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TEMA 1

QUE ES UN METAL

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

Eda definicién es una consecuencia del tipo de unién entre 4tomos que
existen en los metales.

Veremos en que consiste esta unién y los otros tipos de uniones posi-
bles.

Los 4tomos estdn formados por un ndcleo y electronesque se desplazan
alrededor del ndcleo. Los electrones se distribuyen siguiendo ciertas reglas
cudnticas en diferentesniveles, figura 1.1, Los electrones de la capa exterioxr
0 electrones de valencia ©n losregponsables del comportamiento quimico del
elemento. Losgases raros, de gran estabilidad quimica, tienen 8 electrones
en su capa externa {2 en el He). Los 4tomos que no tienen 8 electrones tienden
a adquirirlos mediante los diferentes tipos de uniones para adoptar configura-
ciones de menor energia

Unién idnica Es el caso del CINa figura 1.2, Un d4tomo de Na cede su elect”r'dn
de valenma a un 4tomo de Cl. El 4tomo de Na se transforma en un ion Na™ y

el Cl en C1™ . Las fuerzas electrénicasoriginadaspor esta cesién de electrones
son responsables de la unién.

Pero por otra parte los iones positivos se rodean de iones negativos y vi-
ceversa dando origen a crigales que pueden considerarse como macromoléculas,
figuras1.3b. v 1.4.

Edos crigalespresentan débil conduccién eléctrica por movimiento de
los iones dentro de la red.

Unién convalente u homopolar: Los4tomos no ceden electrones como en el caso
anterior, sino que los electrones son compartidos por losdtomos que forman
la molécula,

En el H por ejemplo los 4&tomos comparten su electrén, figural.4y si
configuracién electrdnica se asemea a la del He. Otros ejemplos son 02,N2,
F,, FH que aparecen tembién en la figura 1.4 En el caso de FH se vé que
los 4tomosno necesitan ser de la misma especie.

El Si tiene 4 electronesde valencia. Un 4tomo s puede considerar
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en el centro de un tetrahedro compartiendo electrones con sus 4 vecinos,
figura I1.5f Las umiones covalentes pueden formar cristales en el caso del
diamante o el 31 y eso se esquematiza en la figura I.3.c, pero en otros
casos (oxigeno por ejemplo) se produce una saturacién que impide la unién
de mis de dos 4tomos para formar un cristal.

Unién metilica: Todos los electrones de valencia son compartidos por to-
dos los 4tomos. Los electrones de valencia forman una especie de gas e-
léctrénmco que mantiene unidos a los iones met4licos, figura (.3.a vy 1.6
Este "gas electr6nico’ es sdemis la causa de la alta conductividad eléctri-
ca de los metales. Otro hecho de gran importancia es que fodos los iones
metilicos son equivalentes y pueden ictercambiarse sia gran dificultad. No
ocurre lo mismo con los cristales ionicos ni con los cristales homopolares
en que las uniories son polarizadas. Esto explica el comportamiento plis-
tico de 1los metales. Por otra parte la alta simetria de unién hace que los
metales pertenezcar a S1stemas cristalizos relutivamente simples, siendo
un gran nimero de ellos del tipo de empaquetadur: compacta.

Unién de Van der Wuals: En este tipo de unién no hay intercambio de elec-
trones y las sustancias que no tiener electrones libres para compartir, como
por ejemplo el metano y los gases raros cristzlizan por efecto de fuerzas
electrostdticas surgidas como consecuencia de la polaridad de lzes moléculas.
Las cargas positivas y negativas se polarizan y existe atraccién entre el po
lo positivo de una molécula con el negativo de la vecina, figura I1.3.d.

Combinacién de uniones primarias: Las uniones i6nicas, covalente y met4-
lica son llamadas uniones primarias para diferenciarlas de las de Van der
Waals En realhdad las uniones entre 4tomos no tienen un carécter tnico
8ino que presentan caracterigticas de uno u otro tipo de unién primaria.

En el Cl H los electrones pueden formar umén covzlente o 16nica, figura
1.7, existiendo en éstado gaseoso una configuracién preferentemente cova-
lente. En solucién acuosa, por el contrario, predomina la unién ifnica.

En los tompuestos quimicos pueden existir combinaciones de dos o
mis tipos de unién Asi por ejemplo en el 804Ca la uni6n del S con el O
es covalente y la unién del &)4= con el Cat+ es ibnica, figura I.8 .

Distancias interatébmicas : Hasta ahora se han considerado las fuerzas que
atraen los 4tomos entre si. Existen sin embargo fuerzas que impiden que
los nGcleos se pongal en contacto. En los sblidos existe una distancia de
equilibrio que corresponde a aquell: en que ambas ae igualan

Si consideramos dos 10nes la atraccién entre ellus estari dada por
las fuerzas culombianas segin la férmula Fe = _ (Zge) {Zge, siendo aj_o
3.2
la distancia entre las dos cargas puntuales y Zj, y Zg, las cargas eléctri
cas de cada punto
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La fuerza repulsiva es producto del rechazo que se produce cuando
las capas electrénicas de los #tomos comienzan a coincidir. Esta fuerza
es funcién inversa de la distancia pero de potencia superior al cuadrado.

n.,b

B =~ w1 n y b son constantes
a

Esto aparece grificado en la figura 1.9 a donde en lineas de puntos &
indica la suma de ambas fuerzas. Se ve que para una distancia a’ existe
equilibrio. En ese punto la energfa de unién de ambos dtomos es minimu,
figura 1.9.b. Por diversos medios es posible modificar la distancia de
equilibrio. Si se suministra energia térmica aumenta la vibraci6n de los
dtomos alrededor de su posicién de equilibrio y esto puede llegar a des-
truir la unién (pasaje a fase gaseosa). Por compresién o traccién se pug
de también modificar la separacién entre ftomos.

Radio atémico y radio i6mico: Las distancias entre itomos pueden consi-
derarse como la suma de los rudios atémicos de cada 4tomo, figura I.10.
Se considera radio atémico la mitad de la distancia Que separa los 4tomog
m4s préximos del elemento puro. Asf por ejemPlo en el Fe los dtomos
estin separados 2,482A, en consecuencia el radio atémico seri 1,241A .

Los iones poseen un defecto o exceso de electrcnes y ocuparidn un vo
lumen menor o mayor que el 4tomo neutro y en consecuencia su radio se-
rdi menor o mayor que el radio atémico. En la figura I.11 se dan los
radios atémicos y ibnicos del Fe.

Ndmero de coordinacién: Es el nimero de itomos en contacto con un 4to-
mo considerado. En la figura ].12 se ve que el nimero de coordinacién
del Mg en el OMg es 6 y que el nimero de coordinacién del Si en &l 810,
es 4.

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

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

2) Las temperaturas de fusién y volatilizacién o ebullicién pusden re-
lacionarse con la profundidad del minimo de la curva de Energia
vs. distancia entre dtomos, figura i.9.b.

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

Por otra parte debido a que fuerzas interatémicas muy grandes im-
plican un mimmo de energia mis profundo, (figura I.9.a), los materiales
con alto punto de fusién son generalmente muy resistentes (p.ej.diamante,
AlyO3; TiC, etc.

Estructura cristalina

Generalmente se asocia el concepto cristal al de cuerpo con caras
planas y de forma geométrica mis o menos simple. Sin embargo la carac-
teristica fundamental de un cristal es la de tener sus itomos emplazados
segin yn cierto orden.

1.0s metales son cuerpos cristalines aunque no poseen generalmente
formas facetadas. Sin embargo bajo ciertas condiciones de ¢regimiento
(condensacién de sublimados) es posible obtenerlos de este modo, figura

Ly

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

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

gura 1.14,

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

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

I14.b ..

Ciertas direcciones son por conveniencia consideradas ejes del cris-
tal En la_figura I 14.a ,segln un eje la distancia entre 4tomos es a,y se
gdn el otro eje es b. La regularidad del cristal esti dada por el hechp
que dado un idtemo cualquiera del cristal, como origen de coordergdas en
el extremo del vector vV=na + m b (siendo n y m nimeros enteros) se
encontrari otre dtomo de la misma especie.

8i 8e dan a m y n todos los valores posibles los extremos de los
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vectores V ser4n un conjunto infinito de puntos que recibe el nombre de'red
cristalina'. Cada punto de la red se llama '‘nodo"

Para un cristal de tres dimensiones los vectores ¥, b, y © determinan
un paralelepipedo que se denomina 'celda' En la figura 1.15 se han indicado
tres celdas posibles. El cristal puede considerarse como formado por la
yuxtaposicién de un gran nimero de celdas. Si se conocen las dimensiones
y 4ngulos que forman los vectores 'a'.', 'b.y T, el cristal queda caracterizado.

Hay que hacer notar que las direcciones de los vectores ’afy'B' en la
figura 1.16 es arbitrario ya que podrfan haberse adoptado los de la_figura
L17. La eleccién de los ejes es una simple cuestién de comodidad. Esto
se ejemplifica en la figura 1.18. Se podri considerar como celda el rombo
formado por los vectores a' y b*; sin embargo puede ser méds conveniente
considerar el rectingulo formado por an y b con un punto en el centro.
El primer tipo de celda en el que hay un solo motivo en cada vértice se
llama '"celda primitiva'.

Hay que hacer notar también que los vectores de la celda deben unir
nodos y que no todos los 4tomos son nodos. Por ejemplo en el cristal de
la figura 1.19 los vectores ?y'b’ deben unir''itomos iguales’. En este caso
el motivo es un 4tomo circular y uno triangular se ve que si los 4tomos
circulares son considerados nodos de la red, los 4tomos triangulares no lo
son.

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

La mayoria de los melales pertenecen a sistemas cristalinos simples,
generalmente cdbico o hexagonal -Tabla II- Asfi el Cu, Ag, Au, Pb son
metales clbicos de caras centradas (ccc 6 fec); Fe, W, Mo son metales
cibicos de cuerpo centrado {cc 6 bce) Zn, Cd, Zr &, Ti o< Hf son
metales hexagonales compactos (hcp)

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

La celda de un metal bec tiene 1 4tomo en cada vértice y un dtomo
en el centro, es decir, 9 4tomos. Sin embargo cada itomo del vértice
estd compartido por 8 celdas y en consecuencia corresponde a2 la celda
1/8; el d4tomo del centro le pfrtenece totalmente. En consecuencia, en
realidad una celda bee tieney~- x 8(vértices) » 1 = 2 dtomos solamente.

Otra caracteristica de esta celda ¢s que cada d4tomo tiene 8 vecinos
préximos. Esto es de ficil comprobacién si consideramos el dtomo del
centro de la celda elemental.
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En el sistema fcc cada celda tiene 4 4tomos; de los cuales uno corres
ponde a los vértices, como para el bce y 3alas caras ya que hay 6 4tomos
en las caras, que son compartidos cada uno por dos celdas. El niimero de
vecinos préximos para estos metales es 12.

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

Los sistemas ctbico de caras centradas y hexagonal compacto, son
sistemas compactos. En efecto, si se apilan esferas de igual didmetro és-
tas toman posiciones que corresponden a algunas de las dos redes citadas.
Esto es debido a que, en el plano sobre el cual se apoyan, las esferas se
agruparin como se ve en la figura I-2i.a o cfrculos@ en figura I-21.c.

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

5i la tercera capa ocupz posiciones semejantes a la primers tenemos el sig
tema hexagonal compacto; si ocupa la posicién C tendremos el sistema cti-
bico de caras centradas. En efecto en la_figura I-22 los 4tomos marcados
tienen la misma posicién que los de la figura I-21. Esto se puede compro
bar con los modelos de esferas.

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

PLANOS CRISTALINOS. INDICES DE MILLER

Por los nodos de la red cristalina podemos hacer pasar planos. El
concepto de plano cristaliro es muy Gtil. Asi la difriccién de rayos X se
puede considerar como una reflexién de ciertos planos (ley de Bragg) (e
demostrard en el curso de rayos Xj.

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

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

Dado un sistema de planos paralelos igualmente distanciados uno de
otro en una red cristalina dads, si se quiere determinar syg indices de
Miller se considera el plano que sin pasar por el origen de coordenadas
estd mis préximo al mismo. Supongamos el plano de la figura I-34. Se
miden en unidades de vectores de la red las distancias en que el plano cor
ta a cada uno de los ejes. En nuestro caso el plano coxta al eje g a una
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distancia 4 a, al eje ba 3 b y al eje ¢ a una distancia 5c. Se toman las
inversas de estos nimeros 1/4; 1/3; 1/5 y se hallan las fracciones con mf
nimo comin denominador 15/60; 20/60; 12/60. Los Indices de Miller son
los numeradores de esas fracciones: 15, 20,12. Al primer indice se lo
llama h, al segundo k y al tercero I es decir que h=l5, k=20, 1=12 y para
indicar que se trata de un plano se los coloca entre paréntesis (15,20,12).

En general los planos m#ds importantes tiemen como indices de Miller
ndmeros pequeiios, 0, 1, 2, o 3.

En la figura I-25 se muestran algunos planos importantes del sistema
odbico. Se han dibujado los planos en el cuadrante positivo. 8i se conside
ran también los otros cuadrantes tendremos por ejemplo tales como el de
la figura 1-26 que es un plano (1 10). (el signo menos va colocado sobre
el fndice)

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

(110) (101) (011)
) oy (011y
(110) (103) (017)
10y (101) (011)

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

Otro plano importante del sistema cdbico es el (111) llamado octahé-
drico. Este es el plano m4s denso en el sistema cﬁb1co de caras centra-

das, figura 1,21

Sistema hexagonal: En todos los sistemas cristalinos se usan los 3 indices
de Miller. En el sistema hexagonal es, sin embargo, mds cémodo el uso
de 4 indices (de Miller-Bravais) (h,k,i,1) considerando la existencia de 4
ejes, figura I-27 aj, 8y, a3y C. Teniendo en cuenta Gue con los ejes

A, 8y € bastarfa para determinar un plano el 4# indice que corresponde :
al eje C3 no debe ser independiente. En efecto se cumple que i = -(h+k).

En la figura 1-28 se sefialan planos importantes del sistema hexa-
gonal. Los planos 0001} son llamados planos basales, los planos{lom}

planos paraleleplpédicos y los planos 1011} planos prisméticos. !
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Direcciones

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

Para el sistema hexagonal se pueden usar 3 ejes a;, ag, ¥ ag ¢ los
4 ejes.

Defectos

Si bien la caracterfstica de una red cristalina es la repetitividad del
motivo, lo que permite preveer 13 posiciones de los 4tomos en cualquier
punto del cristal, en la realidad los cristales tienen imperfecciones, es de
cir ausencia de un ordenamiento perfecto. Asl por ejemplo en un punto
del cristzl A donde deberfa haber un 4tomo de A puede hallarse un 4tomo
de la especie B. "Esta impureza" es un defecto, figura 1-30 .

En un punto donde debiera encontrarse un dtomo, éste puede estar
ausente. figura I-3l. Este defecto se llama vacanoia

Por otra parte un trozo de metal ordinario no estd formado por un
cristal dnico, sino por una multitud de pequeilos cristzles los cuales tie-
nen orientaciones diferentes entre si.

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

Aleaciones

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

Si se preparan aleaciones de Cu y Ni con diferentes tenores de Ni
se puede comprobar que la estructura crsitalina de esas aleaciones es la
misma que para el Ni y el Cu, es decir fcc. Solamente hay una varia-
cién del Jarimetro de la red que decrecsg desde el valor del Cu puro
(a=3,62 A) hasta el del Ni puro (a=3,52 A). Se puede decir que los dtomos
de cobre que ocwpaban puestos de la red son reemplazados por 4tomos de Ni
sin que el cobre‘se de cuenta" de la sustitucién. Estas aleaciones son lla-
madas soluciones sélidas terminales o primarias (el nombre proviens de su
ubicacién en los diagramas de equilibrio, como se veri luego).
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Si se prepara una aleacién de Cu con 50% en peso de Zn. se obtiene
al solidificar, un cuerpo cristalino que no tiene ni la estructura del cobre
(fcc) ni la del Zn (hep) sino que es bce. Estas fases que no poseen la mis
ma estructura que los metales que la componen son lamadas fases inter-
medias.

La mayorfa de las aleaciones industriales estan formadas por uny sq
lucién s6lida terminal que puede o no estar acompanadsz de uma o varias fa
ses intermedias en proporcién varizble{generalmente pequefia). Las fases
intermedias como tales no tienen practicamente empleo., De alli porque
existe muyor interés en el estudio de las soluciones s6lidas terminales que
‘en’ et de las fases intermedias.

) Hume Rothery y su escuelz han estudiado las condiciones bajo las cua
les se producen estas fases terminales. El hecho que exista ests indistin-
‘guibilidad entre 4dtomos, tal como ocurre en ¢l Cu - Ni se debe al tipo de
"unién metdlica. "La naturaleza no saturada de lz umién metélica hace que
cuiando se unen estos dos metales cada dtomo reaccionz en forma casi no
especifica con respecto al otro ya que ambos estan unidos por la nube co-
min de electrones a la cual ambas especies de 4tomos han contribuido®
“'(Cottrell).

Sirx embargo el caso del Cu Ni es algo especial ya que son pocos los
sistemas que presentan solubilidad s6lidc total. Hume Rothery hi dado las
reglas que determinan la posibilidad de¢ obtener soluci6n sélid2 en un rango
extendido de composicién. Estas son:

a) Factor tamafio atémico: Si la diferencia de tamafio atémico e€s ma-
yor de 14% entre solvente y soluto la solubilidad serdi pequefia. (Los radios
atémicos se miden en el metal puro como ya se indic6)

b) Factor electroguimico: Si uno de los componentes de la aleacibn es
muy electropositivo y el otro muy electronegativo hay escasa tendencia a
formar soluci6n s6lida y por el contrario se forman fases intermedias. Asf,
por ejemplo, metales como Mg y $ formurin fases intermedias y no solu-
cién sélida.

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

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

En algunos casos la regla presenta contradicciones debido a que el ta-
mafo atémico se altora cuando los 4tomos entran en solucién.
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Fases intermedias.

Desde un punto de vista termodinimico en una aleacién formada por
dos metales A y B puede ocurrir que a) Los 4tomos de A y B sean atral-
dos mis intensamente por 4tomos de la misma especie que por dtomos de
la especie diferente. b) Los 4tomos se sientan m4s atraidos por los de es
pecie diferente. c) La atraccién sea la misma para dtomos de igual o dife-
rente especie.

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

- Las fases intermedias pueden clasificarse en eclectroquimicas, de fac
tor tamaflo o electrénicas.

En el caso de compuestos electroquimicos la proporcién en que se
encuentran los elementos que los forman siguen las reglas de valencia de
la quimica MggSbs; Mgzsi. Presentan un rango de solubilidad limitado,
estructura cristalina simple, como los cristales i6nicos y punto de fusién
relativamente elevado y pueden ser considerados como compuestos quimi-
cos y recibir el nombre de compuestos intermetdlicos. Este nombre de
compuesto intermetdilico es usado, sin embargo, (en forma inapropiada) muy
comunmente para designar las fases intermedias . Sin embargo las fases
intermedias pueden ser consideradas méis bien como sgoluciones sélidas se-
cundarias o intermedias.

Metalogratia

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

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

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

La existencia de lfmites de grano tiene gran influencia en el compor-
tamiento de los metales y aleaciones. EIl magnesio es frdgil si el tamafio
del grano no es suficientemente pequefio y en general tom
dos los metales presentan mayor ductilidad y resistencia mecénica cuando
su tamafio de grano es menor. Sin embargo para metales sometidos a es-
fuerzos a alta temperatura es m4s conveniente un tamafio de grano grande
porque la rotura del material se produce en los lfmites de grano. Se han
llegado a fabricar alabes de turbiras de gas que son monocristalinas.
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Fia. 2-2. Hydrogen. (a) Simplified sketch showing one proton in the nuclc~u§ and an "
electron in the first quantum group. (b) Radial problblility of e!ech:on Iocnlm.n. A @) b
though the electron-to-proton distance is not fixed, there is a certain distance which hax Fig. 2-3. Lithium. (a) This simplified sketch shows how a sccond quantum group is
started becsuse the first one has its maximum of two electrons. (b) The radial proba-
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Fia. 2-11. Metallic bond. A schematic rep-

reventation of unattached electrons (elect +
cloud”) in a structure of positive “cores.” @-T“@
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an attraction between the positive “cores”
and the negative, unattached electrons (ex-
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2-15) COORDINATION NUMBER 111
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TABLA 1

CLASIFICACION DE LAS REDES SEGUN EL SISTEMA CRISTALINO

SISTEMA LONGITUD DE LOS EJESY RED
CRISTALINO ANGULOS ENTRE EJES
Tres ejes iguales a dngulos | Cdbico simple
Cdbico rectos. Ctbico de cuerpo centrado
a=h=c °<=F*=x = 90°| Ctbico de caras centradas
Tres ejes en dngulo rectoy | Tetragonal simple
Tetragonal dos ejes iguales Tetragonal de cuerpo cen-
a=b#e 0‘=/’=x=90° trado
Tres ejes desiguales a dngu Ortbrrémbico simple
lo recto * { Ortorrémbico de cuerpo
centrado
Ortorrémbico afbFc of= (§= x = 90 Ortorrémbico de bascs
centradas
Ortorrémbico de caras
\ centradas
_ Tres ejes iguales,igualmente | Rombohé&drico simple
Rombohédrico | inclinados
a=b=c¢ °<=/5==¥7‘90
Dos ejes iguales a 120° ,el Hexagonal simple
Hexagonal tercer eje a dngulo recto
a=b#c Ol=fo=90°
Y= 120"
Tres ejes desiguales. Un par | Monoclinico simple
Monoclfnico no en &ngulo rect Monoclihico de base
a¥b#c N=§’= 90‘7‘F centrada
Tres ejes desiguales,desi- | Triclinico simple
Triclinico guzlmente iaclinados.
Ninguno a 90°
a?b#c 0(#/9# ¥ # 90°
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TABLA 1II
METAL ESTRUCTURA CONSTANTES DE
CRISTALINA RED (R )
Aluminio FCC 4.05
Cromo BCC 2.88
c=4 .07
Cobalto CPH i a=29 5l
Cobre FCC 3.62
- {c 3.18
Estaiio BCT a=5.83
Hierro BCC 2.87
. { c=5.21
Magnesio CPH a=3. 921
Molibdeno BCC 3.15
Niguel FCC 3.52
Oro FCC 4.08
Plata FCC 4,09
Platino FCC 3.92
L c=4.68
Titanio CHP { a=2.95
Tungsteno BCC 3.16
c=4.95
Zinc CPH {

a=2.66




TEMA It

COMPORTAMIENTO MECANICO Y RECRISTALIZACION

. D.V 11
INTRODUCCION Ing assallo

Teniendo en cuenta que 1os metales se usan sobre todo, como elementos
estmcturales, se jusufica que se le prestie especial atencion al comporta-
miento mecanico de los metales.

En realidac el comportamiento de los merales frente a solicitaciones me-
cimcas es complejo y depende del tipo de solicitaciébn. Asi por ejemplo,
una aleaci6fn dada puede tener alta resistencia a la fatiga pero poca resis-
tenc:a a Ja traccion en calieAt® Se pueden citar como tipo de solicitaciones”
traccidon compresion, impacto fatiga creep, indentacién, abrasibn, etc.

Teniendo en cuenta el tiempo limitado que se puede dar al tema se verd en
especial el comportamiento mecinico de metales sometidos a tensiones uni-
ax:ales a lemperatura amkiente: como se comporia por ejemplo una barra
o2 metal sometida a un ensayo mecinico cligico de traccion. La eleccidn

de este ejemplo estd justificada en primer lugar porque se trata de un en-
sayo sumple y en segunao lugar porque brinda valiosa informacién. De hecho,
la mayor:a de los cillculos de estructuras se realizan tomando como criterio
valores de resistncia de los materiales obiermdos meaiante este ensayo,

EL ENSAYO DE TRACCION

Coasiste en estirar una probeta rde forma y dimensiones generalmente norma-
lizacas por las razones que se veran mas acelante) figura 1I-1, en condiciones
de tens.on uniaxial y medir los valores de la fuerza aplicada en los extremos
de la barra simulianeamente con el alargamiento de la misma

Hay diversos tipos ce mdquinas de ensayo Alguros aspectos de los resultados
no son incependientes del tipo de miquina usada

Para que se cumpla 1a concicion de uniaxialidad 1a probeta debe ser i) Homo-
ginea, es decir no poseer defectns tules como porosidad interior o entallas,
1)) Isotropa es decir con iguales propledades mecdnicas en todas direcciones
jii) Bien alineada con respecto a las mordazas. Esi& tltimo es particularmente
importante en materiales frag:les.

Los resultados del ensayo se pueden expresar como un grafico, figura II-2,

cuya ordenada es la fuerza aplicada en las mordazas T y cuya absisa es la

ceformacidn expresada como L - Lo = AL siendo Lg 1a longitud entre dos

puntos de la probeta antes Ge aplicar la carga y L ia distancia entre los mis-

mos puntos al aplicar la carga ¥ Sin embargo para indepenaizar los resulta-

dos de las cimensiones de la probeta se grafica en absisas AL =€ yen
Lo
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ordenadas F__(j siendo Ag el 4rea de la seccién transversal de la probeta

Ao
sin deformar, Siendo Ly y Ag valores constantes, la forma de la curva Gvs. &
serd 1a misma que F vs, AL difiriendo sélo en las escalas y en las unidades.

Sin embargo la tensién ve rdadera(ﬁa que estd sometida la probeta en un ins-

tante dado no es F sino F siendo A la seccién de la probeta al aplicar la
Ao A

earga F, A <Ao debido a que se puede considerar que la deformacién se pro-

duce a volGmen consiante y un aumento de longitud trae aparejado una dismi-

nucién de seccién. Por otra parte, el alargamiento instantineo es 51‘ = AL

siendo L la longitud en el instante considerado. En consecuencia L> L. La
forma de la curva corregida para valores instantineos esti representada en
la figucra II-3,

Si bien la curva(j Ejdescribe el fenémeno més correctamente, por lo general
se usa la curvaG'g debido a que es mucho mis f4icil de trazar ya que las diferen-
cias entre ambas no son muy grandes para deformaciones pequeiias.

Enla curva de ensaycs de traccidn de la figura II-2 se pueden recchnocer tres
zonas indicadas I, II y III,

La zona I es una recta, la zona II tiene una pendiente positiva que va disminu-
yendo hasta llegar a cero en el miximo y la zona III se caracteriza por tener
pendiente negativa,

En la zona Ila deformacién que sufre la probeta es eldstica, Esto significa que
una vez eliminada la carga, la probeta vuelve a la dimensién inicial,

Si la probeta es sometida a una tensién dentro de la zona II, por ejemplo a una
tensién (7, figura II-4, la probeta sufre una deformacién €'y. Al eliminar la
carga parte de la deformacién desaparece, pero queda una deformacién perma-
nente o deformacién plistica € 7.

Si se quiere volver a deformar pl asticamente el material se necesita superar
el valor de GT El material no deformado comenzaba a fluir a una tensién (s
el material deformado comienza a fluir a una tensién G}}G} En otras pala-
bras, el material ha aumentado su resistencia a la deformacién plistica. Este
fenémeno se llama endurecimiento por trabajado.

Se observa que el endurecimiento por trabajado, definido como el aumento de
la resistencia para una deformacién dada corresponde en el 1fmite a la tangente
ala curva Q& . El efecto de endurecimiento disminuye al progresar la deforma
cién,

Pasado el m4ximo de la curva Gése necesita menor carga para deformar la
probeta., La razén de ésto no se debe a una pérdida de resistencia del material,
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sino a la aparicién de un fenémeno llamado extriccidén cuyo origen es el si-
guiente, Durante toda la defcrmacidn pléstica el material aumenta en reali-
dad su resistencia a la traccifn debide al endurecimiento por trabajado, pero
por otra parte va progresivamente dismiruyendo su seccién transversal pues
la deformaci6n se produce a volémer constante, Hasta llegar al punto méxi-
mo el efecto de erdurecimiento es mayor que la pérdida de la capacidad de
resistir la carga por disminucidn de la seccién,

El méximo de la curva coincide con la aparicién de una disminucién sébita
de 1a seccién de 1a probeta. En ese mcmentc el endurecimiento, que como
se vié disminuye con la deformacién no puede compensar la disminucién de
seccién localizada. En esa zona se produce un estado complejo de tensiones
{el ensayo deja de ser uniaxial) y la defermacidn de 1a probeta hasta el mo-
mente de la yotura se localiza en esa zona,

Del diagrama de traccién se cbtiene valicsa informacion sobre el compor-
tamiento mecidnico de materiales.

Los datos mas importantes que brinda estin indicados en la figura II-5 y son
Limite el4stico,L.E, es por definicién el menor valcr de (§ para el cual se
detecta defcrmacidn pléstica.

La determinacién de este valor es sumamente delicada ya que es necesario
realizar ensayos sucesivos con cargas cada vez mayores hasta tener defor-
macién plistica, Por otra parte el valor depende de la sensibilidad del ins-
trumento con que se miden las deformaciones. Todo esto dificulta su deter-
minacién normalizada y en consecuerncia no tiene uso técnico,

La dificultad se salva adoptando un ruevo valor 1llamadc tensién de fluencia

Gi;‘ que se define como el valor () para el cual se produce una deformacién
pldsfica dada, elegibkle por convencién y facilmente medible (&€=0,01;0,1;
0,2 % etc.).

La primera porcién dzl ensayo es practicamente una recta y el punto donde
ésta termina se lama Ifmite de proporcionalidad, L.P.

La. tensién que corresponde al miaximo de la curva G-ﬁse 1lama Tensién de
Rotura, Jpr , y juntoc con G.‘F es el valor de teneidn mis importante par el
cilculo de estructuras.

La deformacién que ha experimentadc la prcbeta durante el ensayo también
presenta interés.

Es sabidc que tecrolégicamente nc se usan materiales frigiles como elemen
tos estructurales debide a los riesgos de rotura catastréfica que ello implica.

El grado de ductilidad o de fragilidad de un material se puede evaluar consi-
derando la elongacidn % sufrida por la probeta,



é % - L rotura-L inicialx 100 = A L x 100
L inicial L inicial
o considerando la reduccién de 4rea en la zona de la rotura

A % - A inicial-A finalx 160
A inicial

€ % es m#s usado que A %. Es necesario tener presente sin embargo que
aquel valor depende de la longitud de la probeta. Esto es debido a que AL
estd formado por la deformacién homogénea de la probeta AL1 y por la de
la zona que ha sufrido la estruccién AL2. AL es proporcional a la longitud
de 1a probeta, pero AL2 no. Como consecuencia de ésto , prcbetas cortas
que presentan estruccién dardn un valor mis alto de &% que probetas largas
del mismo material, Esta es la razén por la que la longitud de las probetas
ha sido normalizada,

COMPORTAMIENTO ELASTICO

Ley de Hooke

En el rangoc eldstico los sélidos no sufren deformacicnes permanentes. Para
este tipo de deformacién se cumple la relacién siguiente

G-=E.€

ilamada ley de Hooke en la que E, coeficiente de la ecuacién, recibe el nom-
bre de méduls eldstico o médulo de Young,

Esta ley permite conocer las deformaciones a partir de las tensiones y vice-
versa y es de capital importancia en el cdlculo de elementos resistentes.

En el diagrama G’& que se ha visto anteriormente la pendiente de la parte
recta es E, Este valor indica la rigidez de un material,

Mecanismo de deformacién eldstica

Ciertos compuestos orgiricos como el caucho vulcanizado y los cuerpos cris-
talinos se comportan elasticamente, Sin embargo en el caucho la deformacién
eldstica puede llegar a valores del orden del 100% mientras que en los meta-
les usuales esta no llega generalmente al 1%. Esta diferencia de comportamien
to se debe a que los mecanismcs de deformacién son diferentes,

Para entender el mecanismo en los metales es necesario remitirse a lo ya
visto en el Tema I referente a uniones atémicas. Los atémos en un cristal
metélico ocupan sitios de la red y se encuentran separados entre si a distan-
cias determinadas por el juego de fuerzas de atraccién y de repulsién de corte
alcance. La figura II-6 representa esas fuerzas y la energla de launién de dos
atdmos en funcién de la distancia entre los mismos, la distancia de equilibrio,
que corresponde a un mihimo en la curva de energfa es 4',
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Si se aplica una fuerza F la distancia entre 4tcmos serd a + A a.
Cuando se deja de aplicar la fuerza, los 4tomos vuelven a su pagicién de
equilibrio y no se int soduce ninguna deformacién pe rmanente en el cris:al,
Pero si se aumenta el valor de la fuerza apliada se llega a un punto en que,
o el cristal se rompe por destruccién de las uricnes atémicas. o aparece el
otro {ipe de deformacion ya visto, la deformacién plastica o permanente.

En el caucho las cadenas de isoprenc no forman una red ordenada tridimen-
sional . sino que estin unidas a intervalos irregulares tal como se vé en la
figura II-7. Al aplicar una fuerza se produce el estiramiento y alineacién de
las cadenas hidrocarbonadas con la consiguiente deformacién eldstica. El
caucho se estira de un modo semejante al de un tejido de lana,

Debido a que la deformacidn eldstica de ics cristales depende de la natura-

tenecen al grupo de las llamadas propiedades no sensibles a la estructura.
Estas propiedades, entre las que se encuentran ademis la densidad, la di-
latacion térmica. eic., ro son afectadas por factores tales como el tamafio
de grano, pureza quimica, deformacién, etc. Las propiedades sensibles a
la estructura (limite elastico es un ejemplo caracterfstico) como su nombre
lo indica dependen de la estructura, es decir del contenido de defectos del

material,

La ley de Hooke no es sino la expresion macroscdpica de lo que ocurre en
la escala atomica. En la figura 1I-6 la pendiente de la curva para el valor
de a = a’ es precisamente E.

Sin embargo en el gréﬁcoG‘«ﬁla representacién grifica de la relacién (= 2(‘(6)
es una recta en el rango elastico, y enla figura II-6 es una curva que even-
tualmente puede considerarse una funcién sinusoidal para valores de F > O
y gF > O. Esta aparente contradiccién tiene su explicacién. En efecto,

a

para deformaciones muy pequeiias & = 8780 _ << 0,01 la funcién sinusoidal
a

difiere muy poco de la funcién lineal F=E sen £ EE .

Las deformaciones eldsticas macroscépicas corresponden a valores del
orden de 0,1%. Esos valores corresponden a desplazamientos atémicos muy
pequefios donde se puede entonces considerar valida la igualdad

F =E.A a
1

En ensayos de traccion no se puede llegar a valores altos de deformacién
eldstica porque surgen mecanismos de deformacién plistica, pero en ensayos
de compresién hidrost:itica donde los materiaies no sufren deformacién plas-
tica y en donde se conss3uen alcanzar deformaciones eldsticas considerables
{mediante el uso de muy altas presiones) se observa una curvatura en la re-
lacién tensién deformacién tal como se vé en ia figura II-8. Es necesario
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tener en cuenta que en los ejes de coordenadas se indican presién/hidros-
titica por un lado y V/V_ enlugarde Gy & .

Se nota que a medida que aumenta la presifn es necesaria una mayor fuerza
para acercar los 4tomos un mismo Aa. ,El material se "endurece' al com-
primirse elisticamente, ;

En base a lo anterior podemos cons1derar otros aspectos de la deformacién
elistica.

Anisotropla

El anilisis realizado m4s arriba se puede hacer para dtomos situados en
otra direccibn, Si el de la figura Ilz.corresponde a dtomos ubicados en una
direccién < 100> , por ejemplo, para 110> en cristales FCC, se puede
realizar otro esquema similar en que las distancias atémicas y curvas de
energla de uni6én variarin y por consiguiente también lo hard E,

La anisotropfa de E se puede representa‘r'lmediante cuerpos tridimensionales,
figura II-9, Esta anisotropfa tiene importancia en la generacién de tensiones

internas como se veri luego.

Influencia de la Temperatura .

Una variaci6n de temperatura trae aparejado una modificacién de la rigidez
de las uniones atémicas y en consecuercia uha modificacién en el valor de E,

En general el valor de E disminuye con la temperatura. Enla figura II-10
se pueden observar.

Posibilidad de modificar el valor de E

De acuerdo a lo expresado, E es una propiedad no sensible a la estructura,
en consecuencia, no es posible obtener variaciones notables de E por cambio
de estructura. Por aleacién con otros metiles. se pueden obtener modifica-
ciones, pero las cantidades a agregar deben superar el 10%,

Tensiones residuales

La anisotropfa de E tiene impor’tancia enla de_formacién de policr’istales.

Para ejemplificar se consideraré el caso. de una probeta bicristalina, figura
II-11,

En el grano A el eje de traccién coincide con el eje [100]} yen el grano B
coneleje [111] . "



Se supone que las dreas de las secciones transversaies son iguales. Enla
figura T-4{ se representan las curvas (J vs.& para ambas orientaciones,

Si la probeta sufre una elongacién ALj, el grano B se encontrari en el rango
elistico y absorberi una parte de la carga igual a G S 5. Enel grano A
parte de la deformacifn es eldstica y parte es plastica. El grano A absorbe
el resto de la carga (4 Sa.

F=04. 5S4 +0B Sp
Es evidente que el grano A soporta una carga mayor que el grano B,

Al descargar la probeta no se volveri a aleanzar 1a longitud inicial debido a
la deformacién plistica del grano A. La longitud de la probeta descargada
seri L +AL,. El grano A quedari comprimido y el grano B en estado trac-
cionado,

Estas tensiones que se han ejemplificado son llamadas "tensiones residuales"
y tienen importancia tecnolégica. Todo material policristalino deformado pre-
senta tensiones residuales a escala microscépica, pero también pueden pro-
ducirse, por deformaciones mecénicas o térmicas, tensiones residuales a
escala macroscépica,

Por ejemplo cuando se lamina en frio una chapa (sobre todo si la misma es
gruesa), la deformacién no es homogénea. Las zonas en contacto con los
rodillos se deforman més que las que se encuentran en la parte central. E sto
se puede comprobar por las formas de las puntas y colas de una chapa lami-
nada, figura II-12,

El interior de 1a chapa se encuentra traccionado y el exterior comprimido.
La chapa permanece plana porque hay compensacién entre las zonas tensio-
nadas con signos opuestos. Pero si es necesario eliminar parte de la super-
ficie en una de las caras se producir4 un desequilibrio que la combari.

Las tensiones residuales son, en algunos casos beneficiosas (tensiones de
compresidn en la superficie de piezas sometidas a fatiga aumentan su resis-
tencia), pero en muchos casos son perjudiciales (por ejemplo tensiones de
origen térmico en soldaduras) y deben ser eliminadas porque agregan a las
fuerzas externas al sistema tensiones de valor desconocido y no controladas.
Las tensiones residuales se pueden eliminar por calentamiento.
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COMPORTAMIENTO PLASTICO

El graficoU&d4 ciertas caracteristicas mec4nicas del material considerado como
homogéneo, is6tropo y continuo, Pero se ha visto que los granos que forman un
metal presentan anisotropia debido a su caricter cristalino, El comportamiento
is6tropo de los materiales usados habitualmente proviene de la compensacién es-
tadfstica de un gran ntmero de granos orientados al azar.

El uso de probetas policristalinas, ftil para obtener datos sobre comportamiento
mecinice, no permite obtener informacién sobre los mecanismos de deformacién
plastica debido a que la multiplicidad de orientaciones complica la interpretacién
del fenémeno,

Para obtener informacién sobre el problema conviene simplificar las experien-
cias usando probetas monocristalinas, Una probeta de traccién monocristalina,
como su nombre lo indica, consta de un solo '"grano", La orientacién cristalina
en todos sus puntos serd la misma,

Construir un monceristal no es por lo general una operacién extremadamente
complicada. Hay varios métodos. Para dar una idea se describird someramente
la técnica de crecimiento por "transformacién 1fquido-sélido" . Esta técnica es
muy Gtil cuando el material no sufre transformaciones alotrépicas.

Un crisol, figura II-13, (del cual debe poder luego extraerse facilmente el mono-
cristal) que tiene el metal fundido se extrae lentamente del horno {0 mis frecuen-
temente es el horno el que se desplaza). En la zona que emerge del horno, s1 el
enfriamiento es lento, se generan muy pocos cristales (uno, dos o tres), Gene-
ralmente uno de ellos crece mis rapidamente que los demés (esto se puede ade-
mis favorecer por ciertos dispositivos) y ocupa la totalidad del crisol, En la
figura se muestra el caso en que de los tres granos iniciales sé6lo el nimero dos
es el que ha crecido,

Si se preparan por ejemplo monocristales de Cadmio, Cd (HCP) y se los traccio-
na se puede comprobar que las tensiones a las que el material comienza a fluir:

a) son mucho menores que pariun policristal del mismo material. La figura
II-14 muestra este comportamiento. Si bien corresponde a Zn los resulta-
dos son totalmente comparables,

b) depende de la orientacién del monocristal respecto al eje de la probeta,

Adem3is un examen de la superficie del metal que antes del ensayo ha sido pulida,
revela la existencia de lineas que, puede comprobarse, corresponden a la inter-
seccién de la superficie del monocristal con planos basales (0001), figura II-15.

Un examen més detenido de 1a cristalografia del proceso de deformacién muestra
que la deformacién se produce no s6lo en planos definidos sino también segtn di-
recciones cristalograficas bien definidas,
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Estas lfneas corresponden en realidad a escalones, figura II-16 que son llama-
dos bandas o lineas de deslizamiento (slip lines),

El material se deforma como cuando en un mazo de cartas desliza una carta so-
bre otra.

Otra importante obse rvacién que puede realizarse es que como se dijo, la tensién
G aplicada depende de la orientacién del moncristal,

Sin embargo cuando se calcula la tensién critica resuelta, € ¢, que se define como
la minima tensién de corte resuelta sobre el plano de deslizamiento en la direc-
cién de deslizamiento, que produce deformacién plistica, figura II-17,

Bc= i .cos @ cos A

Se observa que B es constante e independiente de la orientacién,

Este valor de &, es sin embargo muy influenciado por el estado estructural del
material (es una propiedad sensible a 1a estructura) tales como impurezas, de-
formacién previa, etc.

Ahora bien. es posible preguntarse: por qué la tensién de fluencia de un mono-
cristal es t4n baja comparada con la de un policristal ? De qué depende 1a resis~
tencia a la deformacién de un metal ?

Estas preguntas fundamentales han tenido una respuesta satisfactoria desde hace
muy poco tiempo, En base a la existencia experimental de las lineas de desliza-
miento se puede imaginar que la deformacién de los metales se produce por des-
lizamiento de un plano sobre otro (como el ya citado modelo del mazo de cartas),
figura II-18 a y b.

Sin embargo cdlculos sobre la fuerza necesaria para deformar por este mecanis-
mo muestran que ésta deberfa ser mucho mayor que la que se verifica experimen-
talmente, Esto indica que el mecanismo simple de deslizamiento de un plano so-
bre otro sin que se operen modificaciones en los mismos es incorrecto,

El célculo se basa en el hecho que para producir deformacién hay que llevar todos
los 4tomos simultaneamente a una posicién como la dibujada en 1a figura II-18 b
con clrculos rayados,

Para explicar los bajos valores de resistencia mecéinica (comparado con los va-
lores te6ricos) se propuso un modelo que se basa en la existencia de defectos li-
neales llamados "dislocaciones' dentro del cristal.

Enla figura II-19 se vé que la red cristalina dibujada no es perfecta, El plano
tercero (llamado extraplano) se inte rrumpe en la mitad del cristal. El conjun-
to de 4tomos en posicién A pertenecientes a planos que se hallan por encima y
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por debajo del plano de la figura forman una dislocacién llamada de "borde".
Hay otros tipos de disiocaciones {de hélice y mixtas) que no consideraremos.

Un cristal con ura dislocacién de borde se desforma de la siguiente manera.
El 4tomo A pasa a la posicién B y el 4fomo B pasa a una posicién intermedia
entre la nueva posicidn A y la posicién C, figura II-20, El extraplano se ha
desplazado, Un segundo salto prodice un escalin (livea de deslizamiento) en el
material. A diferencia del modelo anterior basta mover muy pocos 4tomos si-
multaneamente para producir un escalén usando el modelo de dislocaciones.

Es necesario advertir que, de acuerdo al modelo propuesto hasta el momento,
la deformacidn ceber’a cesar cuando todos los extraplanos han emergido al ex-
terior. La deformacién no cesa sin embargo porque durante el proceso se gene-
ran nuevos extraplaros.

Estos modelos que fueron imaginados a partir de mediados de la década del 30
han tenido confirmacién experimental y en particular el microscopio electréni-
co ha permitido conocer en deialle el comportamiento de las dislocaciones,

A partir de estos conceptos se ha desarrollado una " Teoria de Dislocaciones"
que permite abordar por lo menos cualitativamente o semicuantitativamente un

buen nimero de problemas antes insolubles,

Otros aspectos de la deformacién pldstica en metales exagonales

Una vez examinados los aspectos mids fundamentales del mecanismo de la defor-
macibn pléstica se considerarin otros aspectos del mismo fen6meno.

i}  Influencia de la estrucfura cristalina, Se ha comprobado que en general
las direcciones en que se procuce el deslizamiento corresponden a direc
ciones en que la densidad lineal de 4tomos es maxima. Por otra parte,
los planos de deslizamiento también son planos densos. Esto es ba stan-
te comprensible si se tiene en cuenta que los planos mis densos sox los
que presentan mayor distancia interplanar.

Para los metales exagonales Zn y Cd, los planos basales son planos den-
sos y en general son los planos en que se produce deslizamiento, Sin em-
bargo en Zn se puece producir Geslizamiento también en planos piramida-
les. En otros metales exagonales, el Z r, por ejemplo, la deformacion
se produce en planos prisméticos. Esto es debido a que en los metales
exagonales la distancia enire planos depende de ia relacién c¢/a {ver
tablas).

i1 El deslizamiento no implica ningtin cambio de orientacién en la red a
ambos lados del plano de deslizamiento y es por esta razén que si los
escalones se eliminan por pulido, no queda ningtn indicio de la defor-
macién que se ha producido, Esto se vé en la figura II-24,
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iii) Maclado.En los metales (y en ctros cristales, por ejemplo, calcita,

figura II-21) se puede presentar otre mecanismo de deformacién llama-
do maclado, El término macia se usa en cristalograffa para designar
la relacién de orientacién entre dos cristales que presentan simetrfa,
generalmente especular respecto a un plano, Si bien para los metales
esta simetria no es facilmente reccnocibie el ¥ rmino del mecanismo
de deformacién esti correctamente empleado porque la zona que ha de-
formado, presenta una relacién de macla con respecto a la original,

Si se tracciona un monocristal de Zn cuyo plano basal sea casi paralelo
a la direccién Ge traccién, se chservard, figura II-22, la aparicién de
una zona de orientacién diferente indicada como M en la figura., Esta
zona es una macla,

En la figura II-23 se muestra el mecanismo de maclado y se compara
con el de deslizamiento,

A diferencia del deslizamiento, er un material que ha deformado por ma-
clado quedan evidencias de la deformacién que no pueden ser eliminadas
por pulido, Como se v8 en las figuras I-24 la deformacién v4 acompafia-
da de un cambio de oriertacién de la red. Ese cambio de orientacién pue-
de ser revelado por los reactivos de ataque o mediante el empleo de luz
polarizada si el material es 6pticamente anisétropo.

En los materiales policristalinos las maclas tienen ura forma caracte-
ristica de aguja. En algunos casos (uranio o ¥e por ejemplo) son muy
finas y dificiles de diferenciar de las lineas de deslizamiento, En otros
casos son mis cortas y anchas (por ejemplo en el Zn), figuras II-25 a
y b.

El maclado se diferencia entonces del deslizamiento en que en este Gl-
timo la deformacién no v4 acompafiada de cambio de orientacién de la
red, Por otra parte en el deslizamiento, la zona en que se producen
desplazamientos relativos de unos 4tomos con respectc a los vecinos
queda localizada en los dos planos que deslizan (es decir en un volmen
muy pequefio) y el desplazamiento puede llegar a ser de varios miles de
espacios atémicos. En el maclado, los 4temos que sufren desplazamien
tos se hallan ocupando un voldmen mucho mayor y 2! desplazamiento de
cada 4tomo respecto al vecino es una fraccién de espaciado atémico,

El deslizamiento es més efectivo que el macladc para permitir cambios
de forma. Sin embargo el maclado, al cambiar la orientacién de la red
en la zona maclada permite que en ella puedan operar mecanismos de
deslizamientc.

La deformacién por macladc se produce a alta velccidad y v4 acompa-
fiada por un'"clic" audible, El "grito del estafic" que se produce cuando
se deforma este metal (y que también se produce en Zn) es debido preci-
samente a la aparicién de maclas.
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Curvatura v _rotacidn de la red cristalina

Si biepn no se dijo expresamente, la defoermacién del menocristal exagonal que
se dizrutié hasta ahora se considerd realizada en una méquina de traccién que
permite el desplazamiento lateral de las mordazas. Esto es necesario porque
durante 1a deformacién se produce una rotacién de la red del cristal con respec-
o al eje lengifudinal del mismo, figura 0-26, Es decir que el dngulo @ dela
figunra 1I-17 varfa,

S1 se emplea ura miguina de mordazas rigidas, para acomodar esta rotacién se
debe producir nna curvatura de la red eristalina, figura II-27, A diferencia de
log mecarnismes anteriores en que la red no alteraba su geometrfa este mecanis-
ma de deformaciéu produce upa alteracién pues curva los planos,

Estc se puede detectar mediante rayos X. En efecto la difraccién de rayos X por

los d4tomes de un eristal se puede considerar como reflexién de ciertos planos,

Si se emplea una fuente de rayos X que puede considerarse puntiforme, la imagen
que davin les planos cristalinos no deformados serdn también puntos, figura Ii-28
i, S nor el cordrario los planos cristalogrificos presentan curvatura, la imagen

sesd eomo la de la figura 11-28 b, Este fenémeno se llama asterismo,

DEFORMACION PLASTICA EN OTROS SISTEMAS CRISTALINOS

Metales cdbicos de caras certradas. Se obtienen diferentes tipos de curvas seglin
1a orieptacién Jel monocristal,

tra cueva tpica es la que aparece en la figura II-29, En ella se observan tres
zonag indicadas con I, T y I, La zona I llamada de "'deslizamiento ficil" {easy
glide) no se diferencia de 1a de los metales exagonales ya vistos,

La deformacion se produce segin un sistema de deslizamiento que produce sobre
la superficie del cristal una serie de lineas de deslizamiento paralelas, figura
I1-30

Al =edl

Parz un cierte valor de deformacién, zona II, aparece la consolidacién del me-
tal que muioents su resistencia a medida que se deforma. Este aumento de re-
gistencia vd acompafiado de la aparicidn de otro sistema de lneas de deslizamien
%0 que se cruza con el anterior, figura II-31. Esto se produce debido a que como
congecvencia de la rctacién de 1a red luego de una cierta deformacién otro siste-
ma de deslizamiento queda favorablemente orientado para operar.

En efecto {os metfales chbicos de caras centradas deforman en planos {111} y
direcciones « 110> es decir en sistemas {111} <110,

Hay dnce posjbies combinaciones y en consecuencia al deformar comenzari a
ope rar 12 tids tavorablemente orientada; sin embargo al rotar habri otro sis-
tema gue podrd operar, Un sistema impide el ficil deslizamiento del otro,
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L3 etapa I corregoonde 3 un "ahlandamiente” sl metal. La razén de esto es la
aparicién del llamado "erogs siip’, La tensifn anlicada al material es elevada y
esto permite que una banda de deslizamwiente que vé€ impedide su desplazamiento
cambie de direcciérn, deslice er otre plano {111} difsvertemente orientado del
primero y luego retome su dirrccidn origital, La imagen que se observa en el
wmicrescopio es la que se vé en la figura 11-32, Es decir que el aumento de densi-
dad de planos de daslizamisnte no trae aparejado un aumentc de resistencia y
esto se vé reflejado en la disminucidn de la pendiente de la curva.

Las curvas como las analizadsas sparscer en el cago en que durante un cierto
tiempc puede operar un sole sistema de deslizamiento, Si desde el comienzo pue
den operar m4s Je un sistema no babrd deslizamiento f4cil y la curva serd como
la figura T-33,

En los metales FCC también se producen rotaciones de la red como las que apa-
mecian cerca de las mordazas de metales exagenales, Estc d4 lugar a las llama-

das bandas de deformaciér, figura IF-34.

Metzles cGbicos de cuerpo centralo

el

Lo que caracteriza g los metzles RUT ez la direccién de deslizamierto, que es
una direccién compactz 111> . Tl plave de deslizamientc no aparece tan defi-
nido, siendo de todag mareras un plare Je {ndices bajos, Fsto hace que las lfneas
de deslizamiento aparezcan omwlladas o mejor dicho sinvesas, fignra 11-35.

RECRISTALIZACION

Lz curva®= &muestra que 2 medida gue un metal se deforma aumenta su resis-
tercia mecdnics, Por oira parte el matal deformado pierde ductilidad.

Si se quiere cbtener un alambre de 1 1™ de seccibn a partir de una barra de
100 mm?2 es necesaric reducir 12 szerifr en un 53% (el material debe elongarse
10, 000%). Si el material en cuestién g2 rempe con una elongacién de 20% (supc-
niendo una elongaciéu en la zora de rotura de 100%) es evidente que esto serd
imposible de realizar, salvo gqus luego de una cierta deformacién, de alguna ma-

pexa se le puedan restiwuir las cara~terfsticas de deformabilidad originales.

Desde antigno se sabe que los metales trabajades en caliente pueden ser deforma-
Jdos sin 1fmitz. Lo misme puede rezlizarse calentardo el metal luege de deformado.

Este fenémens por el cual, por efecte del calor a un material deformado se le res-
tituyer las propiedades del mismo material no deformado Hepe gran importancia
tecroldzica ya que permite llegar 2 formas semitermiradas a bajo costo,

i uns probets metdiica s2 deferma vor traceibn vn cierts € % la dureza del ma-
terial aumentard segin una curva como la de la fignara I-36, Si ashora esa probeta
ag calantads y se mide la dumeza on funcidn dal Hempo se obzerva ara caida de la

Aureza, Imego de un tiempe d2d0 el metal Hega a tener ura dureza similar a la
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de partida. En esas condiciones el material puede volver a ser deformado,
Por qué el material recupera sus propiedades iniciales?

Si se observa con un microscopio un metal no deformado se puede ver una es-
tructura policristalina de granos equiaxiados de la que se hablé en el Tema I,
figura II-37 a, El aspecto del mismo material muy deformado es confuso, figu-
ra II-37 b, La estructura policristalina es dificilmente reconocible y esto es de-
bido al gran ndmero de defectos introducidos durante 1a deformacién, En otros
casos es posible reconocer en el material deformado granos alargados por el
proceso de deformacién.

El material calentado hasta tener la dureza inicial presenta un aspecto policris-
talino semejante al original (figura I-37 a). Esto significa que la restitucién de
propiedades mecéinicas es debido a la transformacién de una estructura de granos
deformados con alta densidad de defectos en una estructura con baja densidad de
defectos generalmente de granos equiaxiados. Este fenémeno se llama RECRIS-
TALIZACION,

Si se mide la evolucién de 1a resistencia eléctrica durante el calentamiento de
un material deformado, se puede comprobar una progresiva disminucién de la
misma que se opera antes que se produzca la recristalizacién,

Esto significa que previo a la recristalizacién y pese a no observarse modifica-
cién en el microscopio el material sufre ciertas modificaciones. La etapa en que
ocurren esas modificaciones se desigha RECUPERACION,

Por otra parte en el material recristalizado aparece otro fené6meno que consiste
en que ciertos granos crecen a expensas de otros de un modo semejante a como
crecen las celdas de una espuma, Este fen6meno se llama CRECIMIENTO DE
GRANO,

Se ver4i en detalle a continuacién cada una de las tres etapas que se producen al
calentar un metal deformado. Es necesario aclarar que frecuentemente todo el
fenémeno recibe el nombre genérico de Recristalizacién,

RECUPERACION

Durante la deformacién plistica se entrega energla al metal. Gran parte de esta
energla se libera como calor en el mismo proceso de deformacién, pero parte de
ella (que puede llegar al 10%) queda almacenada como energfa el4stica en la red
debido al aumento de defectos lineales y puntuales.

Sometiendo el material a temperaturas elevadas se aumenta la movilidad de los
4tomos en la red lo que posibilita un reordenamiento de los mismos hacia con-

figuraciones estables de menor energia por eliminacién de defectos.

Esto es general para las tres etapas del proceso, Durante la recuperacién en
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paridcular se observa la desaparicidén Js defectos puptuales y un recrdenamienty
o reubicacién de d{=locaciones pers no Jisminucilda de densidad de dislocaciornes,
En realidad la desaparici fn de vacancias e intersticiales se produce ya a tempe-
rataras irfericres a la ambiente. & se deforma un metal a una fempe ratura de
79° K y se mide la resistividad a medida que se eleva la temperatura se cbse z-
vard un comienzo de disminucién a temperaturas lige mamerte superiores a 70° K,
Es decir que cuandd se deforma a t2mperatira ambicute se pmduce ya una recu-
peracién inmediatamente a ccnfiruacién de la deformacién,

Otry fenfmeno que ocurre durante la recuperacidn es la poligenizacidn, que con-
giste en un reordenamiento de las dislecaciones que se ubican formando paredes,
figura I7-38. Si se cumpler ciertas condiciones, este ferfnenc puede ser cbser-
vado con el micrescepic Sptice, figura [I-32,

RECRISTALTZAC ON

Se dijo yx que durante la etapa de recriztalivacién hay un brusce cambic Je pro-
piedades, Esto es el resultade del pasaje de una estructura Je granos deformados
cuya red cristalina ha sufrido prefunrdas modificaciones a una estractura de gra-
nos generalmente equiaxiados y que presentan una relativamente baja densidad
de defectos,

Desde el punto de vista tecnclégico lo que miés inte resa de este proceso es @

A - Como controlar el fenémeno, es decir ccmo prevocar ¢ evitar lu recris-
talizacifn de un determinado material, Por ejemplo conocer a qué temperatura y
durarte cuintc iempo es necesaric recocer una zleaciln para luego poder seguir
laminindola en frfe o por el contraric cuinty Hempo tra aleacidn deformada que
trabaja a temperatura elevada permanecers sin recristalizar (este es por ejemplo
el caso de les radiadores de motores de comhustién interna)., Esto cbliga a cono-
cer la cinética del fenSmeno,

B - Controlar el tamafi de graro final va que las propledades mecinicas fi-
niles del material recristalizado dependen del tamafio de grane. En genersl se
pretende cbiener ura esiructura de tamafic final pequefio debilo que la resistencia
mecénica es mayor. Para chapas que lueg: deben ser defsrmadas por estampado
debe evitarse un tamafic de grano grande debido a que ests pravoca un defecto
1lamado "piei de naramnja" que consiste en una superilcie ragesa; por ¢ira parte
el temafio tampoco debe ser demasiado pequeiio dehido a que Lu ductilidad dis-
minuye,

Oiros fenémenos que deber ser feridcs en cuenta scu por ejemplo las textiras
de recristalizacién, el crecimiento de granc exagerado ¢ recrigtuiizacién secun-
daria, el aspecto superficial del material luege de recccids, efc,, perc estes
puntos serin dejados de lado en el presente cursa,
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Cinética de la recristalizacibn

Para estudiar la cinética de la recristalizacién se puede hacer una experiencia
como la siguiente, Se colocan a temperatura un cierto nlmero de muestras del
material deformado, por ejemplo trozos obtenidos de una chapa laminada. Cada
cierto tiempo se saca una muestra del horno y se somete a un ensayo meéanico,
dureza por ejemplo, Se obtiene de esta manera una curva como la de la figura
1i-40,

Si se observa cada muestra al microscopio se observaréin para los puntos indi-
cados en esa figura las estructuras correspondientes.

Si se construye un grifico del % de material recristalizado en funcién del tiempo
se obtiene una curva ceme la que aparece en la figura.

Se observa en ella que la recristalizacién se inicia luego de un cierto tiempo de
"incubacién" 30 . A partir del punto A comienzan a aparecer nficleos que cre-
cen a expensas de la matriz deformada,

Existen diversas teorfas sobre la naturaleza de los mieleos que no se discutirin
aquf, Solo se mencionari que aparecen en regiones fuertemente deformadas y en
lugares de separacién de dos zonas diferentemente orientadas (limites de grano,
interseccién de maclas de deformacién, lfmites de fases diferentes).

La velocidad de recristalizacién, dada por la pendiente de la curva es en un co-
mienzo lenta, luego aumenta, pasa por miximo y luego disminuye.

Esta velocidad depende a su vez de la velocidad con que aparecen los ntcleos
(o velocidad de nucleacién N) y con la velocidad de crecimiento de los mismos
(G).

Cuanto mayores sean N y G méis rdpido recristalizari el material,

El tamafio de grano también depende de N y de G, Cuanto mayor sea N con res-
pecto a G, menor seri el tamafio final de grano y viceversa.

Variables que regulan el proceso

A la luz de lo dicho sobre N y G se entenderin como influyen las variables del
proceso.

Deformacién. Cuanto mayor sea la deformacién inicial, mayor seri el nime-
ro de nlcleos presentes y en consecuencia mis ripidamente recristalizari el ma-
terial, figura II-41,

La deformacidn inicial infiuye también sobre el tamafio de grano. Cuanto mayor
sea el nGmero de ndcleos presentes menor seri el tamafio de grano, figura II-42,
y por consiguiente a medida que la deformacién disminuye, aumenta el tamafio de
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grano final hasta llegar a una deformacién llamada critica por debajo de la cual
no se prcduce recristalizacidn.

Esta deformacién depende del material y de su hastoria pero para policristales
se encuentra generalmente entre ei 5y el 10%,

Para obtener monocristales o grandes cristales se utiliza esta técnica de defor-
macién critica

En realidad en el tamafio de grano final interviene también G, La influencia de
la deformacién en G y en N para alumirio recccido a 250° C se puede ver en la
figura 1I-43.

Se vé que para grandes deformaciones G se acerca a un valor constante mientras
que N aumerta,

Temperatura. A mayor temperatura se activan los procesos que eliminan de-
fectos y en consecuencia el material recristalizarid en menor tiempo, figura ii-44.
A temperaturas menor2s el hiempe necesario para recristalizar es mayor,

Esta estrecha dependencia entre ambas variables permite que se diga que la re-
cristalizacién es una fenémeno dependiente de la temperatura y el tiempo. Una
ley de tiro exponencial liga ambas variables.

’ K’

.= A e T

&

Si por eiemplo se grafican lcs tiempos necesarios para obtener 50% de recrista-
lizacién a diferentes temperataras usando como absisas ei tiempo en escala lo-
garitmica y en ordenadas el valor 1/T (T temperatura absoluta) se obtiene una
recta cuya pendiente se puede obtener el valor de la constante K y cuya intersec-
cion con el eje de ordenadas estid relacicnado con A, figura II-45,

Si se desea conocer el tiempo en que recristalizari una dada aleacién a baja tem-
peratura, la via experimental puede llevar mucho tiempo. Se puede obtener ese
resultado conociendo el tiempe a que recristaliza a por lo menos dos temperaturas
méis elevadas que permitan trazar el grifico de la figura vista.

Otros factores

Influencia de 1a composicidén quimica, Es muy grande en el fendmeno de la re-
cristalizacin. La Tabla I pone esto en evidencia. Pequefios agregados de metales
como teluro o estrafio aumentan considerablemente la temperatura de recristali-
zacidn del cobre,

La razén por la cual tan peqiefia cantidad de soluto fiene una influencia tan conside
rablemente debe atribuirse a que los 4tomos de solute se concentran preferente-
mente en los ¥mites de grano o en 1a interfase que separa el ntclec de la zona de-
formada y en las dislocaciones impidiendc su movimiento.
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Tamafio de grano inicial. Para dos materiales igualmente deformados, el de
mernor tamafio de grano recristalizard a menor temperatura y/o mis rapidamen-
te que el de mayor tamafio de granc, Esto es debido a que para una misma
el material de grano fino acumula mayor cantidad de defectos.

Temperatura de recristalizacibn, Se sabe que la temperatura a que un metal
recristaliza no es una constante como puede serlo la temperatura de fusién, sino
que depende del tiempo del recocido, del grado de deformaci6n, de la pureza del
material y de otros detalles, tales como el ciclo de calentamiento,

En la literatura se habla frecuentemente de 14 temperatura de recristalizacién de
un determinado material, Asi, por ejemplo, en el Metals Handbook (Ed. 1948) en
la pAgina 815 se dice que la aleacién de aluminio 17S (A1-4% Cu-0,5% Mg-0, S%Mn)
recristaliza a 345° C para un material que ha sufrido una reduccién del 50%. Para
el latén con 20% de Zn la temeratura es 400° C para un material deformado 37%

¥ un tamafio de grano inicial de 0,060 mm,

Cuando estos datos nc aparecen consighados en la literatura, corresponden nor-
malmente a altas deformaciones (del orden del 90%), tiempos de recocido de 1 ho-
ra y contenido de impurezas normal de la aleacién,

De todas mareras, ese valor es meramente indicativo y el conocimiento de la
temperatura y tiempo de recristalizacién para un proceso dado requiere determi-
n acién experimentzal,

Es de notar que la temperatura de recristalizacién expresada en grados Kelvin

es generalmente un valor entre 1/3 y 1/2 de la temperatura de fusién, figura II-46
y a falta de otros datos se puede usar esta regla como indicacién de la tempera-
tura de recristalizacién.

CRECIMIENTO DE GRANO

Si se continfia calentando una probeta que ha recristalizado y se la examina al
microscopio periédicamente se observari, figura II-47 que con tiempos crecien-
tes aumenta el tamafio de grano. Como el volGmen de la probeta no ha variado,
esto significa que ha disminufdo el nmero de granos por desaparicién de algunos
de ellos, Se podria decir que unos granos ""comen a otros",

Los lfmites de grano son superficiales a las que est4 asociada una cierta energia
superficial, La disminucién de la superficie de lfmites de grano que ocurre duran
te el crecimiento de grano trae aparejado una disminucién de la energfa total del

cristal, Esta disminucién de energfa es la fuerza motriz del fenémeno,

La energia por unidad de superficie de 1imite de grano es funcién de la desorien-
tacién entre los granos. La figura II-48 muestra que esta energia especifica crece
muy rapidamente para pequefios valores de desorientacién perc se hace practica-
mente constante para ingulos mayores de 20°,
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La maycrfa de los limites de grano son "limites de gran dnguld", es decir que
separan granos ccn desorientacicnes superiores & 20° ¥ en consecuencia la ener-
gia especifica de estas superficies es practicamente constante. Estaes la razén
por la cual la mayorfa de los puntcs triples tienen los limites de grano formando
ingalos cercancs a 120° entre sf, tal ccmo se vé en la figura 11-47 c,

La necesidad de formar 4ngulos de 129° hace que 1a curvatara de los limites de
grano varfe con el rmero de caras que tenga el granc, Tal fenémeno se puede
observar en la figura II-49 para '"grancs bidimensionales'". El ex4gono tiene 1i-
mites de grano plancs, las figuras con menor nfmero de ladcs tienen el centro de
curvatura de las caras dentro del grano y lo contraric ocurre para los granos con
mis de seis lados,

Para disminuir la superficie, un Ifmite de grano trata de dismiruir su curvatura,
figura II-50 pasando de la posicidn 1 2 la posiciér 2, En consecuencia los granos
con nfimero de lados meror que 6 tenderin a disminuir de tamaiio y finalmente de-
saparecen y los granos de nGmerc de lades mayow que 6 tenderédn a crecer. La
manera como se produce esto se esquematiza en la figura I1-51, Se vé allf que

los que desaparecen son los graros de tres caras. Un grano de 5 caras pasari
primeramente a tener cuatro, luego tres y finslmente desaparece,

Este mecanismo ha sido estudiado en espuma de agua jabenosa que tiene la ven-
taja de ser transpzrente y es aplicable al cuso del crecimiento de graro de meta
les ya qgue para ambos la fuerza motriz del sistema es la energla supexficial.

Esta misma similitud ha permitidc derivar una ecuacién que di la cinética de
crecimiento de grano.

Para las burbujas de espuma, la velocidad de disminucién de didwetro dD/dt es
proporcional a la diferencia de presién entre ambos lados de la membrana (Ap).

dD — k_" A
S= =k; Ap
dt !

A su vez la diferencia de presifn es inversamente propercicnal a la curvatura
(R).

Ap = K, . L
2°7R
Si se considera que la curvatura y el diimetrc son proporcionaies,

R = k3°D.

Ki
= e

de dende integrando entre D y D, siendo Dy el tamafio inicial

= D%+ kt . SiD,g< D
=kt o

© % B
|
=
2
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Pese a lo simple del planteo, esta ley se ha comprobado experimentalmente,
figura I1-52.

En metales no existe una diferencia de presién entre granos, pero se acepta
que la curvatura del limite tiene influencia. En consecuencia se puede plan-
tear una ecuacion

4D _ K

dt D
de donde se obtiene finalmente una ley de velocidad de crecimiento,

Los resultados experimentales muestran que para algunos metales, por ejem-
plo latones de alta pureza, la ley se cumple. Para otros metales se cumple
una ley semejante

D= kt®
en la que el exponente es menor que 0,5, Por ejemplo para aluminio n= 0,3

La figura II-53 muestra que la temperatura influye en el valor de n. A medi-
da que aumenta la temperatura el valor del exponente se acerca a 0,5 .

Esta divergencia con el valor teSrico de 0,5 se atribuye a influencia de impu-
rezas. Lo mismo que para la recristalizacién los 4tomos de impurezas fre-
nan el avance del limite de grano. Ego es debido a que el 1/mite de grano es
una zona donde los 4tomos no se encuentran en posiciones de equilibrio en la
red y tiene menor densidad que el seno del cristal. Por esta razén, dtomos
de impurezas tenderin a ubicarse en el lfmite ya que allf distorsionan la red
menos que en el seno del cristal.

Para desplazar el lfmite de grano es necesario también desplazar los 4tomos
extrafios que se encuentran allf y esto necesita mas tiempo.
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Figura I1-7
Esquema de Edructura de caucho vulcanizado

Fuente : Cottrell " The mechanical properties of matter" pag.88
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Figura II-9

Superficies que representan el modulo de elasticidad del aluminio y del oro

Fuente: Javul B, "Etude de la plasticite et applications aux métaux' Ed.DUNOD Paris1965
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Figura I-15

Bandas de dedizamiento en un monocristal de un meal hexagonal
(Constance Elam "The distortion of metals crystals' Qxford:Clarendon Press1935)
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Movimiento de una dislocacién de borde

Reed Will pag. 98 Fig. 4.8
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Figura II-21

Maclado de un cristal de caicita CO3Ca
Al aplicar un filo de cuchillo en la zona indicada con la flecha en a

(a)

Fuente: Brick,Gordon y Phillips "Structure and properties of alloys" 3ra.Ed.pag.101
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Figura 11-26
La deformacion produce una madificacion del valer del angulo ¢
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Figura I1-27

Curvatura de la red producida por una miquina de ensayo de mordazas rigidas

Fuente : Cullity, B.D. "Elements of X-Ray Ditfraction" Addison-Wesley Publising
Co.Inc. 1956
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Grificogvs ¥ para monocristal FCC que presente deslizamiento f4cil
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Figura II-30 Figura I1-31
Metal FCC (aluminio) ¥ solo sistema Metal FCC (alaminio) 2 sistemas de
de deslizamiento deslizamiento

Figura II-32

Metal FCC (aluminio) cross slip
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Gréfico de tensién versus deformacién resielta para un
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Figura II-35

Deslizamiento en hierro
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Exjuema del fendmeno de ‘poligonizacién
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Figura II-39
Poligonizacifn en cobre
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Influencia de la deformacién previa en ia cinédtica de la recristaliz.acidn
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Influencia de la temperatura de recristalizacién en la cinética
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Figura II-47
Crecimiento de grano en latén
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Curvas teSricas para Pb (1) y Sn (2) de la energfa interfacial vs. la desorientacién

Fuente: K.T.AUST y B.CHALMERS "Energies and Structure of grain boundaries' en'"METAL
& INTERFACES' ASM Seminar

1952 - pag. 169.
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Figura II-51

Mecanismo de desiparicién de un grano
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Figura II-59
Desplazamiento de un limite durante el Crecimiento de grano
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Figura II-52
Crecimiento del tamafio de grano en funcién del tiempo
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Figura II-53
Exponente de crecimiento de grano en funcién de la temperatura para

varios metales - Fullman
R.L.ASM Seminar "Metal Interfaces', 1952 pag.179



TEMA II

DIAGRAMAS DE EQUILIBRIO
HI.1, Introduccién Dra. S, Comas e Ing, D, Vassallo

81 en un crisol se funden juntos dos metales, se deja solidifioar la aleacién
muy lentamente y luego se examina con el microscoplo, puede ocurrir que :

a) la aleacién presente una estructura homogénea, semejante a la de un metal
puro, en la quo se puede observar una estructura policristalina como la de
la ﬂqura l.a, oque

“b) la aleacién presente dos fases, oomo por ejemplo ge ve en la figura 1.b,,
una fase clara y una oscura, oon diferente composicién quimica y/o estruc-
tura cristalina, separadas por un l{mite abrupto o interfase.

Fig. 1.a Fig. 1.b

Para precisar el concrpto catrviene dar wms dafinicion de to que se csuende
por materiales o aleaciones en estructura monofésioca o de varias fases.

Desde el punto de vista experimental un material es monofésico, cuando re-
corriéndolo punto por punto a lo largo de una lthea imaginaria como la de la figural,
la composicién quimica y/o estructura cristalina, no varfan a lo largo de la misma
o lo hacen en forma progresiva* (figura 1,aj. Por el contrario, se tiene una estruc-
tura polifisica cuando se encuentran cambios abruptos de composicién qufmica y/o
estructura cristalina (figura 1.b), '

* En realidad, desde el punto de vista termodindmico, para que el material pueda
conaiderarse constituldo por una sola fase, las propiedades (por ejemplo concentra-
ci6n) no pueden variar gradualmente sinn permanccer constantes a través de toda
aleacién,



El cambio abrupto se produge en la superficie de separacién de las fases o
interfage,

Fgng sc define como el conjunto de cada una de las partes del alsterxia con
iguales propiedades flslcas y quimioas,

En la aleacién de la figura 1.b, la diferencia de composicién quimica de las
fases haoe que la reactividad de las mismas firents a clerios reactivos de ataque sea
distinta, lo que permite poner en evidencia la estructurs bifdsica.

Como las fases presentes tienen mucha influencia sobre las propiedades de las
aleaciones, puede ser importante, por ejemplo, saber cufntas fases y cufles hay
presentos en una aleacifn a distintas temperaturas,

As{, por ejemplo, puede ier importante saber cudntas fases hay presentes
en una aleacién de Mo con 10% Zr, a temperatura ambiente y a 12000C,

Esta informacién podria ser tabulada, pero es indudable que ge puede presen-
tar més condensadamonte en forma de un grsnoo que recibs el nombre de Diagrama
de equilibrio,
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- La figura 3 corresponaes al alagrama para el sistema Mo-Zr. El mismo esid
d!vldldo en campos que correspouden & I0nAs en que se encuentran una o dos fases
designadas con letras griegas. Una dada temperatura y composicién determinan un
punto en el diagrama. Las fases que se espera encontrar en un sistema enel equiii-
brio, se obtiens observando qué campo ocrre.ponde dicho purto.

Por ejemplo, para la aleacion con 10% Ni (valor de absisa)l a temperatura



amblente corresponde & una zona en que coexisten las fases of y Zr Mo,. A 12000C
la aleaclén presentard sdlo la fase 8 .

De los diagramas us equilibrio se pueden obtener o inferir informacién valio-
sa en metalurgia, tal como puentes de fusién o de transformacién de fases en alea-
ciones, temperaturas de homogenseizacion, temperaturas de recocido y estructuras
resultantes .

Para poder aprovechar dicha informacién, es conveniente realizar un estudio
sistemdtico de los diferentes tipos de diagramas a que pueden dar origen las aleacio-
nes de dos componentes,

III.2, Regla de las fuses

0I,2,1,Los diagramas de equilibrio se fundamentaron en la "regla de las fases" de
Gibbs,

La regla de las fases no solo permite una mejor interpretacién de los diagra-
mas y de las curvas de andlisis térmico que se verdn mds adelante, sino que también
permite deducir, cudl es el midximo nimero de fases que puede existir en un sistema
dado. En los cagos que se estudiardn, un sistema queda termodinimicamente defini-
do, cuando se conocen la presién, la temperatura y la composicién de cada una de
las fases, Dicha composicién se expresa mediante la concentracién de cada compo-
nente en cada fase,

Mediante consideraciones termodindmicas, Gibbs dedujo la regla de las fases
que expresa: "el nimero de fases F que se encuentran en equilibrio en un sistema,
sumado al nimero de grados de libertad o variancia V del sistema es igual al nimero
de componentes C mas dos"

F+V=C+2

-0 expresado de otro modo: "el nimero minimo de variables independientes de un
sistema V, con el que puedo definir termodindmicamente el mismo es igual al ni-~
mero de componentes C menos el nimero de fases méas dos"

V=F~-C+2

Entendiéndose por fase F a todas las partes homogéneas del sistema, es
decir con iguales propiedades fisicas y quimicas.



C = No, de componentes : a1 menor nimero de sustancias de composiciones
metdlicas el nimero de componentes estd dado por el nimero de elementos presen-
tes; en el caso de un sistema con compuestos estables, cada compuesto serd consi-
derado un componente, y los elementos que los componen s6lo se tendrén en cuenta
cuando hay descomposicién de aquéllos, Por ejemplo, en una mezcla de NaCl+Hs0,
el ndmero de componentes es 2, a menos qué las condiclones de p y T sean taies
Que se descompongan, en cuyo caso los componentes serdn 4: Na, Cl, H'y O,

V =Variancig o grados de libertad del sistema, es el nimero de variables
externamente controlables (temperatura, presi¢h, composicién) que deben ser es-
pecificadas para definir termodindmicamente el sistema. En otros términos, es el
nimero de variables que pueden modifioarse independientemente sin modiﬂcar el
nimero y naturaleza de lag fases presentes.

[II.2.2 .Deduccién de la regia de las fases

v :‘_ " ,§ .
En un sistema de C componentes, y F fases, las variables que determinan
el sistema son :

presién

temperatura

C.F. valores de ooncentraclén (de los componentes en las F
fases)

Por lo tanto, el nGmero total de variables serd
C.F+2

Sin embargo, estas (C.F + 2) variables, no sou totalmente independientes
entre sf ya que el estado de equilibrio impone ciertas restricciones, Se trata en
efecto de un equilibrio dindmico en el que a través de las interfases se produce un
intercambio de 4tomos, Asf tal como se ve en la figura 3, a través de la intcrfase,
i_moléculas del componente A se desplazan dee( a mf e | moléculas de A se despla-
zan de a ol en el mismo tiempo aunque las concentraciones de Aen of y P
no sean las mismas.

Figura 3



Para que ésto oourra los potenciales termodin r:?.icoss/u para el elemento A
en ambas fases deben ser lguales. :

Es decir que hay una funcion de la concentracién que debe ser la misma
para cada elemento en todas las fase8 en equilibrio, Cada igualdad de esta funcioén
equivale a una ec,uacién que liga las concentraciones de un mismo coinponente en

2 fases. A su vez, cada ecuacidn que liga lay variables disminuye ea 1 (uno) ias
variables lndependientes necesarias para definir el sistema.

Por ejemplo, en un sistema de F fases, para el compnnente A el equilibrio
implica que :

o (Cad = f(Capl= pu(Cagd= - = pellye)

o sea (F - 1) ecuaciones,

Y como esto se repite para los C compon:ites, habr C (F -~ 1) ecuaciones
restrictivas,

Ademds, la suma de las concentraciones de los diversos elementos de cada
fase debe sumar 1,

+ . =
CA“ CBd +CC;..¢--u.n-.-o.- 1

Y como para cada fase se tlene una ecuacién como la anterior, habri otras
F ecuaciones que restringen el nimero de variables independientes.

/
Es decir que por una parte tenemos (CF + 2) variables, y por otra parte
F+C(F -1)=F + CF - C ecuaciones que restringen el nimero de variables inde-

pendientes; V es entonces :

C-F+2

il

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

i

Varlancia = variables totales ecuaciones restrictivas = variables independientes

lo que da la regla de las fases.,

Lxisten algunas reglas nemotécnicas para la regla de las fases. Sin embargo,
esto no es necesario si s¢ piensu en la deduccibn.



Cada components que se agrega al sistema aumenta el nimero de varciables
independientes ya que es necesario conocer su concentracitn en cada fase para defi-
nir el sistema (V aumenta un ndmero F), Por el contrario, cada fase disminuye el
nimero de variables ya que impone condiciones de equilibrio (V disminuye er C}. De
allf se deduce que el nimero de componentes debe estar precedido del signo mas y el
ndmero de fases del signo menos.

OI.2.3, Aplicacién a sistemas binarios

Para definir un sistema binario (de dos componentes) cuando existe una sola
fase se necesitan 3 variables
C=2
V=C ~F +2 F=1
V=3

Una de estas variables es la presién. Para los sistemas metdlicos en lu gran
mayor(a de los casos se sobreentiende que la presién del sistema es la presién atmos-
férica y en consecuencia, al quedar definida una de las variables, el nimero de varia-
bles independientes se reduce en una unidad y tenemos:

V=C-~F+1

Que se usa en los sistemas metalicos salvo que se aclare lo contrario,

Bajo esta forma, para un sistema binario bifisico,el nimero de variables inde-
pendientes es 1

C=2
V=1
’ {F=2

S{ a0 tienen los componentes A, By las fases &« y (3 las variables seran

6 :
T
Can CA(B
CB& CB(A

pero como la variancia del sistema es uno, cualquiera de ellas que sc fije, determi-
na el estado del sistema. Es decir que si se fija la temperatura del sistema, las
concentraciones de los 2 componentes en las 2 fases no pueden ser cualquiera sino
que quedan perfectamente definidas, Si se fija la composicién de una fase quedan
determinadas la temperatura y la composicién de la otra fase.



Bi hay 3 tagses ol nimero de grados de libertad es 0 és decir que quedan defi-
nidas la temperatura y ia composicién de las fases presentes .

En un sistema bisario, la regla de las fases Indica que no pueden existir mds
de 3 fases en equilibrio, En general, para un sistema de C componentes el nimero
méximo de fases posibles es C + 1. 8in empargo esas C + 1 fases coexisten a una
dnica temperatura, Cuaiquier varlacién hace desaparecer una de ellas. Los sistemas
en equilibrio con los que ss estd en ocontacto dlario estdn afectados por las fluctuacio-
nes de la temperatura ciroundante y en consecuencia existen muy pocas posibilidades
Que una aleaci6n real presente las C + 1 fases,

En los casos corrientes el mdximo ndmero de fases posibles iguala al nimero
de componentes. Por ejemplo, para un sisiema binario el méximo nimero de fase
habitualmente presente serd 2 y para un sistema ternarlo (de 3 componentes), serd 3.

La regia de las fases es el fundamento teérico de los diagramas de fase y
junto con otras relaciones termodindmicas pesrmiten dar reglas para la construc-
citn de diagramas, (algunas se ven al final del capftulo),

8e realizard el estudio de los diagramas de equilibrio considerfndolos fun-
damentalmente como una representacién grafica empirica que da indicacién de las
fases en equilibrio en un sistema.

Hay que remarcar que prdacticamente todas las consideraciones que se hacen
en el presente capltulo se refieren a sistemas en equilibrio. 81 bien esto ocurre ra-
ramente en los sistemas metalirgicos, ese punto de vista es un buen punto de parti-
da para entender los fendmenos que ocurren en condiciones de no equilibrio, como
los que serdn tratados en solidificacién y transformaciones en estado sélido.

III,3. 8oluciones sblidag binarias o sistemas lsomorfos

II1.3.1. S8e comenzaré por el diagrama més simple que es el de dos metales que
poseen solubilidad total en el estado sélido, formando una soluci6n sélida en todo
el rango de composiciones.

El concepto de solucién sblida, es enteramente andlogo al de otro tipo de
soluciones: los dtomos de ambos metales estin homogéneamente distribuidos en la red
oristalina,

Er el caso general, la distribucion del soluto en la red cristalina del solven-
te puede presentarse de dos maneras: ya sea introducido en los Intersticios o
"agujaros' del reif uio delsolvente o bien reemplazando los 4tomos de solvente en
la red,



8in embargo, en los sletemas que presentan solubilidad total, s86lo es posibie
el segundo tipo de solucién, que es la llamada sustitucional, de manera que Ja solu-
clén sblida en todo el rango de composicién es Isomorfa con ambos metales puros,
por lo que este tipo de sistemas 86 denominan glstemas igomorios.

U1.3.2. Un diagrama de equilibrio de este tipo se puede observar en la figura 4, Co-
mo pueds observarse, para todo el rango de composialén por encima de determinados

S veror
Saoan ( o)

A %S -}
Figura 4

valores de temperatura caracter{sticos para cada composicién (curva de liquidus) el
sistema estd constitufdo por una sola fase liquida, y anflogamente por debajo de las
temperaturas dadas por la curva de solidus, el sistema est{ constitufdo por una sola
fase s6lida, (solucién sé6lida). Esta solucién sélida, observada al microscoplo en
estado de equilibrio, se verd como una fase homogénea en la que los inicos detalles
que se podrdn encontrar serdn Interfases {l fmites de grao y/o maclas de recristali-
racidn)

Si en un sistema dado se pudiera aisiar cada una de las fases presentes a di-
ferentes temperaturas y de alguna manera analizar su composicién quimica se podrian
determinar puntos y trazar el diagrama de equilibrio de ese sistema. Generalmente
para determinar diagramas de equilibrio se emplean otros métodos pero por razones
diddcticas se supone que en el que se ha explicado es factible.

8f a la temperatura Tj se encuentra 1 sola fase, de composicién €1, con e-
sas 2 coordonadas se tendrd ¢l punto Ll en la figura 5. Si a la temperatura T2 se
observa que el sistema ost4 compuesto por dos fases, una lfquida de composicion
C12 ¥y otra s6lida de composicién Cgy los puntos 1.2 y S2 indican cuales son las fa-
ses que coexisten a temperatura T2 y en consecuencia son dos puntos del diagrama
de equilibria,



’& o * {72

. pusents TN

! 0 ’

-t ay .

st
1
b
3
i
P
'
i
ﬁ
&

¥
ER
T:
@}"
P

P._..
f
2
P
g
H

P

Flgura 6 Callir » Cha » Chw

El scgmento de lsoterma que une a puntos tales como L2 y 82 se llama
"1fhoa de unién' o "conodal",

81 a temperatura T3 la composicién de las fases que coexisten son C83 y
€13, los puntos L3 y 83 también son puntos del diagrama y determinan otra cono-
dal. Se determina lo mismo para otras temperaturas T4 5 T6 y se tendrd un diagra-
ma como el de la figura 4. La Ifnea L2 L3 L4 L5 es la ilamada Ilfnea de liquidus.

En Ia zona que se halla por encima de ella solo se encuentra 1 Gnica fase lfquida,

La linea 83 S4 S5 es la lfnea de solidus. Por debajo de ella el sistema estd compues -
to por una idnica fase s6lida, La zona comprendida entre la Ifnea de liquidus y de
solidus es la Gnica parte del diagrama en que coexisten dos fases, una lfquida y una

sdlida, en equilibrio.

Este campo bifdsico estf formado por infinito nimero de conodales. Dentro
de un campo bifdsico lo dnico que tiene existencla fisica son los extremos de las if-

neas conodalas,

Hay que notar que en condiclones de equilibrio en la zona biffsica {cX+ L)
las variaciones de temperatura deben ir acompafiadas de cambios de composicién’
tanto de la fage liquida como de la fase s6lida, Asf al pasar de T3 a T4, el lfquido
y el s6lido se enriquecen en el componente A,

Las composiclones de la fage sélida y de la fase liquida a medida que progre-



10

88 la solldificacion variardn como indica ja figura 6. Es decir que sl proceso dv
solldificacion no es tan simple como para un sélide purc. Este cambio do compo-
8lci6n se hace medianty mecanismos de difusién en el sblido y el liquide vy en la in-
terfase gélido-liquids, Una solidificacién rdpida que no permita actuar ¢sioB megs-
nismos de difusifn Lrae aparejado los problemas de segregacién que se discutirdn
en el capftulo siguiente,

Lrempo

Figura 6

Analisis térmico: 81 ge coloca una termocupla dentro de un recipiente que
tiene un metal puro fundido y se mide periédicamente la temperatura (o registran-
do el fen6meno con un registrador adecuado) el gréfico de enfriamiento {temperatu-
ra va, tilempo) que se rbtiene serd semajante al de la figura 7.

M P 2

b e st v e
B VO

Lrvmpo
Pigurs 7
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Entre A y B ge produce una pérdida de temperatura del sistema por radia-
citn o convecc!dn lo que se traduce en una curva de decrecimiento logarftmico,

Al llogar a la temperatura de solidificacién Ty comienza a aparecer ia fase
abiida. La rolidiflcacién {ranscurre a temperatura constante. Aplicando la regla de
lus fases pura este sistema se tiene que F = 2, C = 1 y siendo la preaién la atmosfé~
rica, V = O, La temperatura debe ser invariable, Cuando todo el sistema ha solidifi-
cado la temperatura decae con una ley semejante a la del enfriamiento del liGuido,

S{ se pudieran reconocer las fases sblidas y liquidas mientras el sistema se
enfrfa como por ejecmplo para el sistema HyO-Hielo, se verd: entre A y B un liquido
homogéneo, figura 8,a., entre los puntvs B y C (a la temperatura Ty) un sistema
bifdsice (sblido + lfquido); y a2 temperatiras menores que TF un sistema homogéneo
so6lido, figura 8.c en el que se han dibujado los Ifmites de grano.

Figura 8

St durante la solidificacién de una aleaci6n de un sistema Isomorfo de com-
posicién C..on la figura 5 se mide las temperaturas, se obtiene una curva como la
de la flgu}a 9. Los tramos entre T1 y T2 y entre T5 y T6 son semejantes a los vis-
tos para un metal puro, pero entre T2 y T5 el sistema se comporta en forma dife -
rente,

' 7

N

&

Zrermoo
Fignra 9
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Al llegar la temperatura a T2 comienzan a aparecer cristales s6lidos y
como la solidificacién va acompanuda de desprendimiento de calor se produce
una disminucién de la pendiente de la curva temperatura-tiempo. Al llegar a la
temperatura T5 en que todo el metal ha solidificado, la curva de enfriamiento del
a6lido vuelve a ser semejante a la que presentaba el lfquido. Entre las temperatu-
ras T2 y T5, tal como se ve en el diagrama de equilibrio, coexisten dos fases y la
solidificacién no ocurre a una temperatura dnica, como para un metal purc, sing
que existe en rango de solidificacién.

El aspecto del sistema en los puntos A, C y E de la figura 9 serdn las figu-
ras 8.a. b y ¢ respectivamente, es decir semejante al de un metal puro, pero te-
niendo en cuenta que en lugar de metal puro se trata de una solucién sélida y que
la composicién de los cristales o en la figura 8.b. no serd la misma que la com-
posicién del liquido,

El punto B es un punto del diagrama de equilibrio, ya que es un punto de
la linea de liquidus y el punto D también ya que es un_ punto de ia Ifnea de sélidus.
Dobido a la segregacién que se produce durante la solidificacién, en sistemas rea-
les 6sto no es totalmente vélido.

II1.3.4. Regla de la palanca (V4dlida para la zona bifdsica)
- El diagrama de fase no s6lo permite conocer la composicién de las fases,
sino también la proporcién en que se encuentran ambas. Esto se puede hallar apli-

cando la llamada "regla de la palanca".

Si en el diagrama de la figura 10 a una temperatura T1 tenemos en equili-
brio la fase lfquida de composicién Cy y la fase séblida de composicién C;, puede
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Xuede establecerse las siguientes proporciones :

Cantidad da liquido - Ch
Cantidad total de aleacién’ AB
- Cuntldad de s3lido P AC
Cantidad total de alcacién AB
Cantidad de liquido = cB
Cantidad de so6lido . AC

Regla general: Esta regla es peneral uiri cualquier campo de dos fages tal cono
el do la figura 11 y surge de un halance de materia para cada uno de los componen-
tes del sistema, . ‘
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Figura 11

Sean m, . = masa total de la aleacién de concentracién glohal C
‘m, = masa de la fase « de composicién Gy
rag = masa de la fase {5 de composicién Cp
i |
i

Un balance para ¢l componente B indica que la cantidad total de B en la
aleacidn es igual a la suma de la masa de B contenida en ambus fases:

como M = m«*"p
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reemplazando en la ecuacién (1)

M1 G= MG + Mr G- "M P

reagrupando :

LS (C(a - Go)= Ma (CP" )

0 sea My _ Ca-Co (3)
™ e G )
Dec la misma manera, reemplazando en la ecuaci6n (1) Me = ™My (n{'
se tiene
ma | o~ Cx (4)
m-y - Cfb- C,‘

Las ccuaciones (3) y (4) son las formas generales de la regla de la palanca
para cualquier campo bifisico.

-

HUT,3.5. Algunos sistemas isomorfos presentan diagramas como los dc las figuras

12 y 13. En ellos las tangentes de la curva de liquidus y de solidus son comunes en
un punto del diagrama{ que es un minimo o un méaximo de la curva. En la figura 14

sc¢ ve que si esta condlicién no se cumple aparece una incongruencia, ya que para una
temperatura T1 existirfan en equilibrio dos fases sélidas de composicién Cx1 y ~e<2
en una zona de ynp sola fase sélida m4s una fase liquida ( & + L),

7z

oo )
Seliek> o SBolido o

Figura 12 o Figura 13
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Sacwo

Figura 14

A la composicién correspondiente al mfxiin}o, la aleacién funde como un metal
|yuro, a una temperatura dnica. La composicién del liquido del sélido es la misma;

cuando csto ocurre se dice que la aleacidn tiene un punto de fusién congruente en esa
composicién,

Estos sxstcmas pueden dividirse en dos siﬂtemas en los cuales, la aleacibn
AB se comporta como un metal puro,

Asl en la figura 12 el sistema AB puede descomponerse en el A-AB y el AB- .

II.4. Sistemas eutécticos binarios

T.os sistemas eutécticos bmarios uno de cuyos ejemplos es el Al-Si tienen

- diagramas de equilibrio como el que aparece en la figura 15,
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liI.4.1, Descripcién dei diagrama

En el diagrama se distinguen tres zonas monofésicas: liquida, soluci6n séli-
da of lsomorfa con el componente A y solucién sblida isomorfa con el componen-
te B. Estas soluciones s6lidas & y que presentan en un rango de composicién
que limita oon uno de los componentes puros y con el que son isomorfas se denominan
soluciones séudas terminales .,

Ademds hay tres zonas bifisicas:

(e + L) que representa sistemas en los que estdn en equilibrio, solucion
sélidae¢ y lfquide L. Las composiciones d¢ las fases en equilibrio para cada tempe-
ratura corresponden a los lfmites de las conodales que terminan en las lfneas s6lidus
y lIquidus respectivamente.

(/2 + L) que represents sistemas en los que estdn en equillbrio solucién 86li-
da ﬂ (cuya composicién se encuentra sobre la curva de sélidus) y lfquido (cuya com-
po#iclén se encuentra scbre la’ linea de liquidus)

(o +/3 ) que representa sistemas for.aados por solucién sélida ©C y solucién
sblida . La composicién de las fases equilibrio corresponden, como antes, a los
Ifmites de las conodales que daterminan las curvas de solidus,

OI.4.2. Solldificacién

a) Una solucién lIquida de composicion C1 solidifica como una aleaci6n de las
vistas en el caso precedente, EWle comportamiento se verificard para composiciones
que van desde el metal puro A, Smsta la composicién C2 y de C4 a{_B.

b) Una aleacidn de composicién Cy solidifica como un metal puro, es decir,
a una temperaturs &mica, Hamada ''temperatura eutéctica” .

A temperaturas superiores a la temperatura eutéctica solo hay liquido, A tem-
peratura eutéctica hay 3 fases en equilibrio, una fase liquida de compogicién Cg y dps
fasos sé6lidas (soluciones sblidas), una ¢ de composicién C2 y otra ﬁ de composi-
cién C4., ‘

Como las dos fases sélidas se originan simultdneamente, aparecen Intimamen-
te mezcladas, figural6 .a. La estructura firal de la aleacién puede tener el aspecto de
la figura 16.b, Toda la aleacién consiste en una dispersién finn de fases o ¥y p

El punto E es un punto invariante del sistema ya que la regla de las fases
para F =3y C=2daV =0, Egto slgr_xlfica que 8i se modifica una de las variables en-
tra en un campo de menos fases, es decir que desaparece una o dos fases. Por ejem-
plo, si la temperatura disminuye desaparecera la fase liquida, si aumenta desaparecen
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lag 2 fares s6lidas y solo existird liquido.

v A temperaturas Inferiores a TF estamos deniro de un campo ue 2 iases ,
tigura 13, en el cual la regla de ia palanca es vilida.

Cantidad de fase = ER

Cantidad de fase ME

I11.4.3. Curvas de andlisis térmica

a) Para la aleacién de concentracién Cg, figura 17, desde A a B el Ifquido
enfriard y al llegar a Ty comenzaré a solidificar. En ¢l punto C se tiene una estruc-
tura como la de la figura 16.a. Todo el procesn de solidificacidn transcurre a tempe-
raturaTg. Al Jicegar a D toda la wlcacién ha solidificado (estructura que se ve en la fi-
gura 16.b.) y de nuevo se reinicia la caida de la temperatura.

7

N

Lrempo
Figura 17 »

b) Para una aleaciébn de composicién intermedia entre Cg y €4, por ejemplo
Cg la curva de solidificacién presenta el aspecto de la figura 18, Se analizara el en-
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*‘frlnmu,nto mediante esta figura y la del diagrama de equilibrio que se ve en la fi-

gura 19,

~

SN

P, -—————— L
)

Lrempo

Figura 18

o ———— — . — —— —— - — - a—

|
|
! |
l
' |
l
! |
|
Css GoCu3 C
Figura 19

Se parte de una temperatura To. Desde To hasta T1 se tiene enfriamiento

de un lfquido. Al llegar a la temperatura T1 comienzan a separarse cristales de
ecompoaicion ¢,. Desde B a E la curva de andlisis térmico es en todo caso semejante
ﬂ l:h les mistemas isomorfos.

A

. El diagrama de fases indica que a temperatura T2 coexisten en equilibrio
~oristales de composici6n CsyYy Hquido de composicién €. Si de alguna manera se pu-

diera observar la aleaci6n se podrian diferenciar la fase sélida de la liquida como se
Yeem la figura 20.a.
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A medida que disminuye la temperatura aumenta la cantidad de fase solida
a4 expensas de la fase liquida como para el caso de solubilidad tota! visto anteriormen-
te. A una temperatura muy cercana a Tg, por ejemplo, T3 el equilibrio se establece
entre ifquido L3 y gélido S3. Punto D en la figura 18,

En la figura 20.b. se observa una mayor proporcién de faseo( con respecto
a la figura 20.a. A la temperatura eutéctica hay 3 fases en equilibrio: liquido, & y
/3 , €3 decir aparece una fase nueva que antes no existfa.

En la figura 20.c. se ven los cristales de o que ya solidificaron, "islotesg"
de eutéctico y llquido que corresponde al punto F de la figura 18. Cuando toda la alea-
cién ha solidificado la estructura es la de la figura 20.d.

Aplicacibn de la regla de la palanca

La regla de la palanca se puede aplicar a temperatura eutéctica en el campo
o + L para hallar la cantidad relativa de oy lfquido; en el campo p + L para
hallar la cantidad relativa de ﬁ y L;enel campy o + /[ para hallar las «antidades
relativas de &£ vy /5 en el eutéctico y en el total de la aleacién. Figura 21.

Hasta aliora se analiz6 el comportamiento de una aleacién de contenido de so-
luto menor que el eutéctico o aleacién hipoteutéctica. Para una aleacidén de mayor con-
tenido de soluto que el eutéctico, o hipereutéctico se razona de la misma mancra. La
solucién que solidifica antes que el eutéctico se ilama fase proeutéctica.
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Figura 21

Es de hacer notar que si blen la morfologla de las aleaciones do composici6n
eutéctica, hipo e hiper eutéctica son distintas, las fases presentes en cualesquiera de
ellas son las mismas: & + A, La diferencia que se observa corresponde sélo a la dis-
tinta distribucién de las mismas en la aleacién.

II1.4.4. Solubilidad parcial

El diagrama eutéctico visto presenta el fenémeno de la "solubilidad parcial”,
es decir que el metal A puede disolver cierta cantidad de metal B pero si se¢ supera
una determinada concentracién se forma una nueva fase. Para'la figura 15 la nueva fase
es una solucién s6lida de Ben A, En esa figura las lineas MN y RP son las curvas de
solubilidad, es decir, las curvas que dan las cantidades mdximas que A puede devolver
a By Ba A a diferentes tempsraturas. Estas lfneas, se llaman también llneas de
solvus.

El caso que se ha ejemplificado, en el cual las llneas de solvus son vertica-
les es un caso muy particular que se ha elegido por su sencillez. Una vez que se ha
entrado en el campo bifisico & +ﬁ la aleacién no sufre m4is modificaciones aunque
la temperatura varfe. Otra cosa sucede en un diagrama como el de la figura 22, que
ticne un cardcter més general.

Una aleacién de composicién C1, en el punto M,a temperatura T{;es monofd-
sica, figura 23.a, Si se enfria seguir4 siendo monofisica hasta llegar a la temperatu-
ra T3, Por dehnjo de ella aparece la fasef no ya en un proceso de solidificacion co-
mo en el caso cutéctico sino en un procesc que transcurre totalmente en estado sélido
(esta es una de las llamadas transformaciones en estado sélid) figura 23.b. A tempe-
ratura TS5 habr4 una cantidad de fase que se podr4 hallar aplicando la regla de la
palanca. A su vez la solucién sélida & cambia de composicién y como consecuencia



o
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Figura 22

de esa precipitacién sufre un empobreeimiento de soluto, Lo mismo ocurrirfa para
una aleacién de composicién C3.

¥igura 23
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II.4.5. El concepto de reaccién en los diagramas de equilibrio

Cuando un diagrama binario presenta un punto invariante es frecuente ilamar
reaccidn a la transformaclén que se produce cuando se calienta o se enfrfa una alea-
cién que pasa por el punto invariante, 8e habla as! de reacclén eutéctica, reaccién pe-
ritectolde, etc. El significado del término mo estd bien definido aungue estd asociado
fundameritalmente a la descomposicidn o recomposicién de una de las fases a partly'
de otras. Aa{ en la solidificaci6n de un eutéotico se puede decir que el Ifquido se des-
compone en dos fases 36lidas de diferente composicifn (yr que solidifica en forma In-
oongruents) de la misma manera que en una reaccién quimloa Ay, + 0 By a 8¢ puede
descompbmer an Am By An B

Am+“ Br +s « Am Br + An Bs

Al congiderar estos fenémenos como "reacciones” eatre fases tienen sin em-~
bargo la ventaja de asociarlos & una expresién de forma simbélics como para lss reso-
-gones quimicas .

Aef{ la reacclén eutéotica se sxpresa mediante la sigulente reaocml

Sdant o i

L a<79
eﬁz‘rﬁmw

Que se verifica a una temperaturs dnica.

Gréificaments :

s

_,1, La existercla de un sutéctico o de otra reaccién en un diagrama de equilibrio
“eotd generalmontd asociada a una estructura resultante de morfologfa caracterfstica.
"Asf se habla de estructura eutéctica y te verk luego la morfologfa de peritécticos, sin
embargo, por metalurgia de polvos, se puede preparar una aleacién de composicién
sutéctica sin realiaar una transformacldn euéctica. Puedo seguir llamando a esa alea~
elén un eutéotico ? 81 bien se trata de un problema de definicién hay quae tener en cuenta
que sigue teniendo gentido el término eutéctico, pues a esta compasiciénh aleacién fun-
,dr§ 2 una temperatura dnica, como un metal puro. L
ot
A Es Imgortante remarcar que el diagrama de equillbrio, aplicado eatrictamen=
__w no dn Informacifn sobre la estructura que tendrs una aleacién a una dada tempera~
3 o en la mayorfa de los casos las aleaciones se obtienen por fusifn y
ke s ufren calentamientos o enfriamientos que lezs obiigan s sufrir
e estas "reacciones" Influyen sobre la estructura (y ésta sobre las
& venceidn permite expresar un fen6menoc de gran importancia |,
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prdctica y del cual se pueden extrapolar o prever las estructuras resultantes.

N1.4.6. Algunos casos particulares de sistemas eutécticos

. a) El metal B es parcialmente soluble en A pero el metal A es Insoluble en
B, figura 24, A la izquierda de E el diagrama es como el ya explicado. A la derecha
de E la diferencia con los otros es que la zona de se ha reducido hasta no rer mis

que la Ifhea del metal B puro,

s .

A Figura 24 L=

b) Tanto A como B son mutuamente insolubles en estado sélido, Figura 25.a.
Aquf para ambos componentes el rango de solubilidad es estado sélido; se ha reducido
a la limhea del elemento puro, En realidad no puede existir una insolubilidad total y en
consecuencia a una escala apropiada el diagrama debarfa ser el de la figura 25.b.

A acy _ SN=B A b » B

Figura 25



24

c) En estado sé6lido el metal B es parcialmente soluble en A pero A es insolu-
ble en B y la temperatura del eutéctico difiere muy poco de la del componente B. En
este 0aso el diagrama a es un diagrama del sistema eutéctico en el que por la escala
del dibujo o por dificultades experimentales on su determinacién no se le ha podido dar
su verdadera forma que es la figura 26.b,

L ¥ 4
O ot
S
A a PLLY. A b y.]
Figura 26

d) La solubilidad méxima de B en A ( atemperatura eutéctica) se acerca a la
oomposioién del eutéctlco.

La figura 27.a. correspondlente es el caso extremo de un diagrama como 217,
bo

A a y. | A D
Figura 27
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i, 8  Slatemas peritéctioos binarios

ios sistemas peritécticos, al igual que los eutécticos, poseen un punte in ’
variante en el que coexisten tres fases, la reasccién caracteristica se expresa por:

L+ /3 enfriamiento &

Es decir que por enfriamiento dos fases, una liquida L y una séllda(g reac-
cionan para dar una dnica fase sélida o de concentracitn distinta a la anterior, A su
vez por calentamiento, un sélido o funde en forma incongruerte dando origen a una

fase llquida y una sélida /;i .

OI.6.1. Descripcién del dlagrama

Un ejemplo de diagrama peritéctico se ve en la figura 28, En ella se indican
las fases que aparecen en los distintos campos. Como en los diagramas anteriores,
las regiones que se encuentran entre zonas monofisicas, corresponden a sistemus en
que se encuentran dos fases en equilibrio. Con concentraciones dadas por los extre-
mos de las lfneas de uni6n o conoidales. !

- : Z :

X e ———y = ————
73 . P A |
f D pL ! :
3 - | ! ,
Lo ‘ | o

i ‘ o ! o+ i‘ﬁ!

. ! o

1]

! '

i R
Cr G 2 G CCs

Figura 28

i~ 3olidificacién de ligquidos de concentraciones inferiores 2 Cj o superiores
a C3 es enwrs 'snte andlogo al de sistemas Isomorfos. Al igual que para los sistemas
eutécticos ia de solvus en general no serd vertical sino que ia solubilidad de B
enAyc A ea; 2 estado sélido puede ser funci6n de la temperatura lo que da lugar

& precipitacio stado solldo. '

i.8.2. Boliciii «n de aieaciones de concentracién peritéctica Cp
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Al Hegar u T1, figura 28, comienzan a separurse cristales de/9 de concen-

- tracion C5. A modida que disminuye la tempuratura aumenta ja proporcion de sélido
a expensas dol Hquido. ba concentracién d?ﬂ va siguiendo la curva de sélidus

y la del lfquido la curva de l{quidus, la proporcién en que se encuentran ambas fases

a cada temperatura se determina por la regla de la palanca. Tor ejemplo a T2, se

tendré una nwe zcla de cristales de /3 de concentracion C4 embebidos en un liquido

de cuncontracion C2, figura 29.47 y a una temperatura lijeramente superior a la pe-

ritéotica las concontraciones de 1as tases L y/@ en el equilibrio serdan C1 y C3 res -

pectivamente y la proporeion de f4 serd méxima en este punto. Figura 29.b. A Tp

s8e produce la reaccién

L(e)+ (e T ()

Do manera (e coexisten las tres fases en equilibrio (punto invariante). 81
8o deja completar Iu reaccion (Jo que demanda nucho tiempo) se tendr4 finalmente
una estructura monofdsica formada por cristales de o« de concentracién Cp. (figura
29.d.). Fsta estructura no sufrira modificaciones ulteriores por enfriamiento.

Figura «9
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i11.8.3, 8olidificacién de sistemas hipoperitécticos

Los primeros cristales de comienzan a aparecer a Tp y tienen una concentracién
igual a C4. A medida que desciende la temperatura, aumenta ia proporcion de ,
cuya concentracién varia a lo largo de la curva C4 C3 y la concentracién de lfquido

a lo largo de C2 C1, Al llegar a Tp, parte del lfquido de concentracién C1 reacciona
con todo el sélido de concentracién C3 para dar o (de concentracion cp). La tem-
Jporatura permanece invariante hasta que desaparece una de las fases quedando final-
mente fase sélida o( (de concentraci6n C3) y parte del lfquido que no reacciond (de
concentracién C1), Por ulterior enfriamliento sigue el procaso de solidificacién aumen-
tando la fase & a expensas del lfquido remanente hasta que a T3 todo el lfquido ha so-
lidificado. La concentracién de la fase of durante esta Gltima etapa, sigue la cturva
de solidus correspondiente Cp C2 y el liquido la de 1fqujdus igual que en un siste na
isomorfo. A temperaturas inferiores a T3 el sistema es monofésico: < de concen-
tracion C2 (figura 29.d.). ‘

Se toma como ej;;x;lo la solidificacién de un liquido de concentracién C2.

111.6.4, Curvas de andlisis térmico

Para las diferen ies concentraciones las curvas de enfriamiento aparecen en
las figuras 30.a.b. y ¢. Para concentraciones iguales o inferiores a CJ, figura 30,
a. la curva de solidificacién es semejantr a un sistema isomorfo. Los puntos de in-
flexién corresponden a puntos de la curva de liquidus y solidus respectivamente.

r I"I' T
Lrmo0ug boeeoeas 7; r
- 7 e

§ e eeeees

Socnes | mmeeeanee %
7" antede A T R 2T L L X 3

SENDFE e — i
LR po Lrwopo Zrempo

C(C’ Cj(’C}(CP CSCF

Figura 30



Para una concentracién Cp, figura 30.c., desde un punto en el lfquido hasta
la temperatura Tp la curva de solidificacién es scmejante a la de un sistema isomor -
fo. A Tl en que comienza a solidificar, aparece un cambio de curvatura en la curva
de enfriamiento.

A temperatura Tp se produce la reaccién peritéctica, con solidificaci6n a
temperatura constante. Posteriormente el metal se enfria en la forma conocida pa-
ra un gélido que no sufre ninguna transformacién.

Para una concentraci6n C2, figura 29.h. hasta Tp es andlogo al ca-~o ante-
rior. El punto de inflexi6én en T2 corresponde al comienzo de la solidificacién, A
Tp aparece la meseta, correspondiente a la reaccion peritéctica nulivariante.

En este caso sin embargo, es de hacer notar que la meseta es més breve que
para el caso anterior. Luego de la reaccidén peritéetica el sistema contiene aln una
fase Ifquida. Esa fase solidificarf como un sistema isomorfo lo que se traduce en la
curva de forma conocida. ] punto de inflexién ¢n T3 correspode a la terminacidn de
la solidificacién (punto en curva de solidus).

1.7. Transformaciones en estado sélido

III.7.1. Hasta ahora se han visto casos en Jos cuales intervenfa una fase liquida. Se
examinarén ahora dos reacciones en las que las fases que intervienen son sélidas .
Las transformaciones de fase que ocurren en equilibrio, al variar la temperatura,se
asemcjan a las de los sigstemas eutécticos y peritéclicos.

II1.7.2. Sistema eutectoides binarios

Una aleaci6én como la de la figura 31 solidifica como un sistema isomorfo.
Es decir que a alta temperatura las fases 3/ de los mctales A y B son totalmente
solubles. A méds bajn temperatura se producen transformaciones aiotrépicas que in-
troducen la aparicion de insolubilidad parcial entre esas fases,

Como el slstema se comporta en forma muy semejante al del eutéctico esa
transformacién ¥ et X+ ﬁ (enfriamiento) ha tomado el nombre de eutectoide.

El diagrama caracterfistico es :
T ¥
e
\V4 A

o= N
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Para analizar la cvolucion de las fases durante ¢l enivizirients se deben ha-
oer lag mmismas congidoraciones que para los eutéctlcos teniendn en cuenta gue donde
dico "liquido" debe leerse''Fase {" .

Un sisteina muy importante, el Fe~C presenta una resccién de este tipo que
8e verd en detalle mas adelante en el capltulo correspondiente,

I11.7.3. Sistemas peritectoide binario

Ejemplo figura 32, Estin caracterizados por la reaceién

6+{3-—-——wo(

(enfriamiento)

y se esquematizan

/’/ -~ <
///['*J/f’/ _-1

A . |
7:‘0‘ K\\ // ! e ", 9 ‘
\\\ - 3 ~ - i \
[ 7 .. . ]

D Al R el

8 -~ ¥ )

/ ‘x'"ﬁ | 2 i \ " )

L i i - IS W

A Figura 31 D A Figura 32 s

El razonamiento que se sigue para comprender como a& produce li reaccidn
pontectoide en equilibrio es semejante al visto para pentécticos reemplazardo el tér-
mico "liquido" por el de "fase ¥ ". lLas curvas de anilisis tarmicn tambié son seme-
jantes. En égtas Gltimas hay que tener en cuenta que los calorec 'atentes de reaccion
son menores gue para la solidificacién y en consecuencia los eambics de curvatura du-
rante el enfriamiento serdn menos notabies .

III.8. Diagram=e compleins

1.8.1. En lhs diagramas correspendienies a sistemas catécticos, peritécticos, eu-
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tectoldes y peritectoides, se ha analizado una sola reaccién,

Sin embargo, en muchos de los diagramas de aleaciones metdlicas se pre-
sentan més de una reaccién, por lo que se denominan Diagramas complejos.

El andlisis de los mismos se simplifica, si se sigue la sistemftica detaili-
da a cont{nuacion: '

1) Identificar las reglones monoffsicas, identificando cada zona la fase corres -
, pondiente.
2) Recordar que las regiones encerradas entre zonas monofdsicas corresponden

a sistemas bifdsicos en los que la composicién de las fases en equilibrin pa-
ra cada temperatura estdn determinadas por los extremos de las conodales.

3) Ubicar las isotermas de reaccion, escribiendo las reacciones que tienen lu-
gar a cada temperatura.

II18,2. Diagramas con fases infermedias

Hasta ahora so han examinado diagramas cn los cuales las fases sdlidas pre-
sentes son fases terminales, es decir soluciones sélidas isomorfas en los metiles
puros.

Sin embargo, aleaciones formadas por dos metales pueden dar origen a las
llamadas fases "intermedias' con caracteristicas diferentes a las fases terminales.

Estas fases intermedias no son isomorfas con los componentss puros y se
pPresentan en un rango de composicién que no limita con ninguno de los componentes
puros. Por ejemplo, en la aleacién Cu-Zn, figura 33, el cobre y el Zn tienen una
estructura fcc y hep respectivamente. Sin embargo la aleacién formada por 40 at.%
en Zn tienc una estructura bcc. Esta estructura bec es una fase intermedia de las
cuatro que presenta el sistema CuZn,

Cuando el rango de existencia de estas fases intermedias es muy e¢strecho,
0 Incluye una composicién que corresponde a una relacién sencilla entre dtomos de los
metales puros, puede suponerse la existencia de un compuesto de formula definida
An Bm ai que se denomina compuesto intermetdlico. Los compuestos intermetilicos
pueden fundir o transformar al estado »6lido en forma congruente o incongruente.
Las transformaciones de fase incongiruentes de los mismos dan lugar a reuacciones
peritécticos o peritectoides .

Las figuras 34, 35 y 36 son ¢jemplos de diagramas coa compuestos . ome-
tdlicos y fases intermedias. Los tres casos presentan compuestos intermetdlicas
con propiedades de fusi6n congruente, de manera que el diagrama complejo puede di-
vidirse para su antlisis en sistemas binarios simples.
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1.9, Inmiscibilidad parcial al estado liguido

Hasta ahora se han examinudo sistemas en los que los metales al estado
jfquido son mutuamente solubies en todus proporciones, Queda pur analizar enton-
cos, aquolios sistemas en que existe solubilidad parcial al estado lfquido.

OI.8.1. El caso limite corresponde a sistemas tales como el Fe-Ph que puoesuniin
una solubilidad mutua tan escasa que son pricticamente insolubies entre si al esia-
do lfquido y s6lido. El diagrama de cequilibrio (figura 37) se reduce a las horizonta-
les corpespondientes a las temperaturas de fusién de ambos metales puros y duran-
te la solidificacidén cada metal cristaliza en forma Independiente.

‘ o
A//) » Bc)
v/
Ars) ~ B(0L)
Tb'&
Ars) + Brs)
é
A .

Figura 37

Para el sistema AB de la figura 37 por encima a T habri dos fares Hfqui -
das. A puro y B puro lquidos. A Ty solidifica el metal A; entre Tp y Ty el sistems
estarfi formado por cristales de A puro y lfquido B puro. A T solidifica el meta) B
y por debajo de Tg habr4 dos fases s6lidas: A y B puros.

I11.9.2. Un caso m4s comn es aquél en que los componentes presentan solubilidad
parcial al ecstado Ifquido. Figura 38. La solubilidad es funci6én de Ia temperaturva v
por oncima de un cierto valor, denominado temperatura critica ambos metales Hgui-
dos son completamente miscibles. Por encima de T¢ por lo tanto, el sistema ser?
monofdsico (Liquido L)y por debajo de T se separarin dos fases llquidas conjuga-
das I y L4, cuyas concentraciones, como enwalquler cambio bifdsico, estdn dadias
por extremos de las conodales a cada temperatura y la proporcién en que se excuen -
tran, por la regla de la palanca.

5i s¢ disminuye adn mis la temperatura, la forma del diagrama depende arel
grado de solubllidad quo exista en el punto de fusidn de 108 componentes puros



38

Figura 38

II1,9.3. Sicomo en el sistema Al-Na, la solubilidad es nula a la temperatura de fu-
sién de los componentes puros, el diagrama presenta la forma del de {a figura 39.
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Figura 39

81 se enfria una aleacién de composicién ¢ desde T, hasta llegar a T} habré una sola
faso Ifquida. A Ty se separa una nueva fase 1fquida de composicién C'. A medida que
se disminuye la temperatura la composicion de Ly LII sigue las curvas de solubilidad.
Por ejemplo, a T9 seran C1 y C2 respeciivamente,



A T'p Ja solubliidad do B en A ¢8 nula y ¢i Hquide que solidilica o A puro,
ntro 1 p y Ty ol sistema estara formado por 86lido A puro y ifyuido cuya composi-
¢citn varfu entre C3 y B puro. A Ty solidifica I puro y por debuajo de esta temllf”l‘aw‘
ra tendremos ambos metales puros y sélidos .

HI.9.4, Sisteamas monotécticos

Cunndo u la tempoeratura de fusién do uno do los imotaien puros, In solulali:
dad al datudo Hyuldo no en naln, su tieno un sistemn monotéetioo, En general, ol a
Krogado o soluto, disminuye ¢l punto de fusidn de la alencton y la forma del diagra-
ma o8 como el do la figura 40.a. A Ty tieno lugar ia roacceién nulivariante.

' wlridmbientt
LI e o A-'- L’I

/ N\ |
b 7
JA .
y ' . ALy
i b Ly r B
f 7p
A+ B
A eB 2
A B A B
a b

Figura 40
La figura 40.b. también corresponde a un sistema monotéciico en ei que
hay solubilidad parcial al estado liquido tanto en TA como en Ty

En la figura 41 se ha dibujado un caso més general en el que sxigte soiubili
dad parcial al estads s6lido. La reacciébn monotéctica en este caso seri :

Lg ———— “4'1,3
L)Z

L



El andlisis de este diagrama (figura 41) para concentraciones inferiores a
. e8 igual ai de un sisrema isomorfo,

Para concentraciones entre C1 y C2 se puede razonar de la misma manera
que en el caso que we estudia en eutécticos (concentracién C1, figura 22). Para la
composicidn C3, hasta la temperatura TE se tiene un caso semejante al anterior con
la diferencia que en lugar de "precipitar" una fase s6lida, "segrega' una fase Ilquida,
y por debajo de Tf Precipita la fage sélida{ﬂ .

Aleacion de composicion monotéctica Cp: por debajo de la temperatura
critica se tiene la fase Ly, al llegar a Ty precipitari cristales o con tormaci6n
de un lfquido de composicién C4 (como un eutéctioo en que una de las fases fuera If-
quido),

A medida que desciende la temperatura, tanto la composici6n de la fase 8614~
da como de la fame lfquida, se van modificando segtn las curvas de solidus inferiores
y liquidus inferiores y la regla de la palanca da las proporciones en que varian las fa-
ses. Al llegar a TE el lfquido solidifica como eutéctico. Es de notar que en lugar de
un diagrama con reaccién eutéctico, podria haber un diagrama con reaccién peritécti-
ca.

o

N

I11.9.6. Sistema binario sintéctico

Se presenta en sistemas binarios con solubilidad parcial
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al estado liquido en que ademés se forma una fase intermedia dentro det range de
solubilidad parcial del liquido. La fusidn de ia {ase mtermedia se reaiiza en forma
Incongruente, dando origen a dos fases liquidas conjugadas. Andlogamente, por en-
trlamlento' dos fases lfquidas conjugadas reaccionan para dar un sdlido.

La reaccién caracterfatic;a se expresa :
aeviibramanto

L, "'L—x-—*—-—-c—

y 8e puede esquematizar

N el
T &

En la flgura 42 se muestra el diagrama de un sistema de esto tipo, en el |
cual se ha dibujado en trazo punteado la parte complementaria que incluya dos reac-
ciones eutécticas . Al igual que en los sistemas monotécticos, también puede presen-

tarse combinando con reaccién peritéctica o eutéctica.

3

Figury 142

Para la composici6n sintéctica Cs por debajo de la temperatura ‘Il €4 {iGuido
L se separar4 en dos fases lfyuidas Ly y Ljy. Estas fases liquidas al llegar a La tem
peratura Ts reacclonan entre sf dando origen a una fase sélida unica, /3

En realldad como para el caso de los peritécticos el tiempo necesavrio pora
que esta reaccién se complete es muy grande, y mds adn si duranie el estado Javito
se produce una decantacién debido a la diferencia de densidad de 1,y y Iy . Adn ene!
caso on que ésto no suceda, la reaccién entre L y Ly se produce, en la mterfase y
la formacién de fase /8 retarda cada vez méis la reauccién. Kn consecuennia, ¢ con-
diciones de no equilibrio, cada ifquido solidifica independientemente . ksic /:xioma
presenta en reaiidad muy poco interés praictico. '
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Reglas de cbnstruocién de los diagramas de equilibrio (Rhines).

- ¥a Be axplicb Gue para los sistemas isomorfos que presentan miximo o mi-

nimo, el punto de fusién congruente ccincide con ese méaxino o miimo.
Figuras 12 y-13,

Las prolougaciones de las Itneas que limitan up campo de dos fases deben

entrar en otro campo de dos fases. Figura 43.

3)

4)

5)

or.i1.

a)

b)

c)

o " Figura 43

a b

Reglonesde una, fise pueden tener en com@n sélo un punto, numca una linea
(por ejemplo dos puntos de transformacidn congruentes).

Dos regiones monofisicas adyacentes estan separadas entre s por un cam-
po de dos fases que las involucra.(3) y(4) pueden expresarse diciendo que
"a lo largo de una isoterma se deben enconirar alternadamente campos de
una y dos fases" , es decir que no pueden encontrarse campcs adyacentes
con el mismo nimero de fases,

A partir de una isoterma de reaccién se deben originar 3 campos de dos fa-
ses, De cada lfnea de reaccién tritiasica deben radiar 6 limites de fase.

Errores de construccién

Se hn cometido el error de trazar una linea de reaccién que no es isotér-
" mica (no es nulivariante), Figura 43.a.

Coexisten 3 fases enun rango de composicién entre C y C2, en consecuen-
cia cemo para el caso anterior la cooxistencia de tres fases no se produce
en un punto anivariante, Figura 43.6.

tlay 4 fases en equilibrio, a'la temperatura de reaccién io cual ¢std coantra
la regla de ias fases. Figura 45.c.



HI1. 12.Teorla de aleaciones

Hablendose estudiado las distintas formas que presentan los diagramas
de equilibrio, cabo preguntarse: Es posible predecir ciertas caracteristicas del
diagrama de un determinado sistema, tales como el grado de solubilidad de un
motal en otro? Cémo ¢stan relacionadas ias propiedades de las aleaciones con su
estructura ? C6mo pucde un diagrama de equilibrio predecir el comportamiento de
una aleaci6n?

La teorfa de aleaciones tiende a obtener la respuesta a estcs interrogantes,

a través del conocimiento de la naturaleza de las soluciones sdlidas y fases inter-
. medias,

Soluciones sb6lidas

Dos metales forman solucidn sélida cuando la mezcla entre ambos da como
resultado un sistema homogéneo (monofdsico) Figuras 44 y 45. La solucién de un
metal (soluto) en otro (solvente) isomorfa con el solvente se denomina solucién s6li-
da terminal y se caracteriza porque las propiedades de la aleacién son semejantes
a las del componente puro en mayor propercién.

i
De acuerdo a la forma en que estfin ubicados los 4tomos de soluto en la red
cristalina del solvente. La solucién puede ser de dos tipos: sustituclonales o inters-
tHiciales, segdn los ftomos de soluto, reemplacen a los de solvente en la red cristali-
na o bien se ubique en los agujeros de la misma,

® 0 0 © © 0 0O
e O O o O O .O
o O O O
o ® o .
O O O O
O O O
Solucién sélida sustitucional Solucién s6lida intersticial
Figura 44 Figura 45

Soluciones sélidas intersticiales

Son aquéilas en las que jos Atomaya de soluto se ubican en los "agujeros' o
intersticios de la red del solvente. Figura 45. Fl factor més importante da la posi-



bilidad de formacién de este tipo de solucién,es el tamaifio atémico: los 4tomos de
soluto deben ser pequefios, menos de 0,59 el didmetro atémico aparente del solven-
te. Prdcticamente los Gnicos elementos que entran en solucién intersticial son C, N~
B e H. Ailin asf, éstos son mds grandes que los intersticios de la red y al introducir-
se la deforman, por lo que la solubilidad de este tipo de sistemas es restringido,
Ejemplo de este tipo se encuentran en los diagramas C-Ni; C-W; B-Ti,

Soluciones sélidas sustitucionales

Son aquéllas en las que los 4tomos de soluto reemplazan a parte de los de sol-
vente en el raticulo cristalino, figura 44. Este reemplazo no provoca una alta distor-
sién de la red, siempre y cuando los tamafios atémicos de ambos metales sean semejan
tes, de manera que es posible encontrar sistemas con soluciones sélidas sustituciona-
les que presentan un rango amplio de solubilidad, ejemplo: solucién sélida ¢ en el sis~-

~tema Cu-Zn, 8i en cambio, el tamafio atémico entre los metales es muy distinto, la
distorsi6n de la red aumentard ripidamente con el agregado de soluto, y llegard un
punto en el cual se formard una segunda fase de menor energia a expensas de la prime-
ra.

Hume-Rothery encontré que para que se formen soluciones en rangq extendi-
do, los diAmetros atémicos aparentes no defen diferir en més del 15%.

LIQUID AND SO1ID SOLUTIONS
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Figura 46

Esta regla puede visualizarse en la figura 46 sobre lo que estin sefialados los
limites + 15%, del tamafio atémico para la Ag y el Cu, Los elementos cuyos tamaflos
estin dentro de esos limites, tienen factor tamafio atémico favorable pero la forma-
ci6n de soluciones sélidas en un rango amplio,

El factor tamaifio es condicién necesaria pero no suficiente. Dos elementos
deben tener también un caricter electroquimico semejante, ya que si uno es mucho
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més electropositivo que el otro, tenderdn a formar fases intermedias estables
o compuestos intermetilicos como es el caso de los sistemas Mg-Te; Mg-Pb,
Zn-Se,

Si bien los factores mds importantes en la formacién de soluciones termi-
nales en un rango amplio son el tamaifio atémico y el caricter electroquimico rela-
tivo, si se comparan los rangos de solucién sélida terminal de los sistemas Cu-Zn,
Cu-Ga; Cu-Ge y Cu-As (Figura 47) en los que el tamafio atémico es favorable y las
diferencias electroquimicas no son muy pronunciadas es posible observar que el
rango de fase terminal es tanto mayor cuanto menor es la valencia del soluto.
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Figura 47

Hume-Rothery encontré que el limite de solubilidad ocurre a aproximada-
mente la misma concentracién electrénica (nimero de electrones de valencia por
dtomo de la red). Esto puede visualizarse en la figura 48 en que estin graficadas

- las curvas de solubilidad de distintas aleaciones de Cu y Ag (ambos monovalentes)
en funcibén de la concentracién electrénica. Excepto los sistemas Cu-Sn y Cu-In
que tienen factor tamafio poco favorable, la m4xima solubilidad coincide en todos
los casos con una concentracién electrénica cercana a 1,4.
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Resumiendo, la formacién de soluciones sélidas en rango extendido, se pre-
senta 86lo en soluciones de tipo sustitucional y nunca intersticial. En las primeras,
se deben cumplir ciertas condiciones que estdn dadas por las reglas de Hume-Rothary.

1) Diferencia de tamafio atémico menor del 15%
2) Caricter electroquimico semejante
3) Factor valencia

El caso limite de solubilidad al estado sélido, es el de sistemas que presentan
solucién sélida en todo el rango de composiciones, para lo cual, ademds de las reglas
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enunciadas previamente, debe cumplirse que ambos metales cristalicen en el mis-
mo sistema, Esta condicién es evidente ya que la solucion sélida en este caso es
iIsomorfa con ambos componentes y por lo tanto éstos también deben ser isomorfos
entre sf,

Fases intermedias y compuestos intermetdlicos

Muchos diagramas de equilibrio presentan soluciones sélidas no terminales
(en rangos intermedios de concentracién) y que generalmente no son isomorfas con
los metales puros. Estas ge denominan fases intermedias . Ej.:fases_/s e y&
en el diagrama Cu-Zn (Figura 34),

La naturaleza de las fases in*ermedias es andloga a la de las soluciones séli-
das terminales. Los 4tomos de ambos metales forman la red cristalina y estdn liga-
dos entre s{ por unién de tipo metilica.

Estudios realizados sobre fases intermedias indican que, al igual que en las
soluciones terminales, el l{mite de concentracién (o rango de concentracién) es fun-
cib6n de la concentracibén electrénica. Aparentemente, para cada sistema cristalino,
hay un valor de concenfracion electrénica Ifmite caracteristica,

Compuestos intermetilicos

En algunos casos, el valor de concentraci6n electrénica caracterfstico de una
fase intermedia, coincide con una relacién sencilla entre los 4tomos de los componen-
tes, Por ejemplo, la fase /> del diagrama Cu-Zn corresponde a aproximadamente
50% atémico de Zn. Este hecho hace suponer la existencia de un compuesto interme-
tdlico de formula Cu-Zn.

Sin embargo, la féormula Cu-Zn no corresponde a un compuesto desde el punto
de vista qufmico ya que ambos elementos estin asociados por unién metdlica, siendo
la caracteristica fundamental el valor de concentracién electrénica por lo que se de-
nominan "compuestos electrodnicos'. Otros tipos de compuestos intermetilicos son
de tipo i6nico, como en el sistema Mg~Ph, o puramente covalentes como en el sis-
tema Zn-Se, En estos casos, el rango de existencia de la '"fase intermedia" es suma-
mente estrecho y corresponde a la solucién del metal puro en el compuesto.

La formacién de uno u otro tipo de compuesto intermetilico depende fundamen-
talmente de la diferencia de caridcter electroquimico de los metales que forman la
aleacién y existe toda una gama de compuestos desde los puramente iénicos o cova-
lentes a los electrénicos.

En realidad, desde el punto de vista termodinidmico, el factor determinante
en la formacién de solucién es sélidas terminales o fases intermedias de distinto ti-
po, incluyendo compuestos intermetilicos, es la relacién entre las fuerzas de atrac-




L

¢ibn entre los dtomos de la misma especie, respecto de las fuerzas de atraceién
entre atomos de especies diferentes,

En una aleacién formada por dos metales A y B puede ocurrir que:

a) Los 4tomos de A y B sean atrafdos mis intensamente por 4tomos de la misma
‘especie que por 4tomes de la especie diferente.

I Los 4tomos se sientan més atrafdos por los de especie diferente,
e) La atraccién sea la misma para 4tomos de igual o diferente especie,

El caso a) puede originar en una solucién sélida un cierto agrupamiento de gto-
mos de la misma especie (fen6meno llamado "clustering' ). Puede también provocar

In, formacién de dos fases diferentes, una rica en el metal A y otra rica en metal B,

El caso b) puede originar en una solucién sélida el fen6meno de "ordenamien-
to'" que se ver4 a centinuacién, o llevar a la formacién de fases intermedias.

El caso c) corresponde a:una selucién sélida desordenada.

Boluciones ordenadas y desordenadas

En una soluci6n de tipo sustitugional, es posible imaginarlos 4tomos de solu-
to distribuldos al azar como en la figura 48 a) o bien:signiendo un ordenamierto regular
figura 49 b).
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Figura 49



En general, y en especial a temperaturas altas, las sdlucxones sélidas pre-
sentan un ordenamiento al azar por lo que se denominan desordenadas. En algunos
cagos, sin embargo una fase puede presentar por encima de una cierta temperatura

‘ung estructura desordenada y por debajo de la misma, una ‘estructura ordenada: solu-
ci6n ordenada

Volviendo al diagrama Cu-Zn, la fase /® | por encima de una temperatura
oomprendida entre 454 y 468°C (dependiendo égta de su concentracldn) es de tipo de-
gordenada, mientras que por debajo de esas temperaturas la estructura es ordenada
por lo que se indica como fase/s .



TEMA II

APENDICE 1

SISTEMAS TERNARIO8

1, INTRODUCCION

La representacién grafica de un dlagrama de equilibrio para un sistema de
dos componentes, en que se incluya como variables presién y temperamra, neces}~
ta un griﬂco en tres dimensiones .

Si se mantienc constante la presién (generalmente 1 atm) se tienen los diagra-
mas de equilibric en dos dimensiones ya vistos,

En general, la representacién gréfica para componentes requiere un espacio
de (N + 1) dimens!ones, y en caso ce mantener constante la presién, de N dimenslo-
nes,

Para sistemas de tres componentes, la representacién se realiza mediante
prismas como los de las figuras 1.2 3, en los que la composicién del sistema estd
representado sobre los planos horizontales y la temperatura sobre el eje vertical ,
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Sin embargo, la compilacion de temperaturas de transformacién y fases
en equilibrio, mediante modelos espaciales, resulta de poca utilidad, ya que los
datos necesarios, son dificilmente volcables de esta manera al papel, sobre el que
s86lo pueden dibujarse los prismas en perspectiva. 8u utilizacién se ve restringida
al estudio de un sistema en particular del que uno construya su propia maqueta so~
bre la cual pueda trabajar.

En la bibliografia, en cambio, se encuentran cortes horizontales o vertioa~
les (seccionaies) de los diagramas ternarios.

Para tres componentes metdlicos, la mayoria de los diagramas estin com-
pilados en "*Metais Handbook” y en " Metals ‘Reference Book' de S8mithells C,J.

fa forma que adoptan estos cortes es variado, Ejemplos de cortes isotérmi-
cos y seccionales pueden verse en las figuras 4y 5,

Ag-Hg-Sn
100" C lsotherm

Figura 4
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Figura 5

Algunos grificos que se presentan en la literatura son del tipo del de la fi-
gura 6. En éste se observa con linea llena, la proyeccién (sobre un plano perpen-
dicular al eje de temperatura) de los valles de la superficie de 1fquidus (ver secci6n
4) y con linea punteada, cortes de la superficie a distintas temperaturas.

También es comGn encontrar sobre un solo grifico, la superposicién de va-
rios.cortes isocomposicién, para que a través de la comparacién simulténea de los
mismos, resulte mds evidente la influencia de un tercer componente en la aleacién.

Ejemplos tfpicos de estos grificos se encuentran en la bibliograffa sobre
aceros. El de la figura 7 se ha extrafdo de ' Los elementos de aleaci6én en los ace-

ros" de Bain E, y Paxton H.
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2, INTERPRETACION DE LOS CORTES DE DIAGRAMAS TERNARIOS

Como se vi6 en los capitulos referentes a mezclas binarias, la informacién
que puede extraerse de los diagramas de equilibrio, incluye:

a) Composicibn de las fases presentes en el equilibrio y proporci6n en que se en-
cuentran para una dada temperatura y composicién global del sistema.

b) Temperaturas de transformaciones de fase para las distintas composiciones,

¢) Tipos de reacciones (o equilibrios nulivariantes) que presenta el sistema y tem-
peratura a la cual ocurren,

En los diagramas ternarios, toda esta informaci6én puede extraerse sdlo st
se cuenta con el modelo espacial.

Los cortes isotérmicos o seccionales brindan una informaci6n mas restringi-
da. En general, sblo puede inferirse cudles son las fases pre«entes a una dada tem-
peratura y composicién global del sistema y no la composicic: de las mismas ni la
proporcidén en que se encuentran.

Por ejemplo, del corte isotérmico del diagrama Ag-Hg-Sn (figura 4) es po-
sible conocer a 100°C y para distintas composiciones globales del sistema si corres -
ponden a puntos de los campos mono, bi o trifisicos. Como veremos mis adelante,
s6lo es posible obtener con este corte, la composiciién y proporcidn en que se encuen -
tran las fases en equilibrio en el campo trifasico. Para conocer las composiciones
de las fases conjugadas en los campos bifdsicos, es nccesario que el corte isotérmi-
co incluya lfneas auxiliares, llamadas lineas de unién, que, como en el caso de la
figura 4, por lo general no estin sefialadas en los diagramas publicados.,

En el caso de cortes seccionales en los que permanece constante la composi-
cion de un componente es posible conocer las fases en equilibrio a distintas tempera-
turas, pero no su composicién o la proporcién en que se encuentran. También se ve-
ria mis adelante, la justificacién de que en ningln caso es posible completar los cor-
tes seccionales con lineas auxiliares que permitan obtener la composicion de las fa-
ses en equilibrio, como lo es con los cortes isotérmicos.

La "lectura" de los cortes seccionales no presenta ninguna dificultad adicio-
nal respecto de la de los diagramas binarios. Por ejemplo: en la figura 5 se encuen-
tra que un sistema con 35% Cr, 1% C, 64% Fe a 16000C presenta una sola fase liqui-

- da, 2 1400°C dos fases: Liq + sol. s6lida Ot , a 12600C tres fases: L+® +C, ,
Como se indic6 anteriormente, no es posible conocer a partir de este diagrama la
composicién de las distintas fases en equilibrio,

Para la "lectura'" de cortes isotérmicos, es necesario, en cambio, conocer
cbmo se grafica la composicién de sisteinas ternarios. Si bien hay distintas formas
de graficarlo, la mis conveniente y empleada es mediante el tridngulo de Gibbs.
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3. TRIANGULO DE GIBBS

El tridngulo de Gibbs es un tridngulo equildtero sobre el que se represen-
tan las composiciones de sistemas ternarios,

Los tres vértices corresponden a cada uno de los tres componentes puros:
A,ByC,

Los tres lados a las tres mezclas binarias posibles: AB, BC y CA,

Los puntos interiores a mezclas ternarias,

Para determinar la composicién que corresponde a un punto P (figura 8) se
dibujan las paralelas a los lados del tridngulo que pasan por el punto.

Figura 8

Las tres rectas trazadas determinan, dentro del tridngulo grande, tres tridn-
gulos también equildteros, cuyos lados cumplen la siguiente relacién:

a+b+c=AB=BC = CA = long del lado del tridngulo de Gibbs

Si ahora se toma la longitud del triingulo de Gibbs como 100%, la composi-
cién de cada componente estd dada por:

% A =a (segmento // AC 6 AB entre P y lado opuesto al vértice A)
% B =b (segmento // BC 6 BC entre P y lado opuesto al vértice B)
% C = ¢ (segmento // CA 6 CB entre P y lado opuesto al vértice C)

Si sobre el tridngulo se realiza un " triangulado" que cumpla las mismas fun-
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ciones a un cuadriculado de un grifico cartesiano (figura 9), la concentracién de

B c
c
/\
P
-
AL AVAVAVAVAVA
JAVAVAVAVAVAVLWAY
AVAVAVAVAVAVAVAVA
V\/\/\\A\/
A ) o) A
@ (b)

Figura 9

cada componente podrd hacerse ficilmente contando desde el lado opuesto (0%) y ba-
cia el vértice (100%) del componente correspondiente, el nimero de divisiones que

hay hasta llegar al punto P, Por ejemplo, en la figura 9.a. P representa un sistema
con:

50% A
20% B
30% C

La concentracién de cada componente puede leerse también sobre los lados
del tridngulo, trazando las paralelas a los mismos. Para ello, sobre cada lado de-
be representarse la composicién de uno de los componentes como en la figura 10,

o m3o‘to6°607080qo ACo

R

Figura 10 ' ®/o 3

Por consideraciones geométricas es posible demostrar que al igual que en
los diagramas binarios se puede aplicar la regla de la palanca en los diagramas
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ternarios: la mezcla de dos sistemas P y Q (figura 11) da como resultado un sistema
S cuya composicion esti representada por un punto de la recta que une los sistemas

<

Figura 1l

originales, Andlogamente, si.una aleacién & se descompone en dos fracciones P y
Q (por ejemplo una reaccién eutéetica) la composicién de las mismas estén en los
extremos de la recta que pasa por el punto original, El porcentaje de cada fracoidn
esta dado por:

P = 2o
5Q
% Q= PQ

Como consecuencia de lo anterior todas las aleaciones con igual proporcién
entre dos de los componentes, estin representadas por la recta que une la mezola
binaria correspondiente con el vértice del tercer componente puro,

a Por ejemplo, en la figura 12 la recta AP representa mezclas en las que
%8 _ 63 .
%o " 37 con contenido variable de A,

» c

Figura 12
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Los gréficos vistos tienen zonas de 2 fases y 3 fases. Generalmente no se
ven zonas de 4 fases, se verd un poco més en detalle algunas caracteristicas de es-
tas zonas.

Asf como en los sistemas binarios, el iximo nimero de fases que pueden
coexistir en equilibrio, son tres, en sistemas ternarios:

F=C+1=4

Estas cuatro fases coexisten en equilibrio a una dnica temperatura y cual-
quier variacion hace desaparecer una de ellas. Por ello, los sistemas ternarios
con los que se trabaja habitualmente y que estdn sometidos a fluctuaciones de tem-
peratura presentan tres fases como miximo en el equilibrio,

Los diagramas isotérmicos y seccionales que se encuentran-en la literatura
presentan, por lo tanto, campos de 1, 2 6 3 fases y muy rara vez de 4 fases.

El objeto de este apunte, es dar los elementos necesarios para interpretar
éstos cortes en todas sus regiones, con un conocimiento fundamentado de cual es la
informacién que puede o no extraerse de los mismos.

No se analizarin los diagramas especiales en detalle excepto, y como ejem-
plo, en el caso sencillo de sistemas isomorfos. En el caso més general, los mode-
los espaciales solo se tomarin como referencia para ubicar los cortes presentados,
En todos los casos la presién se supone constante e igual a 1 atm,

SISTEMAS CON DOS FASES EN EQUILIBRIO

Todos los sistemas ternarios presentan campos monofisicos y campos bi-
fasicos. Los m4s simples son los sistemas ternarios isomorfos,

Tres metales, presentan un sistema isomorfo, cuando cristalizan en el mis-
mo sistema y ademds son solubles entre si en todas proporciones al estado liquido
y séblido,

Al igual que para los sistemas binarios, el diagrama de equilibrio presenta
3 regiones o campos: dos monofisicos (sélido o liquido) y uno bifisico (s6lido +.1I-
quido). La figura 1 muestra el modelo espacial de un sistema isomorfo, Las figuras
13 y 14 son cortes isotérmicos y seccionales respectivamente. Analicemos el diagra-
ma espacial de la figura 1. Las caras laterales del prisma corresponden a los dia-
gramas de equilibrio de las mezclas binarias, donde es vilido todo lo analizado an-
teriormente. Dentro del prisma sin embargo, observamos que se presentan no ya
curvas del liquidus y sé6lidos sino_superficies de liquidus y sélidus que representan
las temperaturas de comienzo y fin de solidificacién de mezclas ternarias, Esto es
consistente con la regla de las fases, due indica que el equilibrio entre 2 fases es
bivariante,
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V=3-2+1=2

Por lo tanto, es necesario fijar 2 variables para defirir el estado del sistema,
Las variables que se eligen pueden ser dos valores de concentracién, por ejemplo
CA Y Cpen la fase liquida, con lo que queda determinadas la composicién de 1a fase
conjugada y la temperatura a la que coexisten en equilibrio,

Las lineas de unién o conodales que dan ia composicion del sé6lido y liquido en
equilibrio van de la superficie de solidus a la de liquidus y son perpendiculares al
eje de temperatura, ya que el equilibrio térmico.implica que ambas fases estdn a i-
gual temperatura,

Las variables elegidas pueden ser temperatura y un pardmetro de concentra-
cibn con lo que los otros parimetros de concentracion quedan ya determinados (com-
parar con los sistemas binarios &n que fijada la temperatura la concentraci6n de 1~
quido y sélido quedan univocamente determinadas .

Un corte isotérmico de la zona bifisica se muestra en la figura 13, Las cur-

Figura 13

vas a b yc d corresponden a la interseccion de las superficies de solidus y liquidus
con el plano de la temperatura considerada. La composicién de las fases conjugadas
se leen sobre los extremos de las lineas de uni6én dibujadas en trozo punteado,

Como puede observarse para cada temperatura no hay una Gnica conodal lo
que indica que a una dada temperatura, habrd mds de un par de fases conjugadas
que pueden coexistir en el equilibrio y cuyas composiciones dependen de la compo-
sicién global del sistema,

Las lineas de unidén o conodales se abren en forma de abanico, su direceion
debe ser determinada experimentalmente vy en la mayorfa de los diagramas publica-
dos no ests indicada. En eatos casos solo puede extraerse del mismo las fases pre-
sentes pero no su composgicién.

La figura 14 muestra un corte seccional. Para la correcta interpretacion de
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este tipo de corte hay que tener en cuenta que:

a) la suma %A + %B # 100, sino la diferencia a 100 respecto del %C a que correspon~
de el corte.

b) las curvas de solidus y liquidus no se juntan, ya que no esti representado en nin-
gin punto uno de los componentas puros.

c) las lineas de unién no necesariamente terminan en las curvas del corte (figura 14)
por lo que no es posible determinar la composicién de las fases en equilibrio en es~
‘te grafico.

T

Figura 14

4, EQUILIBRIO TERNARIO TRIFASICO

Se presenta en sistemas con reacciones eutécticas, binarias, peritécticas
binarias, etc. Estas reacciones que en los sistemas binarios son nulivariantes, al
aumentar en una unidad el nimero de componentes del sistema, se transforman en
monovariantes.

V=3-3+1=1

Un ejemplo de este tipo se observa en la figura 2, que representa el diagra~
ma de equilibrio espacial de un sistema ternario en el cual:

A y C forman solucién sélida isomorfa
AyB
forman eutécticos binarios - cuyos diagramas pueden verse sobre las caras

C y DJ laterales del prisma

Las mezclas ternarias presentan también la reaccién eutéctica
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enfriamiento
L

o(+/:‘>

y las temperaturas a las cuales ocurren estdn alineadas sobre los valles de la super-
ficie de liquidus. Como puede observarse en la figura 2, el diagrama de equilibrio
estd dividido en las siguientes regiones:

Monofdsicas bifasicas trifisicas
(V= 3) (V=2) (V=1)

| fquido L+ ox =<+ A8+ L
Boluc., sélida L+ 2

Boluc. sb6lida 0c+/5

El andlisis de las regiones mono y bifisicas es enteramente anilogo al de
sistemas ternarios isomorfos: estan limitados por las superficies de liquidus, s6-
lidus y solvus. La composicién del par de fases conjugadas esti dado por los extre-
mos de las conodales y sobre las superficies nombradas. Las conodales son horizon-
tales pero su direccién dentro del plano isotérmico debe determinarse experimental-
mente.

Queda por analizar, pues la regitn trifdsica. Como se dijo anteriormente, es
monovariante y no nulivariante como en los sistemas binarios, Por lo tanto, para de-
finir el estado del sistema es necesario fijar una variable: temperatura o un parime-
tro de concentracién (Cp o Cp en una de las tres fases conjugadas). Esto implica
que las tres fases pueden coexistir en equilibrio en un rango de temperaturas, dentro
del cual, para cada tenperatura la composicién de las tres fases en equilibrio quedé
fijada. La composicién de éstas ahora se representa no ya por una ifnea de uni6én sino
por un tridngulo de unién.

En un corte isotérmico como el de la figura 15 aparece el tridngulo de uni6n
correspondiente a la temperatura del corte, y que en la figura se ve sombreado.

SOLIDUS
SOLIDUS

. LIQUIDUS Figura 15

SOLIDUS
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La composicién de las tres fases conjugadas estd dada por los vértices del
mismo 8, R y T que en el ejemplo corresponden a:

fase 20%A 10%B 70%C
fase 50%A 30%B 20%C
fase 20%A 50%B 30%C

Todos los sistemas representados por puntos dentro del tridngulo de unién,
estdn formados por las tres fases mencionadas y la proporcién en que se encuentran
se puede calcular aplicando la regla de la palanca modificada.

5. REGLA DE LA PALANCA PARA SISTEMAS TRIFASICOS

Se desea conocer la proporcién en que se encuentran las tres.fases que para
un sistema cuya composicién global esti determinada por el punto P de la figura 16

Figura 16

(en que para simplificar solo se dibuja el tridngulo de unién y no los Ifmites de las
regiones mono y bifisicas) y la composicién de las tres fases conjugadas estdn da-
das por los puntos R, S y T respectivamente. El punto P puede considerarse forma-
do por dos sistemas: R y O. Aplicando la regla de la palanca es posible obtener la
proporcién en que se encuentran ambos:

0/ _ PO o -_/-?f_
oR._.’? [,0_Ro

A su vez, el sistema O puede considerarse como la mezcla de S y T y la pro-
porcién en que se encuentran en O estd dada por

or o — So
(%5)°=‘3?- (47)0—57—-

De manera que en la mezcla trifasica
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_Po
%R = 7o

'%-'T &0. (%S en O multiplicado por %O en P)
%T =§-—TQ kgog (%T en O multiplicado por %O en P)

CORTES SECCIONALES

Presentan semejanzas con los diagramas binarios pero también varias dife-
rencias que hay que tener en cuenta. Algunas ya se sefialaron al tratar cortes sec-
cionales de sistemas con equilibrio bifisico, Cabe agregar ahora que:

a) el equilibrio trifdsico no estd representado por una horizontal (como en los bina-
rios) sino por una regién trifisica cuyos limites pueden tener cualquier forma y
sblo por coincidencia rectos.

b) Alin cuando la regién trifisica presenta forma triangular ; éste no es el trifingu-
lo de unién (abarca distintas temperaturas y por lo tanto sus vértices no corres-
ponden a la composici6n de las fases en equilibrio.

Este tipo de cortes es \til cuando se desea evidenciar la influencia de un ele~
mento en la aleacién sobre los principios de transformacién y/o campos de existencia
de algunas de las fases, pero deben ser empleados teniendo presentes las limitacio-
nes expuestas. La figura 7 es un ejemplo de este tipo, En ella se superponen varios
cortes seccionales para poner en evidencia la influencia del contenido del Mo en los.
aceros. Como puede observarse, el Mo disminuye el campo de existencia de la fa-
se ¥ , a la vez que eleva el punto de transformacién eutectoide, Se vuelve a recal-
car en este punto que, si bien del diagrama en lineas punteadas (diagrama binario)
se puede conocer la composicién de las fases en equilibrio a cada temperatura trazan-
do la horizontal correspondiente, de la parte de la figura en linea llena, que corres--
ponden a mezclas ternarias, esta informacién ya no es més asequible,

EQUILIBRIO TERNARIO TRIFASICO

En un sistema de tres componentes, el midximo nimero de fases puede co-
existir en equilibrio a presién constante es:

F=C+1=4

La coexistencia de cuatro fases es nulivariante y por lo tanto la temperatu-
ra y concentracién de las cuatro fases conjugadas estd univocamente determinada.
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Se trata de un diagrama en el que los tres sistemas binarios son de tipo eu-
téctico y las mezclas ternarias presentan eutécticos binarios representados por la
unién de superficie de liquidus y sélidus. Los tres valles de las curvas de liquidus
se encuentran en un punto sefialado en el diagrama como punto eutéctico ternario.
Este punto indica la composicién del liquido que a la temperatura eutéctica solidifi-
ca y con precipitacién simultinea de tres fases sélidas. Es un ejemplo: de eutéctico
ternario cuya reaccidén se simboliza:

enfriamiento
— + +%

La reaccién es nulivariante. El equilibrio entre las fases ocurre dnica tem-
peratura. Esto determina en un modelo especial un plano como el sombreado en la
figura 3. La composicién de las fases en equilibrio con este liquido delimita la por-
cién de plano que corresponde a mezclas de tetrafisicas. En términos generales, el
corte a la temperatura del eutéctico ternario no interesa. Solo como ilustracién se
transcribe uno en la figura 17. Los cortes que se encuentran mas frecuentemente en
la literatura corresponden a otras temperaturas como el que ilustra la figura 4,

Figura 17

RESUMEN

1, Los diagramas ternarios completos a presién constante, se representan me-
diante prismas en los que la temperatura se lee sobre el eje vertical y la
composicion sobre los planos horizontales .

2, La composicién del sistema debe especificarse mediante dos pardmetros de
composicién y se representan mediante el tridngulo de Gibbs. La "lectura"
de estos grédficos triangulares se ilustran en las siguientes figuras:
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3. En los sistemas ternarios, la regla de la palanca se aplica:

a) para mezclas bifdsicas en forma enteramente andloga a los sistemas

binarios

PS
%R gs

a/o s RRSP

b) para mezclas trifisicas con la siguiente modificacién:

oP
°/o R —

of 5= BP. OT
°~ RO ST

% T= ’—:‘60852757

A B

4, Los cortes isotérmicos como el de la figura dan la siguiente informacién:

a) Cuales son las fases que coexisten en el equilibrio a la temperatura
del corte y para una determinada composicién global del sistema

b) La comyposicion de las fases conjugadas en la zona trifisica en la que
estd determinada por el tridngulo de unién,

c) La composicién de las fases conjugadas en la zona bifisica gélo si
estdn sefialadas las direcciones de las lineas de unién.

5. En los cortes seccionales se encuentran indicados, al igual que en los isotér-
micos, las zonas mono, bi y trifisicas. En ningtn caso puede inferirse a
partir de un diagrama seccional la composicién de las fases en equilibrio
y ain cuando alguna zona trifisica tenga forma triangular (campo L +%¢ +0
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de la figura) es necesario tener presente que éste no es el tridngulo de unién,

N
\L+o<+)6

cx+J6+"5'

so7.A 40%¢ 60,8
La regla de las fases aplicadas a los distintos tipos de equilibrio da como re-
sultado que el sistema queda determinado en:

- el campo monofisico si se fijan 3 variables

- el campo bifdsico si se fijan 2 variables

- el campo trifdsico fijando una dnica variable

- yen el caso de cuatro {ases el equilibrio es nulivariante.



TEMA II

APENDICE II

DETERMINACION EXPERIMENTAL DE LOS DIAGRAMAS

EN EQUILIBRIO

Existen diversos métodos para la determinacién de los diagramas de equilibrio
y la eleccién del mismo depende de las caracterfsticas del sistema. Sin embargo, en
todos los casos, ,es importante tener en cuenta que deben establecerse condiciones de
equilibrio . Cuando ésto no es factible en un periodo razonable de tiempo, lo que se ha-
ce es aproximarse al equilibrio por dos direcciones opuestas (por ejemplo calentamien-
to y enfriamiento) a velocidades suficientemente lentas como para que los resultados ob-
tenidos por ambos caminos difieran tan poco como el radximo error admisible.

1, ANALISIS TERMICO

81 se enfrfa una aleacién a’'presién constante, y registra el decalmiento de la tem-
peratura, la forma de la curva Temperatura v.s. tiempo depender4 de los cambios de fa-
se y/o reacciones que se produzcan.

La figura 1 sin puntos de inflexién corresponde al enfriamiento de una aleacién
que no sufre cambios de fase en el intervalo de temperatura registrados .

"

— b

Figura 1 Figura 2

La figura 2 corresponde al enfrigmionto do una solucion sélida, Como se ha ex-
plicado en el punto III.3. Lua temperatura T A sirve para determinar el punto A de la cur- -
va de liquidus.

l1a temperatura TB podria servir para determinar el punto B de la curva de soli-
dus, solo si la solidificacién se produce en condiciones de equilibrio.
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Las dificultades experimentales que aparecen en una. solidificacion en equilibrie
(tiempo excesivamenie largo) hacen que el método no sea ufilizado en la determinacién
de la linea de solidus. La figura 3 es un ejemplo del enfriamiento de ura aleacién con
un cambio de fase nulivarianie. Tal como se explicé en el punto III 4 la meseta de la
figura corresponde a la reaccién eutéctica .

)

NERGMIELNTO

K

Figura 3

Las curvas dibujadas corresponden a enfriamientos ideales, en el caso real se
produce un sobreenfriamientc antes que comienza la cristalizacion, lo que dificulta la
determinacion exacta de ias temperaturas de transformacion,

2, DILATOMETRIA

Este método se basa en que los cambios fase estdn generalmente asociados a
cambios de volumen, como consecuencia del cambio de esiruciura crisialina.

Bi se registra los cambios de longitud de una muestra calentada o enfriada lemn-
tamente a presién constanie, se obtiene, para un cambio de fase monovariante, un cam-

bio de pendiente, mientras que un eambio de fase nulivarianre se registra como una
meseta .

Por ejemplo para un sistema eutectoide AB, ei calentamiento lento de la alea-
cién C da un registro dilatométrico como el de la figura 4.

NG
>

A & e Longutwl
Figura 4

/ol
3|\

R o
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La geccifn 1-2 es aproximadamente lineal y corresponde a la variacion de volu-
men producida por:

variacion de dengsidad de las fases ©* yf3 con la temperatura
variacion en }a proporcién de © y /0 con la temperatura

La muestra 2-3 corresponde a la variacién de volumen (y por ende de longitud)
asociado a la desaparicién de toda la fase /3 y parte de ©® con formacién de a
temperatura constante. E]l segmento 3-4 representa la variacién de volumen debido a
cambios en la proporcién entre &% y ‘U y variacién de densidad de estas fases con
la temperatur:.. :

Finalmente, el segmento 4-5 representa el cambio de volumen: ascciado a la va-
riacién de densidad de ¥ con la temperatura.

3. DIFRACCION DE RAYOS X

Es posible determinar ja presencia de distintas fases en una aleacién por compa-
racidn del espectro de difraccién de 1a misma con el de lad fases individuales .

Este método permite determinar ficilmente 10% o m4is de una fase, PRrad pRopor-
ciones menores, la deteccitn es dificultosa.

Otra aplicacién de rayos X a la construccién de diagramas es la obtencién: de
curvas de solvus u otras transformaciones monovariantes al estado sélido mediante la
determinzacidn dei parimetro de red. Por ejemplo, para la localizacidén de la linea de
solvus, se determina el pardmetro de red de aleaciones de distintas composiciones: el
parimetro varfa linealmente con el contenido de soluto en la solucién sdlida terminal,
permaneciendo invariante en la zonz bifisicz en que la composicitn de las fases no cam-
bia sino 86lo ia proporcién en que se encuentran (figura 5).
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4, METODOS META LOGRAFICOS

Por diversos métodos metalograficos es posible observar la presencia de las dis-
tintas fases de un sistema y mediante técnicas especiales determinar la proporcién en
que se encuentran.

En general, este método se emplea para verificar los resultados obtenidos por
otras técnicas mds que para la construccién de los diagramas.

La mayor limitacion consiste en la dificultad de retener por temple estructuras
de alta temperatura.
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TEMA 1V

SOLIDIFICACION

1. Durante el proceso de solidificacién d4tomos {0 moléculas) de una fase
liquida pasan a formar parte de una fase sélida (cristal).

La solidificacién se produce a través de una interfase s6élido-liquido.
El fen6meno es dindmico y en la interfase un cierto ntmero de dtomos
o moléculas (nos referiremos en adelante a 4tomos ya que nos ocupa~
mos de solidificacién de metales) pasan del s6lido al lHquido y otras en
mayor ndmero pasan del ligquido al sélido.

2. Los datomos en estado liquido tienen mayor energia que en estado
s6lido a temperaturas inferiores a la de fusi6én. Al pasar del liquido al
86lido ceden esa energia en exceso en forma de calor. En consecuencia
para que progrese la solidificacion se debe extraer calor del sistema.
La velocidad de solidificacién estd ligada a la velocidad con que se ex-
trae el calor.

NUCLEACION

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

2. Por debajo de la temperatura de fusién Ty, el pasaje de dtomos de
la fase lquida a la s6lida disminuye la energia del sistema. Sin embar-
go la solidificacién no comienza espontineamente a temperaturas inme~
diatamente inferiores a Ty ya que e8 necesario primero crear una in-
terfase que exige un aumento de energfa del sistema.

Cuando se forma un ndcleo s6lido esférico de radio r, la disminucion

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

unidad de volumen que solidifica.

AFl = - § roxd LA Fy AFv : variacion de energia libre por
(1)

y el aumento de energia debido a la creaci6én de la superficie del nacleo
es

AF, = 4wl (@ (2) (". energfa supetficial unitaria

E«]
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La variacién total de energfa serd
AF = A F + Arz It
o sea de (1) y (2)
AF=-§171'3AFV + 4 2@ ®
En la figura IV-1 se ha representado AF, A!‘l y AFz
Ndcleos de radio mayor que r* tenderdn espontdreamente a crecer ya
que ese proceso disminuye la energfa del sistema. Ndcleos de radio

menor que r* tienden espontdneamente a disolverse.

Se puede demostrar que r* {mdximo de AF) es

- 2 G,
AF,
y como Se puede considerar
H. AT
ar, - &
Tr
w2 O . 1e ‘ 1
AH AT

lo que se ha representado griaficamente en la figura IV-2,

Es decir que a medida que disminuye la temperatura (o aumenta el
sobreenfriamiento) el tamaiio minimo que debe tener un nficleo para
crecer espontineamente disminuye.

Co6mo se forman ndcleos de tamaifio r* ? Los metales liquidos estdn
formados por pequefios agrupamientos de 4&tomos con estructura semejan-
te al metal s6lido. Estos agrupamientos son los que actdan como ndcleos.
Para cada temperatura hay un tamafio "mdximo razonable' de agrupa-
miento que puede existir. Esto se puede graficar en una curva como lo

de la figura IV-3.

Si se superponen los dos dltimos graficos, figura IV-4, se puede deter-
minar el grado de sobreenfriamiento necesario para que un metal liqui-

do solidifique.

Esta nucleaci6n que ocurre en el seno del liquido se llama homogénea y
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es un caso simple que sirve para comprender el problema. Solo se produ-
ce en condiciones controladas en laboratorio.

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

SOLIDIFICACION DE UN METAL PURO

1. Si de una navecilla como la de la figura IV-5 en la que se encuentra

un sistema s6lido-liquido se sustrae calor, la interfase se desplaza de
izquierda a derecha. Si se extrae el calor a través del s6lido el gradien-
te de temperatura ser4 el de la figura IV-6-a y la interfase avanzard
manteniendo su forma plana. En efecto, si una protuberancia sé6lida
como la dibujada en lineas de puntos e indicada con P avanza por delan-
te de la interfase encontrar4 ifquido a temperatura superior a la tem~
peratura de fusi6n Try frenar4 su avance.

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

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

SOLIDIFICACION DE SOLUCIONES SOLIDAS

1. En el capftulo anterior se supuso que la solidificacién de sistemas
isomorfos se realiza en condiciones de equilibrio y se consider6 que a
medida que progresa la solidificacién la difusién en el s6lido y en el
lfquido modifica las composiciones de ambas segtn las concentraciones
de equilibrio. Esto no ocurre en las solidificaciones que progresan a
velocidades finitas y en consecuencia pueden existir diferencias de con-
centracion (fen6meno llamado segregacién) entre distintos puntos del
metal solidificado.
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2. Se pueden suponer diversos modelos de solidificacién que conducen a
diferentes modos de segregacién. Se supone que se estudia la solidificacién
de un metal ltguido dentro de una navecilla cilindrica (figura IV-5). Estos
casos ideales sirven para comprendsr 1o que ocurre en la realidad.

No hay difusién en el s6lico, y en el lfquido hay completa homogeneizacifn.

3. Dado un sistema que presenta un diagrama de equilibrio como el de la
figura IV-8-a se llama coeficiente de particién k al cociente de la concen-
tracién de soluto en €l sslido sobre la concentracién de soluto en el 1lfquido.
C
kK = —5.
CL

Para el caso de la figura [V-8-a el coeficiente k €8 menor que la unidad

lo que significa que e} s6lido es m4s potre en soluto que el liquido con el
que est4 en equilibrio. Estcs son los casos mds frecuentes Para la figu-
ra IV-8-b el coeficienis k es mayor que la unidad y el s6lido es m4s rico en
soluto que el liquido en equiiibrio.

4, Examinaremos un caso, figura {V-9, en que k<1 aungque un razonamien-
to analogo se puede aplicar cuando k 1.

Se parte de una concentracién inicial de liguido Co. Durante el enfriamien-
to al liegar a la temperatura Tg se separa solido de composicion Cg =k Co,
ver figura IV-9, mas pobrs en soiuto que &l lHquido. Ese empobrecimiento
del s6lido debe ir acompaiiado de un enriguecimiento del liquido que supone-
mos pasa al punto L; de composicién Cy ;. S¢ supone que todo el liquido
tiene composicién Cy,; ya que se ha postulado completa homogeneizacién
Otro de los supuestos del razonamiento 8 qu- en la interfase los procesos
responden a las concentraciones de equilibrio es decir que el liquido Ly da
un s6lido de composicién Cgj de acuerdo con el diagrama de equilibrio.

La separacion de s6lido 8 produce un nueve enriguecimiento en el liquide
que al pasar a composicion Cy ¢ solidifica con composicién Cgy.

E1 s6lido estari formado por secciones de composicién Cso>s Cgsy» CS2 cae
etc como se ve en la figura IV-10-a.

5. Cuando se congidera que 2n el proceso de solidificacién el corrimiento
de las concentraciones de s6lido y liquido es continuado se obtiene en lugar
de las lineas quebradas de la figura IV-10-a una lirea continua como la de
la figura IV-10-b. En esta figura aparece la concentracién de soluto para
todo el metal solidificado.

6. Si se grafica la composgicién promedio del s6lido con el liquido, en la
figura IV-9 se obtiene una lfnea como So. 8'g § 4° Se¢ puede considerar
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entonces que hay dos lineas, una, de sé6lidos, que corresponde al diagrama
de equilibrio y es la que indica las composiciones de las diferentes seccio-
nes a medida que solidifica el meta de la navecilla. La otra en linea de
trazos indica la composicién promedio del sélido y es esta linea la que se
usa para aplicar la regla de la palanca y averiguar las cantidades relativas
de liquido y sélido del sistema.

7. En condiciones de equilibrio, una aleacién de composicién Co es sélida
por debajo de la temperatura Ty (figura IV-9;. Sin embargo, a esa tempe-
ratura para el caso considerado, aplicardo la regla de 1a palanca se ve que
existe liquido. (Hquido/sélide = S'3 83 / S3 Lg) y que toda la aleaci6n solidi-
ficard a una temperatura Tr' g Ty

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

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

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

10. Analizaremos la solidificacién de un liquido de composicién Co, figura
IV-12. Como en el caso anterior el Hquido Co separa s6lido de composicién
CSo =k Co. El enriquecimiento en soluto del liquido en la interfase va au-
mentando a medida que transcurre la solidificaci6én. Cuando ha solidificado
A% de la navecilla, figura IV-13, la composicién del liquido en la interfase
es C1A vy el s6lido que se separa de ese liquido tiene la composicién de equi-
librio CSA‘ Cuando ba solidificado una fraccién B% las concentraciones de
soluto en el liquido y el 86lido son C_ _y C En la figura IV-13 se ha di-
bujado en linea de puntos y guién la concentraciéon del liquido por delante de
la interfase. Se nota un decaimiento de la concentracién que a suficiente
distancia de la interfase es la Co origiral. Desde R% en adelante, hasta
poco antes de la solidificacién total se llega a un estado de régimen en el
que el Mquido en la interfase tiene una composicién Cyry el sélido una
concentracion Cgqg = Co, igual a la ¢ ncentracién original. En las figuras
IV-14-a y b se ha dibujado el detalle del periil de concentraciones en el s6-
lido y liquido para el transitorio inicial y el estado de régimen. Un hecho

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

LEL
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halla ex defecto en el sélido durante el transitorio inicial debe haberse acu-
mulado en la interfase (las 4reas rayadas de las figuras IV-14 deben ser i-
guales).

11. Los.dos mecanismos de segregacién expuestos son simplificaciones de
la realidad yz que suponern ausencia de difusién en el s6lido y comportamien-
tos ideales en el liquido. General mente durante la solidificacién y el enfria-
miento posterior ocurre algo de difuxzién en el sélido. En la figura IV-18 se
han dibujado 4 curvas de concentracidén de soluto en el s6lido. La curva A
corresporde al caso 1, la curva B zl caso 2 y la curva C a un caso interme-
dio (més real) en el que hzy transporte en el liquido por difusién y por agita-
cién. En este czso la concentraciéon mixima que se llega a obtener por api-
lamiento de soluto en el frente liquido no llegz a ser Co2K y en consecuencia
la concertracién del g6lido en régimen sexd inferior a la del caso B. La rec-
ta D corresponde al czso de solidificacidon en equilibrio.

FORMACION DE DENDRITAS FN SISTEMAS ISOMORFOS

1. Todo el razonamietto anterior supone una interfase plana. Para las
aleaciones es v4lido tamt:ién gue se producen frentes planos de solidificacién
cuando no bay liguido sobreenfriado y que las dendritas aparecen cuando hay
sobreenfriamienio. Hay, sin embargo, diferencia con los metales puros en
el hecho que zG: en el caso de extraccibn de calor a través del sélido puede
haber sobreenfriamiexto. Este soorevenfriamienio que es debido al apilamien-
to de soluto ya citado se llama “sobreenfriamiento constitucional'’ para dife-
renciarlo del visto en metales puros.

2. Eb la figura IV-15 seha dibujado a la derecha una curva 3 2 1 0 de decai-~
miento de coi:centracién con la distancia a partir de la interfase s6lida-liqui-
da. Esta curva se supoce conocida. A la izquierdz hay ur diagrama de equi-
librio {girado 900 cor respecro s la orientacién habitual). De este modo la
misma escals de concentraciones sirva pars ambos griaficos. En el punto 3
la concentracidn del liquido es Cy,3 Y como 4llf hay equilibrio entre sélido y
lfquido 1a temperaiura debe ser T3 EI liquido en el punto 0, de composicién
Cyo Here un2 temperatura de solidificacién To. Para los puntos intermedios
2y 1de composicién C1,3 y Cy,1 también podemos determinar mediante el
diagrama de equilibrio sus temperaturas de solidificacién. Si se grafican
estos puntos se oktiene Iy curva T , en linea de trazos, que da las tempera-
turas a que comienzan a solidificar liquidos de la concentracién de la curvaC .

En la figura IV~18 se han dibujado las curvas C (x) y T {x}.y el gradieste
Gy, (x) que da las temperaturas en el liquido. Se ve que entre Xoy Xz la
te_mperatura real del Yquido, indicada por-G—L es menor que la temperatura
de solidificaciér indicadxs por T. A la distancia Xb hay liquido de concentra-
ci6én Cb. que comienzsa a solidificar a temperztura Th. En ese punto la tem-
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4. Colonias de eutécticos. Un aspecto caracteristico de los eutécticos es la
presencia de colonias. Asf como en los metales puros diferentes niicleos dan
origen a granos diterentes, en las aleaciones eutécticas cada ndcleo da lugar
a una colonia. Los limites de grano, lugares de encuentro de dos nécleos que
han crecido No es propio llamar a estas colonias granos de eutéctico ya que
un grano consta de una fase mientras que una colonia estf formada por dos fa~
ses. En la figura {V-20 se pueden distinguir diversas colonias.

Solidificacién en aleaciones de composicién no eutéctica.

5. Para una composicién Cp de la figura IV-22 la microestructura presenta-
rd tase (X, generalmerite de aspecto dendritico y ettécifco et espacios inter-
dendrfticos. Pero unxz composicibu Cy en condiciones de ecuilibrio o para ve-
locidades muy leutas de solidificacién solo se obtiene un sélido homogéneo
formado por cristales o . Sin embargo debido al fenémeno de segregacién
puede ocurrir qgue las dltimas porciones en solidificar tengan composicién
eutéctica y solidifiquen cemo eutéctico. Para una composicién C3 el resulta-
do final debe ser una pequefia cantidad de cristales { en una matriz de eutéc-
tico. Si la velocidad de enfriamiento es suficientemente alta puede ocurrir
que el liquido recién comience a solidificar a unz temperatura T2 por debajo
de las prolongaciones de las lineas de liquidus. En esas condiciones se produ-
ce la soliditicacién simuliinea de lus tases X y {3 er forma de eutéctico y no
Se observa la presencia de cristales & proeutécticos.

6. El sistema Aluminio - 8ilicio presenta un eutéotico de morfologfa diferen-
te al visto anteriormente. Es un sistema importante desde el punio de vista
tebrico y de sus aplicaciones pricticas, La figura IV-23 muestra el aspecto
del eutéctico de este sistema. La fotograffa corresponde a un material que
ha sido solidificado lentamente. Si se produce un enfriamiento répido de la
aleacién se obtiene ura estructura en que los cristales de Si tienen un tamaiio
mucho menor y no presentan aspecto acicular. Como se explicé autes, por
enfriamiento ripido, aleaciones de composicién hipoeutéctica pueden tener
aspecto eutéctico. Mediante el agregado de adiciones (sodio metdlico o sales
de sodioy en muy pequeiiz cantidad es posible obiener la misma microestruc-
tura aln para velocidades bajas de solidificacién. Estas aleaciones se llaman
modificaciones. La figura [V-24 muestra su microestructura. No se conoce
adn bien como actia el agente modificante pero el hecho pone en evidencia la
influencia de pequefios tenores de elementos extrafios en la morfologia de las
microestructuras.

7. Aleaciones hipo e hipereutécticas. Para este sistema las aleaciones hi~
poeutécticas (C € 13% Si) presentan dendritas de aluminio y eutéctico. Las
aleaciones hiperesutécticas ( > 13% 8i) presentan el 8i como fase proeutéc-
tica pero no como derdritas sino camo cristales limitades por caras planas .
(cristales idromorfos) (figura IV-25).
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8. Xutéoticos tipo escritury china. La figura IV- 26.2 muestra un eutéctico
de este tipo. El rombre que recibe es m&s evidente cuando sSlo se observan
pequelias cantidades de eutéctico dispersas, como en la figura IV-26.D.

8. Eutécticos divorciados. En algunos casos los eutéoticos mo presentan el
aspecto caructeristico de fases fimamente diapersas como en ls tigurn IV-27-a
em 18 Que se ven dendritss de  y eutéctico sino que las dendritas de  sirven
de ndoleo de 1a fase  del eutéctico y la fxse que necestta mucho sobreen-
friamiento para nuclear aparece en forma masiva como en la figurs IV-27.b,

SOLIPIFICACION DE ¥ ERITECTICOS

1. La microestructura de peritécticos ez bastante diferente de lo deducido
cuando se examinaron los diagrumas de eguilibrio. Para uma composicién Cy,
figura IV-28, el liquido comien za a formar cristales de fase o hasta llegar a
la temperatura Tp. En condiciones de equilibrio deberfa de reaccionar todo

el liguido com todo el s6lido pera formar la fase . Sik embargo »o ocurre
tal cosa sino que 8olo remccionz con el liguido uaa pequeila porcién de los cris-
tales O em contacto con el Hguido, figura IV-29. Esto es debido a que la envol-
tura de fase beta formada por 1a reaccidn peritéetica retards la difusion de
ftomos emtre Yy el liquido, necessrio parz completar l& reaccidn. El Hquido
de composicién Cyp continuurf luego solidificardo en forma inrdependiente de
los cristales ya formzdos. Fiazlmente e sistema comatard de cristales ,g

y cristales 0{ metaestables.

2. Para composiciones entre Sp y L,, el sistema presemtard fase i, la que
para composiciones entre P y Lp serd metaestable,

ESTRUCTURA DE LINGOTES

1. Una seccién transversal de un lingote puede presestar un aspecto como el
de I figura IV-30 en la que se chservan tres zonas bien diferenciables: uns
zonn exterfor A de tamafio de grano pequelio, v zona intermedia, B, de gra-
aos slargados llamada zona columnar y une tercera mna C, central, formada
por granos equiexiados (igual desarrollo en lus tres diresciones del espacio).
La zona A se origina por el exfriamiente brusco del liquido en contaoto con

las paredes frias del molde. ¥n ese punto hay uns elévada velocidad de nuclea~
ciéa que originva gran cantidad de gravos los que deben ser necesarinmente de
pequefio temnafio. Algunos de estos granos crecen huoia el intertor del metal
ligquido por ur proceso de competencia con otros granos. Se forma asf la zom
columuazy. La zozsa equintiady se forma por razones gue ain ealin en discusién.

Segdn las coadiciones de solidificacidn algums‘de estas zomx8 pueden no existir,
Asf por ejemplo, s8i lx extraccibu de calor es muy brusca todo el lingote puede
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consistir en una extructura como A. Por el contrario la solidificacién en un
molde caliente puede llevar a la no aparicién de la zona A. Para metales puros
la zona C puede no observarse.

2. Contraccién. Debido a la diferencia de volumen especffico entre el liquido
y el s6lido la mayoria de los metales presentan contraccién durante la solidifi-
cacién. Esta contraccién origina los llamados rechupes. Figura IV-31.a.

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

3. Segregacifn. Ppor un razonamiento semejante al visto anteriormente para
explicar 1a miorosegregacién, en un lingote, las dltimas zonas en solidificar
serfin més ricas en soluto {para k ¢ 1) que las primeras. Asf en un lingote en
condiciones normales se puede observar, figura IV-33-a un aumento de camcen-
traci6n de la periferia al centro y del fondo hacia la parte superior. Esta es la

llamada segregacién normal.

4. La segregacién por gravedad ocurre en sistemas en los que se separa una
fase de densidad muy diferente a la del lfquido. Se puede producir, por ejem-
plo, la sedimentacién de una fase en caso que sea de mayor densidad que el
Hquido. El anilisis quimico indicard mayor concentraci6n de soluto en el ex-
tremo ixferior del lingote.

5. La segregacidn inversa consiste en una mayor concentraci6n de soluto en
las zonas que han solidificado primero. Esto ocurre cuando hay un desplaza-
miento del lfquido rico en soluto, del centro del lingote hacia la periferia.

Este bombeo de 1fquido rico en soluto puede deberse a la contracoidn que ex-
perimenta el liquido de la periferia que adn no Ka solidificade. Figura IV~-338.b.

6. Porosidad. Existiendo causas de porosidad. Por uma parte la contraccién
durante la solidificacién y por otra la presencia de fases. Generalmente el
aspecto de los poros producidos por gas es esférico mientras que el debido a
conizraccibn tiene aspecto de espacio interdendritico. Sin embargo cuando los
poros son de muy pequefio tamafio es muy difici1 reconocer unos de otros.
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Fig. IV. 16

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

X :Absisas a partir de la interfase.

G1,(x): Gradiente real de temperatura en el lfquido.

Gi,(x): Gradiente 1fmite de formacién de dendritas.

Gg : Gradiente en el s6lido
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Fig. IV.27

Fig. IV.28

Fig. IV.29



G "AY "H i

RS R

28°A1 313

18°Al "8t

£ A I Y R SN SN

Al



TEMA V

TRANSFORMACIONES EN ESTADO SOLIDO

Es bien sabido que para aumentar su dureza, los aceros son 'templados"
er decir calentados al rojo y enfria dos rapidamente. El material obtenido,
excesivamente frigil, es rometido & un recocido.( revenido,) para mejorar
su ductilidad.

Muchor otros materiales con posterioridad a los procesos de formadc
ron sometidos a operaciones consistentes en calentamientos y enfriamientos
controlados que reciben el nombre genérico de tratamientos térmicos. La
base teSrica de dichos tratamientos que forma el tema de 'transformaciones
en estado r6lido'" trata de entender los fendmenos generales de los cambios
de fase que ocurren en estado cristalino aunque estas no tengan una inmedia
ta aplicacién tecnolégica.

PRECIPITACION

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

En general para una aleacién poliffsica se debe cumplir que
X1+ 0+ 0 + . 0y e OG +OG tOg t ... O +Oy  (5-1)

Erta transformacién se puede estudiar con diferentes técnicas. Meta-
logrdficamente es posible detectar la aparicién de la nueva fase que se pue
de revelar, sin ataque, por las caracterfsticas propias de reflectiidad, co-
lor, reaccién con luz polarizada, o atacfindola con reactivos adecuados.

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

Mediante rayos X también es posible detectar la presencia de otra fa
se cuando érta supera un cierto % @proximadamente 5%) . Mediante técni-
cas especiales es posible detectar la precipitacién que no se revela con el
microscopio 8ptico.

La fase que precipita tiene un empaquetamiento de dtomos diferente de
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la fase que le da origen y en consecuencia otro volumen especifico. Por esto la transforma-
ci6n ird acompanada de variaciones de volumen, las que se pueden detectar mediante un
instriumento Hamado dilatémetro.  Las muy pequefiasvariaciones de longitud de un especi-
rmf® «on regictradas a medida que éste se calienta. Al llegar a una temperatura donde hay
una trancformacion de fase se produce un gibito cambio de dimenson

Lasreacciones pueden también ser detectadas por calorimetria y otros métodos.

NUCLEACION Y CRECIMIENTO

Se vio va que durante la solidificaci6n una fase lfquida da origen a una fase s6lida por
un proceso de nucleacién y crecimiento. Mientras transcurre la slidificacién s cumple que
LIquido emgew SGlido + Liquido y esto es semejante a la precipitacién.

En ambos fenémenosla difusién juega un papel muy importante y on validoslos con-
ceptos de nucleacién homogénea y heterogénea.

NUCLEACION

Se vi6 ya que durante la solidificacién una fase liquida da origen a una fase s6lida por
un proce de nucleacién y crecimiento, Mientrastransurre la olidificacién, tal como se
ve en el diagrama de equilibrio, se pasa de una zona de una fase a una zona de dos faces y
esto es semejante a lo que ocurre durante la precipitacién. En ambos fenémenos la difusén
juega un pape! muy imporiante y son vilidos los conceptos de nucleacién y crecimiento.

La nucleaci6én en precipitacién se diferencia del mismo fen6meno en solidificacion en
que en aquél no sélo intervienen la energia libre de cambio de fase o quimica y la de siper-
ficie, sino que también lo hace: la energla eladsica asociada al cambio de volumen que se
produce con la transformacién.

De la misma manera que en olidificacién, se puede plantear la ecuacién que expresa la
variacién de energfa libre cuando hay nucleacién

AFp=-A FQ*AFs "AFgr (5-2) AFT : Variacién de energla libre total'
AFQ, . 1" " " 1" qufmlca
AFg " " " " gsuperficial
AFg - " " " " elastica

en la que aparece el término nuevoAFy que es funcién del volumen de la nueva fase tal ocurre
con A\ IQ . Elvalor de/A\Fg es funcién de la siperficie de la interfase.

-LFQ YAFE se puede agrupar en un lo término y la ecuacion AFp = (-AFQ*AFgAFg
(5-3) se puede interpretar de igual manera como se hizo en solidificacién., El termmoAFE se
puede considerar como disminuyendo la energfa libre quimica disponible, que es la fuerza mo-
triz del fenémero y en consecuencia dificultando la nucleacién.

Lz ecuacién 5-3 significa que habra un tamafio critico de ndcleos, El tamafio disminuird
con el sobreenfriamiento,

Se vera de que dependen_/lFS ANFR yAF El término/A Fg para precipitados pequefios
(v en consecuencia para nucleos) es muy 1mportante debido al "efecto tamarfio").

El valor de este término depende de la naturaleza quimica de las especies que forman las
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fases y del tipo de interfases.

Interfases coherentes existen cuando los 4tomos que forman la interfase son comparti-
dospor ambas redescristalinas, figura V-3, lLasinterfases coherentes tienen minima ener-
gla superficial y en consecuencia minimizan el valor del términoA Fg . Por esa razén los
nucleos tienden a ser coherentes con la matriz.

El valor de/AFE depende de la forma del precipitado y en general es menor cuando ése
tiene forma de disco. Puede depender adem4s de la orientacién del precipitado con respecto
a la matriz.

El valor deAFp depende, como en solidificacién del sobreenfriamiento. En trandormaest
ciones en estado 5lido puede ocurrir, sobre todo para grandes sobreenfriamientos, que la fase
que se forma no sea la de equilibrio sino una fase metaestable. En este caso el AFQ (fase meta-
estable) es menor que elAFQ (fase de equilibrio), Su formacién es debido, sin embargo, a que
esta fase metaestable puede, por ejemplo, formar una interfase coherente mientrasque la de
equilibrjo forma una interfase incoherente, o a consideraciones cinéticas.

Lo fundamental es que la forma, orientaci6n y tipo de interfase ser4 tal que el valor de
la/AF critica siempre sea lo menor posible,

En consecuencia los nucleos, de la fase de equilibrio 0 no equilibrio tratarin en general
de nuclear con interfase coherente tendiendo a la forma de disco convenientemente orientado
para disminuir la energfa elistica. Cuando el espaciado atémico no es idéntico en ambas
fases, como generalmente ocurre, se deben producir desplazamientos de dtomospara que
haya coincidencia. Estos degplazamientoscrean tensiones en el crigal,

Cuando los nucleos crecen, el mantenimiento de la coherencia se hace més dificil de-
bido ala energfa eldstica que acompafia la necesaria acomodacién del espaciado atémico y
para un determinado tamaifio la interfase puede pasar a ser incoherente.

En el caso en que losnucleos sean incoherentes, mediante una forma adecuada, de
disco o lente pueden disminuir la energfa elistica.

MORFOLOGIA

Como ocurre en silidificacbn la nucleacién es homogénea cuando se produce en condiciones de
sobreenfriamiento . En las trandormaciones en estado sélido el ®breenfriamiento es més ficil de
realizar que en la olidificacién. Esto se produce, como se veri luego, en las condiciones busca-
das para obtener endurecimiento por precipitacién.

Cuando la transformacién se produce a temperatura cercana a la linea de lvus, en condi-
ciones préximasal equilibrio (por ejemplo a velocidades lentas de enfriamiento) la precipitacién
se produce en sitios preferenciales. Loslfmites de grano y las interfases en general actuan como
centros de nucleacién heterogénea. También actuan del mismo modo las didocaciones.

A una dada velocidad de enfriamiento puede ocurrir que parte de la precipitacién se produzca
por nucleacién homogénea y parte por nucleacién heterogénea.En las figuras 5-4.a,b y ¢ se ven al-
gunas morfologias de precipitados. La figura 5-4a corresponde a precipitacién heterogénea en limi
te de grano . La figura 5-4.c a una precipitacién homogénea y heterogénea.

La precipitacién no solo tiende a nuclearse en los limites de grano sino que el crecimiento
del precipitado tiende a hacerse a lo largo del 1fmite de grano. De este modo se produce una dis-
minucién de energfa interfacial .Ego se comprende comparando las figuras 5-5.a y b. En la pri-
mera la superficie es proporcional a L+%d mientras que en la segunda lo es a L+d-d.La super-
ficie ha disminuido en una cantidad proporcional a d.

La forma del precipitado de la figura 5-5 se ha considerado cilindrico para simplificar el
problema. En general la forma depende de la relacién entre la energfa de la interfase o( —p
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y del lfmite de grano ©¢ - X , En ia figura 5-6 ge vé& que el dngulo © edard

dado por la ecuacibn Joux =2 Yup. cos 8/2 (5-4)

Hay que tener en cuenta que el dngulo que se observa en las metalograffa}s
puede no se el dngulo @ de !la férmula como consecuencia de la inclinacion
del plano de obrervacién con respecto al plano normel al dihedro. Es un
problema de metalograffa cuantitativo encontrar el éngulo G a partir de micro
graffas.

La figura 5-7 muestra el aspecto que tendrd el precipitado de acuerdo
al dngulo @. Esto puede tener gran importancia sobre el comportamiento me
cénlco de la aleacién. Una fase con baja tensién superflcltla.l tendedra a sex;
continua del tipo de la figura 5-7 con © = 15°, por ejemplo, puede en rea-
lidad estar intgrconectado a lo largo de toda la probeta. Si esta fase tiene
malas propiedades mecdnices, puede impartirlas a todo el material, Dos
ejemplor importantes sin el Bi y el Pb en el Cu y el S en el Fe. Pequefias
cantidades de Bi en Cu lo hacen frédgil porque el Bi envuelve los granos de
cobre. El Pb en Cu es causa de fragilidad cuando el material se lamina en
caliente ya que se halla en los lfmites de grano (© = 70°) y a la temperatura
de trabajado funde produciendo un debilitamiento del material. Los latones
bifdsicos ( (¢ + ) tienen un 4dngulo © = 110° y en consecuencia pueden ser
laminados en caliente. Los latones bifisicos pueden llevar intencional mente
Pb para facilitar el maguinado.

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

una fase inestable a partir de una solucién sélida sobresaturada. Més adelan
te Jeflries y Archer; Guinier y Preston arrojaron més luz sobre el endure
cimiento por precipitacién.

Un ndmerc importante de aleaciones, desde el Duraluminio hasta los
modernor aceros de ufra sia vesistech llamados Maraging se endurecen por
un mecanismo de precipitacién,

ALEACIONES DE Al-Cu,

A temperatura ambiente, en condiciones de equilibrio, la aleacién con
contenido de Cu entre aproximadamente 0,5 y 5,0% en peso consta de dos
fases, X + ©, figura 5-9. Si la aleacién se calienta por encima de la tem-
.peratura de solvus se tiene una solucién sélida alfa. Por enfriamiento brus-
co se puede impedir la precipitacién de la fasel obteniéndose entonces una so
lucién s6lida sobresaturada de cobre en aluminic. Por calentamiento a una

temperatura inferior a la de solvus se puede provocar la precipitacién del:
cobre en exceso.

La cinética del endurecimientc se puede ver en la figura 5-10. Las
curvas indican la variacién de dureza en funcién del tiempo a varias tempe-
raturar. A medida que la temperatura disminuye, el méximo de dureza se
corre hacia tiempos crecientes.
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En una primerz exnlicacién se pensé que los precipitador podrian impe-
dir el deslizamiento interrumpiendo lor planos de slip como si fueran chavetas,

figura 5-11 .

81 esto fuera correcto cualquier aleacién susceptible de precipitar pre-
sentaria este fendmeno de aumento de resistencia mecénica, y esto no es asf.
Guinier y Preston comprobaron independientemente el uno del otro que el fe-
némeno de precipitacién es mds complejo, y que para el Al-Cu presenta diver
sas etapar. Ellos y otros investigadores estudiaron el fenémeno y concluye-
ron lo siguiente. Pare una aleacién de 3% de Cu envejecida a 130° C se ob-
serva primero enriquecimiento de cobre en algunos planos 1001 . Estas
zonas enriquecidas en Cu reciben el nombre de '"zonas de Guinier Preston I"
0 GP I. Porteriormente se observa un ordenamiento en las zonas que reci-
ben entonocss al nombre de GP II/.

La tercera etapa conslste en la formacién de un precipitado de composi-
cién AlgCu, pero de interfase coherente con la matriz. Este precipitado se
desigra ©' . la Ultime etapa es la formacién de un precipitado AlyCu incohe
rente. En la figura 5-12 se muestran esquemas simplificados de las etapas
a) de soluclén sélide sobresaturada, b) precipitado coherente y c) precipitado
incoherente.

Segin el contenido de Cu y la temperaturs a que se realiza el envejeci-
miento pueden o no aparecer todas las etapas citadas. Esto indica que la a-
parioién de una etape no estd ligade a le presenoia de la preoedente. Asf por
ejemplo una aleacién de 2% de Cu envejecida & 220° C presenta como prime-
T2 etapa la fase ©' mientras que una aleacién con 4% de Cu envejecida a
180°C comienza formando GP II.

Estar modificaciones estructurales van acompafiados de cambios en las
propiedades. Le figurs 6-10 muestra las variaciones de dureza en funcibn
del tiempo para diferentes temperaturss de recocido. El méximo de dureza
corresponde a la presencia de zonas GP II.

Se sab2 que un aumento de resistencia mecénica es producido, cuando
de alguna menera se impide el desplazamiento de las dislocaciones.

La figura 6-13 llustra de que modo los precipitados dificultan este des-
plazamiento, Cuando las dislocaclones encuentran un obstfculo es necesario
sumentar ls tensién aplicada pars que lo superen. Las dislocaciones pueden
"oortar'' los precipitados o rodsarlos.

La tensién necesaria para que una dislocacién pase a través de particu-
las separadas por una distanoia x esté dada por la férmula & o _&gﬁ (5-5)

Esto proviene del hecho que una tensién &é aoctuando sobre una disio-
cacién puede imprimirle una ouvertura de radio R tal que :

Ro 3¢ o)
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Cuanto menor es x mayor es la tensién necesaria para curvarla y en
consecuencia mayor serf la resistencia mecdnica. Hay una dictancia Optima
en que se obtiene méxima dureza -ya que para dirtancias menores las dislo
caciones cortan los precipitados- y para distancias mayores se vio que dis-
minuye & .

Para obtener un aumento de resistencia mecdnica es entonces necera-
rio. en términos generales realizar primero la solubilizacién de los preci-
pitados que pueden existir & temperatura ambiente -la temperatuta de solu-
bilizaci6n debe controlarse cuidadosamente- En el caso del Al-Cu, figura
5-9 por ejemplo la pendiente suave de la curva de solvus entre 4 y 5% ha-
E;_aue una temperatura inferior a la de solvus se traduzca en una no des-
preciable pérdida de resistencia mecdnica como consecuencia de quedar
AlgCu sin molubilizar. Por otra parte un exceso de temperatura puede pro
ducir la fusi6n parcial de la aleacién. E=sto es aiin mds posible si se par-
te de una pieza fundida que presenta eutéctico como consecuencia de la se-
gregacién que se produce durante la =olidificacién. Asi por ejemplo para
una aleaci6n 2014 4,4% Cu; 0,8% Si; 0,8% Mn; 0,4% Mg) la temperatura
de solubilizacién se halla entre 925°y 945 ° F siendo la temperatura de
transformacién eutéctica 950 ° F.

Ia fusi6n del eutéctico da lugar a porosidad y fragilidad y el defecto -
no puede ser corregido por tratamiento térmico posterior.

El tiempo neeesario para homageneizar una aleacién estd dado por la
férmula ¢ ~, X d%de x es del orden de magnitud de la distancia entre las

25

zonas méds ricas y menos ricas en soluto y D es el coeficiente de difusién
del soluto en la aleacién.

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

La precipitacibn se puede realizar a temperatura ambiente o a tempe-
raturas superiores en cuyo caso se utilizan hornos adecuados. ILas tempe-
raturas son relativamente bajas y la transmisi6n calérica no se efectia por
radiacién sino por conveccién; en consecuencia para tener homogeneidad de
temperatura los hornos estan provistos de ventiladores.

CINETICA DE LA REACCION

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

La velocidad de precipitacién depende de las velocidades de nucleacién
y crecimiento de los precipitados. Como ya vio en el tema de solidifica-
cién, 1a velocidad de nucleacién depende del grado de sobreenfriamiento.
Para temperaturas muy poco por debajo de la linea de =olvus la velocidad
de nucleecién es baja y auments 2l disminuir la temperatura. La nuclea-
cién responde a una ley, graficada en la figura 5-14, que presenta un méxi-
mo para una temperatura dada.

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

A su vez los coeficientes de difusién que dan una indicactnh de la velocihd e
qese produce el transporie de ftomos es altamente dependendiente de la tem-
peratura. D crece con la temperatura porque ésta al.aumentar la amplitud
de vibraci6én de los dtomos en la red aumenta la posiblidad de saltos de 4to
mos a posiciones vecinas.

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

META LOGRAFIA

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

El precitado que se produce en las condiciones de méximo endureci-
miento no puede ser resuelto con el microscopio Optico. Cierta diferencia
de comportamiento respecto a los reactivos de ataque permite sin embargo
reconocer la solucién sobresaturada de la aleaci6n precipituda. Algunas
aleaciones tienen tendencia a precipitar en forma grosera en limites de grano,
figura 5-17. Esto no es conveniente porque este precipitado no mejora las
propiedades mecénicas y si sustrae soluto disminuyendo la concentracién e-
efctiva de la solucién. Esia tendencia se puede evitar agregando pequefias
cantidades de un tercer elemento aleante. En las aleaciones de Cu-Be
por ejemplo se usan, pequefias cantidades de Ni o Co.
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CONC LUSION

Si bien la teoria del endurecimiento por envejecimiento es simple, en
la realidad, el disefio o eleccién de una aleacién termoendurecible estd ligado
a un cierto nimero de dificultades prdcticas. Asi por ejemplo la eleccién
de una aleacién para ser usada en el avion supersdSnico "Concorde' exigird
una resistencia minima dada a 130° C durante 10.000 hs. Una aleacién fue
por ejemplo rechazada porque debido al tiempo necesario de envejecimiento,
re producird excesiva defusién de Cu en las chapas de proteccién contra la co
rrorién. Esto disminufa la resictencia del material a la corrosién.

TRANSFORMACIONES PERLITICA, BAINITICA Y MARTENSITICA

Caso del acero

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

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

Para el Fe puro por encima de 910 C la fase estable es de estructu-
ra fcc y recibe el nombre de "austenita" fase ¥ o hierro ¥ .. Con tenores
crecientes de carbono disminuye la temperatura a que toda Ia aleacidn se trans-
forma en fase ¥ . Para un contenido de carbono de 0,8% hay una trans-
formacién eutectoidea. La austecnita, por enfriamiento (bajo ciertas condi-
ciones que se precisarfn mds adelante pero que corresponden a las de enfria
miento ordinario) da un agregado de ferrita y cementita llamado 'perlita",
figura 5-19 . FEsta es la temperatura més baja de! dominio ¥ monoffsico:
723 ° C.

La linea isotérmica que pasa por ese punto se designa Ay;. Para ve-
locidades finitas de enfriamiento y calentamiento la temperatura de transfor-
¢ién sufre un desplazamiento hacia temperaturas mayores cuando se calienta;
la temperatura se denomina entonces Acj y hacia temperaturas menores cuan
do se enfria A 1.

La solubilidad m4dxima de la fase carbono en la austenita es 1,7% en
peso a 1147 °C. La méxima sulubilidad en fase o es de 0,02% a 723 °C.

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

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

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

Por esto, para saber que estructura aparece & una temperatura dada
el enfriamiento continuado se reemplaza por un tratamiento isotérmico. La
probeta se mantiene durante cierto tiempo en dominio de fase Y hasta obte-
ner una estructura lo méds cercana posible al equilibrio y luego se sumerge
en un bafio a la temperatura que quiere estudiar. En las figuras 5-19,20 se ven
lar estructuras formadas a diferentes temperaturas a) Perlita gruesa b)
Perlita fina, c¢) Bainita superior, d) bainita inferior.

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

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

Si esto se grafica en coordenadas temperatura vs. longitud del tiempo
re tiene el llamado diagrama TTT giempo-temperatura-transformacifn) o
diagrama isotérmico o curvas C. La figura 5-21 es el diagrama TTT para
un acero de comporicién entectoide.

FEn las transformaciones perlitica y bainitica se observa que, luego de
un cierto tiempo necesario para la nucleacién la reaccién progresa continua-
mente en funcién del tiempo.

[.a transformaci6n martensitica tiene caracteristicas diferentes. Solo
se genera por debajo de una dada temperatura llamada Mg. Para aceros con
0,8% C esta temperatura es aproximadamente 230 °C.

Por debajo de esa temperatura un dado por ciento de martensijta apa-
rece en forma casi instantdnea. Cuanto méds baja es la temperatura a que
re hace el tratamiento isotérmico, mayor es el ¥, transformado. Una vez
producida la transformacién en forma casi instantdnea esta =e detiene y no
progresa en funcién del tiempo.

Fsta diferencia de comportamiento justifica la clasificaci6n de las trans
formaciones de fase en a) que se producen con difusién (perlita, bainita,
precipitacién) , llamadas también transformaciones por nucleacién y creci--
miento y b) Transformaciones sin difusién, o martensiticas.
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El diagrama TTT permite, en consecuencia conocer cuales son las e¢s-
tructuras que se originan a diferentes temperaturas y permite inferir median
te que tratamiento isotérmico es posible tener una determinada estructura.

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

Para predecir las estructuras que aparecen para una la velocidad de
enfriamiento conocida se necesitan los diagramas de enfriamiento continuo. Para
ollo la probeta se enfria a una velocidad controlada, luego de cierto tiempo
s¢ templa y examina la estructura resultante, como en el caso del diagrama
TTT.

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

TRANSFORMACION PERLITICA

La transformacién perlitica es una transformacién eutectoide. Hay
otras alcaciones que presentan transformaciones eutectoideas de interés prac
tico ( p.ej. bronces al alumnio), sin embargo nos referiTemos al sistema
Fe-C por ser €l mayor interés.

La transformacién eutectoidea presenta varios problemas interesantes.

En particular se estudia:

a) Morfologla

b) Cinttica de nucleacién y crecimiento
c) Propiedades

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

En realidad hay varios caminos para la difusién, a saber, a través
de Ia uustenita, a través deo la ferrita o a través de la interfase austenita-
perlita. Sin embargo los experimentos muestran que para aceros comer-
ciales no aleados la difusi6én se produce en la autenita. Sin embargo para
aceros de alta pureza la perlita crece 50 veces mds rdpido que en un ace-
ro comercial, ( para igual valor de espaciado interlaminar). No existe
hasta anhora una explicacién convincente del fen6meno.

Como para los eutécticos hay una disminucién del espesor de las la-
minas a medida que disminuye la temperatura a que se produce la reaccién.
Eisto sc puede oxplicar en base a que a menor temperatura disminuye la ve
locidad do difusién del carbono y en consecuencia este puede rccorrer mend
ros distancias en el mismo tiempo. Por otra parte la distancia interlami-
nar tiende a ser lo mayor posible para que la energfa de superficie ligada
a la interfase (( -FegC sea mfnima- La distancia interlaminar es un com
promiso enirc ambos factores.

En un acero eutectoide la perlita se nuclea heterogéneamente en los
Ifmites de grano austenitico creciendo como nddulos formados por una o va
rias colonias, figura 5-24 ( una colonia es un conjunto de l4minas aproxi-
madamente paralelas de ferrita y cementita).

La interfase perlita-austenita e€s incoherente y a temperatura constante
avanza a velocidad constante. . La diferencia
de espaciado en diferentes colonias que se observa cuando se examina una
superficie metalogtafica se debe al diferente dngulo que forman las ldminas
de las colonias con respecto a la superficie de la probeta como se ve
en la figura 5-25. La separacién entre 14minas d, es la misma para am-
bas colonias; sin embargo la separacién observable d' en la colonia de L
derecha parece mayor.

b) Cinética de la transformacién - Estd determinada por la velocidad de
nucleacién N y la velocidad de avance de la interfase. Ambas son funci6n
dela temperatura. Como se discuti6 precedentemente para el fenSmeno de
precipitaciéon, la velocidad de nucleaci6én en funcién de la temperatura res-
ponde a una curva como la de la figura 5-14 . Asimismo se vio que la
velocidad de crecimiento estd ligada al producto D.(dc/dx).

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

¢) _Propiedades de la perlita - Para un acero eutectoideo, las propie-
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dades mocdnicas dependen del cespaciado de las l4minas. La rclacién dure-
za vs8. cspaciado se ve en la figura 5-26.

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

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

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

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

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

TRANSFOMACION MARTENSITICA

L transformacién martensitica se produce por un moviento coopera-
tivo de 4tomos, esto quiere decir que muchos 4tomos en forma casi simul-
tinea sufren pequenos desplanlmcntos que se troduce en una modificacion de la estruclors
cristsline del maferial . El femomeno tiene cierta 3¢m¢jonza al maclada en b que 8 movimienTo coo-
perativo se rvefiere. Se diferencian en la fuerza motriz que las originan.

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

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

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

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

REVENIDO DE LA MARTENSITA

Los aceros con contenidos de carbono superior a 0,3% son muy rara-
mente usados en estado templado debido a su fragilidad. Para eliminar es-
to se los somete a un recocido que recibe el nombre de "revenido". Esto
va acompafiado de pérdida de dureza, en la figura 5-32 se observan las du-
rezas que se alcanzan luego de un revenido de 1 hora en funci6n de la tem-
peratura Para 3 aceros de diferente tenor de carbono.

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

En revenidos de duraci6én normal, segtin sean las temperaturas a que
se realicen se pueden reconocer las siguientes transformaciones.

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

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

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

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

A medida que aumenta la temperatura hasta 723° C ¢l tamann dc los
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carburos aumenta y por encima de 650°C son‘facilmente resolubles con el
microscopio 6ptico.

La precipitacién de los carburos depende de la difusién del carbono.
La energfa de activacién del fenémeno es alta y en consectencia la tempe-
ratura tendrd mds influencia que el tiempo en la cinética del proceso. Un
pequefio aumento de temperatura serd equivalente a un gran aumento de
tiempo. De allf porque los fabricantes de aceros dan las temperaturas de
revenido como dato operativo. EIl permanecer 1 hora o varias horas a esa
temperatura solo produce diferencias menores.
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TEMA V1

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

Existe una separacién tradicional entre la llamada metalurgia de ferro-
sos y metalurgia de no ferrosos Esta separacién, que no es justificable
desde el punto teérico, ya que los principicios bdsicos son los mismos para
todos los metales y aleaciones tiene su explicacién si1 se tiene en cuenta que
el metal de mayor uso es el acero y que en consecuencia el gran voiumen
de problemas e informacién relacionados con el mismo justifica hasta cierto
punto la clasificacién desde el punto de vista puramente practicc.

En el capftulo anterior se estudiarcn las transformaciones eutectoideas
(periitica y baimtica) y martensitica en un acero de composici6én eutectoidea.
Veremos que ocurre con aceros de composicién diferente y aceros aleados y
Se completardi el tema con las fundiciones

ACEROS AL CARBONO DE COMPOSICION NO EUTECTOIDEA

Aceros Hipotectoideos

La curva de tranaformacion de un acero de composiciéon 0,35% de C,
figura 6-1 presenta una lirea que corresponde a la formacién de ferrita
proeutectoide. Esta linea comienza a la temperatura A3r E} grafico mues
tra también que en la nariz y a temperaturas inferiores no hay aparicién de
ferrita proeutectoide

Esto es debido a que a la temperatura de la nariz de la curva TTT la ~
. velocidad de nucleacién simultinea de ferrita y cementita dando perlita es
mayor que la de nucleaci6én de ferrita proteutectoide En la figura 6-2 se ve
que entre las temperaturas Ta y Tc se forma ferrita que es mis estable que
la austenita, para esa composicidon, cosa que no ocurre con la cementita, pe-
%o por debajo de ese punto, a la temperatura Ty por ejemplo se puede nuclear
también cementita que es. mds estable que la austenita.

-~.En probetas sometidas a enfriamiento continuo, a medida que aumenta la
velociadad de enfriamiento disminuye el % de ferrita proeutectoide, ya que
disminuye el tiempo de permanencia a temperaturas donde puede producirse la
gucleacién y el crecimiento de ia ferrita Es asi que aceros de 0,4% C pue-
den ser 100% perliticos. Este aumento del & de perlita va acompafiado de
un aymento de la resistencia mecdnica. sin embargo la perlita formada 2
baja temperatura tiene mayor % de ferrita y en consecuencis es mds planda
que la perlita de composicion eutectoidea Como, no ohstamte, €8 mMi# re-
gistente que la ferrita hay un neto mejoramiento de resistencia mecdnica.
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En aceros al ‘carbono gue han sido enfriados en condiciones aproximadas
de equilibrio el % de perlita permite conocer el contenido de carbono del ace
ro. Un acero con 50% de perlita tiene 0,4% C. [Este cdlculo no se puede
realizar, sin embargo, 8i no se conoce la historia térmica del material y su
composicién, Un material enfriado rdpidamente parecerd de mayor contenido
de carbono. Por otra parte los elementos aleantes desplazan el punto de
transformacion eutectoidea en general hacia menores contenidos de carbono,

figura 6-3.

La ferrita se nuclea en los lfmites de grano de la austenita. En con-
diciones de enfriamiento lento, cuando el contenido de carbono es pequeflo
o cercano a la composicién eutectoidea no puede reconocerse esta nucleacién
preferencial, figura 6-4.a pero para contenidos de carbono intermedio y ta-
mafio de grano austénica nc muy pequefio, los antiguos limites de grano de la
fase 7§ aparecen nftidamente marcados por la ferrita, figura 6-4b.

Cuando se enfria rdpidamente un acero de contenido mediano de carbono
y/0 cuando el material ha sido austenizado a muy alta temperatura { con el
consiguiente aumento del tamafio de grano austenftico) la ferrita se presenta
en forma acicular, figura 6-5 y esta morfologfa recibe el nombre de estruc-
tura de Widmanstatten. El nombre proviene de la estructura observada por ...
este investigador, el siglo pasado, &n meteoritos que presentaban precipita~
cién en ciertos planos cristalogriaficos. Estructuras de Widmanstatten se de-
nominan también, en forma general, a la precipitacién de direcciones para-
lelas a cisrtos planos cristalograficos en otros metales a aleaciones.

ACEROS HIPEREUTECTOIDES

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

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

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

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

Resistencia a la traccién (psi) = 41000 (% de ferrita)#115000 (% de perliia)
100

0 én % de Carbono « 41000 (1-.%28-) + 115000 ( —‘%—% )

Pars contentidos de carbono inferiores a 0,25%, ain embarge, el tenor
de carbono no influye sobre ambos valores de resistencia a l& traccién, fi-

gurd 6-8 .

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

R

En general, para tratar de obtener un tamafio de grano ferritico peque-
fio, que mejora el comportamiento mecdnico del materialyse trata de que el
grano austénico del que se parte sea también de pequeiio tamafio, Como los
lfmites de grano son sitios preferenciales de nucleaci6n, a menor tamaiio de
grano austenitico mayor superficie de lfmite de grano y en consecuencia ma-
yor nimero de sitios preferenciales de nucleacién y menor tamafio de grano
ferritico.

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

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

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

Veremos tres tipos de aplicaciones y sus requerimientos.

Chapas para estampado- El estampado exige que el material sea facil
mente deformable, es decir que tenga baja tensi6én de fluencia, Esto no de
be excluir una carga de rotura relativamente elevada. El tamaifio de grano
debe ser pequefio para que al deformar no aparezca el fen6meno conocido
como ''piel de naranja' (al deformar la superficie se hace rugosa). Asi-
mismo la deformacién no debe ir acompaiiada de '"stretcher strains' (bandas
de Liders).

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

Las curvas de la figura 6-9 muestran el comportamiento de dos ace
vos8 1 y 2. En ordenadas se indicin las energias absorbidas en la rotura
de probetas en rayadas a diferente temperatura y en absisas las temperatu-
ras de los ensayos. Una alta energfa significa rotura oon deformacién plds
tica y una baja energifa rotura frégil. La temperatura a la cual, mediznte
ciertas consideraciones, se establece que la rotura pasa de ddctil a frédgil
se llama temperatura de transici6én. Conviene que los aceros tengan una
temperatura de transicién lo mds baja posible ya que esto disminuye los
riesgos de este tipo de falla. En ese sentido el acero | serd mejor que el
acero 2,

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

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

Esto limita la posiblidad de mejorar la resistencia mecdnica de los
aceros por el econSmico método de aumentar el tenor de carbono y es la

causa por la que estos aceros tienen bajo contenido de carhéno.

Aceroq aleados




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

Habi)endo otros de aplicaciones mds especificas (altas temperaturas, maraging,
ete.

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

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

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

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

L razon por la que se agregan elementod aleantes a los aceros no es la
de mejorar la resistencia mecédnica ya queésta depende del contenido de carbo
no, . #ino [a de permitir estructuras totilmente martensiticas en piezas que de
otrd modo no lo darfan: '

El efecto de lod elementos aleantes se puedé analizar mediante cur-
vas TTT. Asl por ejemplo comparando la curva TTT de un acero SAE 4340
(“0,4%C; 0,6 2 0,8 % Mn; 1,656-2,0% Ni; 0,7-0,9% Cr; 0,2 - 0,3% Mo), fi-
gura 6-11 con la de un acero sin alear se ve que el origen de la reaccién se
ha corrido a la derecha en el acero aleado, es decir que se ha retardado el
comienzo de las reacciones perlitica y bainitica que lmplden la formacién de -
una estructura 100% martensftica.

Este cdrnmtento sxgmﬁca'que don velocidades de enfriamienio menores
g€ pueden evitar las transformaciones perlitica y bainftics, tal como se puede
comprobar comparando curvas de enfriamiento continuo, figura 6-12.

Otra manera de comparar como los elementos aleantes mejoran la rem-~
plabilidad es mediante el ensayo Jominy, en el que una barra del acero a en
sayar, de dimensiones normalizadas se templa desde una temperatura de aus-
tenizacién dada haciendo incidir sobre un extremo un chorro de agua de pre-
8ién controlada, figura 6-13. De este modo se produce un temple enérgetico
en el extremo inferior y progresivamente decreciente hacia arriba. Las me-



didas de dureza practicadas sobre una generatriz permiten trazar curvas como
la de la figura 6-14 . Se ve en esa figura que el acero de mayor templabiti~
dad es el SAE 4340 y le-siguen en orden decreciente los SAE 4140, 2340 y 1040
En la tabla 6-1 Guy l4-3 pag. 486 se puede deducir el "costo de la templabili-
dad’

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

Los elementos de adicién también tienen influencia sobre las caracteris-
ticas que se obtienen mediante el revenido. Cabe ahora preguntarse por qué
ragdh existe una tan gran variedad de aceros templables. Una primera razén
es Indole econ6mica, Al agregar elementos se aumenta la templabilidad, pe-
ro se encarece el acero. Si se desea obtener 100% de martensita en pieza
de gran secci6n, seri necesario emplear un material mfis aleado que para
una pieza de menor seccién; pero para esta dltima serd un gasto inutil em-
plear el material usado en la primera.

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

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

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

Los elementos de adici6én pueden tener efectos sobre el revenido.

‘a) Retardar la cinética de precipitacién. A igualdad de tiempo y tem-
peratura un acero aleado disminuird menos su dureza que un acero al carbo-
no. Esto es debido a que los carburos que precipitan tienen composiciones
complejas en las que intervienen los elementos de adicién. La difusion de
estos elementos gue ocupan posiciones sustitucionales en la red es m4ds lenta
que para el carbono que ocupa posiciones instersticiales. Para obtener una
dureza final igual a un acero aleado debe ser revenido a una temperatura mds
alta que un acero al carbono. Como consecuencia el acero aleado se beneficia -
con una mayor tenacidad ya que un revenido a mds alta temperatura dismim-~
ye en mayor medida las tensiones internas,

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

Los cambios de composicién qwimica y de estructura cristalina que ocuryen

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

" FUNDICIONES

Son aleaciones de hierro ccn cnntenidos de carbono superiorea a 1,7% y
en las cuales el Si juega un papel muy importante. Una méis detallada inter-
pretacién de las estructuras exige un diagrama ternario. En la figura 6-16
se ve el corte del diagrama ternario Fe-C-Si para unz concentracién consiante
de 2% 8i. Hay que notar que el diagrama es bastante similar al Fe-FesC
visto anteriormente (aparecen campos de 1 y 2 fases de forma similar). 8in
embargo las fases en equilibrio a temperatura ambiente son ferrita y grafito.
Nétese asimismo el corrimiento del contenido de Carbono de los puntos eutéc-
tico y eutectoide y ia solubilidad mdgima de carbono en austenita

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

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

Para un andlisis aproximado de las estructuras que es posible obtener se
pueden emplear los diagramas binarios Fe-grafito o Fe-Fe,C tal como el que
~ aparece en la figura 6-17. En esta figura los dos diagramas aparecen super-
puestos. Se ve que hay poca diferencia entre uno y otro, una diferencia de
importancia es la menor temperatura de transformacién eutéctica del diagrama

metaestable .

Las fundiciones que solidifican dando eutéctico grafito-austenita son llama
das "fundiciones grises''. El nombre se origina del color de la fractura que
se produce a lo largo de las l4minas de grafito. En las fundiciones con eutéc
- fico carburo-austenita la fractura se produce a lo largo de ia fase carburo que
es frdgil y por su color reciben el nombre de fundiciones blancas. Fundiciones
en que se presentan los dos eutécticos simultaneamente se llaman "atruchadas®.

FUNDICIONES BLANCAS

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

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

tipo).

La figura 6-19 corresponde a una aleacién de composicitn eutéctica.
Este componente recibe el nombre de "ledeburita. ILa figura 6-20 es de
aleacién hipereutéctica. En este caso la fase proeutéctica es carburo en for-
ma de agujas,

La austenita en fundiciones alead@s puede dar origen a martensith. ILa
figura 6-21 muestra una estructura de estas caracteristicas.

En algunos casos es posiblé ver agujas de cementita, figura 6-22 que se
ban formado al atravesar la linea Acm, sin embargo entre la temperatura eu-
téctica y A1y la mayor parte de la cementita se deposita sobre el carburo del
eutéctico que sirve de nucleante.

FUNDICIONES GRISES

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

Igual que en las fundiciones blancas, la austenita al enfriar sufre una des
composiciébn eutectoidea pero en este caso la reaccién puede ser X—n.cx +
Fegc 6 X —» 0+ grafito. Esto da origen a las fundiciones grises perliticas

figura 6-25y a las fundiciones grises ferriticas, el grafito eutectoide precipita
sobre el grafito eutéctico y no hay el equivalente de las liminas de carburo de
de la perlita.

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

Los tipos D y E se originan, segin Eash por descomposicién de la ce-
mentita del eutéctico, CFey —e» ¥ * grafito. Esta tranformacién se pro-
ducird inmedxatamente después de la solidificaciéon y ocurre cuando se sobre-
calienta el metal liquido. Para explicar el fendmeno se supone que el sobre
calentamiento hace desaparecer los nicleos de grafito que pueden existir en el
liquido. No existiendo nucleos el metal puede sobreenfriar y favorecer la for
macién del eutéctico carburo + austenita. Sin embargo debido a la presencia
de élementos grafitizantes (silicio y carbono) el carburo se descompone en
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grafito y ferrita. Si en el lfquido sobrecalentado se inoculan agentes nuclean:
tes, se elimina este tipo de estructuras y se obtiene el tipo A, de mejores
propiedades mecdnicas.

La velocidad de enfriamiento tiene influencia sobre el tamafio de las l4-
minas de grafito. Enfriamientos rdpidos aumentan la nuclacién y dan estruc-
turas mds finas y de mejores propiedades mecdnicas. 1a AFA ba hecho (co-
mo la ASTM para el tamafio de grano austenitico) patrones de comparacién,
figura 6-26-. El tamafio se determina comparando una fotograffa a 100 aumen
tos del material con los dibujos standard. Algunos microscopios ,figura 6-27
poseen oculares que permiten la comparacioén directa. Es de hacer notar que
el pulido mecdnico de las fundiciones grises debe ser culdadosamente realizadc
para evitar que las ldminas de grafito no aparezcan de un grosor excesivo que
no corresponde a la realidad, como consecuencia del redondeamiento de borde
que se produce cuando se "'arranca"™ el grafifo.

FUNDICIONES MALEABLES

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

Para obtener estas estructuras una aleacién de composicién 2,25%C y 1%
Si colada en moldes de arena que puede dar una estructura de carburos se 80
mete a un recocido de grafitizacién a 900° C. El enfriamiento posterior pue
de dar, dependiendo de la composicién y velocidad ferrita mds grafito o car-
buro.

FUNDICIONES ESFEROIDALES

El agregado de clertos elementos aleantes modifica la morfologia del eu
téotico dando fase grafito en forma de nddulos como se ve en l& figura 6-30.

Estos nédulos reemplazan las 14minas de grafii:o ¢ imparten ductilidad
al material. El método tiene la ventaja respecto a las fundiciones maleables
de evitar el proceso de grafitizacién que aumenta el costo del producto deter
minado.

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

En la tabla 6-2 se dan las composiciones y propiedades de fundiciones
grises. El niméro que acompafic el término Class corresponde a la resisten
oia a la traccién en miles de psi. La resistencia de estas fundiciones estd
dada por la de ias fases tenaces, ferrita y perlita ya que el grafito no con-
tribuye a la resistencia mecdnica. La ferrita de las fundiciones tiene mayor
resistencia mecénica que la de los aceros como consecuencia del mayor con-
tenido de Si (endurecimiento por sclucién sélida).

La perlita presenta menor resistencia mecdnica debido a su mayor es-
paciado interiaminar. En la tabla 6-2 se ve que ias mmyores resistencias
se obtienen con el agregado de Mn que disminuye el espaciadc de las ldminas
de perlita. Al mismo tiempo se obtiene un aumentc de resistencia disminu-
yendo el % de carbono y en consecuencis la cantidad de grafito.

La resistencia a ja comprenidn es superior a la resistencia a la tmceidn.
La figura 8-31 relaciona ambos valores. Unz fundicién de 20.000 psi a la
traccién resiste 80.000 psi promedio a la compresién. Es en consecuencia
un material barato que se adapta bien para este tipo de esfuerzos.

Las fundiciones grises peoseen ademis buena L&quinabilidad, debido a la
presencia de las ifminas de grafito que impiden la formacién de viruta larga
y actuan como lubricante. Ia resistencia a la corrosién es también mejor
que para los aceros, debido a su mayor tenor de Si.

Poseen por iltimo una mayor espacidad de absorber vibraciones que el
acero, lo que es interesante en aplicacicnes taies come apoyosy bastidores
de mdquinas. Si el material no tiene estas caracteristicas, a la frecuencia
de vibracion del conjunto la amplitud puede originar rotura por fatiga.

FUNDICIONES MALEABLE Y NODULAR

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

En la fundicién maleable la éstructurc de ferrita y grafito masivo da re
sistencias del orden de 55.000 psi y e¢longiciones de 12 a 18%. Con una ma-
triz perlitica $a resistencia sube a 80.000 psi.

TRATAMIENTO TERMICO

Las fundiciones pueden recibir tratamiento térmico. Los &rboles de le
vas de automotores son generalmmente hechcs de fundicién. Por tratamiento
témmico a induccién se endurecen las excéniricas en una profundidad de 1 a
2 mm. La egtructura de la superficie tratada termicamente es martensita

y grafito y en el centro perlita y grafito. Los problemas de tratamiento téri i: -

mico son similares a los del aceros.

FUNDICIONES ESPECIALES

Hay una gran variedad de fundiciones ademdg de las vigias, disefadas
para responder a finee especificos, por ejempio resistengia a la corvoridn, a la
abraribn, altas temperaturas, etc.
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Table 13.1 Typical compositions of gray cast iron based on strength
and ion thickness

section

. . . Car- | Netal Brinelt{ Tennile } Tensile
Type Gl Sl i f bon | e | ] modulus, | strength
; ¢ s 8 | Mn | equivd tion, Ml L

alent®] in. et peit Pt
Clane 20(L) |3 682 5000 456 025] 1m0 [ 12X HE| 24,000
Clana 20(ML |3 502 40 4 0100 6| 4. 34} 1 0 170 |12 X 10¢] 27,000
Clae 30 (L) 3 202 2000 280 100 63 4.0 | 0.50 ] 200 15X ur] 32,000
Clases 330 (H [3.0500 200 200 1o G 3 65 1 100 ) 207 | 15X 10¢] 32,000
Claves 40 (L), |3 1002 &0 170 10 3.7 0.25 230 | 17 X UE| 44,000
Clasx $0(M). |3 051 8o 150 oo 6 3.65 | 1.0 225 |17 X 10t 43,500
Class 60 (L) |2 82 050150 oy0 604 3.5 250 19 X 1| 62,500
Claxs 60 (MY |2 652 0000 140 07|00 XY 337 270 | 19 X 10¢| 62,500

(L), light section: (1), medium seetion; (H) heavy nection.
e CH037 N+ )

1 Thene cant irons do not obey Hooke's Inw, =0 the modulux is al

rhitearily upra;nrd

s the sdope of the srewestrain curve at n strows cqual to one-fourth the tensile strength.

Tabla VI -1

Table 13.2 Typical compositions and properties of malleakle

and of ductile cest iron
Malleshle cast irons Nodular cast irons
Ferritic Pearlitic Ferritic | Pearlitic
wrade | lleable | P ype
KLU ES 60-45-10° | x0-60-3¢
Total carbon, %........... 228 2.25 3.50 3.4
silicon, %.... S 1.15 1.30 2.40 2.15
manganese, % . 0.4 0.75 0.50 0.50
ﬂ!lﬂlr, R 0.10 0.0 (LN 1] o
nlfkd,.%,... e 1.00 .o
magnesium, %......... 0.06 0.08
Temn:lf modulus, pei. . 25 X 10 | 2R X 108 ] 23 X 10* | 23 X 1
'llrn-le strength, psi 56,000 N0, (00 65,000 95, 000
Yield strength, pei.. . 37,000 50,000 4%, 000 35,000
% FElongation in 2 in. 20 [ 12 5

* Annealed at 1650°F and furnace-cooled.

t As cnnt.

Tabla VI - 2



