  el deslizam iento interrum piendo los planos de slip  como si fueran chavetas, 
figura 5-11 .

Si esto  fuera co rrec to  cualquier aleación susceptible de p re c ip ita r  p r e ­
sen ta ría  este  fenómeno de aumento de re s is ten c ia  m ecánica, y esto  no es a s i. 
Guinier y P reston  com probaron independientem ente el uno del otro  que el fe­
nómeno de precipitación es m ás com plejo, y que para  el Ai-Cu p resen ta  díver 
sas  e ta p a s . Ellos y o tros investigadores estudiaron el fenómeno y concluye­
ron lo siguiente. P a ra  una aleación de 3% de Cu envejecida a 130 °C  se ob­
serv a  p rim ero  enriquecim iento de cobre en algunos planos |  001 \ . E stas 
zonas enriquecidas en Cu reciben  e l nom bre de "zonas de Guinier P reston  P' 
o GP I. P osterio rm en te  se observa un ordenam iento en las zonas que r e c i­
ben entonces el nom bre de GP I I / .

La te rc e ra  etapa consiste  en la form ación de un precipitado de com posi­
ción A ^C u , pero  de in te rfase  coherente con la m a triz . Este precip itado  se 
designa ©! . La últim a etapa es la form ación de un precipitado AI2CU incohe 
re n te . En la figura 5-12 se m uestran  esquem as sim plificados de las etapas
a) de solución sólida sob resa tu rada , b) precipitado coherente y c) precipitado 
in coheren te .

Según el contenido de Cu y la tem peratu ra  a que se re a liza  el envejeci­
miento pueden o no a p a rec e r todas las etapas c ita d a s . Esto indica que la a -  
paric ión  de una etapa no está  ligada a la p resenc ia  de la p recedente . A sf por 
ejem plo una aleación de 2% de Cu envejecida a 2200 C p resen ta  como p rim e­
ra  etapa la fase 0 ' ,  m ien tras que una aleación con 4% de Cu envejecida a 
190#C com ienza formando GP II.

E stas m odificaciones e stru c tu ra le s  van acompañados de cam bios en las 
prop iedades. La figura 5-10 m uestra  las variaciones de dureza en función 
del tiem po p ara  d iferentes tem peratu ras de recocido . El máximo de dureza 
corresponde a la p resencia  de zonas GP II.

Se sabe que un aumento de re s is ten c ia  m ecánica es producido, cuando 
de alguna m anera se im pide e l desplazam iento de las d islocac iones.

La figura 5-13 ilu s tra  de que modo los precipitados dificultan este  d es­
plazam iento. Cuando las dislocaciones encuentran un obstáculo es necesario  
aum entar la tensión aplicada p a ra  que lo superen . Las dislocaciones pueden 
" c o r ta r"  los precipitados o ro d e a r lo s .

La tensión necesaria  p a ra  que una dislocación pase a través de p a rtícu ­
la s  separadas po r una distancia x está  dada po r la fórm ula g  * 2 G b

Esto proviene del hecho que una tensión £&  actuando sobre una d islo ­
cación puede im p rim irle  una cuvertu ra  de rad io  R ta l que .*

G.6



Cuanto m enor es x m ayor es la tensión necesaria  p a ra  cu rv arla  y en 
consecuencia m ayor se rá  la re s is te n c ia  m ecánica. Hay una distancia óptima 
en que se obtiene máxima dureza -ya que p ara  d istancias m enores las disio 
caciones cortan  los p rec ip itad o s- y p a ra  d istancias m ayores se vio que d is ­
minuye 7o .

P ara  obtener un aum ento de re s is te n c ia  m ecánica es entonces n ecesa ­
rio . en térm ino? generales re a liz a r  p rim ero  la solubilización de los p re c i­
pitados que pueden e x is tir  a  tem p era tu ra  am biente - la  tem peratu ta de so lu- 
bilización debe co n tro la rse  cuidadosam ente- En e l caso  del A l-Cu, figura 
5-9 po r ejem plo la pendiente suave de la  curva de solvus en tre  4 y 5% h a ­
ce que una tem pera tu ra  in fe rio r a la de solvus se  traduzca en una no d e s ­
preciab le  pérdida de re s is te n c ia  m ecánica como consecuencia de quedar 
A ^C u sin so lub ilizar. P o r o tra  p a rte  un exceso de tem pera tu ra  puede pro 
ducir la fusión p a rc ia l de la aleación . Esto es  aún m ás posible si se  p a r r  
te  de una pieza fundida que p resen ta  eutèctico como consecuencia de la s e ­
gregación que se produce durante la solidificación. A sf por ejem plo p ara  
una aleación 2014 (4,4% Cu; 0,8% Si; 0,8% Mn; 0,4% Mg) la tem peratu ra  
de solubilización se  halla  en tre  925 0 y 945 0 F siendo la tem peratu ra  de 
transform ación  eutectica 950 ° F .

La fusión del eutèctico  da lugar a porosidad y fragilidad y el defecto 
no puede s e r  correg ido  po r tra tam ien to  té rm ico  p o s te r io r ,

El tiem po n ecesario  p a ra  hom ageneizar una aleación está  dado por la 
fórm ula i  sv  1  donde x es del 01 den de magnitud de la d istancia en tre  las

zonas m ás r ic a s  y menos r ic a s  en soluto y D es el coeficiente de difusión 
del soluto en la a leac ió n .

El tem plado debe re a liz a rs e  con una velocidad de enfriam iento tal que 
pueda im pedir la p rec ip itación . Esto se rea liza  generalm ente sum ergiendo 
las p iezas en agua. Como consecuencia del enfriam iento brusco pueden su r 
g ir tensiones y deform aciones y eventualm ente ro tu ra , Al m ism o tiem po la 
velocidad de enfriam iento  tie n e  influencia sobre  la  re s is te n c ia  a la corrosión; 
un enfriam iento lento puede o rig in a r suceptibilidad a la co rrosión  in te rg ra ­
nu la r .

La precip itación  se puede re a liz a r  a tem pera tu ra  am biente o a tem pe­
ra tu ra s  su p erio res  en cuyo caso  se utilizan hornos adecuados. Las tem pe­
ra tu ra s  son re la tivam ente  bajas y la transm isión  ca ló rica  no se efectúa por 
radiación sino po r convección; en consecuencia para  ten er homogeneidad de 
tem p era tu ra  los hornos están  prov istos de ven tiladores.

CINETICA DE LA REACCION

V -  6

Se ha v isto  que 1a. p recip itación  se re ta rd a  a medida que dism inuye la 
tem pera tu ra  de recocido . Volviendo a la  figura 5-10 se  ve que p a ra  m enores
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tem p eratu ras  hay un corrim ien to  del máximo de dureza hacía tiem pos c r e ­
c ien tes . V erem os por qué.

La velocidad de precipitación depende de la s  velocidades de nucleación 
y crecim iento  de los p rec ip itados. Como ya vio en e l tem a de so lid ifica­
ción ) ÌA velocidad de nucleación depende del grado de sobreenfriamiento.
P a ra  tem pera tu ras  muy poco por debajo de la linea de solvus la velocidad 
de nucleación es baja y aumenta al d ism inuir la tem p era tu ra . La nu c lea ­
ción responde a una ley, graficada en la figura 5 -14 , que p resenta un m áxi­
mo para  una tem peratu ra  dada.

El otro  factor a co n sid era r es la- velocidad de c recim ien to  de los nú­
cleos es tab le s . Esta velocidad está  dada por dos fac to res, la velocidad con 
que difunden los átom os en la aleación, proporcional a D y el gradiente de 
concentración en tre  la solución sólida y el p recip itado , factor proporcional 
a dc /dx . Si se supone que la concentración en la in te rfase  es  la de equi­
lib rio , las figuras 5-15 m uestran  la diferencia de gradiente de composición 
p ara  tem p era tu ras  d iferen tes.

A su vez los coeficientes de difusión que indican la velocidad con que 
se  produce el tran sp o rte  de átom os es altam ente dependendiente de la tem ­
p e ra tu ra . D c rece  con la tem peratu ra  porque ésta  al aum entar la am plitud 
de v ibración de los átom os en la red  aum enta la posibiid&d de saltos de áto 
mos a posiciones vecinas.

La figura 5-16 m uestra  como p ara  una tem peratura, dada hay una m á­
xim a velocidad de crecim ien to .

METALOGRAFIA

Las aleaciones en estado de equilibrio  presen tan  una e s tru c tu ra  bi o 
po lifásica. En los casos de aleaciones fundidas de composición ta l que no 
debiera  e x is tir  eutèctico , e ste  puede a p a rec e r por efecto de la segregación 
durante la solidificación. La solubilización hace d esap arecer toda, o parte  
de la fase responsable del endurecim iento, según sea  la concentración de la 
aleación o tem peratu ra  del tra tam iento  té rm ico .

El precitado  que se  produce en las condiciones de máximo endureci­
m iento no puede s e r  resuelto  con el m icroscopio óptico. C ierta  d iferencia 
de com portam iento respecto  a los reactivos de ataque perm ite  sin em bargo 
reconocer la solución sobresa tu rada  de la aleación p rec ip itada. Algunas 
aleaciones tienen tendencia a p re c ip ita r  en form a g ro se ra  en lím ites  de grano, 
figura 5-17. Esto no es conveniente porque este  precipitado no m ejora las 
propiedades m ecánicas y s í  su strae  soluto disminuyendo la concentración e -  
efctiva de la solución. Esta tendencia se puede ev ita r agregando pequeñas 
cantidades de un te rc e r  elem ento a lean te . En las aleaciones de Cu-Be 
p o r ejem plo se usan, pequeñas cantidades de Ni o Co.
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CONCLUSION

Si bien la teo ria  del endurecim iento por envejecim iento es sim ple, en 
la rea lidad , el diseño o elección de una aleación term oendurecible está  ligado 
a un c ie rto  núm ero de dificultades p rá c tic a s . A sf po r ejem plo la elección 
de una aleación p ara  s e r  usada en el avión supersónico "Concorde" exigirá  
una res is ten c ia  mínima dada a 130° C durante 10.000 h s . Una aleación fue 
po r ejem plo rechazada porque debido al tiem po n ecesario  de envejecim iento, 
se  producirá  excesiva defusión de Cu en las chapas de protección contra  la«> 
rro sió n . Esto dism inuía la re s is ten c ia  del m ateria l a la co rro sió n .

TRANSFORMACIONES PERLITICA, BAINITICA Y MARTENSITICA 

Caso del acero

Se denomina ace ro  una aleación de Fe y C hasta  1,7% en peso, que 
puede o no ten er agregado de o tros elem entos a le a n te s .

El diagram a Fe-C  que nos in te re sa , figura 5-18 p resen ta  como fases 
te rm ina les una solución sólida in s te rs tic ia l de Fe y C llam adá " fé rr itá "  o 
"h ie rro  «¡' y el carburo  de h ie rro , FegC o "cem entita" .

P a ra  el Fe puro po r encim a de 910 C la  fase estab le  es de e s tru c tu ­
ra  fcc y rec ibe  el nom bre de "austen ita" fase X °  h ie rro  % . Con tenores 
c rec ien tes  de carbono dism inuye la tem pera tu ra  a que toda la aleación 3e tran s­
form a en fase ^  . P a ra  un contenido de carbono de 0,8% hay una tra n s ­
form ación eutectoidea. La austecn ita , por enfriam iento (bajo c ie r ta s  condi­
ciones que se  p rec isa rán  más adelante pero  que corresponden a la s  de enfria 
m iento ord inario) da un agregado de fe rr i ta  y cem entita llam ado "p e r lita " , 
figura 5-19 . E sta es la tem peratu ra  m ás baja del dominio monofásico ;
723 ° C.

La línea iso té rm ica  que pasa por ese  punto se designa A i . p a ra  v e ­
locidades finitas de enfriam iento  y calentam iento la tem peratu ra  de tra n s fo r-  
ción sufre  un desplazam iento hacia tem p era tu ras  m ayores cuando se calienta; 
la tem peratu ra  se denomina entonces A ci y hacia tem p era tu ras  m enores cuán 
do se enfría  A p i .

La solubilidad m áxim a de la fase carbono en la austen ita  es 1,7% en 
peso a 1147 ° C . La m áxima solubilidad en fase o< es de 0,02% a 723 ®C.

1

D ejarem os de lado la transform ación  p e ritéc tíca  y la transform ación, 
eutèctica que aparecen  en el d iagram a. Esta últim a se  v e rá  en el tem a s i ­
guiente .

En condiciones de equilibrio  las e s tru c tu ras  resu ltan tes  e sta rán  dadas 
po r el diagram a de fase . P e ro  si un ace ro  de com posición eutectoide, por 
e jem plo, se enfría a d iferen tes velocidades desde una tem pera tu ra  m ayor que
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723 °C  se  pueden observar d iferen tes e s tru c tu ras  y propiedades m ecánicas.

Si bien la na yoría de la s  e s tru c tu ras  que se observan en la p rác tica  
se  originan en procesos de enfriam iento continuo, esto  no perm ite  re la c io ­
n a r  las e s tru c tu ras  con las tem peratu ras a  las cuales se producen. Esto es 
debido a que en un enfriam iento continuo se producen m ezclas de e s tru c tu ras  
originadas a tem pera tu ras  deferen tes.

P o r esto , para  saber que e s tru c tu ra  aparece  a una tem pera tu ra  dada 
el enfriam iento continuado se reem plaza por un tra tam ien to  iso té rm ico . La 
probeta se m antiene durante c ie rto  tiemp© en dominio de fase Y  hasta  obte­
n e r  una e s tru c tu ra  lo más cercana posible a l equilibrio  y luego se sum erge 
en un baño a la tem pera tu ra  que quiere  e s tu d ia r. En las figuras 5~j9/2P se  ven 
la s  e s tru c tu ra s  form adas a d iferentes tem pera tu ras a) P e rlita  g ruesa  b) 
P e rli ta  fina, c) Bainita su p erio r, d) bainita in fe rio r .

A a lta s  tem pera tu ras se form a p e rlita . Entre 500 °C  y 23010 C se 
form an e s tru c tu ras  in term ed ias llam adas "bainita" . P o r debjo de 230 ®C 
aparece  " m a rte n s ita " .

Los tra tam ien tos iso té rm icos perm iten  tam bién conocer la c inética  de 
la transform ación , P a ra  ello  cada probeta se mantiene un tiem po diferente 
en el baño a la tem pera tu ra  que se quiere  estu d iar y luego se  sum erge r á ­
pidam ente en agua f r ía . Se observa a l m icroscopio y se cuenta el po rcen ­
ta je  de la probeta que ha sufrido la transfo rm ación .

Si esto  se g rafica en coordenadas tem pera tu ra  v s . longitud del tiem po 
se  tiene el llam ado diagram a TTT (tiem po-tem peratu ra-transform ación) o 
d iagram a iso té rm ico  o curvas C. La figura 5-21 es el diagram a TTT p ara  
un ace ro  de composición entectoide.

En las transform aciones p e rlitíca  y baínitica se observa que, luego de 
un c ie rto  tiempo n ecesario  p a ra  la nucleación la reafcción p ro g resa  continua­
mente en función del tiem po.

La transform ación  m artensitica  tiene c a ra c te r ís tic a s  d ife ren tes. Solo 
se genera por debajo de una dada tem pera tu ra  llam ada Ms . P a ra  ace ro s  con 
0,8% C esta  tem pera tu ra  es aproxim adam ente 230 ° 0 .

P o r debajo de esa  tem pera tu ra  un dado po r ciento de m artensita  ap a­
rece  en form a casi instan tánea. Cuanto m ás baja es la tem pera tu ra  & que 
se hace el tra tam ien to  iso té rm ico , m ayor es el % transfo rm ado . Una vez 
producida la transform ación  en form a casi instantánea esta  se  detiene y no 
p ro g resa  en función del tiem po.

i.

Esta diferencia de com portam iento justifica  la clasificación de la s  tra n s  
form aciones de fase en a) que se  producen con difusión (perlita, bainita, 
precip itación) , llam adas tam bién tran s  fornaeiones po r nucleación y c re c i— 
m iento y b) T ransform aciones sin difusión, o m a rte n s itic a s .
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El diagram a TTT perm ite , en consecuencia conocer cuales son las e s ­
tru c tu ra s  que se originan a d iferen tes tem p era tu ras  y perm ite  in fe rir  median 
te que tra tam iento  iso térm ico  es posible ten er una determ inada e s tru c tu ra .

Si desam os conocer la  velocidad de enfriam iento n ecesaria  p a ra  obtener 
una e s tru c tu ra  dada, por ejem plo, una e s tru c tu ra  totalm ente m arten sitica  el 
diagram a ya no es  útil puesto que sólo ha sido obtenido por tra tam ien tos iso 
té rm icos y no perm ite  in terpolaciones. No obstante, perm ite  cierto  tipo de 
prediccioñes; s i, po r ejem plo, en la  na riz  la  transform ación  com ienza en 10 
segundos, un enfriam iento que llegue en 10 segundos a la  tem pera tu ra  de la  
nariz  no su frirá  transform ación  ya que parte  de ese  tiempo ha tran scu rrid o  
a tem p era tu ras  su p erio res  donde el comienzo de la  transform ación  requ iere  
m ás tiem po.

P a ra  p re v e r las e s tru c tu ra s  que aparecen  conociendo la velocidad de 
enfriam iento se necesitan  los d iagram as de enfriam iento continúo. P a ra  
ello la probeta se en fria  a una velocidad controlada, luego de c ierto  tiempo 
se tem pla y exam ina la e s tru c tu ra  resu ltan te , como en e l caso del diagram a 
TTT. .

P o r el razonam iento ya visto  se com prende que la  curva de enfriam ien 
to continuo e stá  siem pre co rrid a  hacia tiem pos caecientes con respecto  a la  
curva TTT. En la figura 5-22 se ve la curva de enfriam iento continuo su­
perpuesta  a la  curva TTT p a ra  un acero  eutectoide.

TRANSFORMACION PERL1TICA

La transform ación  p erlifica  es una transform ación  eutectoide. Hay 
o tra s  aleaciones que p resentan  transform aciones eutectoideas de in te ré s  p rác  
tico ( p .e j .  b ronces al alumnio), sin em bargo nos re fe r ire m o s  al s istem a 
Fe-C  po r s e r  el m ayor in te ré s .

La transform ación  eutectoidea p resen ta  v a rio s p rob lem as in te re san te s.

En p a rticu la r se estudia:
a) Morfología
b) C inética de nucleación y crecim iento
c) P ropiedades

a) M orfología- los p roblem as que p resen ta  la  m orfología son en parte  s im i­
la re s  a los de la  form ación de eutecticos lam inares a p a r t ir  de un líquido. 
Hay indicios que la p e rlita  puede o rig in arse  en una p laca de fe rrita . o de ce 
m entita. E l crecim iento  de una p laca de cem entita, por ejem plo em pobrece 
la zona circundante en carbón, perm itiendo la  nucleación de fe r r i ta .  Luego 
am bas crecen  sim ultáneam ente y por en tre  cruz amiento pueden d a r origen a 
una colonia de peí-lita.
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El crecim iento  se produce por difusión de carbono de í¿ austen ita  a la s  
zonas que enfrentan la  cem entita, figura  5 -23 .

En realidad  hay v ario s  cam inos p a ra  la  difusión, a sab e r, a trav és  
de la austen ita , a trav és  de la fe r r i ta  o a trav és  de la in te rfase  austen ita- 
p e rlita . Sin em bargo los experim entos m uestran  que p a ra  ace ro s  com er­
c ia les no aleados la  difusión se produce en la autenita. Sin em bargo p ara  
ace ro s  de a lta  pu reza  la p e rlita  crece  50 veces m ás rápido que en un ace ­
ro  com ercia l, ( p a ra  igual v a lo r de espaciado in te rlam in a r). No existe  
hasta  ahora una explicación convincente del fenómeno.

Como p a ra  los eutécticos hay una dism inución del esp eso r de la s  lás- 
m inas a medida que disminuye la tem pera tu ra  a que se produce la reacción . 
Esto  se puede exp licar en base a que a m enor tem p era tu ra  dism inuye la ve 
locidad de difusión del carbono y en consecuencia este  puede re c o r r e r  meno 
re s  d istancias en el m ism o tiem po. P o r o tra  p a rte  la  d istancia in te rlam i­
n a r tiende a s e r  lo m ayor posible p a ra  que la  energ ía  de superficie  ligada 
a la  in te rfase  0C rFegC sea m ín im a- La d istancia in te rlam in a r es un com­
prom iso en tre  ambos fac to res.

En un acero  eutectoide la  p e rlita  se nuclea heterogéneam ente en los 
lím ites de grano austenftico creciendo como núdulos form ados p o r una o va 
r ia s  colonias, figura  5-24 ( una colonia es  un conjunto de lám inas aproxi­
m adam ente p a ra le la s  de f e r r i ta  y cem entita).

La in te rfase  p e rlita -au sten ita  es incoherente y a tem p era tu ra  constante 
avanza a velocidad constante. La d iferencia
de espaciado en d iferen tes colonias que se observa cuando se exam ina una 
superficie  m etalogfáfica se debe al diferente ángulo que form an las  lám inas 
de las colonias con respecto  a la superficie  de la probeta del como se ve 
en la figura 5-25. La reparac ión  en tre  lám inas d, es la m ism a p a ra  am ­
bas colonias; sin em bargo la separación  observable _d̂  en la colonia de la 
derecha parece  m ayor.

b) C inética de la transform ación  -  E stá  determ inada por la  velocidad de 
nucleación N y la velocidad de avance de la  in te rfase . Ambas son función 
déla tem p era tu ra . Como se discutió precedentem ente p a ra  e l fenómeno de 
p recip itación , la  velocidad de nucleación en función de la tem pera tu ra  r e s ­
ponde a una curva como la de la figura 5-14 . A sim ism o se vio que la 
velocidad de crecim iento  e stá  ligada al producto D„ (dc/dx).

Ambas curvas explican la form a C de las  curvas TTT p a ra  el acero  
eutectoideo de la  figura  5-21 que se estudio precedentem ente. Se observa 
tam bién que el tiempo necesario  p a ra  com pletar la  transform ación  es m e­
nor a a lta  tem p era tu ra  que a baja tem pera tu ra .

c) P ropiedades de la p e rlita  -  P a ra  un acero  eutectoideo, la s  p rop ie-

i
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dades m ecánicas dependen del espaciado de las lám in as . L a  relación d u re ­
za v s. espaciado se ve en la figura 5-26 .

TRANSFORMACION BAINITICA -  A tem p era tu ras  in term edias en tre  la s  tra jis  
form aciones m arten sitica  que se produce a baja tem p era tu ra  y p e rlitic a  ya 
v is ta  se produce una transform ación  que posee ca rac te rfs tic a s  in term edias 
y que es llam ada bain itica. Se c a rac te riz a  por c re c e r  en form a acicu la r 
de modo sem ejante a la  m arten sita  y por p ro g re sa r  po r difusión. Los car 
buros son FegC como p a ra  la  p e rlita .

Tiene im portancia p a ra  c ierto  tipo de ace ro s  aleados en que por en­
friam ien to  continuo se obtiene una e s tru c tu ra  de bain íta  in fe rio r que posee 
m ejo res propiedades m ecánicas que la  p e rlita . Según la  tem pera tu ra  de 
transform ación  se reconocen dos tipos de bainita llam adas superio r (con a s ­
pecto de plumas) e in fe rio r (acicu lar), figura 5-27.

En algunos aspectos las propiedades m ecánicas de la bainita superio r 
son menos convenientes que la p e rlita  fina (res is ten c ia  a la  fatiga). Las 
propiedades de la  bainita in ferio r son sem ejantes a la s  de m artensita  r e ­
venida

TRANSFOMACION MARTENSITICA

La transform ación  m arten sitica  se produce por un moviento coopera­
tivo de átom os, esto  quiere d ec ir que muchos átom os en form a casi sim ul­
tánea sufren pequeños desplazaímcntos que se traduce en una modíficaeiéá da h  esTrvctatt 
cristalina del msÁhriál.EiieífoMeao tiene cierta scm jtn iá  «sí faddédQ en k> qut a  movtffli&ilo coo­
perativo se re f ie re . Se d iferencian en la fuerza  m otriz  que las originan.

La nueva fase tiene adem ás el aspecto acicu lar de la s  m aclas, figura 
5-28. E ste aspecto ac icu la r corresponde» en rea lidad , a la in tersección  con 
el plano de observación m etalográfico y, como el caso de la s  m aclas, la  fo r 
ma de la  nueva fase en tre s  dim ensiones es  len ticu lar.

La velocidad de crecim iento  de las '‘agujas” es mucho m ayor que p a ra  
transform aciones por difusión -(e l crecim iento  lineal de una p laca  se ap ro ­
xim a a la  velocidad del sonido). En el escaso  tiempo en qüe tra n sc u rre  la  
reacción  no hay posibilidades de cambio de composición quím ica y en con­
secuencia la m arten sita  tiene idéntica composición que la  autenita que le da 
origen. E ste  alto grado de sobresa tu ración  en carbono introduce d isto rsiones 
en la red  que de cúbica de cuerpo centrado pasa a s e r  te tragonal de cuerpo 
centrado, figura 5-29. La figura 5-30 m u estra  como aum enta la  te tr a ­
gonal de la  m arten sita  con contenidos crec ien tes  de carbono.

Ya se dj^o que paya una tem p era tu ra  dada la  autenita de los aceros 
co rrien te s  se transfo rm a hasta  un dado porcíento en form a casi instanianea 
y luego la reacción  se detiene. P a ra  que p ro g rese  es necesario  descender, 
mas a«« la tempe futura .
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PROPIEDADES DE LA MARTENSITA

En ace ro s , la m artensita  se ca rac te riz a  por la a lta  dureza y baja duc 
tilidad con respecto  al m ism o m ateria l que p resen ta  o tra s  e s tru c tu ra s . La 
figura 5-31 m uestra  la variación  de dureza en función del % de C p a ra  a ce ­
ros que han sufrido d iferentes porcientos de transform ación . No se conoce 
con exactitud las razones de la  elevada dureza aunque e sta  puede deberse  a 
la dificultad de desplazam iento de la s  d islocaciones a trav és  de un m ate ria l 
sum am ente tensionado, o de la s  in te rfases de la s  agujas de m arten sita . 
Ninguna teo ría  es totalm ente sa tisfac to ria .

REVENIDO DE LA MARTENSITA

Los aceros con contenidos de carburo  superio r a 0,3% son muy r a r a ­
m ente usados en estado templado debido a su fragilidad. P a ra  e lim inar e s ­
to se los som ete a un recocido que rec ibe  el nom bre de "revenido**. Esto 
va acompañado de pérdida de dureza, en la figura  5-32 se observan las  du­
re z as  que se alcanzan luego de un revenido de I hora  en función de la  tem ­
p era tu ra  Para 3 aceros de diferente tenor de carbono.

Durante e ste  tratam iento  se producen transfo rm aciones en el m ate ria l, 
fundam entalm ente la precipitación de carb u ro s. De este  modo la  fase  metaeis 
table a tem p era tu ra  am biente, m artensita  tiende a descom ponerse en las  fa ­
ses estables, fe rr i ta : y carburo . E l fenómeno es  dependiente del tiem po y 
la tem p era tu ra .

En revenidos de duración norm al, según sean las tem p era tu ras  a que 
se rea licen  se pueden reconocer las siguientes transfo rm aciones.

E ntre  100° y 200° C la m arten sita  se hace fácilm ente atacable con los 
reactivos m etalográficos aunque los carburos no son reso lub les con el m i­
croscopio óptico. Mediante rayos X se puede segu ir las m odificaciones de 
los p a rám etro s  de la red , figura 5-33 . A medida que aum enta la  tem pera  
tu ra  el va lo r de c /a  se ace rca  a la Unidad. A 200°C e l va lo r es muy ce rca  
no a 1 y la m arten sita  de alto carbono se ha descom puesto en m atensita  con 
0,25% C y un carburo  que no es cem entita, sino una fase de transición lla ­
mado carburo  de e s tru c tu ra  hexagonal com pacta. E sta  precip itación  va 
acompañada de un ligero  aumento de dureza.

El revenido en tre  200° y 260“C produce un comienzo de pérd ida de du­
re z a  aunque no hay cam bios m arcados de e s tru c tu ra .

E ntre  260*y 360®C comienzan a a p a rece r en los d iagram as de rayos X 
las  lineas que ca rac te rizan  la cem entita. En este  rango hay una m arcada 
caida de dureza. Los carburos no son re su e lto s  con el m icroscopio óptico.

A medida que aumenta la  tem p era tu ra  hasta  723 ' C  el tamaño de los
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carburos aum enta y po r encim a de 650®C son fácilm ente reso lub les con e l 
m icroscopio óptico.

La precip itación  de los carburos depende de la difusión del carbono. 
La energ ía  de activación del fenómeno es a lta  y en conseci encia la  tem pe­
ra tu ra  tendrá  m ás influencia que el tiempo en la cinética del p roceso . Un 
pequeño aumento de tem p era tu ra  s e rá  equivalente a -u n  gran aumento de 
tiem po. De a llí  porque los fabrican tes de aceros dan las  tem p era tu ras  de 
revenido como dato operativo. E l perm anecer 1 hora  o v a ria s  h o ras a  esa  
tem peratu ra  solo produce d iferencias m enores.
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F igura V -l.

F igu ra  V-2.



Flo. 9.1! Coherency. The upper figure represents a supersaturated «olid lolution  
or B atoms (dark circles) in a matrix o f  A atoms (light circles). The lower figure 

shows a coherent precipitate particle formed by clustering o f the B  atom»

F igura  V-3.
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F io . 13-8. D iscontinuo!» p n rip ita t io n  n t Rrain !>min<lnri«'fl in a  ro|»|MT-2* « 
brryUium  alloy (X 75). (\V. 1). Robertson and  R. S. liray . “ P recip itai ion fn*n» 
8olid Solution,”  Am erican Society for M etals. 1958.)
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F io . 2.30. — S tructu re  quadra tique  centrée de la m artensite  m on tran t les positions équi­
valentes pouvant ê tre  occupées par les atom es de carbone. Toutes ces positions ne sont 

pas occupées dans les aciers m artensitiques.
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En un curso  de introducción e stá  justificado inc lu ir un capítulo dedica­
do a las aleaciones a base de h ie rro  por dos razones. En p rim e r lugar 
porque c ie rto s  problem as es  conveniente estud iarlos tomando como ejemplo 
e l acero  y en segundo lugar porque la im portancia tecnológica del m ateria l 
obliga a ten er una inform ación por lo menos sum aria  sobre el tem a.

Existe una separación tradicional en tre  la llam ada m etalurg ia  de fe r ro ­
sos y m etalurg ia de no fe rro so s . E s ta  separación , que no e s  justificable 
desde e l punto teó rico , ya que los princip ic ios básicos son los m ism os para 
todos los m etales y aleaciones tiene su explicación si se tiene en cuenta que 
el m etal de m ayor uso es  el acero  y que mi consecuencia el g ran  volumen 
de problem as e inform ación relacionados con e l m ism o justifica  hasta  c ierto  
punto la clasificación desde el punto de v is ta  puram ente p rác tico .

En e l capítulo a n te r io r  se estudiaron  la s  transform aciones eutectoideas 
(perlltica  y bainltica) y m arten sitica  en un acero  de composición eutectoidea. 
V erem os que ocu rre  con aceros de composición d iferente y ace ro s  aleados y 
se co m p le ta rá  e l tem a con las fundiciones.

ACEROS AL CARBONO DE COMPOSICION NO EUTECTOIDEA

A ceros Hipotectoideos

La curva de transform ación  de un acero  de com posición 0,35% de C, 
figura  6 -1  p resen ta  una línea que corresponde a la form ación de ferrifc® 
p roeü tecto ide , E sta  línea com ienza a la tem pera tu ra  A 3 r. El gráfico  mués 
t ra  tam bién que en la nariz  y a tem p era tu ras  in fe rio res  no hay aparición  de 
fe r r i t»  proeütectoide.

Esto  es debido a que a la tem pera tu ra  de la nariz  de la  curva TTT la '  
velocidad de nucleación sim ultánea de fe r  r i ta  y ce mentí ta dando p e rlita  es 
m ayor que la de nucleación de fe r r i ta  proteutectoide. En la  figura 6-2 se ve 
que en tre  las tem p era tu ras  Ta y Te se form a fe r r i ta  que es  m ás estab le  que 
la austen ita , p a ra  e sa  com posición, cosa que no o cu rre  con la cem entita, pe­
ro  por debajo de ese  punto, a la tem pera tu ra  T¿ p ó r ejem plo se puede nuclear 
tam bién cem entita que es m ás estab le  que la austen ita .

— En p ro b e tas  som etidas a enfriam iento continuo, a medida que aúm enta la  
velociadad de enfriam iento dism inuye el % de fe r r i ta  proeütectoide, ya que 
dism inuye e l tiem po de perm anencia a tem p era tu ras  donde puede producirse  la 
nucleación y el crecim iento  de la fe r r i ta . E s a s í  que aceros de 0,4% C pue­
den ser  100% perlfticos. E ste  aumento del % de p e rlita  va acompañado de 
un aumento de la  re s is ten c ia  m ecánica, sin  em bargo la p e rlita  form ada a 
baja temperatura tiene m ayor % de fe r r i ta  y en consecuencia es m ás blanda 
que la p e rlita  de com posición eutectoidea. Como, no obstante, es m ás r e ­
sistente que la  fe r r i ta  hay un neto m ejoram iento de re s is ten c ia  m ecánica.

TEMA VI
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En ace ro s  al carbono que han sido enfriados en condiciones aproxim adas 
de equilibrio  e l % de p e rlita  perm ite  conocer el contenido de carbono del ace 
ro . Un acero  con 50% de p e rlita  tiene 0,4% C. E ste  cálculo no se puede 
re a liz a r , sin  em bargo, s i  no se conoce la  h is to ria  té rm ica  del m ateria l y su 
com posición. Un m ate ria l enfriado rápidam ente p a re ce rá  de m ayor contenido 
de carbono. P o r  o tra  p a rte  los elem entos a leantes desplazan e l punto de 
transform ación  eutectoidea en general hacia m enores contenidos de carbono, 
figura  6-3.

La fe r r i ta  se nuclea en los lím ites de grano de la  austen ita . En con­
diciones de enfriam iento lento, cuando e l contenido de carbono es pequeño
o cercano a  la  composición eutectoidea no puede reconocerse  e sta  nucleación 
p re fe re n c ia l, figura 6-4. a pero  p a ra  contehidos de carbono in term edio y ta ­
maño de grano austénica no muy pequeño, los antiguos lím ites  de grano de la 
fase "g aparecen  nítidam ente m arcados po r la  fe r r i ta , figura  6-4b.

Cuando se en fría  rápidam ente un acero  de contenido mediano de carbono 
y /o  cuando e l m ate ria l ha sido austenizado a muy a lta  tem pera tu ra  ( con el 
consiguiente aumento del tamaño de grano austenítico) la  fe r r i ta  se p resen ta  
en form a ac icu la r, figura  6-5 y e s ta  m orfología recibe e l nom bre de e s tru c ­
tu ra  de W idm anstatten. El nom bre proviene de la e s tru c tu ra  observada por 
e ste  investigador, el siglo pasado, en m eteoritos que presentaban  p rec ip ita ­
ción en c ie rto s  planos c ris ta lo g ráfico s . E s tru c tu ra s  de W idm anstatten se de­
nominan tam bién, en form a general, a la  p recip itación  de d irecciones p a ra ­
le la s  a c ie rto s  planos c ris ta lo g ráfico s  en o tro s m etales a aleaciones.

ACEROS HIPE RE UTECTOIDE S

La figura 6 -6  e s  e l d iagram a TTT de un acero  h ipereu tecto ride de 
1,12% C. Igual que p a ra  el acero  de 0,35% C visto  an terio rm ente  aparece 
una línea que lim ita  e l campo de X + FegC del de V . Lo m ism o que 
p a ra  los ace ro s  hipoeutectoides se puede su p rim ir e sta  reacción  si la tra n s ­
form ación se rea liza  a  tem p era tu ras  ba jas . En condiciones de equilibrio  la 
estru o tu ra  que se observa se ve en la  figura 6-7 .

E l carburo  proeutectoide se nuclea en los lím ites  de grano V y siendo 
una fase frág il y eontinua im parte  m alas propiedades m acánicas al m ate ria l.
Si se norm aliza un acero  hipereutectoide desde una tem peratu ra  su p erio r a 
Acm se obtendrá una e s tru c tu ra  indesable. P o r ese  motivo la  faja de tem ­
p e ra tu ra s  de m orm alizados p a ra  este  tipo de ace ro s  se encuentra en tre  Acm 
y A^. A esa  tem pera tu ra  los carbu ros ex isten tes se esfero id izan  y los ca r 

b u ro s  proeutectoides que p recip itan  no form an una red  continua, sino que en 
grosan  las carbu ros ya ex isten tes.

La transform ación  eutectoidea es im portante en los ace ro s  llam ados al 
carbono que in tegran el m ayor porciento del volumen de producción dentro 
de' las.-aleaciones de h ie rro . E l contenido de carbono de esto s  ace ro s  r a ra  
m ente supera  0,3%, son de bajo p rec io  y son usados principalm ente como ma 
te r ia l e s tru c tu ra l.
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Como todos los ace ro s , se  fabrican  a p a r tir  de m ineral de h ie rro .
El m ateria l que sa le  del alto horno o a rrab io  de alto contenido en carbono e 
im purezas en especial fósforo y silic io  es refinado en convertidores o hornos 
Siemens M artin hasta  un tenor de carbono de 0 ,1  a 0,2%. Luego son colados 
en form a continua o discontinua y llevados a form as po r lam inación en calien 
te (con term inación en frfo p a ra  algunos tipos de chapas). Todas las etapas 
influyen sobre  las c a ra c te r ís tic a s  finales del m ate ria l.

En general estos aceros se p resen tan  con una e s tru c tu ra  de fe rr i ta  y 
p e rlita  en la que puede v a ria r  el tamaño y form a del grano fe rrf tico  y la can 
tidad y espaciado in te rlam inar de la p e rlita . Estos fac to res es tru c tu ra le s  son 
los que determ inan  sus p rincipales propiedades. El aumento del contenido de 
carbono eleva la tensión de ro tu ra  a la  tracción . La variación  de propieda­
des es lineal y se  puede e x p re sa r po r la fórm ula

R esistencia  a  la tracción  (psi) = 41000 (% de ferrita)+115000 (% de perlita)
100

tí en % de Carbono -  41Ó00 (1- J L S . . . ) +  116000 ( J í í L  )
0 ,8  0 ,8

Para contenidos de carbono in ferio res a 0,25%, sin  em bargó, el tenor 
de carbono ño influye sobre  ambos valore* de re s is ten c ia  a la tracción, , 
gura 6-8 .

El tamaño de grano se  puede m odificar por deform ación y re c r is ta liz a ­
ción en faseO( o por las condiciones en que se  produce la transform ación

X — * « x

En g en e ra l,p a ra  tra ta r  de obtener un tamaño de grano fe rrf tico  peque­
ño, que m ejora  el com portam iento mecánico del m a te r ia lise  tra ta  de que el 
grano austénico del que se  p a rte  sea  tam bién  de pequeño tamaño. Como los 
Iñn ites de grano son sitio s  p referencia les  de nucleación, a m enor tamaño de 
grano austenftico m ayor superfic ie  de lím ite de granó y en consecuencia m a­
yor núm ero de sitio s  p re ferencia les  de nucleación y m enor tamaño de grano 
fe rrftico .

El tamaño de grano autenftico se  controla m ediante la p rác tica  de la­
minación en caliente y el agregado de desoxidantes durante la colada de los 
lingotes, que al fo rm ar com puestos insolubles finam ente d ispersos anclan los 
lím ites de grano e impiden su crecim iento  exagerado*.

* Hay que hacer notar que el tamaño de grano sólo se  puede re fe r ir  
a la  austen ita  o fe r r i ta . No es co rrec to  hab lar de granos de p e rlita  ya que 
este  es un componente e s tru c tu ra l form ado por dos fa ses . En aceros con 
pequeña cantidad de fe r r i ta  no tiene sentido hab lar de tamaño de grano.
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Estos aceros son los que se  usan- en gran  medida como chapa para  
estam par o como perfiles  p a ra  construcciones d iv e rsas .

Las propiedades que se  exigen a estos m ate ria les  son variadas, sugún 
el uso a que están  destinados. Sin em bargo adem ás de las c a ra c tir ís  ticas 
sobreentendidas (com posiciones aceptables, ausencia de defectos, e tc .)  deben 
s e r  de bajo p rec io .

V erem os tre s  tipos de aplicaciones y sus requerim ien tos.

Chapas p a ra  estam pado-  El estam pado exige que el m ateria l sea  fácil 
mente deform able, es d ec ir que tenga baja tensión de fluencia. Esto no de 
be exclu ir una carga de ro tu ra  rela tivam ente  elevada. El tamaño de grano 
debe s e r  pequeño p a ra  que al defo rm ar no aparezca  el fenómeno conocido 
oomo "p iel de naranja" (al defo rm ar la  superfic ie  se  hace rugosa). A si­
m ism o la deform ación no debe ir  acompañada de " s tre tc h e r  s tra in s"  (bandas 
de Líiders).

Chapas p a ra  buques y recip ientes -  El m ayor problem a que pueden 
p re sen ta r  estos m ate ria les  es la ro tu ra  frág il que se  produce a bajas tem ­
p era tu ras  .

Las curvas de la figura 6-9 m uestran  el com portam iento de dos ace 
ro s  1 y 2 . En ordenadas se  indican las energ ías absorbidas en la ro tu ra  
de probetas en rayadas a d iferente tem peratu ra  y en ab sisas  las tem peratu­
ra s  de los ensayos. Una alta  energ ía significa ro tu ra  con deform ación plá£ 
tica y una baja energía ro tu ra  frágil.. La tem peratu ra  a la cual, mediante 
c ie r ta s  consideraciones, se  estab lece que la ro tu ra  pasa de dúctil a frágil 
se  llam a tem peratu ra  de transición . Conviene que los aceros tengan una 
tem peratu ra  de transición  lo m ás baja posible ya que esto  dism inuye los 
rie sg o s  de este  tipo de falla . En ese  sentido el acero  l s e rá  m ejor que el 
ace ro  2 .

La fragilidad de una e s tru c tu ra  puede e s ta r  ligada ajenos a la calidad 
del m ateria l (tipos de esfuerzos, contam inación con hidrógeno, efecto de 
so ldaduras, etc) pero  en lo que se re fie re  al m ateria l depende en gran me 
dida del tamaño de grano y de la com posición quím ica. Un pequeño tam a­
ño de grano fe rrftico  dism inuye la tem peratura  de transición .

Otra c a rac te rís tic a  que deben tener los aceros de construcción es la 
soldabilidad. Con contenidos c recien tes  de carbono aum enta la tem plabili- 
dad y en consecuencia se  pueden fo rm ar e s tru c tu ras  m arten síticas  frág iles 
debido a la a lta  velocidad de enfriam iento que se produce en las so ldaduras.

Esto lim ita  la posiblidad de m e jo ra r la re s is ten c ia  m ecánica de los 
aceros por el económico método de aum entar el te\nor de carbono y es la 
causa po r la que estos aceros tienen bajo contenido de carbono.

Aceros aleados
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( A ceros de baja aleación 
Los p rincipales son ^  A ceros de herram ien tas

^ A ceros inoxidables

Habiendo o tros de aplicaciones m ás específicas (altas tem p era tu ras , m araging, 
e t c . )

A ceros de baja aleación -  Se u tilizan  genralm ente en estado templado y rev e ­
nido con e l objeto de m e jo ra r las c a ra c te r ís tic a s  m ecánicas.

Es necesario  a c la ra r  que los aceros al carbono tam bién pueden s e r  tem  
piados y revenidos, y que las c a ra c te r ís tic a s  m ecánicas son sem ejantes a las 
de los aceros aleados con igual tenor de carbono cuando el tratam iento  de tem 
piado y revenido lleva a ambos m a te ria les  a igual va lo r de dureza.

A sí un acero  con 0,15% C templado en agua desde 1650° F tendrá una 
re s is ten c ia  a la tracción  de 150000 psi y una elongación de 5% , m ien tras que 
el m ism o m ate ria l endurecido por trabajado (lam inación en frió  a 50%) tendrá 
sólo una re s is ten c ia  de 100000 psi y 1% de elongación. P o r tratam iento  térm i 
co se  ha aumentado la re s is ten c ia  y también la elongación.

Sin em bargo s i la pieza de acero  al carbono supera  un c ie rto  espeso r, 
no es ya posible obtener una e s tru c tu ra  totalm ente m artensftica  en todo el 
e sp eso r de la pieza por un templado en agua. P o r o tra  pa rte  el templado en 
agua introduce tensiones que producen cam bios dim ensionales en las p iezas. 
Cuando se  desea un templado com pletam ente m artensftico  en p iezas de reg u la r 
e sp eso r o no se  adm iten d isto rsiones en las piezas tra tadas térm icam ente se  ne 
necesita  r e c u r r i r  a los aceros aleados.

L a razón por la que se  agregan elem entos aleantes a los ace ro s  no es la 
de fliejorar la  re s is ten c ia  m ecánica ya que é s ta  depende del contenido de carbo 
fto. flifao la  de p e rm itir  e s tru c tu ras  totalm ente m arten sítlcas  en piezas que de 
otrd modo no lo darían:

El efecto de loá elem entos aleantes se  puede an alizar m ediante cu r­
vas TTT. A sí por ejemplo comparando la curva tT T  de un acero  SAE 4340 
(‘0,4% C; 0 ,6  a 0 ,8  % Mn; 1,65 - 2 ,0  % Ni; 0 ,7  -0,9%  C r; 0 ,2  -  0,3% Mo), fi­
gura 6-11 con la de un acero  sin  a le a r  se  ve que el origen de la reacción  se  
ha corrido  a la derecha en el acero  aleado, es d ec ir  que se  ha re tardado el 
comienzo de las reacciones p e rlftica  y bainftica que impiden la form ación de 
una e s tru c tu ra  100% m artensftica .

E ste  Cdrrim íento significa que don velocidades de enfriam iento m enores 
óeí pueden e v ita r  las transform aciones p e rlftica  y bainftica, tal como se  puede 
com probar comparando curvas de enfriam iento continuo, figura 6- 1 2 .

O tra m anera  de com parar como los elem entos aleantes m ejoran  la tem - 
plabilidad es m ediante el ensayo Jom iny, en el que una b a r ra  del acero  a en 
say a r, de dim ensiones norm alizadas se  tem pla desde una tem peratu ra  de aus- 
tenización dada haciendo inc id ir sobre un extrem o un chorro  de agua de p re ­
sión controlada, figura 6-13. De este  modo se  produce un tem ple enérgetico 
en el extrem o in fe rio r y p rog res ivamfente decrecien te  hacia a rr ib a . Las m e­
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didas de dureza p rac ticadas sob re  uña genera triz  perm iten  tra z a r  curvas como 
la de la figura 6-14 . Se ve en esa  figura que el acero  de m ayor tem plabili- 
dad es el SAE 4340 y le siguen en orden decrecien te  los SAE 4140, 2340 y 1040 
En la tabla 6-1 Guy 14-3 pag.486 se  puede deducir el "costo  de la tem plabili- 
dad*

Es posible asim ism o, m ediante gráficos adecuados hacer cálculos que 
permiten h a lla r la tem plabilidad que debe tener un acero  p a ra  obtener una e s ­
tructura buscada según las dim ensiones de la pieza y el medio de tem ple u sa ­
do.

Los elem entos de adición tam bién tienen influencia sobre  las c a ra c te r ís ­
ticas que se obtienen m ediante el revenido. Cabe ahora p regun tarse  po r qué 
raw » existe  una tan gran variedad  de aceros tem plables. Una p rim era  razón 
es índole económ ica. Al ag reg ar elem entos se aum enta la tem plabilidad, pe­
ro  se  encarece el ace ro . Si se  desea obtener 100% de m arten sita  en pieza 
de gran  sección , s e rá  necesario  em plear un m ate ria l m ás aleado que para  
una pieza de m enor sección; pero  p a ra  esta  ú ltim a s e rá  un gasto inútil em ­
plear el m ateria l usado en la p rim era .

En segundo lugar c ierto s  elem entos de adición m ejoran algunas p rop ie­
dades específicas. A sí el Mo elim ina la tendencia de c ie rto s  aceros a p re ­
sen ta r fragilidad de revenido, es d ec ir una a lta  tem peratu ra  de transición  
cuando son calentados a tem pera tu ras cercanas a 500®C o perm anecen largo 
tiempo a tem peratu ras vecinas a é s ta  cuando son revenidos.

O tras adiciones m ejoran la re s is ten c ia  al desgaste , la maquinabilidad, 
la re s is ten c ia  a la fatiga. O tros aceros se  p rep aran  especialm ente p a ra  un 
p o s te r io r  tratam iento  térm ico  químico (carburación , n itru rac ión , e tc .)

El objetivo fundamental del revenido es m e jo ra r la re s is ten c ia  al impac 
to y aum entar la p lasticidad  de la m arten sita . Esto va acompañado de una 
inevitable pérd ida de dureza.

Los elem entos de adición pueden tener efectos sobre  el revenido.

a) R eta rd a r la cinética de p recip itación . A igualdad de tiempo y tem ­
p e ra tu ra  un acero  aleado d ism inu irá  menos su dureza que un acero  al carbo­
no. E sto  es debido a que los carbu ros que p recip itan  tienen com posiciones 
com plejas en las que in tervienen los elem entos de adición. La difusión de 
estos elem entos que ocupan posiciones sustitucionales en la red  es m ás lenta 
que para el carbono que ocupa posiciones in s te rs tic ia le s . P a ra  obtener una 
dureza final igual a un acero  aleado debe s e r  revenido a una tem peratu ra  más 
alta que un acero  al carbono. Como consecuencia el acero  aleado se  beneficia 
con una m ayor tenacidad ya que un revenido a m ás alta  tem peratu ra  dism inu­
ye en m ayor medida las tensiones in ternas.

Una consecuencia de esto  es que algunos de estos m ate ria les  pueden u - 
s a r s e  a  tem peratu ras m oderadam ente a ltas s in  que p ierdan  sus buenas propie 
dades m ecánicas como consecuencia de una especie  de sobreenvejecim iento.
El ace ro  con que deben co n stru irse  las m a trices  de forjado en caliente debe 
po seer p recisam ente  estas  propiedades.
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b) A parece endurecim iento secundario . Se tra ta  en realidad  de un endu­
recim iento  por p rec ip itac ió n . En la figura 6-15 se puede no tar como p a ra  el 
ace ro  con 13% C r hay un aumento de dureza en tre  320 y 450 C.

♦
Los cam bios de com posición quím ica y de e s tru c tu ra  c ris ta lin a  que ocurren

, en losaceros aleados durante el revenido son bastante com plejos y están fuera
del alcance de este  apunte.

FUNDICIONES

Son aleaciones de h ie rro  con camtenídos de carbono superio rea  a 1,7% y 
en las cuales el Si juega un papel muy im p o rtan te . Una m ás detallada in te r ­
p retación  de las e s tru c tu ras  exige un diagram a te rn a rio . En la figura 6-16 
se  ve e l co rte  del d iagram a te rn a rio  Fe-C -S i p a ra  una concentración constante 
de 2 % S i . Hay que notar que el diagram a es bastante s im ila r  al F e -F e 3C 
v isto  an terio rm en te  (aparecen campos de 1 y 2 fases de form a s im ila r) . Sin 
em bargo las fases en equilibrio  a tem pera tu ra  am biente son fe rr i ta  y g ra fito . 
Nótese asim ism o el co rrim ien to  del contenido de Carbono de los puntos eu tèc­
tico y eutectoide y ía solubilidad máxima de carbono en austen ita .

En realidad  el d iagram a Fe-Fe^C  no es un verdadero  diagram a de equi­
lib rio  ya que con el tiem po el carbono se descompone dando fe rr i ta  y g rafito . 
Esto no o cu rre  ne condiciones o rd inarias  debido a  la lentitud con que se nuclea 
la reacción  y esto  ju stifica  que dicho diagram a sea usado en la p rác tica  como
un d iagram a de eq u ilib rio . Sin em bargo la reacción carburo  ----- •»- grafito -+•
fe rr i ta  ha sido la causa de accidentes en algunas tuberías de ace ro  con 0 ,5  %
Mo usadas p a ra  transpo rte  de vapor sobrecalentado a a ltas  p resiones la s  que 
explotaron como consecuencia de la pérdida de re s is ten c ia  m ecánica que va 

. ligada a l cam bio. Desde otro  punto de v ís ta , e sta  transfo rm ación , bajo control
es aprovechada p ara  obtener las llam adas fundiciones m aleab les.

Dependiendo de la com posición quím ica y de las condiciones de e n fria ­
m iento, la fase r ic a  en carbono que se obtiene a  tem peratu ra  am biente puede 
s e r  grafito  o cem entita .

P a ra  un an álisis  aproxim ado de la s  e s tru c tu ras  que es  posible obtener se 
pueden em plear los d iagram as binarios F e-g rafito  o Fe-F e„C  ta l como el que 
aparece en la figura 6-17 . En e sta  figura los dos d iagram as aparecen  su p e r­
puestos . Se ve que hay poca diferencia en tre  uno y o tro , una diferencia de 
im portancia e s  la m enor tem pera tu ra  de transform ación  eutèctica del diagram a 
m e taes tab le .

Las fundiciones que solidifican dando eutèctico g rafito -austen ita  son llam a 
das "fundiciones g rises"  . El nom bre se origina del co lo r de la frac tu ra  que 
se  produce a lo largo  de las lám inas de g rafito , En las fundiciones con eutéc 
tico  carb u ro -austen ita  la frac tu ra  se produce a lo largo  de la  fase carburo  que 
es frág il y por su co lor reciben  el nom bre de fundiciones b lan cas . Fundiciones 
en que se p resen tan  los dos eutècticos sim ultaneam ente se llam an "atruchadas" .

FUNDICIONES BLANCAS

La figura 6-18 m uestra  el aspecto  ca rac te rís tic o  de una fundición blanca.
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Se observan en p rim er lugar dendritas oscuras y un eutèctico in te rd en d rítico .
En el momento de fo rm arse  y hasta  la  tem pera tu ra  la s  dendritas eran  de 
austen ita . P o r debajo de la austen ita  su fre  la descom posición eutectoidea.

La fase austenftica del eutèctico puede su fr ir  la transform ación  eu tecto i­
dea y p re sen ta r  el m ism o aspecto  que las  d e n d rita s . En o tros casos e l c a r ­
buro de eutèctico puede ac tu a r como nueleanfce de la cem entiía del eutectoide, 
de modo que ap arecerá  la fs.se carb u ro , sino solo fe r r i ta .  (Podría considerar 
se  como en eutectoide divorciado po r sim ilitud con los eutécticos del mism o 
tipo).

La figura 6-19 corresponde a una aleación de com posición eu tèc tic a .
Este componente rec ibe  el nom bre de ’’ledeburita” . La figura. 6-20 es de 
aleación h ip e reu téc tica . En este  caso  la  fase proeu téetica  es carbu ro  en fo r­
ma de agu jas.

La austen ita  en fundiciones aleadas puede d a r origen a  m a rte n s lta . La 
figura 6-21  m uestra  una e s tru c tu ra  de e s ta s  c a r a c te r ís t ic a s .

En algunos casos es posible v e r  agujas de cem entiía , figura 6-22 que se 
han form ado al a tra v e sa r  la  línea Acm , sin em bargo en tre  la  tem peratu ra  eu ­
tèctica  y h \ T la  m ayor p a rte  de la  cem entita se deposita sobre el carbu ro  del 
eutèctico  que s irv e  de nucleante.

FUNDICIONES GRISES

En la figura 6-23 se observa el aspecto  que pueden tom ar la s  lám inas 
de grafito  según una clasificación de la  AFA (American Foundry A ssociation) 
y ASTM. En el tipo A, que es el de m ejo res p rop iedades m ecánicas, las agu 
jas  son la fase grafito  del eu tèctico . Las dendritas de la austen ita  p roeu téc- 
ca no pueden reconocerse  porque tienen continuidad con la autenita del eu tèc­
tico .

Igual que en las fundiciones b lancas, la  austen ita  al e n fria r  su fre  una des 
com posición eutectoidea pero  en este  caso  la  reacción  puede s e r  $ —a* Oí + 
F e3C ó t —**Ot+ g rafito . Esto da origen a  las fundiciones g rise s  periítieas  
figura 6-25 y a  las fundiciones g rise s  ferrffcieas, el grafito  eutectoide p rec ip ita  
sobre e l grafito  eutèctico y no hay e l equivalente de las lám inas de carburo  de 
de la  p e r lita .

El tipo C de la figura 6-23 corresponde a  una aleación h ipereu téc tica .
Las grandes lám inas de g rafito , que im parten  m alas propiedades m ecánicas 
a l m ate ria l son de origen p ro eu téc tico .

Los tipos D y E se  orig inan, según Eash po r descom posición de la c e ­
m entita del eutèctico , C Fe3 — # -4- g rafito . Esta tranform ación se p ro ­
ducirá  inm ediatam ente después de la  solidificación y ocu rre  cuando se  so b re ­
calien ta el m etal líqu ido . P a ra  exp licar el fenómeno se supone que el sobre 
calentam iento hace d esap arecer los núcleos de grafito  que pueden e x is tir  en el 
líquido. No existiendo núcleos el m etal puede sobre e n fria r y favorecer la for 
m ación del eutèctico carburo  + au s te n ita . Sin em bargo debido a  la  p resenc ia  
de elem entos g rafitizan tes (silic io  y carbono) el carb u ro  se descompone en



VI-9

grafito  y f e r r i ta .  Si en el líquido sobrecalentado se  inoculan agentes nuclean 
te s , se  elim ina este  tipo de e s tru c tu ra s  y se  obtiene el tipo A, de m ejores 
propiedades m ecánicas.

La velocidad de enfriam iento tiene influencia sobre  el tam año de las  lá ­
minas de g rafito . Enfriam ientos ráp idos aum entan ia  nuclación y dan e s tru c ­
turas más finas y de m ejores propiedades m ecán icas. La AFA ha hecho (co­
mo la ASTM p ara  el tamaño de grano austenftieo) patrones de com paración, 
figura 6-26- . El tamaño se  determ ina com parando una fotografía a  100 aumen 
tos del m ate ria l con los dibujos s tandard . Algunos m icroscopios . figura 6-27 
poseen ocu lares que perm iten  la com paración d irec ta . Es de hacer notar que 
e l pulido mecánico de las fundiciones g rises  debe s e r  cuidadosam ente rea lizad r 
p a ra  ev ita r que las lám inas de grafito  no aparezcan  de un g roso r excesivo que 
no corresponde a la rea lidad , como consecuencia del redondeam iento de borde 
que se produce cuando se  "a rran ca"  el grafito .

FUNDICIONES MALEABLES

La posibilidad de tran sfo rm ar la cem entita en grafito  ha sido aprovecha 
da p a ra  p roducir la s  llam adas fundiciones maleables... El nom bre proviene 
de la m ayor ductilidad de estas  aleaciones (Las fundiciones g rise s  o rd inarias 
son frág ile s). Esto es debido a que el grafito de las fundiciones m aleables 
no se  encuentra en form a de lám inas sino en form a m asiva. Los extrem os 
de las lám inas en las fundiciones g rise s  actúan como en tallas produciendo 
concentración de tensiones y por o tra  parte  producen una m ayor discontinui­
dad del componente m ecánicam ente re s is ten te  y dúctil que es la fe rr i ta  o la 
p e r li ta . En consecuencia bajan la re s is ten c ia  a la  tracción  y a l im pacto.
El grafito masivo o aglom erado disminuye la magnitud de esos inconvenientes. 
La figura 6-28 m uestra  una fundición blanca antes de la grafitización y la fi­
gura 6-29 luego del tratam iento  de grafitización.

P a ra  obtener e s ta s  e s tru c tu ras  una aleación de com posición 2,25%C y 1% 
Si colada en moldes de a rena  que puede dar una e s tru c tu ra  de carbu ros se so 
m ete a un recocido de grafitización a 900 0 C . El enfriam iento p o s te r io r  pue 
de d a r , dependiendo de la composición y velocidad fe rr i ta  m ás grafito  o c a r ­
buro .

FUNDICIONES ESFEROIDALES

El agregado de c ie rto s  elem entos a lean tes modifica la morfología del eu 
téctico  dando fase grafito  en form a de nodulos como se  ve en 1& figura 6 -3 0 .

Estos nódulos reem plazan las lám inas de grafito  e im parten  ductilidad 
al m ate ria l. El método tiene la ventaja respecto  a las fundiciones m aleables 
de ev ita r el proceso  de grafitización que aum enta el costo  del producto deter 
minado.

P a ra  obtener estas  e s tru c tu ras  el m etal líquido de la  composición de 
una fundición g ris  sin a lea r  pero  de contenido de S <  0,03% ( el contenido 
de las fundiciones o rd inarias  es 0 .1%) se inocula con alguno o una m ezcla 
de elem entos ta les como Mg, Ce, Ca, Li, Na. G eneralm ente se em plea una 
liga m adre 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  com posiciones y propiedades de fundiciones 
g r is e s . El núm ero que acompaña el térm ino C lass corresponde a la re s is ten  
cia  a la tracción  en m iles de p s i . La re s is ten c ia  de e s ta s  fundiciones está  
dada por la de las fases te n ac e s , fe r r i ta  y p e rlita  ya que el grafito  no con­
tribuye a la re s is ten c ia  m ecánica. La fe rr i ta  de la s  fundiciones tiene mayor 
re s is ten c ia  m ecánica que la de ios ace ro s  como consecuencia del mayor con­
tenido de Si (endurecimiento por solución sólida).

La p e rlita  p resen ta  m enor re s is ten c ia  m ecánica debido a su m ayor e s ­
paciado in te rlam in a r. En la tabla 6-2 se  ve que la s  m ayores re s is ten c ia s  
se  obtienen con el agregado de Mn que dism inuye e i espaciado de la s  lám in as  
de p e rlita . Al m ism o tiempo se  obtiene un aumento de re s is te n c ia  d ism inu­
yendo el % de carbono y en consecuencia la  cantidad de g rafito .

La re s is te n c ia  a  la com presión e s  su p erio r a  la  re s is ten c ia  a la tracc ión . 
La figura 6-31 relaciona am bos v a lo re s . Una fundición de 20.000 psi a la 
tracción  re s is te  80.000 psi prom edio a  la  com presión . Es en consecuencia 
un m ate ria l barato  que se adapta bien para  este  tipo de e s fu e rz o s .

i
Las fundiciones g rise s  poseen adem ás buena m aquinabilidad, debido a la 

p resen c ia  de la s  lám inas de g rafito  que impiden la form ación de v iru ta  larga 
y actúan como lu b rican te . La re s is ten c ia  a  la co rro sión  es tam bién m ejor 
que p ara  los a c e ro s , debido a su m ayor tenor de S i .

Poseen por últim o una m ayor capacidad de ab so rb er v ibraciones que el 
ace ro , lo que es in teresan te  en aplicaciones ta les como apoyos y bastidores 
de m áquinas. Si el m ateria l no tiene estas  c a ra c te r ís tic a s , a la frecuencia 
de vibración del conjunto la am plitud puede o rig inar ro tu ra  por fatiga.

FUNDICIONES MALEABLE Y NODULAR

La tabla 6-3 da las com posiciones y propiedades m ecánicas de estos t i ­
pos de fundiciones.

En la fundición m aleable la e s tru c tu ra  de fe rr i ta  y grafito  m asivo da re  
sistenc ias  del orden de 55.000 psi y elongaciones de 12 a  18%. Con una m a­
tr iz  perlftica  l a  re s is ten c ia  sube a 80.000 p s i.

TRATAMIENTO TERMICO

Las fundiciones pueden re c ib ir  tra tam iento  té rm ico . Los á rbo les de le 
vas de autom otores son generalm ente  hechos de fundición. P o r tra tam iento  
térmico a inducción se endurecen las excén tricas en una profundidad de 1 a
2 m m . La e s tru c tu ra  de la  superfic ie  tra tada  térm icam ente es m artensita  
y grafito  y en el cen tro  p e rlita  y g rafito . Los problem as de tra tam ien to  t é r ; ú ;
mico son s im ila re s  a los del a ce ro s .

9D noíoiBoqmoo jsI 9b bijjp.il Ifite/n io a£TuJouija9 afijas leneído
•FükníCiÓNES ESPECIALES5 0bín9i*00 ob " Kí 'I£oií; nía ^  «dioibm/i £m' 

'•Ji'.-itj/'í'i------.'V11 u,, ■■ oíií ‘ -  LO er TBnibio e*¡ ;ibmfi °.BÍ ob

míJ Hay una gran variedad  de 'fundiciones adem án de las v i^ taá , diseñadas 
para  responder a fines espec íficos; por ejem plo résistefuj®# á la córrofíiótf, SPfa 
ab rasión , a ltas  tem p era tu ras , e tc .
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wt. % Alloying d e m e n t

Km. 10.1. Effect of oome common alloying elem ents on th e  cut cctoid tem peratu re and 
the eutectoid carbon conten t. (Bain.)
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Dependencia de la tem peratu ra  
de transición con la ra íz  cuad ra­
da del tamaño de grano ferrftico  
en un acero  1010  (d rep resen ta  
d iám etro  de grano prom edio)

•irurluri-K iirp *lio«n.
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i C : 0 .41 % i I
4 3 4 0  M n  : 0 .8 7 %  Si : 0 ,2 8 %

Ni : 1 ,8 3 %  C r : 0 .7 2 %  M o : 0 ,2 0 %
I A u s tén itisa tio n  à 8 9 5  °C 

iro sseu r d u  g ra in  : A S T M  N° 7 
v jfc y  Ac* 764*C |

A c i : 721 °C | -------
C o u rb as  de 

< \ \ .  re fro id isse m e n t 
> \  .d e p u is  895°C  au x .

\ \  \  d is ta n c e s  in d iq u ées  
^A\  v A V a p u is  l 'ex tré m ité  
\  \  — A-ÎAJV̂trempée

—  T ransfo rm ation -

F io . 7.8.

1 2 5 10 2 0  5 0  100 2 0 0  5 0 0 1 0 0 0
T e m p s  (s )

—  D iagram m e dè transform ation  en  refroidissem ent continu de l’ac ier A ISI 
( M elai Progrès», Sept. 1964, 106).
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Ki«i. 10.5. Typical Jominy liardcnuhilitv curves for four stundnrd modium-carl>oii 
stools austenitizod at 845°C (1550eF) from jin initial normalized condition.

Fig . VI -  13 F ig . VI -14



D
ur

et
é 

R
oc

kw
el

l 
C

VI -  13

1 8 4  L E S  ÉL É M E N T S  D*ADDITION DANS L’ACIER

Fio . 6.1 !. —  Influence du chrom e su r  le revenu après trem pe d 'ac iers à 0 ,3 5 %  C.
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2% Si

F i o . 13.1. A vortical section of the Fe-C'-Si system at a constant 2% iSi concentraIi«>> 
Crosslmtched fields nre three-phase areas. (Greiner, Marsh, and Stouiihtnn.1
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14  ■ SO p«rt ui irua-carbon phu> d itf ru a  Kr.Mii l/< 11«
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F ig . VI - 21 F ig . VI - 22
La flécha senala agujas de cem entita

3 6 4  Structure and properties of alloys

^  f f i j l  

î
-  'Type A " •  '•>

(y AVS>V^. 

f i g

0 k  
Type B

S Ü V M

4 . / *  * Type D '' ■ Type E - *  »

Km. 13.4. (¡raphite flak«* types in gray rant iron according to joint reconimendationr- 
of the AFA and ASTM : typo A, uniform distribution, random orien ta tion ; ty p e  B, 
roHctte grouping», randoti y oriented; type (*, superimposed different flake sues, 
random orientation; type. I), in terdendritir flake«, random orientation; typo K, inter- 
'•rn d ritir  flake«, preferred orientation.
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f e s l

"lake size No 1 ^  Flake sire No 3

v i

X - 'i
A 1»

- C / i y *  .'/•>
Flake size No 5 x

m i
Flake sue No 2

~ \r>

■ M

 ̂Flake sue No 4

’*■' *• / * < 
- • r - . v . - c - 'j - 1, '

Flake sire No 6

F li.. I < >rn|(liiti- flHki- wi<- tu *rn.v rm*t iron an-onling l«> juinl rii-oiiiiiirn.littioni« of 
tlir Ah  A  unii A H 'I 'M  ir.--lur.il hi rrpnMlui-tion ). No. I, long.-M link.-» «r.-iii. r 
» U n  4 in nt X I« » :  No. J, long.-xl Hnk.-« J to 4 in. at X I« » ;  No. .1, long««» flak.* I to 
-  •••■1,1 X  I ' * 1! N«i. 4. lungi*! flnki* 11 to I in. al X  II*»: No. .*». lungi*! flakr* ' « »o »,  in 
ni X  H«i; No. fi, l..i.*<-i flnki* lo  in. al X I« » ;  No. 7 (noi nliown). '| *  lo  '«  in. 
al X I« » .  No. •*> (noi aho«n), li»» ilian 1 (« in. al X I« » .
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Fi«. 13.8. Relation between tensile and compressive streng th  of f i» y  iron. (Metal* 
Eng. Quart., February, 1961.)
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Table 13.1 Typical com petitions of gray cast iron based on strength 
and section thickness

T y p e C
CJ
Si 1» s

r (
M n

C ar­
lton

eq u iv ­
alen t*

M etal
sec-
tion ,

in.

Hrinell
h a rd ­
ness

Tensile
m odulus,

p s it

Tensile 
*t remit h, 

psi

3  05 2 5(1 0 .5 0  III o  0 4 50 0  25 ISO 12 X 10* 2 4 ,0 0 0

C lass 2IMMK 3 5i 2 4< 0  4 0  m 0 « 4 :<4 I IN) 170 12 X 10*

( lass 30 (1.) . :t 2 21 I) 22 D l l 0 .0 5 4 .1 « 0  50 21 Ml 15 X 10*

«kt» 1 'M (l 21 0  ft 0 . « :i o s 1 INI 217 15 X 10* 3 2 ,0 0 0

3 H .* 05 »1 17 11.11 0 .5 5 :i 77 0 .2 5 230 17 X 10* 44 ,000

3 ii5 1 KT 0  15 0  .OS 0 . « :i 05 1 INI 225 17 X 10* 43 ,5 0 0

» K5 2 (>.* o  \ : 0 IK 0 (K .1.51 250 1« X 10*

(Mass fill ( M ^ 2 <15 2  (N 0 l( 0  07 0  H5 3 .1 7 270 1» X  10* 62 ,500

(I .) , light sec tio n : (M ) , m edium  sec tio n ; (H )  heavy  section.

t  T h ese  cast iroiis’do  not'o lw y  H ooke s law , so th e  m odulus is a rb itra r ily  M Pr< ^  
as  th e  slo|Hk o f th e  s tre s s* !  ra in  cu rv e  a t a s tress  equa l to  one-fou rth  th e  tensile  s tren g t

Tabla VI -  1

Table 13.2 Typical compositions and properties of malleable 
and of ductile oast iron

M alleable cast irons N odular cant irons

F err it ic 
grade 
350IH

Pearl it ic 
m alleable

F e rr it ic 
ty p e  

60-45-10*

Pearlitic
ty p e

S0-60-3t

T o ta l carbon, % ......................... 2 25 2 .2 5 3 .5 0 3 .4 0
silicon, % .......................... 1 1 5 1 30 2 .4 0 2 15
m anganese, % ................. 0 .4 0 0 .7 5 0 .5 0 0  50
sulfur, % ........................... 0  10 0 .1 0 0 .01 « 0 1
nickel, % ........................... 1 .00 1 .00
m agnesium , % ................ 0  06 ii.iMi

Tensile m odulus, psi 25 X 10* 2« X 10* 23 X 10* 23 X 10*
T ensile s tren g th , p s i .................. 56 ,000 SO,000 65,000 95,000
Yield s tren g th , p s i ..................... 37 , IKK» 50,000 4S.II00 6.5, IHM)
%  E longation in 2 in ................ 20 6 12 5

• A nnealed a t  1650°F an d  furnace-cooled, 
t  As cast.

Tabla VI -  2


